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1. ВВЕДЕНИЕ
Поиск, создание и всестороннее теоретиче-

ское и экспериментальное исследование новых
магнитных материалов и наноструктур на их ос-
нове представляют большой интерес и актуаль-
ны для практики, поскольку эти системы могут
быть использованы в современной микро- и на-
ноэлектронике, а также спинтронике. Сплавы
Гейслера, находящиеся в состояниях полуметал-
лического ферромагнетика, спинового бесщеле-
вого полупроводника и топологического полу-
металла, относятся к таким материалам: в них
можно реализовать высокую степень поляриза-
ции носителей тока по спину, а следовательно,
создать спиновый ток.

В современной научной литературе имеется не-
сколько обзоров, посвященных полуметалличе-
ским ферромагнетикам (ПМФ), спиновым бесще-
левым полупроводникам (СБП), топологическим
полуметаллам (ТПМ), которые, в частности, реа-
лизуются в сплавах Гейслера (см., напр., [1–3]). Од-
нако эти обзоры либо опубликованы более 10 лет
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тому назад, либо посвящены описанию широкого
спектра функциональных характеристик сплавов
Гейслера, где состояниям ПМФ, СБП и ТПМ
уделено недостаточное внимание. Поэтому цель
данного обзора – обсудить современное состоя-
ние в области теоретического и эксперименталь-
ного изучения гейслеровых сплавов в упомяну-
тых состояниях.

Исследование полуметаллических ферромаг-
нетиков как класса магнитных материалов нача-
лось с теоретического предсказания в 1983 г.
Р. де Гроотом, выполнившим зонные расчеты со-
единения NiMnSb [4]. Основной особенностью
ПМФ является наличие щели на уровне Ферми для
электронных состояний с одной из проекций спи-
на. В простом приближении среднего поля это
означает 100%-спиновую поляризацию носителей
тока, однако учет корреляционных эффектов и не-
когерентных состояний существенно усложняет
физическую картину. Таким образом, эксперимен-
тальное подтверждение ПМФ-состояния оказыва-
ется не такой простой задачей. Здесь может помочь
исследование кинетических свойств. В частности,
в механизмах рассеяния доминируют двухмагнон-
ные процессы, что приводит к аномальным темпе-
ратурным зависимостям кинетических свойств.

С точки зрения практических приложений,
важно изучать системы, обладающие свойствами,
близкими к классическим полупроводникам, ко-
торые хорошо исследованы, например, EuO, EuS,
HgCr2Se4 и т.п. Аналогичными ПМФ-системами
являются вырожденные ферромагнитные полупро-
водники. Недавно произошло определенное изме-
нение терминологии: сейчас говорят о полуме-
таллическом ферромагнетизме в высококачествен-
ных монокристаллах легированного HgCr2Se4 (см.,
напр., [5]).

Близкими к ПМФ являются предсказанные в
2008 г. СБП-материалы [6]. В них также присут-
ствует широкая (ΔЕ ~ 1 эВ) энергетическая щель
вблизи уровня Ферми для одной проекции спина
носителей тока, а для носителей с противополож-
ным направлением спина имеется нулевая щель,
подобно тому, что наблюдается в классических
бесщелевых полупроводниках [7].

В последние годы были обнаружены экзотиче-
ские материалы с нетривиальной топологией –
топологические полуметаллы, в которых возни-
кают новые квантовые явления, в частности, свя-
занные с “безмассовыми” фермионами дираков-
ского типа. Экспериментально ТПМ-материалы
в основном исследованы на примере дихалькоге-
нидов переходных металлов MX2 (M = Mo, W, V
и др.; X = Te, S, Se и др.) [8], но к настоящему вре-
мени имеются первые публикации о наблюдении
ТПМ-состояния и в сплавах Гейслера [9].

Поскольку многие сплавы Гейслера с общей
формулой X2YZ (X, Y – как правило, 3d-элементы,
Z – s-, p-элементы таблицы Менделеева) относят-

ся к ПМФ, СБП и ТПМ-материалам [3, 6, 9–11],
изучение электронной структуры и магнитного
состояния таких сплавов весьма перспективно.
При этом положение и ширина запрещенной зо-
ны могут довольно сильно различаться в разных
системах. Эти параметры можно варьировать пу-
тем изменения 3d-, s- и p-элементов в сплавах
Гейслера X2YZ, изменяя тем самым электронные
свойства.

Обычно о возникновении ПМФ-, СБП- и
ТПМ-состояний судят по результатам расчетов
электронной зонной структуры и/или данным
оптических измерений. Однако они должны про-
являться и в поведении электронных транспорт-
ных свойств (электро- и магнитосопротивление,
эффект Холла, термоэдс и др.) и магнитных ха-
рактеристик. Поэтому, наряду с первопринцип-
ными расчетами мы анализируем корреляции
между всеми этими свойствами.

В обзоре рассмотрены конкретные сплавы Гей-
слера. Экспериментальные и теоретические иссле-
дования в этом направлении позволяют описать
эволюцию электронной структуры и свойств со-
единений Гейслера с единых позиций, понять осо-
бенности проявления состояний полуметалличе-
ского ферромагнетика, спинового бесщелевого
полупроводника и топологического полуметалла,
их общность и различия.

После общего краткого введения в физику и
кристаллографию сплавов Гейслера (разд. 2) мы
рассмотрим классы ПМФ-, СБП- и ТПМ-соеди-
нений (разд. 3–6). В разд. 7 мы проведем общее
обсуждение возможной реализации таких состо-
яний и переходов между ними в гейслеровых
сплавах.

2. СПЛАВЫ ГЕЙСЛЕРА. 
ТИПЫ КРИСТАЛЛИЧЕСКОЙ СТРУКТУРЫ

Немецким химиком Фрицем Гейслером (Fritz
Heusler) в 1903 г. были открыты сплавы Гейслера
[12] – в частности, соединение Cu2MnAl, прояв-
ляющее сильные ферромагнитные свойства с вы-
сокой точкой Кюри (хотя каждый из элементов,
его составляющих – Cu, Mn и Al, не является
ферромагнетиком). С тех пор найдено около 1500
различных сплавов Гейслера, которые обладают
многообразными функциональными свойствами
(рис. 1). Среди них: соединения с эффектом па-
мяти формы [13–15] и гигантским магнитокалори-
ческим эффектом [15–17], термоэлектрики
[18‒20], сплавы с необычными тепловыми
[20‒22] и полупроводниковыми свойствами
[19, 20, 23], сверхпроводники [3, 24, 25] и многие
другие.

Сплавы Гейслера – интерметаллические со-
единения с химической формулой XYZ (половин-
ные сплавы Гейслера), X2YZ (полные сплавы Гей-
слера) и XX 'Z (четверные сплавы Гейслера). Эти
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соединения формируются из многих комбинаций
элементов, где X, X ' и Y – как правило, переход-
ные, редкоземельные или благородные металлы
(например, Ni, Co, Pd, Cu, Pt, Au, Mn,Fe, Co, Ti,
V, Zr, Nb, Hf и др.), Z – элементы IIIB-VB группы:
Al, Ga, In, Si, Sn, Ge, Sb и др.

На рис. 2 схематически представлены кристал-
лические ячейки полного, половинного и ин-
версного сплавов Гейслера со структурой L21, C1b
и XA соответственно.

Тройные интерметаллические соединения
Гейслера с общей формулой X2YZ при кристалли-
зации сначала упорядочиваются в высокотемпе-
ратурную аустенитную фазу с ГЦК-решеткой, со-
стоящей из 8 элементарных ячеек типа В2 (CsCl).
В зависимости от элементного состава, образую-
щего основную формулу соединения, и коорди-
нат конкретных атомов, различают три вида упо-
рядоченных сверхструктур. Большая часть соеди-

нений X2YZ относится к так называемым полным
сплавам Гейслера L21 (типа Cu2MnAl) с простран-
ственной группой  (рис. 2а).

Другая группа соединений, называемых поло-
винными сплавами Гейслера с формулой XYZ,
имеет структуру типа C1b (типа MgAgAs) (рис. 2б).
В структуре L21 все четыре подрешетки в ГЦК-ре-
шетке заполнены атомами X, Y и Z, тогда как в
структуре C1b некоторые из позиций пусты.

Третье семейство образуют соединения типа
Hg2CuTi, называемого инверсной структурой
Гейслера ХА. Имеет место сходство с основным
структурным типом Гейслера L21 с формулой
X2YZ, но в инверсионном варианте атомный но-
мер элемента Y выше, чем элемента X (рис. 2в).

Формирование структуры сплава Гейслера
при затвердевании расплава возможно либо через
полностью разупорядоченную фазу А2 (А2 → L21),

3Fm m

Рис. 1. Различные типы сплавов Гейслера и их функциональные свойства.

Сплавы
Гейслера

Термоэлектрики
Сверхпровод-

ники
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ферримагнетики

Топологические
изоляторы

Топологические
полуметаллы

Рис. 2. Кристаллические ячейки соединений Гейслера: (а) полный сплав X2YZ (структура L21), (б) половинный сплав
XYZ (структура C1b) и (в) инверсный сплав X2YZ (структура XА).

(а) (б) (в)
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либо через промежуточную частично упорядо-
ченную фазу В2. При дальнейшем охлаждении
или под действием нагрузки и магнитного поля
сплавы могут испытывать мартенситные превра-
щения с образованием низкосимметричных фаз –
как модулированных (многослойных), так и немо-
дулированных, например, тетрагональная струк-
тура ОЦТ L10 (I4/mmm), или же орторомбиче-
ские, или моноклинные многослойные структу-
ры типа 10М, 14М, 6О, 3R и т.п. На рис. 3
представлены тетрагональные искажения аусте-
нитной решетки для полного и инверсионного
сплавов Гейслера.

Следует упомянуть, что структурным перехо-
дам из аустенита в мартенсит, наблюдаемым в
ферромагнетиках, как и в других немагнитных
метастабильных аустенитных сплавах, также
предшествуют различные предпереходные пред-
мартенситные явления: смягчение модулей упру-
гости, формирование в решетке мягких фонон-
ных мод и аномальных по амплитуде атомных
смещений, визуализируемых по данным нейтро-
нографии, рентгеноструктурного фазового ана-
лиза, наблюдения твида и диффузного рассеяния
в изображениях, полученных методом просвечи-
вающей электронной микроскопии и т.п.

3. ПРОСТЫЕ МОДЕЛИ 
ФЕРРОМАГНЕТИКОВ, 

ПОЛУМЕТАЛЛИЧЕСКИХ 
ФЕРРОМАГНЕТИКОВ, СПИНОВЫХ 

БЕСЩЕЛЕВЫХ ПОЛУПРОВОДНИКОВ
И ТОПОЛОГИЧЕСКИХ ПОЛУМЕТАЛЛОВ

Рассмотрим простые качественные модели
обычных ферромагнетиков, полуметаллических
ферромагнетиков, спиновых бесщелевых полу-
проводников и топологических полуметаллов.
На рис. 4 схематически представлены соответ-
ствующие плотности состояний.

В ферромагнитном металле при Т = 0 все элек-
тронные состояния ниже уровня Ферми EF заня-
ты, выше – свободны, а магнитное упорядочение
приводит к небольшой поляризации носителей
тока (рис. 4а). В случае полуметаллических фер-
ромагнетиков и спиновых бесщелевых полупро-
водников имеются следующие особенности.
Для ПМФ характерно наличие щели на уровне
Ферми для электронных состояний со спином
вниз, которая отсутствует для носителей со спи-
ном вверх (рис. 4б). В простой картине это озна-
чает 100%-ную поляризацию носителей тока по
спину, однако в реальных системах ситуация го-
раздо более сложная и необходимо учитывать
корреляционные эффекты и некогерентные со-
стояния. Для СБП (рис. 4в), как и в случае ПМФ,
имеется конечная щель для одной из проекций
спина, для другой же проекции щель нулевая, по-
добно тому, как это наблюдается для классиче-
ских бесщелевых полупроводников [7].

В топологических материалах (рис. 5) в резуль-
тате сильного спин-орбитального взаимодей-
ствия, приводящего к инверсии зоны проводимо-
сти и валентной зоны, возникает нетривиальная
топология электронной зонной структуры. К та-
ким материалам относят топологические изолято-
ры, дираковские и вейлевские полуметаллы. В
объеме топологических изоляторов имеется харак-
терная энергетическая щель (рис. 5а) и “металли-

Рис. 3. Кристаллическая структура полного сплава Гейслера X2YZ с типом решетки Cu2MnAl (а) и инверсионного
сплава Гейслера с решеткой типа Hg2TiCu (б). Голубым цветом выделены тетрагональные ячейки. (в) Схематическое
изображение структурного механизма перестройки кубической решетки в тетрагональную по Бейну.

[001]

(а) (б) (в)

[010]

[110][100]

Рис. 4. Схематическое изображение плотности состо-
яний ферромагнетика (а), полуметаллического фер-
ромагнетика (б) и спинового бесщелевого полупро-
водника (в). Стрелками обозначены направления
спинов для электронных состояний. В отличие от
случая (б), в случае (в) плотность состояний на уров-
не Ферми равна нулю для обеих проекций спина.

N(E)

EEE
(a) (б) (в)
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ческие” состояния на поверхности. В топологиче-
ских дираковских и вейлевских полуметаллах в
объеме также имеется щель, возникающая вслед-
ствие сильного спин-орбитального взаимодей-
ствия, за исключением точек пересечения зон – в
точках Дирака (рис. 5б) и Вейля (рис. 5в) соответ-
ственно.

Вблизи этих точек дисперсия зон во всех трех
направлениях импульсного пространства линейна,
и низкоэнергетические возбуждения могут быть
описаны гамильтонианами Дирака или Вейля.

В разд. 4–6 указанные классы материалов бу-
дут рассмотрены более подробно.

4. ПОЛУМЕТАЛЛИЧЕСКИЕ 
ФЕРРОМАГНЕТИКИ

Случай “сильного” ферромагнетизма с боль-
шим значением спинового расщепления состав-
ляет противоположность слабым коллективизи-
рованным ферромагнетикам. Еще в теории Сто-
нера рассматривали ферромагнитное решение, в
котором спиновое расщепление велико, так что
одна спиновая подзона пуста, а вторая – частично
заполнена (решение Вольфарта, см., напр., [1, 2]).
Считалось, что такая ситуация может соответ-
ствовать чистым ферромагнитным металлам
группы железа, однако зонные расчеты опроверг-
ли это предположение.

В то же время зонные расчеты привели к от-
крытию реальных магнетиков, которые подобны
сильным cтонеровским ферромагнетикам. Расче-
ты де Гроота и др. зонной структуры сплава Гей-
слера NiMnSb [4], PtMnSb [4, 27, 28] с кристалличе-
ской структурой C1b демонстрируют, что уровень
Ферми для одной из проекций спина находится в
энергетической щели. Так как эти системы для од-
ной из проекций спина ведут как изоляторы, они
и были названы “полуметаллическими ферро-
магнетиками”. Позже подобная картина была по-
лучена для CoMnSb [29] и ферримагнитного
FeMnSb [30]. Для CrMnSb было найдено состоя-
ние, названное “полуметаллическим антиферро-
магнетиком” [27]. Однако его следует рассматри-

вать, скорее, как скомпенсированный ферримаг-
нетик; в случае сплавов Гейслера такие состояния
будут обсуждаться в разд. 7.

Интерес к ПМФ был связан в первую очередь
с их уникальными магнитооптическими свой-
ствами [27, 28], которые тесно связаны с элек-
тронной структурой около уровня Ферми (отсут-
ствие состояний с одной проекцией спина), что
приводит к сильной асимметрии оптических пе-
реходов. В частности, магнитооптический эф-
фект Керра наблюдали в сплаве PtMnSb, для ко-
торого этот эффект особенно велик из-за силь-
ных релятивистских взаимодействий в атоме Pt.

До сих пор о наличии или отсутствии ПМФ-
состояния обычно судят по результатам зонных
расчетов плотности электронных состояний (см.,
напр., работы [31–33] и ссылки в них), когда для
носителей со спином вверх имеется конечная
плотность состояний, а для носителей со спином
вниз возникает щель на EF.

Экспериментально определить величину спи-
новой поляризации P можно с помощью одного
из прямых методов – рентгеновской фотоэмис-
сионной спектроскопии с угловым разрешением
(ARPES). В работах [34, 35] с помощью этого ме-
тода были экспериментально исследованы тон-
кие пленки сплава Гейслера Co2MnSi. Было пока-
зано, что P достигает величины около 93% даже в
области комнатных температур [35].

4.1. Приближение среднего поля 
и корреляционные эффекты. 

Учет неквазичастичных состояний

Помимо качественного рассмотрения и рас-
четов зонной структуры, для обсуждаемых си-
стем были развиты теоретические подходы, ис-
пользующие модели с сильными межэлектронны-
ми корреляциями [1, 2]. Основными здесь являются
однозонная модель Хаббарда, учитывающая внут-
риузельное кулоновское взаимодействие, и двух-
зонная s-d-обменная модель, в которой рассматри-
вается взаимодействие локализованных моментов с

Рис. 5. Схематическое изображение зонной структуры (а) массивных дираковских со щелью Δ, (б) “безмассовых” ди-
раковских и (в) вейлевских фермионов. Последние возникают при распаде дираковской точки. Кривые и прямые, со-
стоящие из сплошных и штриховых линий, представляют собой дважды вырожденные зоны, а только из сплошных
или штриховых – невырожденные.

Δ
EF
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Дираковская
точка

Вейлевские
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подвижными электронами проводимости. Гамиль-
тониан последней имеет вид

(1)

где tk – зонная энергия, ciσ и Si – операторы элек-
тронов проводимости и локализованных спинов,
σ – матрицы Паули, Jq – фурье-образы обменных
интегралов между локализованными d-состояни-
ями, I – параметр s–d(f)-обменного взаимодей-
ствия.

Благодаря особой зонной структуре ПМФ
важную роль в них играют неквазичастичные
(НКЧ) состояния, возникающие вблизи уровня
Ферми из-за эффектов электронных корреляций
[2, 36, 37]. Эти состояния выходят за рамки тео-
рии среднего поля (в частности, теории Стонера),
в которой имеется только две квазичастичные
спин-расщепленные спиновые подзоны.

Появление НКЧ-состояний в запрещенной
зоне вблизи уровня Ферми – один из наиболее
интересных корреляционных эффектов, харак-
терных для ПМФ. Происхождение этих состоя-
ний связано со спин-поляронными процессами:
низкоэнергетические электронные возбуждения
со спином вниз, запрещенные для ПМФ в стан-
дартной одночастичной схеме, оказываются воз-
можными как суперпозиция возбуждений элек-
тронов со спином вверх и виртуальных магнонов
при T = 0 и реальных магнонов при конечных T
(рис. 6). Формально они описываются мнимой
частью электронной собственной энергии, кото-
рая определяется сверткой магнонной функции
Грина и функции Грина носителей с противопо-

σ σ
σ

− σσ σ σ
σσ
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+ − σ


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ложной проекцией спина. Таким образом, в энер-
гетической щели могут возникать состояния с обе-
ими проекциями спина.

При нулевой температуре плотность этих не-
квазичастичных состояний исчезает на уровне
Ферми, но резко возрастает на масштабе энергий
порядка характерной магнонной частоты ϖ. Од-
нако при повышении температуры этот вклад в
плотность состояний растет пропорционально
отклонению средней проекции спина Sz от мак-
симального значения S, т.е. согласно закону Бло-
ха T3/2 (а не экспоненциально, как было бы в тео-
рии среднего поля). Это оказывается важным для
поведения спиновой поляризации электронов
проводимости.

Неквазичастичные состояния впервые были
теоретически рассмотрены Эдвардсом и Герцем
[38] в рамках широкозонной модели Хаббарда для
коллективизированных электронных ферромаг-
нетиков. Позже было показано [39], что для узко-
зонной модели Хаббарда с бесконечным куло-
новским отталкиванием весь спектральный вес
для одной проекции спина принадлежит неква-
зичастичным состояниям, что имеет решающее
значение для проблемы устойчивости сильного
ферромагнетизма и для адекватного описания со-
ответствующего спектра возбуждений.

Неквазичастичные состояния в s–d-обменной
модели магнитных полупроводников рассматри-
вали в работе [40]. Было показано, что в зависи-
мости от знака s–d-обменного интеграла I эти со-
стояния могут образовываться или только ниже
энергии Ферми EF, или только выше. Позже вы-
яснилось, что полуметаллические ферромагнети-
ки – естественные системы для теоретических и
экспериментальных исследований таких состоя-
ний. В качестве примера весьма необычных
свойств НКЧ-состояний отметим, что они могут
вносить вклад в линейный по температуре член в
электронной теплоемкости [41, 42], несмотря на то
что их плотность на EF обращается в нуль при T = 0.

Существование НКЧ-состояний на поверхно-
сти ПМФ было предсказано в [43]. Они могут быть
обнаружены поверхностно-чувствительными ме-
тодами, такими как ARPES [44] или методом спин-
поляризованной сканирующей туннельной мик-
роскопии [45]. Такие состояния могут быть важны
при рассмотрении топологических мотивов, по-
скольку в топологических материалах поверхност-
ные состояния играют принципиальную роль.

Плотность неквазичастичных состояний была
рассчитана из первых принципов для NiMnSb
[46]. Недавно ПМФ-поведение и наличие НКЧ-
состояний было непосредственно обнаружено в
CrO2 с помощью объемно-чувствительной фото-
эмиссионной спектроскопии с разрешением по
спину [47]. В этой работе также была обнаружена
существенная зависимость средней спиновой по-
ляризации от температуры (около 100% при 40 K

Рис. 6. Плотность состояний в s–d-модели ПМФ с
параметром обмена I > 0, 2IS – спиновое расщепле-
ние, ϖ – характерная магнонная частота. Штриховая
линия – “хвост” неквазичастичных состояний, про-
порциональный T3/2.
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2IS
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и 40% при 300 K). При 100 K была обнаружена
особая деполяризация на уровне Ферми, которая
может быть связана с НКЧ-состояниями.

Неквазичастичные состояния вносят значи-
тельный вклад в магнитные и транспортные
свойства [36]. Теоретическое исследование спи-
нового транспорта в ПМФ при конечных темпе-
ратурах с учетом зонных неосновных спиновых
состояний НКЧ было рассмотрено в работе [48],
где была обнаружена спин-холловская проводи-
мость, пропорциональная T3/2.

4.2. Кинетические свойства
При простом рассмотрении ПМФ-проводник

можно представить в виде системы двух парал-
лельно соединенных проводников [49, 50]. Один
из них представляет собой канал проводимости
для носителей со спином вверх, второй – для но-
сителей со спином вниз. При температурах, мно-
го меньших величины щели, работает только пер-
вый из этих проводящих каналов.

Спиновая поляризация P на уровне Ферми EF
материала определяется как

(2)
где N↑(EF) и N↓(EF) – плотности электронных со-
стояний на уровне Ферми EF со спином вверх и
вниз соответственно. В ферромагнетиках или
ферримагнетиках P имеет конечное значение ни-
же температуры Кюри TC. В теории среднего поля
для ПМФ с точностью до экспоненциально ма-
лых вкладов либо N↑(EF) = 0, либо N↓(EF) = 0, так
что ниже TC электроны на уровне Ферми практи-
чески полностью поляризованы (P = 100%). Од-
нако при учете эффектов электрон-магнонного
взаимодействия спиновая поляризация демон-
стрирует сложное температурное поведение (гру-
бо говоря, как относительная намагниченность)
благодаря вкладу неквазичастичных состояний
[2, 36, 37] (см. также рис. 6).

При комнатной температуре высокая степень
спиновой поляризации носителей тока может ре-
ализоваться в ПМФ-сплавах с высокими значе-
ниями температуры Кюри TC. К таким материа-
лам относятся соединения Гейслера на основе
кобальта Co2YZ, где и наблюдаются большие зна-
чения P [51, 52]. В частности, высокая степень
спиновой поляризации при комнатной темпера-
туре была обнаружена в сплавах Co2MnSi, Co2FeSi,
Co2Cr0.6Fe0.4Al [35, 53–55].

В обычных ферромагнитных металлах магнит-
ный вклад в сопротивление определяется одно-
магнонными процессами:

(3)

где T* ~  – характерный масштаб для этих
процессов, q1 ~ ∆/vF, ∆ = 2IS – спиновое расщеп-
ление (энергетическая щель). В полуметалличе-

↑ ↓ ↑ ↓= − +F F F F( ( ) ( )) ,( ( ) ( ))P N E N E N E N E

( ) ( ) ( ) ( )↑ ↓ρ 2
F F~ exp – * ,T T N E N E T T

2
1 Cq T

ских ферромагнетиках этот вклад отсутствует, по-
скольку N↓(EF) = 0. Процессы двухмагнонного
рассеяния [56] приводят к степенной температур-
ной зависимости сопротивления ρ(T) ~ T n, а так-
же к отрицательному линейному магнитосопро-
тивлению. При этом n = 9/2 при T < T** и n = 7/2
при T > T**, здесь T** ~  В простой однозон-
ной модели ПМФ, где EF < ∆, имеем q2 ~ (∆/W)1/2

(W – ширина зоны). Вообще говоря, q2 может
быть достаточно малым при условии, что запре-
щенная зона намного меньше W, что типично для
реальных ПМФ-систем [2, 56].

Важным признаком полуметаллического фер-
ромагнетизма является необычное поведение
скорости ядерной спин-решеточной релаксации
1/T1. Дело в том, что благодаря отсутствию плот-
ности состояний на уровне Ферми для одной из
проекций спина обычный линейный по темпера-
туре корринговский вклад, пропорциональный
TN↑(EF)N↓(EF), отсутствует. Таким образом, доми-
нирующим должен быть вклад двухмагнонных про-
цессов, вычисление которого дает 1/T1 ~ T 5/2 [1].

Об экспериментальном наблюдении предска-
занной в [56] зависимости ρ(T) ~ T 9 /2 сообщили в
работе [57], где изучали температурные зависимо-
сти электросопротивления сплавов Гейслера на
основе Co2FeSi с заменой половины атомов Si на
Al, Ga, Ge, In и Sn. Авторы [57] показали, что в
области низких температур до 50–80 K зависимо-
сти ρ(T) изученных сплавов можно описать фор-
мулой ρ(T) = ρ0 + aT 2 + bT 9/2, где ρ0 – остаточное
сопротивление, a и b – коэффициенты.

В работе [58], где измеряли температурные за-
висимости сопротивления ρ(T) монокристалла
Co2FeSi в магнитных полях от 0 до 150 кЭ, было
показано, что имеется три температурных интерва-
ла, в которых сопротивление по-разному зависит от
температуры и магнитного поля (рис. 7): 1) ниже
30 K ρ(Т) ∝ AT n с n ≈ 2 и коэффициентом A ∝ H 2;
2) в интервале от 30 до 60 K ρ(Т) ∝ CTn с  и
коэффициентом C ∝ – H; 3) выше 65 K ρ(Т) ∝ ВT n

с n ≈ 2 и коэффициентом B ∝ H–2.
Полученные экспериментальные результаты

(рис. 7) показывают, что в интервале температур
30 K < T < 60 K наблюдается степенная темпера-
турная зависимость электросопротивления с боль-
шим показателем степени и линейным отрицатель-
ным магнитосопротивлением. По-видимому, это
есть проявление процессов двухмагнонного рассе-
яния: они являются основным механизмом рассея-
ния носителей тока, определяющим поведение
электро- и магнитосопротивления сплава в этом
температурном интервале.

Отрицательное линейное по полю магнито-
сопротивление наблюдали во многих ПМФ-си-
стемах (см., напр., [59–63]). На рис. 8 представ-
лены полевые зависимости магнитосопротивления

2
2 C.q T

≈ 4n
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Δρ/ρ0 сплавов X2YZ, полученные с использованием
данных [59–63]. Видно, что в сильных магнитных
полях Δρ/ρ0 отрицательно и изменяется по закону,
близкому к линейному по полю. Такое поведение
может быть следствием двухмагнонных процес-

сов рассеяния [56], которые особенно хорошо
проявляются в ПМФ при температурах, много
меньших величины щели.

Авторы работы [53], где измеряли электросо-
противление и исследовали гальваномагнитные
свойства монокристалла Co2FeSi, представили
температурно-зависящую часть сопротивления в
виде суммы вкладов от электрон-фононного ρph и
электрон-магнонного ρM процессов рассеяния.
Последний из них был записан в виде

(4)
где с – параметр эффективности электрон-маг-
нонного рассеяния, Δ – величина щели в энерге-
тических единицах. Путем подгонки параметров
авторы смогли описать экспериментальную кри-
вую и определить величину щели Δ = 103 K, что
соответствует энергии kBΔ = 8.9 мэВ. По утвер-
ждению самих авторов, величина щели намного
меньше по сравнению с теоретическими расчета-
ми (ее предсказанный размер больше, чем на по-
рядок). Поэтому представляется более разумной
трактовка, учитывающая двухмагнонные процес-
сы рассеяния, которые дают не экспоненциально
малые, а степенные вклады в сопротивление.

4.3. Расчеты электронной зонной структуры

Исследования магнитных свойств сплавов Гей-
слера Co2YZ показали, что в них хорошо выполня-
ется правило Слэтера–Полинга [51], описываю-
щее связь между числом валентных электронов и
магнитным моментом (рис. 9). В принципе оно
позволяет заранее предсказать полный магнит-
ный момент таких сплавов.

−ρ = Δ2
M( ) ,TT cT e

Рис. 7. Зависимости электросопротивления сплава Co2FeSi от квадрата температуры. На вставке показаны полевые
зависимости коэффициентов A, B и C.
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В полуметаллических ферромагнетиках пра-
вило Слэтера–Полинга можно записать следую-
щим образом [51]:

(5)
где M – магнитный момент на формульную еди-
ницу в магнетонах Бора, z – полное число валент-
ных электронов.

Для сплавов Co2YZ наблюдается близкая к ли-
нейной зависимость температуры Кюри TC от
числа валентных электронов (рис. 9a). Макси-
мальное значение TC имеет место в случае наи-
большего числа валентных электронов. Как вид-
но из рис. 9 (см. также [53]), сплав Co2FeSi имеет
максимальную температуру Кюри TC = 1100 К и наи-
больший магнитный момент 5.97 μB/ф.е. при 5 K.

Ситуация качественно различных состояний
для спина вверх и для спина вниз, которая реали-
зована в ПМФ, является нетривиальной для об-
щей теории коллективизированного магнетизма
[1]. Схема формирования “полуметаллического”
состояния в сплавах Гейслера XMnZ и X2MnZ со
структурами C1b и L21 может быть описана следу-
ющим образом [4, 28, 64, 65]. В пренебрежении
гибридизацией атомных состояний X и Z, d-зона
марганца характеризуется широкой энергетиче-
ской щелью между связывающими и антисвязы-
вающими состояниями. Из-за сильного внутри-
атомного (хундовского) обмена для ионов мар-
ганца в ферромагнитном состоянии подзоны со
спинами вверх и вниз значительно раздвинуты.
Одна из спиновых подзон близко подходит к p-зо-
не лиганда, и поэтому соответствующая щель ча-
стично или полностью размыта p–d-гибридизаци-
ей. Энергетическая щель в другой подзоне сохра-

= − 24,M z

няется и может совпасть при известных условиях с
уровнем Ферми, что и дает ПМФ-состояние.

Для структуры C1b мы имеем истинную щель, а
для структуры L21 – глубокую псевдощель. Это
связано со значительным изменением в характере
p–d-гибридизации (особенно между состояния-
ми p- и t2g-природы) в отсутствие центра инвер-
сии, что имеет место для структуры C1b. Таким
образом, последняя структура более благоприят-
на для ПМФ-состояния. Согласно [66], подобные
факторы ответственны за щель в парциальной
плотности состояний для одной из позиций мар-
ганца (Mn(I)) в соединении Mn4N, структура ко-
торого получается из структуры X2MnZ удалением
некоторых атомов. Качественно подобный меха-
низм, который основывается на сильном обмене
Хунда и гибридизации между d-состояниями хро-
ма и p-состояниями кислорода, рассматривается
в [67] для CrO2.

Стабильность ферромагнитного состояния яв-
ляется следствием различия в p–d-гибридизации
для состояний с противоположными проекциями
спина (см. обсуждение в [64]). Для описания та-
кой ситуации Кюблер и др. [64] ввели термин
“ковалентный магнетизм” и подчеркнули отли-
чие картины спектра от модели Стонера, где
плотности состояний с противоположными про-
екциями спина отличаются сдвигом на постоян-
ную величину спинового расщепления.

В работах [43, 69–76] были выполнены расче-
ты электронной структуры различных систем
тройных и четверных соединений Гейслера. Для
большой группы ферро- и антиферромагнитных
сплавов Гейслера из ряда X2MnZ (X = Co, Ni, Cu,
Pt) со структурой L21 расчеты показали, что со-

Рис. 9. Температура Кюри (а) и полный магнитный момент (б) некоторых сплавов Гейслера на основе кобальта в за-
висимости от полного числа валентных электронов.
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стояние, близкое к ПМФ (N↓(EF) практически
равно нулю), имеет место в системах Co2MnZ с
Z = Al, Sn [43] и Z = Ga, Si, Ge [68].

В работе [69] выполнены зонные расчеты для
54 тройных соединений Гейслера X2YZ, где X –
3d-переходный металл (X = Mn, Fe, Co; Y = Y, Zr,
Nb, Mo, Tc, Ru, Rh, Pd, Ag, Z = Al, Si). Было пока-
зано, что семь из них, а именно Mn2NbAl, Mn2Zr-
Si, Mn2RhSi, Co2ZrAl, Co2NbAl, Co2YSi и Co2ZrSi
являются ПМФ со 100%-ной поляризацией по
спину, а для других пяти сплавов Mn2TcAl,
Mn2RuAl, Mn2NbSi, Mn2RuSi, Fe2NbSi может на-
блюдаться высокая спиновая поляризация (более
90%) со щелью для одного из направлений по
спину вблизи уровня Ферми. Эти соединения были
классифицированы в [69] как “почти ПМФ”, при-
чем положение их уровней Ферми EF изменяется
путем приложения давления, так что уровень Фер-
ми попадал в щель, приводя к ПМФ-состоянию.

Расчеты электронной структуры и магнитного
момента половинных и полных сплавов Гейслера
XMnSb (X = Ni, Pd, Pt, Co, Rh, Ir, Fe) и Co2MnZ
(Z = Al, Ga, Si, Ge, Sn), соответственно, были
проведены в [70], где показано, что электронные
и магнитные свойства этих соединений во мно-
гом определяются наличием щели на уровне
Ферми для электронных состояний со спином
вниз. При этом наблюдается линейная зависи-
мость полного магнитного момента M от числа
валентных электронов z: для полугейслеровых
сплавов M = z – 18, а для полных сплавов Гейсле-
ра M = z – 24, что может быть использовано для
поиска и разработки новых ПМФ-сплавов с зара-
нее заданными магнитными характеристиками.

Результаты расчетов электронной структуры и
фазовой стабильности сплавов Гейслера Co2YSi
(Y = Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni) представлены в ра-
боте [71]. Расчеты показали, что сплавы Co2TiSi,
Co2VSi и Co2CrSi являются ПМФ-соединениями.
При этом соединение Co2CrSi имеет высокую
плотность состояний на уровне Ферми для состо-
яний со спином вверх и щель для состояний со
спином вниз, а также высокую температуру Кюри
TC = 747 K. Это может приводить к 100% степени
спиновой поляризации носителей тока даже в об-
ласти комнатных температур. Однако, согласно
расчетам [71], ПМФ-состояние в Co2CrSi являет-
ся метастабильным. В то же время соединения Co2-
TiSi и Co2VSi термодинамически стабильны, хотя в
них наблюдается меньшая плотность состояний со
спином вверх на EF и меньшие значения TC.

Известно, что атомный беспорядок может
приводить к изменению типа структуры, появле-
нию дополнительных структурных фаз и, как
следствие, к уменьшению спиновой поляризации
в ПМФ-сплавах. Для выяснения роли атомного
беспорядка в ПМФ состоянии, в [72] были вы-
полнены расчеты из первых принципов для 25 со-

ставов сплавов Гейслера на основе кобальта
Co2YZ (Y = Ti, V, Cr, Mn, Fe; Z = Al, Ga, Si, Ge, Sn).
Было показано, что беспорядок в расположении
атомов Co и Y коррелирует с полными зарядами
валентных электронов вокруг атома Y, поскольку
разница в зарядах валентных электронов между
атомами Co и Y приводит к различной форме ло-
кального потенциала на каждом узле. Это означа-
ет, что соединения с титаном Co2TiAl, Co2TiGa,
Co2TiSi, Co2TiGe и Co2TiSn более удобны с прак-
тической точки зрения в плане предотвращения
атомного беспорядка по сравнению со сплавами
Co2CrZ, Co2MnZ, Co2FeZ (Z = Al, Ga, Si, Ge, Sn).

Расчеты электронных и магнитных свойств чет-
верных соединений Гейслера с химической фор-
мулой XX 'YZ (где X, X ' и Y – атомы переходных
металлов, Z – s- и p-элементы) со структурой
LiMgPdSn проведены в работе [73]. При этом ва-
лентность X ' должна быть ниже, чем валентность
атомов X, а валентность элемента Y ниже, чем ва-
лентность как X, так и X '. Было изучено 60 соеди-
нений XX 'YZ (X = Co Fe, Mn, Cr; X ' = V, Cr, Mn,
Fe; Y = Ti, V, Cr, Mn; Z = Al, Si, As) и установлено,
что все из них подчиняются правилу Слэтера–
Полинга. При этом 41 соединение находятся в
ПМФ-состоянии, 8 – в СБП-состоянии, 9 явля-
ются полупроводниками. Кроме того, соединения
CoVTiAl и CrVTiAl можно отнести соответственно
к ферромагнитным и антиферромагнитным полу-
проводникам с большими энергетическими щеля-
ми для обеих проекций спина. Высказано предпо-
ложение, что все ПМФ- и СБП-соединения будут
иметь высокие температуры Кюри, что делает их
пригодными для использования в спинтронике и
магнитоэлектронике.

Структурные, электронные и магнитные ха-
рактеристики 18 четверных соединений Гейслера
на основе кобальта CoX 'YSi, где X ' = Y, Zr, Nb,
Mo, Tc, Ru, Rh, Pd, Ag, а Y = Fe, Mn исследованы
с помощью первопринципных расчетов в [74].
Были предсказаны несколько новых полуметал-
лических ферромагнетиков CoNbMnSi, CoTcMn-
Si, CoRuMnSi, CoRhMnSi, CoZrFeSi и CoRhFeSi
со спиновой поляризацией 90–100%, причем 3 из
них – CoRuMnSi, CoRhMnSi и CoRhFeSi – име-
ют высокие температуры Кюри от 700 до 1000 K, а
потому могут применяться в спинтронике при
комнатной температуре.

В работе [75] выполнены расчеты и экспери-
ментальные исследования сплава CoFeCrAl, име-
ющего кубическую структуру Гейслера B2-типа.
Расчеты электронной структуры предсказывают
наличие ПМФ-состояния с энергией спинового
расщепления 0.31 эВ, а также относительно боль-
шой степенью спиновой поляризации носителей
P. Эксперимент с использованием метода андре-
евской спектроскопии точечных контактов в об-
ласти температур жидкого гелия дает значение
P = 0.67, что доказывает справедливость прове-
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денных расчетов, а линейная зависимость элек-
тросопротивления от температуры указывает на
возможность достаточно высокой величины P и
при более высоких температурах.

Согласно расчетам электронной структуры и
магнитного момента четверных сплавов Гейслера
CoFeCrP, CoFeCrAs и CoFeCrSb [76], все они яв-
ляются полуметаллическими ферромагнетиками,
с величинами щелей 1.0, 0.52 и 0.75 эВ соответ-
ственно. При этом полный магнитный момент,
основной вклад в который вносят атомы Cr, равен
4μB на формульную единицу и подчиняется пра-
вилу Слэтера–Полинга.

4.4. Оптические свойства
В экспериментах по изучению оптических

свойств сплавов Гейслера была обнаружена ин-
тересная особенность. Если в обычных ферро-
магнитных сплавах Гейслера наблюдается так
называемый “друдевский подъем” – увеличе-
ние оптической проводимости σ(ω) при умень-
шении энергии в инфракрасной (ИК) области, то
в соединениях, проявляющих свойства ПМФ, та-
кой подъем зачастую отсутствует [31–33].

В металлах и сплавах имеются два основных
механизма, определяющих оптические свойства.
В ИК области спектра основную роль играет ме-
ханизм внутризонного (intraband, i.b.) ускорения
электронов полем световой волны в пределах од-
ной полосы [77]. Его вклад  определяется пара-
метрами электронов проводимости – плазменной
частотой Ω и частотой релаксации γ – и уменьша-
ется пропорционально квадрату частоты падаю-
щего света ω. Он описывается формулой Друде:

(6)

В видимой и ультрафиолетовой области спек-
тра доминирует второй механизм – межзонное
(квантовое) поглощение света с перебросом элек-
трона с полосы ниже уровня Ферми в полосу вы-
ше уровня Ферми. Межзонный вклад определя-
ется структурой энергетических зон и несет ин-
формацию об электронных состояниях.

Начиная с 1996 г., во многих сплавах Гейслера
было обнаружено отсутствие друдевского подъема
и высокий уровень межзонного поглощения в ин-
фракрасной области спектра вплоть до границы ис-
следованного частотного интервала [31–33, 78, 79].
Такое поведение оптических функций является
аномальным для металлических систем и, как ока-
залось, коррелирует с аномальным поведением
электросопротивления, а в ряде случаев согласуется
с расчетами электронной структуры. Статическая
проводимость при комнатной температуре имеет
низкие значения, достижение которых в пределе ω
→ 0 нередко предполагает дальнейшее уменьшение
оптической проводимости. Такое аномальное пове-

σi.b.

( )
Ω γσ =

π ω + γ

2

i.b. 2 2
1 .

4

дение оптических свойств сплавов, по-видимому,
связано с проявлением в оптических спектрах энер-
гетической щели для одной из проекций спина.

На рис. 10 показана дисперсия оптической
проводимости σ(ω) сплавов на основе Co и Fe в
диапазоне энергий Е = 0.1–2.0 эВ [32]. Видно, что
дисперсия σ(ω) сплавов Co2TiAl и Fe2TiAl типич-
на для металлов: в ИК-диапазоне наблюдается
друдевский подъем и имеются максимумы, обу-
словленные межзонным поглощением. Для дру-
гих сплавов обнаружено аномальное поведение
оптической проводимости в ИК-диапазоне, т.е.
высокий уровень межзонного поглощения и от-
сутствие вклада Друде. Последнее указывает на
низкие значения концентрации носителей заря-
да, а следовательно, низкие значения проводимо-
сти. Статическая проводимость σst, которая явля-
ется пределом оптической проводимости при
ω → 0, была также получена из измерений элек-
тросопротивления; она показана символами на
оси ординат, согласие оказывается достаточно
хорошим (рис. 10).

В работе [32] были рассчитаны плотности со-
стояний (DOS) для Co2TiAl и Co2CrAl. Анализ оп-
тических и расчетных данных, а также электросо-
противления с учетом существующих зонных
расчетов [31, 80, 81] позволил авторам [32] заклю-
чить, что данные сплавы обладают аномальными
оптическими свойствами, которые качественно
объясняются следующим образом. Такие сплавы
имеют высокую плотность d-состояний X- и Y-

Рис. 10. Оптическая проводимость σ сплавов на осно-
ве Co и Fe по данным работы [32].
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атомов на уровне Ферми и в его окрестности для
электронных состояний со спином вверх. Эти элек-
тронные состояния дают основной вклад в межзон-
ные переходы в ИК-диапазоне, а также вносят опре-
деленный вклад в статическую проводимость. При
температурах меньше величины щели вероятность
межзонных переходов для электронных состояний
со спином вниз мала, поэтому вклад в статическую
проводимость от них практически отсутствует.

На рис. 11 представлены температурные зави-
симости удельного сопротивления ρ(T). В случае
Fe2TiAl и Co2TiAl они типичны для металлов с
остаточным сопротивлением 12 мкОм см и
40 мкОм см соответственно. Для Co2CrGa и
Fe2MnSi сопротивление увеличивается с ростом
температуры, проявляя металлическое поведение.
Тем не менее их остаточное сопротивление намно-
го выше: 177 мкОм см для Co2CrGa и 154 мкОм см
для Fe2MnSi. Зависимость ρ(T) для Co2MnAl и
Fe2MnAl довольно слабая, а для Co2CrAl и Fe2CrAl
сопротивление уменьшается с ростом температу-
ры (рис. 11).

5. СПИНОВЫЕ БЕСЩЕЛЕВЫЕ 
ПОЛУПРОВОДНИКИ

Спиновые бесщелевые полупроводники (СБП)
были предсказаны Вангом в 2008 г. [6]. СБП-ма-
териалы обладают необычной зонной структу-

рой: вблизи уровня Ферми для подсистемы элек-
тронов со спином вниз имеется энергетическая
щель, а для носителей тока со спином вверх пото-
лок валентной зоны касается дна зоны проводи-
мости. В таких СБП-материалах можно реализо-
вать: (1) 100%-спиновую поляризацию носителей
заряда; (2) “разделение” спин-поляризованных
электронов и дырок с помощью эффекта Холла;
(3) контроль и управление уровнем Ферми по-
средством внешнего электрического поля; (4) ре-
гулирование типа (электроны или дырки) и кон-
центрации спин-поляризованных носителей за-
ряда. Для устройств спинтроники необходимы
материалы с высокой степенью поляризации но-
сителей тока и большим временем спиновой ре-
лаксации. Поэтому СБП-соединения с перечис-
ленными выше свойствами (1–4) могут оказаться
одними из наиболее подходящих материалов.

С теоретической точки зрения спиновые бес-
щелевые полупроводники близки к классу полу-
металлических ферромагнетиков. В СБП также
можно ожидать нетривиальных многоэлектрон-
ных эффектов, обусловленных взаимодействием
электронных и спиновых степеней свободы, од-
нако соответствующие теоретические подходы
пока детально не разработаны.

В соединениях Гейслера СБП-состояние на-
блюдается, как правило, в т.н. инверсных гейсле-
ровых сплавах со структурой XA. В работе [11] со-
общается об одном из первых эксперименталь-
ных наблюдений СБП-состояния в Mn2CoAl с
температурой Кюри 720 К и магнитным момен-
том 2μB/ф.е. при 4.2 K. В интервале от 4.2 до 300 K
его проводимость слабо зависит от температуры,
относительно мала и составляет около 240 См/см
при комнатной температуре, концентрация носи-
телей тока ~1017 см–3, коэффициент Зеебека близок
нулю. Почти одновременно с [11] были выполнены
расчеты электронной зонной структуры четверных
сплавов типа CoFeMnSi, CoFeCrAl, CoMnCrSi,
CoFeVSi и FeMnCrSb и предсказана возможность
реализации в них СБП-состояния [83].

В работе [84] проведены расчеты электронных
и магнитных свойства сплавов Гейслера Mn2CoAl
и Mn2CoGa – исходных и легированных путем за-
мещения части атомов Al и Ga на Cr и Fe. По-
скольку исходный сплав Mn2CoAl относится к
СБП-соединениям, а Mn2CoGa – к ПМФ, то бы-
ло интересно проследить за изменением электрон-
ной структуры и магнитного состояния в этих
сплавах при легировании. Оказалось, что добавки
Fe и Cr разрушают СБП природу в Mn2CoAl, при-
водя к появлению делокализованных состояний в
“бывшей” запрещенной зоне для состояний со
спином вниз. В то же время небольшое легиро-
вание Mn2CoGa приводит к более устойчивому
ПМФ-состоянию, которое, однако, разрушается,
если уровень легирования превышает определен-
ную величину. Что касается магнитных свойств,

Рис. 11. Температурные зависимости электросопро-
тивления ρ сплавов на основе Co и Fe по данным ра-
боты [32].

100

200

300

400

500

100

150

200

250

300

50

0 50 100

Fe2TiAl

Fe2MnSi

Fe2MnAl

Fe2CrAl

Co2TiAl

Co2CrGa
Co2CrAl

Co2MnAl

150 200 250 300
T, K

ρ,
 м

кО
м

 с
м



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 12  2021

ПОЛУМЕТАЛЛИЧЕСКИЕ ФЕРРОМАГНЕТИКИ 1233

то полные магнитные моменты легированных со-
единений имеют более высокие значения, чем
исходных сплавов.

В работе [85] методом функционала плотности
были выполнены расчеты зонной структуры чет-
верных сплавов Гейслера XX 'YZ (X, X ' и Y – пере-
ходные металлы, Z = B, Al, Ga, In, Si, Ge, Sn, Pb,
P, As, Sb, Bi) с целью поиска в них СБП-состоя-
ний. Используя эмпирическое правило о соеди-
нениях с 21, 26 или 28 валентными электронами,
было показано, что существует 12000 возможных
химических составов, из которых только 70 явля-
ются стабильными СБП. Вывод о стабильности
этих соединений был сделан на основе оценки их
термодинамической, механической и динамиче-
ской устойчивости. Было показано, что среди
70 стабильных СБП-соединений можно реализо-
вать все четыре типа СБП-состояний I–IV, пред-
сказанных в работе [6]. В соединениях II типа могут
наблюдаться уникальные транспортные свойства, в
частности, анизотропное магнитосопротивление и
аномальный эффект Нернста, что можно использо-
вать в устройствах спинтроники.

Результаты исследований структуры, магнит-
ных и электронных транспортных свойств чет-
верного СБП-сплава Гейслера Co1 + xFe1 – xCrGa
(0 ≤ x ≤ 0.5), обогащенного кобальтом, а также
расчеты зонной структуры представлены в работе
[86]. Особенностью этих сплавов является высо-
кая температура Кюри и намагниченность, кото-
рые изменяются от 690 K (x = 0) до 870 K (x = 0.5)
и от 2.1μB/ф.е. (x = 0) до 2.5μB/ф.е. (x = 0.5) соот-
ветственно. Из исследований температурной за-
висимости электросопротивления следует, что
сплавы проявляют СБП-свойства до x = 0.4, а при
x = 0.5 демонстрируют металлическое поведение
как по величине, так и по виду зависимости от
температуры. В отличие от обычных полупро-
водников, величина проводимости (сопротив-
ления) в этих СБП-соединениях при 300 K на-
ходится в диапазоне от 2300 до 3300 См/см (от
300 до 430 мкОм см), что близко к показателям
других СБП материалов, аномальное холлов-
ское сопротивление увеличивается от 38 См/см
для x = 0.1 до 43 См/см для x = 0.3. Коэффициент
Зеебека оказывается исчезающе малым ниже
300 K, что является еще одним признаком реали-
зации СБП-состояния.

В работе [87] экспериментально изучены
структура, электронный транспорт и магнитные
свойства, проведены расчеты электронной струк-
туры четверного сплава CoFeCrGa со структурой
L21, в котором наблюдается химический беспоря-
док. Для намагниченности насыщения при T = 8 K
выполняется правило Слэтера–Полинга, а тем-
пература Кюри превышает 400 K. Большая вели-
чина электросопротивления, малые значения кон-
центрации носителей тока и их слабая зависимость
от температуры также свидетельствуют о реализа-
ции СБП-состояния. Было показано, что под дав-

лением СБП-соединение CoFeCrGa может пере-
ходить в ПМФ-состояние, что объясняется осо-
бенностями его электронной структуры.

Магнитные и гальваномагнитные свойства
тонких пленок сплава Гейслера Mn2 – xCo1 + xAl
(0 ≤ x ≤ 1.75) экспериментально исследованы в
работе [88]. Из измерений намагниченности сле-
дует, что для пленок при x = 1.75; 1.5; 1.25; 1 на-
блюдается ферромагнитный порядок, а при x = 0;
0.5 и 0.75 – ферримагнитный. В пленках Mn2CoAl
наблюдается полупроводниковое поведение про-
водимости. В совокупности с малыми значения-
ми аномальной холловской проводимости (около
3.4 См/см при 10 K) и линейным по полю поло-
жительным магнитосопротивлением это может
свидетельствовать о СБП-состоянии, особенно в
пленках при высокой концентрации Mn (малых
значениях x). На основании полученных резуль-
татов авторы [88] делают вывод, что такие пленки
могут быть полезны для применения в полупро-
водниковой спинтронике.

Экспериментальные исследования структуры,
магнитных свойств, электронного транспорта,
андреевского отражения и расчеты зонной струк-
туры четверного эквиатомного сплава Гейслера
CoFeMnSi выполнены в работе [89]. Этот сплав
кристаллизуется в кубической структуре Гейслера
(типа LiMgPdSn), имеет температуру Кюри 620 K и
намагниченность насыщения 3.7μB/ф.е., поведе-
ние которой подчиняется правилу Слэтера–По-
линга. Последнее, как отмечается в [89], является
одним из необходимых условий для реализации
СБП-состояния. Малые значения электропровод-
ности (около 3000 См/см при T = 300 K) и концен-
трации носителей (около 5 × 1019 см–3 при T = 300 K)
и их слабые зависимости от температуры интерпре-
тируют как возникновение состояния спинового
бесщелевого полупроводника. Аномальная холлов-
ская проводимость при этом равняется 162 См/см
при 5 К. Используя методику андреевского отра-
жения, авторами [89] была определена спиновая
поляризация носителей тока P = 0.64.

В работе [90], где проведены первопринцип-
ные расчеты электронной структуры и магнит-
ных свойств сплавов Гейслера Ti2CoSi, Ti2MnAl
и Ti2VAs, показано, что их магнитное состояние
сильно зависит от структурного. Если эти соеди-
нения упорядочены в структуре XA, то они прояв-
ляют СБП-свойства. При этом сплавы Ti2MnAl и
Ti2VAs имеют нулевую намагниченность, что мо-
жет свидетельствовать о возникновении состоя-
ния компенсированного ферримагнетизма. Если
же все эти сплавы упорядочены в кубической
структуре L21, то они являются металлами.

Краткий обзор работ, посвященных расчетам
электронной структуры тройных инверсных соеди-
нений Гейслера X2YZ (где X и Y – атомы переходных
металлов, причем атом X обладает наименьшей ва-
лентностью) и четверных сплавов Гейслера XX'YZ
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(со структурой типа LiMgPdSn), представлен в [91].
В зависимости от химического состава, вследствие
существования трех магнитных подрешеток в них
может возникать ферро-, ферри- или антиферро-
магнетизм. При этом наиболее перспективными
для практического применения являются соедине-
ния с 18 валентными электронами, поскольку в них
суммарная намагниченность нулевая, что приводит
к минимальным потерям энергии. Некоторые из
этих сплавов являются спиновыми бесщелевыми
полупроводниками, а наибольший интерес из них
представляет Mn2CoAl, который, по-видимому, мо-
жет быть использован в спинтронике.

В работе [92] проведены исследования оптиче-
ских свойств сплава Mn1.8Co1.2Al, близкого по со-
ставу к спиновому бесщелевому полупроводнику
Mn2CoAl, а также расчеты электронной структуры.
Было обнаружено аномальное поведение оптиче-
ских свойств сплава. Положительные значения
действительной части диэлектрической проницае-
мости ε1 и отсутствие друдевского вклада в оптиче-
скую проводимость в ИК-области спектра вплоть
до границы исследованного интервала указывают
на ослабление металлических свойств сплава. Ин-
тенсивное межзонное поглощение в ИК-области
указывает на сложную структуру зонного спектра
и высокую плотность d-состояний в окрестности
ЕF. Эти особенности оптического спектра погло-
щения позволяют объяснить картину зонного
спектра, характерную для спиновых бесщелевых по-
лупроводников.

В работе [93] были исследованы микрострук-
тура, магнитные и транспортные свойства сплава
Гейслера Mn2CoAl. Микроструктурный анализ
показал, что основной фазой была не Mn2CoAl, а
Mn1.8Co1.4Al0.8, которая имеет неупорядоченную
инверсную XA-структуру с позициями атомов
Mn(A) и Al(C), частично замещенными атомами
Co и Mn соответственно. Расчеты электронной
структуры этой фазы показали, что она находится
в ПМФ-состоянии, в отличие от СБП-фазы
Mn2CoAl. В то же время большие величины элек-
тросопротивления исследованных образцов, “по-
лупроводниковый” вид их температурных зависи-
мостей и низкие значения аномальной холловской

проводимости являются характерными чертами
СБП-состояния. Как утверждается в [93], это мо-
жет быть связано с локализацией носителей заря-
да из-за пересечения уровня Ферми 3d-состояни-
ями Mn и 3d-состояниями Co в Mn1.8Co1.4Al0.8.

Структура, магнитные и транспортные свой-
ства четверного сплава CoFeMnSi подробно ис-
следованы экспериментально в работе [94]. На-
магниченность насыщения этого соединения со-
ставляет 3.49μB/ф.е., температура Кюри TC = 763 K.
Большие значения электросопротивления, кото-
рое убывает с ростом температуры, и практически
не зависящая от температуры концентрация но-
сителей тока ~1020 см–3 могут свидетельствовать о
реализации в сплаве CoFeMnSi СБП-состояния.

6. ТОПОЛОГИЧЕСКИЕ ПОЛУМЕТАЛЛЫ
На рис. 12 схематично представлены зонные

структуры различных топологических структур:
топологических изоляторов, топологических ди-
раковских и вейлевских полуметаллов.

Нетривиальная топология электронной зонной
структуры возникает в материалах с сильным спин-
орбитальным взаимодействием, которое приводит
к инверсии зоны проводимости и валентной зоны.
Топологические изоляторы [95–98] открыли класс
материалов с нетривиальными топологическими
свойствами, в который позднее также были вклю-
чены топологические полуметаллы [95, 96, 99, 100].

Топологические изоляторы (ТИ) представля-
ют собой класс узкощелевых материалов, в объе-
ме которых имеется характерная энергетическая
щель, а на поверхности – “металлические” состо-
яния. Бесщелевые поверхностные состояния воз-
никают из-за инверсии зон вследствие сильного
спин-орбитального взаимодействия и защищены
симметрией относительно обращения времени.
Электроны в них являются фермионами Дирака с
линейным законом дисперсии, а их спины жест-
ко связаны с импульсом. Состояния ТИ наблюда-
ли во многих материалах, включая HgTe с кванто-
выми ямами [101], Bi2Se3, Bi2Te3, Sb2Te3 [102], не-
которые сплавы Гейслера [103, 104].

Топологические вейлевские и дираковские по-
луметаллы обобщают классификацию топологиче-
ских материалов. В таких материалах, как и в ТИ,
зонная структура в объеме имеет щель, возникаю-
щую вследствие сильного спин-орбитального вза-
имодействия, за исключением точек пересечения
зон в узлах Вейля или Дирака. Вблизи этих узлов
дисперсия зон во всех трех направлениях им-
пульсного пространства линейна, а низкоэнерге-
тические возбуждения могут быть описаны га-
мильтонианами Вейля или Дирака.

Вейлевские полуметаллы характеризуются на-
личием в их объеме так называемых вейлевских
фермионов, обладающих нулевой эффективной
массой. Впервые существование безмассового фер-

Рис. 12. Зонные структуры топологических систем:
вырожденные по спину системы (а), поверхностные
состояния топологических изоляторов (б), топологи-
ческие дираковские состояния (в) и полуметаллы
Вейля (г). Стрелками показаны направления спинов.

(а) (б) (в) (г)

EF
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миона было предсказано в 1929 г. Германом Вей-
лем. Однако экспериментально обнаружить такие
квазичастицы удалось лишь сравнительно недавно
в семействе TaAs [100], позже в Td–MoTe2 [105],
WTe2 [106], а также в магнитных материалах на
основе сплавов Гейслера [9, 107, 108]. Вейлевские
узлы всегда появляются парами противополож-
ной киральности, их можно рассматривать как
монополи кривизны Берри в импульсном про-
странстве. Следствием нетривиальной топологии
объемной зонной структуры в вейлевских полу-
металлах являются уникальные топологически
защищенные поверхностные состояния – фер-
ми-дуги, которые соединяют проекции вейлев-
ских узлов на поверхность. В отличие от вейлев-
ских полуметаллов, дираковским полуметаллам
не свойственна киральность: узел Дирака можно
рассматривать как “сумму” двух узлов Вейля про-
тивоположной киральности. К полуметаллам Ди-
рака относят, например, Cd3As2 [109] и Na3Bi [110].
Различие электронной зонной структуры дираков-
ских и вейлевских полуметаллов обусловлено сим-
метрией. Условием существования вейлевского
полуметалла является нарушение симметрии от-
носительно инверсии либо обращения времени.
Взаимодействие обоих этих факторов в кристалле
приводит к появлению фазы дираковского полу-
металла. При фазовом переходе от ТИ к нормаль-
ному изолятору в качестве промежуточной фазы
можно получить дираковскую или вейлевскую
фазу, что зависит от того, нарушена инверсион-
ная симметрия или нет [111].

Узлы Вейля могут приводить к необычным
транспортным свойствам, в том числе к гигант-
скому аномальному эффекту Холла (АЭХ). Соот-
ветствующий собственный (внутренний) вклад в
последний рассчитывается путем интегрирования
по всей зоне Бриллюэна кривизны Берри, которая
является эквивалентом магнитного поля в им-
пульсном пространстве. В частности, для вейлев-
ского полуметалла с двумя узлами Вейля аномаль-
ная холловская проводимость пропорциональна
расстоянию между этими узлами [9]. С этой точки
зрения АЭХ в трехмерных вейлевских полуметаллах
[9, 99] можно связать c квантовым АЭХ в двумерной
ситуации (см. также обсуждение в [112]).

Большой АЭХ был обнаружен в полугейсле-
ровском антиферромагнетике GdPtBi [113]. Авто-
рам [114] удалось вырастить объемный монокри-
сталл ТПМ-сплава Co2MnGa и выполнить иссле-
дование его электронной структуры и магнитного
состояния с помощью ARPES-спектроскопии, ме-
тода функционала плотности, измерений электро-
сопротивления, эффекта Холла и намагниченно-
сти. В результате было обнаружено, что в сплаве
Co2MnGa возникает топологическая фаза: линии
топологических узлов пересекают уровень Ферми
и возникают поверхностные состояния, располо-
женные вдоль линий узлов в зоне Бриллюэна у

поверхности. Экспериментальные исследования
объема и поверхности монокристалла Co2MnGa
позволяют сделать вывод о реализации первого
топологического трехмерного магнетика и, как
утверждают авторы [114], вообще первого тополо-
гического магнитного металла. Наличием линий
топологических узлов можно объяснить очень
большую аномальную холловскую проводимость,
которую наблюдали в Co2MnGa. Их обнаружение
позволило авторам предложить метод создания
сильно поляризованных по спину носителей тока.

В соединениях Mn3Ge и Mn3Sn с искаженной
структурой Гейслера D019 в плоскости ab форми-
руется решетка атомов Mn треугольного типа –
сильно фрустрированная решетка кагоме
[115, 116] (рис. 13).

В киральных антиферромагнитных соедине-
ниях Mn3X (X = Ge, Sn, Ga, Ir, Rh, Pt) были обнару-
жены сильный анизотропный аномальный эффект
Холла и спиновый эффект Холла [117]. Отметим,
что соединение Co3Sn2S2 с решеткой кагоме и не-
тривиальными топологическими свойствами так-
же является представителем полуметаллических
ферромагнетиков [112, 118].

Различные соединения Гейслера на основе тя-
желых элементов с сильным спин-орбитальным
взаимодействием (СОВ), их электронная структу-
ра и свойства рассмотрены в обзоре [9]. Показано,
что совокупность особенностей симметрии, дета-
лей СОВ и магнитной структуры позволяет реали-
зовать благодаря возникновению кривизны Берри
широкий спектр топологических фаз, включая то-
пологические изоляторы и полуметаллы. В таких
соединениях могут возникать точки Вейля и ли-
нии узлов, которыми можно управлять с помощью
различных внешних воздействий. Это приводит к
ряду экзотических свойств, таких как аномалии
киральности, большой аномальный спиновый и
топологический эффекты Холла. Вследствие не-
коллинеарной магнитной структуры и кривизны
Берри может возникать ненулевой аномальный

Рис. 13. Структура D019 соединения Mn3Ge (исполь-
зованы данные работы [116]). Стрелки показывают
направление магнитных моментов атомов Mn.

Mn Ge
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эффект Холла, который впервые наблюдали в ан-
тиферромагнетиках Mn3Sn и Mn3Ge. Наряду с
особенностями кривизны Берри в k-простран-
стве, в соединениях Гейслера с неколлинеарными
магнитными структурами также могут возникать
топологические состояния в виде магнитных ан-
тискирмионов в реальном пространстве. В обзоре
[9] говорится о прямом воздействии на кривизну
Берри, а следовательно, и о возможности целена-
правленного управления электронной и магнит-
ной структурой и свойствами таких соединений.

В работе [107] предсказано новое семейство
вейлевских систем на основе сплавов Гейслера
Co2YSn (Y = Ti, V, Zr, Nb, Hf). В таких центросим-
метричных материалах имеется только два вейлев-
ских узла на уровне Ферми (минимальное возмож-
ное количество), которые защищены вращатель-
ной симметрией вдоль магнитной оси и разделены
большим расстоянием в зоне Бриллюэна. Также в
данной работе были рассчитаны соответствую-
щие ферми-дуги. Полученные результаты могут
способствовать пониманию магнитных эффектов
в полуметаллах Вейля.

Расчеты электронной структуры для ПМФ-
сплавов Гейслера с целью изучения стабильности
точек Вейля выполнены в работе [119] на примере
Co2TiAl. Количество точек Вейля и их координа-
ты в k-пространстве контролировали с помощью
ориентации намагниченности. Такая альтерна-
тивная степень свободы, которая отсутствует в
других топологических материалах (например, в
“обычных” полуметаллах Вейля), предполагает
новые функциональные возможности, характер-
ные для полуметаллических ферромагнетиков.

В работе [120] выполнены расчеты электрон-
ной структуры инверсного гейслерового сплава
Ti2MnAl и предсказана реализация в нем состояния
магнитного полуметалла Вейля. Сплав Ti2MnAl вы-
бран потому, что это компенсированный ферри-
магнетик с температурой Кюри выше 650 K и кон-
центрацией носителей тока около 2 × 1019 см–3. Не-
смотря на нулевой суммарный магнитный момент,
в нем наблюдается большой собственный аномаль-
ный эффект Холла (АЭХ) с соответствующей
проводимостью около 300 См/см, что является
следствием перераспределения кривизны Берри
от точек Вейля, которые находятся всего в 14 мэВ
от уровня Ферми и изолированы от тривиальных
зон. В [120] показано, что в отличие от антифер-
ромагнетиков Mn3X (X = Ge, Sn, Ga, Ir, Rh и Pt),
где АЭХ появляется вследствие неколлинеарной
магнитной структуры, в Ti2MnAl АЭХ возникает
непосредственно из точек Вейля и топологически
защищен. По сравнению с ферромагнитными со-
единениями Гейслера на основе Co, ввиду отсут-
ствия зеркальной симметрии в инверсной струк-
туре Гейслера узлы Вейля в Ti2MnAl возникают не
из линий узлов. Поскольку магнитная структура
нарушает вращательную симметрию, узлы Вейля

стабильны и в отсутствие спин-орбитального вза-
имодействия. Это один из первых примеров
ТПМ-материала с точками Вейля и большим ано-
мальным эффектом Холла, где суммарный маг-
нитный момент равен нулю.

Расчеты электронной структуры, эксперимен-
тальные исследования магнитных, электрических
и термоэлектрических свойств монокристалличе-
ского ферромагнитного ТПМ Co2MnGa выполне-
ны в работе [121]. Обнаружено большое значение
аномальной термоэдс Нернста – около 6 мкВ/K в
поле 1 Тл при комнатной температуре, что при-
мерно в 7 раз превышает любое значение, когда-
либо наблюдавшееся для обычного ферромагне-
тика. Такое высокое значение аномального эф-
фекта Нернста (АЭХ) возникает из-за большой
суммарной кривизны Берри вблизи уровня Фер-
ми, связанной с линиями узлов и точками Вейля,
хотя обычно АЭХ пропорционален величине на-
магниченности.

Известно, что некоторые из соединений Гей-
слера на основе кобальта, к которым, в частности,
относится сплав Co2TiSn, представляют собой
полуметаллические ферромагнетики с точками
Вейля. В отсутствие T-симметрии относительно
обращения времени эти системы обладают кри-
визной Берри в импульсном пространстве, кото-
рая может приводить к аномалиям в электронном
транспорте. С этой целью были проведены расче-
ты электронной структуры и измерения электро- и
магнитосопротивления, эффекта Холла и намаг-
ниченности на эпитаксиальных пленках Co2TiSn
[122]. Результаты теоретического анализа показа-
ли, что кривизна Берри играет большую роль в
формировании аномального эффекта Холла, а
полученное расхождение между теорией и экспе-
риментом связано с механизмами боковых прыж-
ков и косого рассеяния. Показано [122], что соб-
ственный вклад в аномальный эффект Холла воз-
никает из-за линий узлов, частично разорванных
вследствие понижения симметрии, вызванного
отсутствием T-симметрии.

В расчетной работе [123] изучали роль химиче-
ского беспорядка в эволюции точек Вейля в маг-
нитном ТПМ Co2Ti1 – xVxSn (0 ≤ x ≤ 1). Были выпол-
нены расчеты электронной структуры, магнитного
момента и аномальной холловской проводимости
с использованием первопринципного подхода для
отслеживания эволюции линий узлов Вейля. При
увеличении концентрации ванадия до x = 0.5 ли-
ния узлов перемещается на уровень Ферми. Рас-
чет плотности состояний показывает ТПМ-пове-
дение для всех исследованных составов. Магнит-
ный момент на атоме Со с ростом концентрации
V увеличивается до максимального значения при
x = 0.4, а затем начинает уменьшаться, в то время
как общий момент постоянно растет. Расчеты де-
монстрируют, что при замене почти половины Ti
на V собственная аномальная холловская прово-
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димость увеличивается почти в два раза по срав-
нению с нелегированным составом. Сделан вы-
вод, что состав, близкий к Co2Ti0.5V0.5Sn, должен
быть идеальным для экспериментального изуче-
ния вейлевских ТПМ.

Эксперименты по измерению инверсного
спинового эффекта Холла в соединении Гей-
слера Co2MnGa, которое является ферромагнит-
ным ТПМ Вейля, были проведены при комнатной
температуре, используя метод инжекции спина в
структурах типа “спиновый клапан” [124]. Значе-
ние угла θSH спинового эффекта Холла оказалось
одним из самых высоких для ферромагнетиков:
θSH = –0.19 ± 0.04. Кроме того, в этом случае не
выполняется принцип Онзагера, что отчасти мо-
жет быть объяснено различными величинами хол-
ловской проводимости для носителей со спином
вверх и вниз.

Для получения новой информации о нетриви-
альной топологии блоховских состояний, приво-
дящей к аномальным вкладам в транспортные
коэффициенты, в [125] было предложено ис-
следовать недиагональные компоненты соот-
ветствующих тензоров проводимости и тепло-
проводности. В качестве объекта исследований
был также выбран ферромагнитный ТПМ Вей-
ля Co2MnGa, проведены измерения его магнит-
ных, электрических, гальваномагнитных, тепло-
вых и термоэлектрических свойств. Было показа-
но, что закон Видемана–Франца, связывающий
электрические и тепловые коэффициенты, выпол-
няется в широком температурном интервале от ге-
лиевых температур до комнатных. Авторы [125]
утверждают, что аномальный эффект Холла име-
ет внутреннее происхождение, а спектр Берри
вблизи уровня Ферми не имеет особенностей и
является гладким. Из данных по аномальному
эффекту Нернста была получена величина и тем-
пературная зависимость аномальной термоэлек-
трической проводимости  и показано, что ее
отношение к аномальной холловской проводи-
мости  приближается при комнатной темпера-
туре к отношению констант kB/e.

Топологические особенности могут проявляться
и в магнитном состоянии ТПМ-материалов, при-
водя к необычным магнитным характеристикам, в
частности, к неколлинеарной магнитной модуля-
ции узлов Вейля. В [126], где выполнены расчеты
электронной структуры и магнитных свойств тетра-
гонального ферримагнитного соединения Mn3Ga,
сообщается о возникновении топологически не-
тривиальных линий узлов в отсутствие спин-орби-
тального взаимодействия (СОВ), которые защи-
щены как зеркальной, так и вращательной C4z
симметрией. Показано, что при наличии СОВ
дважды вырожденные нетривиальные точки пе-
ресечения эволюционируют в C4z-защищенные
узлы Вейля с киральным зарядом ±2. Двойные уз-

αA
ij

αA
ij

лы Вейля разделяются на пары узлов Вейля с заря-
дом –1, что и определяется магнитной ориентацией
в неколлинеарной ферримагнитной структуре.

В [127] также сообщается о том, что намагничи-
вание топологического полуметалла Вейля может
приводить к возникновению аномальных транс-
портных свойств вследствие его топологической
природы. Авторы [127] использовали ARPES-спек-
троскопию и расчеты электронной структуры, а
также измеряли электронный транспорт и магнит-
ные свойства ферромагнитных пленок Co2MnGa.
Им удалось визуализировать спин-поляризован-
ный конус Вейля и наблюдать бездисперсионные
поверхностные состояния. Было обнаружено, что
в области комнатных температур аномальные
проводимости Холла и Нернста возрастают при
приближении индуцированного намагничивани-
ем массивного конуса Вейля к уровню Ферми до
тех пор, пока аномальная термоэдс Нернста не
достигнет величины 6.2μB/K. Обнаруженная вза-
имосвязь между топологическим квантовым со-
стоянием и остаточной намагниченностью поз-
волила сделать вывод о том, что пленки Co2MnGa
могут быть использованы для создания высоко-
эффективных устройств измерения теплового по-
тока и магнитного поля, работающих при ком-
натной температуре и в нулевом магнитном поле.

Зонная структура сплава Гейслера Co2MnGe ис-
следована в [128] с помощью ARPES-спектроско-
пии, а полученные данные сравнивали с результа-
тами расчетов из первых принципов. Были иденти-
фицированы широкая полоса с параболической
дисперсией в центре зоны Бриллюэна и несколько
основных спиновых полос с высокой спиновой по-
ляризацией, пересекающих уровень Ферми вблизи
ее границы. Данные ARPES-спектроскопии под-
тверждают отсутствие вклада неосновных спино-
вых полос на поверхности Ферми, что означает
возникновение ТПМ-состояния. Кроме того, бы-
ли идентифицированы два топологических конуса
Вейля с точками пересечения полос вблизи точки
X. Авторы [128] заключают, что в Co2MnGe воз-
никает ТПМ-состояние, которое должно приво-
дить к большим аномальным эффектам Холла и
Нернста.

В работе [129] представлен систематический
анализ экспериментальных данных по аномаль-
ному эффекту Холла (АЭХ) в Co2TiZ (Z = Si и Ge)
с целью понять роль кривизны Берри в формиро-
вании АЭХ. Установлено, что аномальное со-
противление Холла в зависимости от электросо-
противления изменяется по закону, близкому к
квадратичному, для обоих соединений. Деталь-
ный анализ показывает, что вклад в аномальную
холловскую проводимость от внутреннего меха-
низма Карплюса–Латтинджера, связанного с
фазой Берри, преобладает над внешними вкла-
дами от механизмов асимметричного рассеяния
и боковых прыжков.
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Таким образом, изучение топологических яв-
лений в гейслеровых сплавах только начинается,
и оно кажется весьма перспективным: здесь в со-
четании с большой спонтанной намагниченно-
стью возможна реализация ряда физически инте-
ресных и практически важных эффектов.

7. ЭВОЛЮЦИЯ СОСТОЯНИЙ
В СПЛАВАХ ГЕЙСЛЕРА

На практике строго реализовать состояния
полуметаллического ферромагнетика, спиново-
го бесщелевого полупроводника и топологиче-
ского полуметалла непросто, поэтому нередко
при интерпретации экспериментов возникают
неоднозначные ситуации. При этом особенно-
сти электронной структуры (плотности элек-
тронных состояний вблизи уровня Ферми), а сле-
довательно, и физических свойств, очень сильно
изменяются при варьировании Y- и Z-компонент в
соединениях Гейслера X2YZ (см., напр., [59–63,
130–140]). В таких случаях могут наблюдаться пе-
реходы от обычного (магнитного и немагнитно-
го) металлического и полупроводникового состоя-
ний в состояние полуметаллического ферромагне-
тика, затем в состояние спинового бесщелевого
полупроводника, топологического полуметалла и
обратно. Поскольку обычно Y – это 3d-переходные
металлы, а Z – элементы III-V группы таблицы
Менделеева, то изменения в плотности электрон-
ных состояний вблизи уровня Ферми, а следова-
тельно, и в физических свойствах, проявляются
по-разному при варьировании компонент.

В результате изучения электронного транс-
порта и магнитных свойств в сплавах X2YZ (X =
= Mn, Fe, Co; Y = Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni; Z = Al,
Si, Ga, Ge, In, Sn, Sb) было обнаружено, что при
варьировании компонент Y и Z системы могут ва-
рьироваться от обычных металлов до полуметал-
лических систем и, возможно, спиновых бесще-
левых полупроводников [59–63, 137–140].

В частности, в сплавах системы Co2FeZ при из-
менении Z-компоненты наблюдаются малые зна-
чения остаточного сопротивления ρ0 и металли-
ческий тип температурных зависимостей ρ(T)
[58, 61, 137]. При этом все сплавы являются фер-
ромагнетиками с относительно высокими значе-
ниями намагниченности и температур Кюри, а
аномальный коэффициент Холла RS, как правило,
на несколько порядков превышает нормальный
коэффициент Холла R0. Концентрации носителей
заряда типичны для металлов; вклад в сопротивле-
ние пропорционален Tn, 7/2 < n < 9/2, что может
свидетельствовать о двухмагнонных процессах рас-
сеяния; Таким образом, помимо свойств обычных
ферромагнетиков проявляются и свойства ПМФ.

В сплавах Fe2YAl [59] при изменении Y-компо-
ненты наблюдали как относительно небольшие
(Fe2TiAl, Fe3Al, Fe2NiAl), так и огромные (Fe2VAl)

значения остаточного сопротивления, наряду с
“металлическим” поведением ρ(T) и наличием
широких температурных областей с отрицатель-
ным температурным коэффициентом сопротив-
ления (TCR). Магнитное состояние сплавов ва-
рьируется от парамагнетизма или слабого кол-
лективизированного магнетизма (Fe2TiAl, Fe2VAl)
до “хорошего” ферромагнетизма (Fe3Al, Fe2NiAl);
концентрации носителей варьируются от “полу-
проводниковых” значений (Fe2VAl) до значений,
характерных для “плохих” металлов (Fe2TiAl,
Fe3Al, Fe2NiAl). Помимо свойств обычного фер-
ромагнитного металла, проявляются также свой-
ства полуметаллического ферромагнетика. Сплав
Fe2VAl демонстрирует почти полупроводниковые
свойства. Согласно [18, 20], эта система демон-
стрирует переход из полупроводникового в метал-
лическое состояние с возникновением ферромаг-
нитного порядка. Таким образом, в сплавах систе-
мы Fe2YAl особенности энергетического спектра
электронов вблизи уровня Ферми играют важную
роль в электронном транспорте.

В сплавах Mn2YAl [62, 138] при изменении Y-ком-
поненты наблюдается относительно большое
остаточное сопротивление ρ0, за исключением
сплавов Mn2VAl и Mn2NiAl, для которых наблю-
дается “металлическое” поведение ρ(T). Для дру-
гих соединений этой системы есть области с от-
рицательным температурным коэффициентом
сопротивления. В отличие от расчетов электрон-
ной структуры [141], магнитные измерения для
систем Mn2CrAl, Mn3Al и Mn2FeAl дают нулевую
полную намагниченность, что может указывать
на компенсированный ферримагнетизм.

Рисунок 14 (по данным работ [139, 140]) де-
монстрирует корреляции между остаточным со-
противлением ρ0, намагниченностью насыщения
Ms и коэффициентом спиновой поляризации но-
сителей тока P для системы Co2YSi (Y = Ti, V, Cr,
Mn, Fe, Co, Ni), т.е. при изменении числа валент-
ных электронов z от 26 для Co2TiSi до 32 для
Co2NiSi. Видно, что величина ρ0 возрастает вбли-
зи z = 28, в то время как для намагниченности Ms
в этой точке наблюдается минимум. Согласно
[139, 140], в сплавах Co2MnSi и Co2FeSi могут воз-
никать ПМФ- и СБП-состояния с реализацией
высокой степени поляризации носителей заряда.
Как видно из рис. 14, именно для этих сплавов на-
блюдаются максимальные значения намагничен-
ности и минимальные величины остаточного со-
противления. В работах [139, 140] это объясняется
тем, что в данных соединениях преимущественно
имеются “металлические” носители тока со спи-
ном вверх, обеспечивающие металлический тип
проводимости и большой магнитный момент, что
в конечном итоге и должно приводить к высокой
спиновой поляризации P носителей заряда. Из
представленных на рисунке зависимостей [140]
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видно, что для сплавов Co2MnSi и Co2FeSi дей-
ствительно наблюдаются достаточно высокие
значения P.

Обнаруженные аномалии могут указывать на
особенности энергетического спектра электро-
нов: появление состояний полуметаллического
ферромагнетика или спинового бесщелевого по-
лупроводника.

В работе [144] сообщается о нулевом магнит-
ном моменте в тонких пленках сплава Гейслера
Mn3Al, что объяснялось состоянием компенсиро-
ванного ферримагнетика (КФИМ). От антифер-
ромагнитного (АФМ) такое состояние отличает-
ся тем, что кристаллографические позиции мар-
ганца различны. В [62] также наблюдали нулевой
магнитный момент в литом сплаве Mn3Al, и пред-
положили, что это может быть проявлением ком-
пенсированного ферримагнетизма.

О наблюдении КФИМ-состояния сообщается
в работе [145], где экспериментально исследовали
намагниченность, электро- и магнитосопротивле-
ние сплавов Гейслера Mn2 – xRu1 + xGa (x = 0.2, 0.5).
Было показано, что сплав Mn1.5Ru1.5Ga демон-
стрирует исчезающе малый магнитный момент
при низких температурах, что можно объяснить
антипараллельным расположением моментов
атомов Mn в двух неэквивалентных узлах, т.е. ре-
ализацией КФИМ-состояния.

В работе [146] представлены результаты зон-
ных расчетов и экспериментальные данные для
оптических свойств сплава Co2Cr1 – xFexAl, т.е.
при переходе от “обычного” ферромагнетика
Co2FeAl к полуметаллическому ферромагнитно-
му Co2CrAl. Было показано, что в сплаве Co2FeAl
поведение оптических свойств типично для ме-
таллов – имеется участок друдевского поглоще-
ния на кривой σ(ω) в ИК-области спектра и ос-
новная полоса поглощения в видимой и ультра-
фиолетовой области. В сплавах Co2Cr0.4Fe0.6Al,
Co2Cr0.6Fe0.4Al, Co2CrAl поведение оптических
свойств является аномальным – отсутствует уча-
сток друдевского подъема на кривой σ(ω) в ИК-
области спектра. Различное поведение оптиче-
ских свойств подтверждает существенно различ-
ный характер электронных состояний зон со
спинами по направлению намагниченности,
особенно вблизи уровня Ферми. Положение по-
следнего в области высокой плотности d-состоя-
ний для Co2Cr0.4Fe0.6Al, Co2Cr0.6Fe0.4Al, Co2CrAl
обуславливает высокий уровень межзонного по-
глощения в ИК-области, низкие значения эффек-
тивной концентрации носителей тока и слабое
внутризонное поглощение. Напротив, в сплаве
Co2FeAl на уровень Ферми выходят sp-состояния,
что обуславливает высокий уровень внутризонного
поглощения, большие значения статической про-
водимости и слабый вклад от межзонного поглоще-
ния в ИК-области.

На возможность переключения между двумя
состояниями – ПМФ и обычным металлическим –
указано в расчетной работе [147], где выполнены
расчеты электронной структуры и проведен анализ
фазовой стабильности ферромагнитного сплава
Гейслера Mn2ScSi. Показано, что в сплаве могут
существовать две фазы – ПМФ-фаза, в слабом по-
ле занимающая малый объем в кристаллической
решетке, и металлическая ФМ-фаза большого объ-
ема. Если решетка остается кубической, то между
этими двумя состояниями могут возникать перехо-
ды, вызванные трехосным сжатием и расширени-
ем, а также внешним магнитным полем.

Электросопротивление и гальваномагнитные
свойства монокристаллов полугейслерова соеди-
нения LuPtSb экспериментально исследованы в
работе [148]. Величина электросопротивления,
вид его температурной зависимости, а также зна-
чения концентрации носителей тока указывают
на то, что при температурах ниже 150 K соедине-
ние LuPtSb является бесщелевым полупроводни-
ком p-типа. Об этом также свидетельствуют слабо
зависящее от температуры положительное маг-
нитосопротивление, достигающее 109%, и по-
движность носителей до 2950 см2/В с. Кроме того,

Рис. 14. Зависимости остаточного сопротивления ρ0
и намагниченности насыщения Ms, определенные
экспериментально при Т = 4.2 K, а также поляриза-
ции носителей тока P для сплавов Co2YSi. Значения
коэффициента P взяты из работ [35, 71, 142, 143].
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вследствие сильной спин-орбитальной связи при
температурах ниже 150 K возникают эффекты
слабой антилокализации. При более высоких
температурах (>150 K) реализуется переход от по-
лупроводникового к металлическому состоянию.

Работа [149] посвящена поиску и эксперимен-
тальному исследованию топологического эффек-
та Холла в тонких пленках СБП-сплава Гейслера
Mn2CoAl, покрытых тонким слоем Pd. Используя
сильную зависимость аномального эффекта Хол-
ла от толщины и температуры, авторам удалось
обнаружить и детально изучить топологический
эффект Холла при температурах от 3 до 280 K. На-

личие этого эффекта свидетельствует о существо-
вании скирмионов – топологически нетривиаль-
ных некомпланарных спиновых текстур. Исполь-
зуя новый метод, учитывающий полевые петли
сопротивления Холла, было продемонстрирова-
но сосуществование скирмионов противополож-
ной полярности.

В обзоре [9] соединения Гейслера (в том чис-
ле спиновые бесщелевые полупроводники и маг-
нитно-компенсированные ферримагнетики) и их
свойства рассматриваются с топологической точки
зрения. Обсуждаются связь между топологией и
свойствами симметрии, неколлинеарный порядок

Tаблица 1. Характеристики полных систем сплавов Гейслера Mn2YAl, Fe2YAl, Co2YSi, Co2FeZ (Y – переходный
металл, Z–s-, p-элемент): магнитное и электронное состояние, остаточное сопротивление ρ0, намагниченность
насыщения Ms, величина спиновой поляризации Р

Состав Состояние
ρ0, мкОм см

(эксп.)
Ms, э.м.е./г

(эксп.)
Р, %

Mn2YAl
Mn2TiAl – 305 [62] 0.2 [62] 75 [150] расч.
Mn2VAl ФМ [62] эксп. 122 [62] 59 [62] –
Mn2CrAl – 250 [62] – 92 [150] расч.
Mn3Al Компенсированный ферримагнетик [62, 144] эксп. 251 [62] – 55 [150] расч.
Mn2FeAl Фрустрированный АФМ [155] эксп. 242 [62] – 86 [141] расч.
Mn2CoAl СБП [11] эксп. 444 [11] 18 [62] 100 [141] расч.
Mn2NiAl ФМ 84 [62] 1.2 [62] 52 [150] расч.
Fe2YAl
Fe2TiAl ФМ 12 [138] 3.5 [138] 88 [150] расч.
Fe2VAl Полупроводник [23] эксп. 2020 [138] – 0 [150] расч.
Fe2CrAl ФМ 443 [138] 17 [138] 95 [150] расч.
Fe2MnAl ПМФ [153] расч. 263 [138] 31 [138] –
Fe3Al ФМ [154] расч. 53 [138] 164 [138] 54 [150] расч.
Co2YSi
Co2TiSi ПМФ [71] расч. 155 [139] 49 [139] 24 [71] расч.
Co2VSi ПМФ [71] расч. 294 [139] 6 [139] 35 [71] расч.
Co2CrSi ПМФ [71] расч. 318 [139] 1 [139] 80 [71] расч.
Co2MnSi ПМФ [35] эксп. 16 [139] 114 [139] 93 [35] эксп.
Co2FeSi ПМФ [143] расч. 27 [139] 97 [139] 57 [143] расч.
Co3Si ФМ 69 [139] 68 [139] 66 [142] расч.
Co2NiSi ФМ 131 [139] 46 [139] 51 [142] расч.
Co2FeZ
Co2FeAl ПМФ [151] расч. 50 [138] 150 [138] 75 [150] расч.

100 [151] расч.
Co2FeGa ФМ 9 [138] 146 [138] –
Co2FeGe ПМФ [154] расч. 14 [138] 164 [138] –
Co2FeIn ФМ 2 [138] 224 [138] –
Co2FeSn ФМ 20 [138] 97 [138] –
Co2FeSb ФМ 9 [138] 99 [138] –
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в ферромагнитных и антиферромагнитных соеди-
нениях, аномальный эффект Холла и магнитные
антискирмионы.

В табл. 1 собраны характеристики различных си-
стем полных сплавов Гейслера, которые проявляют
свойства обычных магнетиков, полуметаллических
ферромагнетиков и спиновых бесщелевых полу-
проводников. Согласно имеющимся литературным
данным, для них указано ферромагнитное (ФМ),
полуметаллическое ферромагнитное (ПМФ) или
спиновое бесщелевое полупроводниковое (СБП)
состояние, а также остаточное сопротивление, на-
магниченность насыщения и величина спиновой
поляризации.

Приведенные примеры ярко демонстрируют
многообразие свойств систем на основе гейсле-
ровых сплавов, которые отражают ряд активно
развивающихся направлений современной физи-
ки конденсированного состояния и квантового
магнетизма.

8. ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Как мы видели, сплавы Гейслера, открытые
более 100 лет тому назад и насчитывающие око-
ло 1500 различных соединений, обладают много-
численными необычными характеристиками и
функциональными свойствами. Особенно важное
значение имеет возможность реализации состоя-
ний полуметаллического ферромагнетика (ПМФ),
спинового бесщелевого полупроводника (СБП) и
топологического полуметалла (ТПМ).

Для полуметаллических ферромагнитных спла-
вов Гейслера характерно наличие щели на уровне
Ферми для электронных состояний со спином вниз
и ее отсутствие для носителей со спином вверх. По-
ведение электронного транспорта в таких системах
можно описать в модели с двумя каналами прово-
димости. Тогда при температурах, много меньших
величины щели, проводимость в основном опреде-
ляется одним каналом проводимости, т.е. носите-
лями заряда со спином вверх, поскольку носители
с противоположным направлением спина оказы-
ваются “вымороженными”. В сплавах с высокими
значениями температуры Кюри, например, Co2FeSi
и Co2MnSi, у которых TC достигает 1100 K, даже
при комнатной температуре “работает” лишь
один канал проводимости и степень поляризации
носителей тока высока. В то же время неквазича-
стичные состояния с противоположной проекци-
ей спина, имеющие малую подвижность, могут
давать вклад в спектральные, магнитные и термо-
динамические свойства, а также косвенно прояв-
ляться в процессах рассеяния. Особенно важны
они при рассмотрении проблемы спиновой поля-
ризации.

Спиновые бесщелевые полупроводники
(СБП) – это новые квантовые материалы с уни-
кальной спин-поляризованной зонной структу-

рой. В отличие от обычных полупроводников или
полуметаллических ферромагнетиков, они име-
ют конечную запрещенную зону для носителей с
одним направлением спина и нулевую или близ-
кую к нулевой щель для носителей с противопо-
ложным направлением. Они представляют собой
подходящие материалы для устройств спинтро-
ники. Основные преимущества СБП: 1) высокая
температура Кюри; 2) минимальная энергия, не-
обходимая для перехода носителей заряда из ва-
лентной зоны в зону проводимости; 3) более низ-
кая по сравнению с ПМФ концентрация носите-
лей тока, а следовательно, и возможность более
простого управления такими носителями. Первое
экспериментальное наблюдение СБП-состояния
было осуществлено в 2013 г. в инверсном сплаве
Гейслера Mn2CoAl. Уникальные особенности
зонной структуры СБП-материалов проявляются
в их кинетических свойствах: наблюдаются отно-
сительно большая величина и слабая температур-
ная зависимость электросопротивления, сравни-
тельно небольшая концентрация носителей тока,
очень малый коэффициент Зеебека, линейное низ-
котемпературное магнитосопротивление и т. д.

Соединения Гейслера, относящиеся к классу
топологических систем, проявляют экзотические
свойства, в том числе топологических изоляторов,
полуметаллов Вейля различного типа и т.д. Кроме
того, в них могут возникать магнитные скирмио-
ны. При этом сплавы Гейслера в перспективе могут
стать объектами, на которых можно проводить мо-
дельные расчеты и эксперименты для понимания
взаимосвязи между топологией, кристаллической
структурой, различными магнитными и электрон-
ными характеристиками. Возможность достаточно
легко настраивать зонную структуру топологиче-
ских соединений Гейслера, а следовательно, изме-
нять плотность носителей тока и холловскую про-
водимость, позволяет надеяться на практические
применения, например, на реализацию кванто-
вого аномального эффекта Холла при комнатной
температуре.

Необходимо подчеркнуть, что в реальных спла-
вах сложно строго разделить ПМФ-, СБП- и/или
ТПМ-состояния. Кроме того, в зависимости от
состава сплава и внешних параметров возможны
переходы между этими состояниями и обычными
полупроводниковыми и магнитными фазами.
Все это открывает дальнейшие возможности для
тонкого управления физическими свойствами.

Авторы считают своим приятным долгом побла-
годарить своих коллег и соавторов М.И. Кацнель-
сона, Ю.Н. Скрябина, Н.Г. Бебенина, Е.И. Шре-
дер, А.В. Лукоянова, Ю.А. Перевозчикову, В.Г. Пу-
шина, Е.Б. Марченкову за ценные обсуждения, а
также А.Н. Доможирову, А.А. Семянникову,
П.С. Коренистова, С.М. Емельянову за помощь
при оформлении обзора.
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Магнитные свойства, фазовые диаграммы и гистерезисное поведение многослойной системы спи-
нов 3/2 в модели Блюма–Капеля (БК) – изучены методом Монте-Карло. Сначала мы установили
фазовые диаграммы основного состояния для температуры T = 0 K. Затем мы построили графики
температурных вариаций намагниченностей каждого из двух блоков спинов 3/2 и их суммарной на-
магниченности, а также соответствующие фазовые диаграммы, чтобы исследовать влияние некото-
рых параметров гамильтониана БК-модели, а именно, обменного взаимодействия, кристалличе-
ского поля и числа слоев 3/2 спинов обоих блоков системы. Наконец, мы проанализировали пове-
дение системы в случаях возникновения одной и трех петель гистерезиса. Данная работа выявила
наличие ряда специфических черт системы, особенно существование линий фазовых переходов
второго и первого рода, а также изолированных критических предельных точек.

Ключевые слова: многослойная система, модель Блюма–Капеля
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ВВЕДЕНИЕ

Многослойные магнитные системы стали сего-
дня предметом особого внимания в плане разви-
тия новых технологий и технических устройств, от
магнитных носителей информации до нового вида
компьютерной памяти [1]. В этой связи появился
ряд работ, посвященных экспериментальному и
теоретическому изучению свойств этих систем.

Особое внимание со стороны эксперимента-
торов было уделено многим многослойным си-
стемам, таким как as Fe/Si, Fe/Co, Fe/Cr, Fe/Ni,
Au/Ni, Ag/Ni, Pd/Co, Pd/Fe и NiFe/Ag [2–6]. Вме-
сте с тем существуют определенные методы произ-
водства систем этого типа, например, метод элек-
тронно-лучевого испарения в условиях сверхвысо-
кого вакуума. [7] и радиочастотного распыления
[8]. В теоретическом аспекте, переходы в много-
слойных структурах рассчитывают в рамках не-
скольких подходов, а именно, теории эффектив-
ного поля (ТЭП) c корреляциями [9, 10], метода
функций Грина (МФГ) [11], в приближении сред-
него поля (ПСП) [12, 13], моделирования мето-
дом Монте-Карло (МКМ) [12, 14].

Для изучения фазовых переходов многослой-
ных систем предложено множество моделей, та-
ких как модели Изинга, Блюма–Капеля (БК) и
Блюма–Эмери–Гриффитса (БЭГ). В этом иссле-
довании мы использовали БК модель, которую
можно определить как модель Изинга со спином
1, с кристаллическим полем; она введена Блюмом
[15] и, независимо Капелем [16] для объяснения
магнитных фазовых переходов первого рода. Мо-
дель БК стала предметом нескольких работ и при-
вела ко многим интересным разработкам.

Так или иначе, БК-модель Блюма–Капеля со
спинами 3/2 впервые была введена в рассмотре-
ние для прояснения экспериментальных резуль-
татов по фазовым переходам в ванадате диспро-
зия DyVO4 [17], для проверки трикритических
свойств тройных смесей [18]. Изучение проводи-
ли с несколькими методами, таких как приближе-
ние среднего поля [19, 20], метод Монте-Карло
[20, 21], теории эффективного поля [22] и метод
ренормализационной группы (РГ) [23]. Вдобавок
к указанным работам, изучающим чистые систе-
мы, модель Блюма–Капеля со спинами 3/2 была
привлечена для изучения многослойных систем
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[12, 24], где было установлено, что кристалличе-
ское поле радикальным образом влияет на маг-
нитные переходы “порядок–беспорядок”.

В присутствии ферримагнитных взаимодей-
ствий мы можем наблюдать эффекты фрустрации
обменных связей, вызванные конкуренцией меж-
ду прямыми обменными взаимодействиями (ОВ)
и ОВ через декорирующие “экстра” атомы, как
описано в ссылке [25], используя обобщенное ите-
рационное преобразование модели Изинга на де-
корированных двумерных решетках.

Нашей целью в данной работе является опре-
деление посредством моделирования методами
Монте-Карло влияния конкретных параметров га-
мильтониана системы на магнитные свойства, вид
фазовых диаграмм и петель гистерезиса в много-
слойных системах, описываемых моделью Блюма–
Капеля со спинами 3/2. План построения данной
статьи таков: в разд. 2 мы кратко представляем ука-
занную исследовательскую (БК) модель наряду с
кратким обзором метода моделирования Монте-
Карло. В разд. 3 продемонстрированы и обсуждены
эффекты обменных взаимодействий и кристалличе-
ского поля на магнитные свойства, а также гистере-
зисное поведение многослойных систем. Наконец,
в разд. 4 мы приводим наше заключение.

МОДЕЛЬ И МОДЕЛИРОВАНИЕ
МЕТОДАМИ МОНТЕ-КАРЛО

Рассмотрим ферромагнитную многослойную
модельную систему Блюма–Капеля, состоящую
из двух блоков спинов S = 3/2 – (А) и (B), c числом
слоев NA = 5 и NB = 5 соответственно. Гамильтони-
ан H, описывающий данную систему, имеет вид:

(1)

( ) ( )
∈ ∈ ∈
∈ ∈ ∈

∈ ∈ ∈ ∈

= − − − −

− Δ + − +

  

   

A B AB
, , ,
( ) ( ) ( )
( ) ( ) ( )

2 2

(A) (B) (A) (B)
,

i j k l i k
i j k l i k

i A k B i A
j A l B k B

i k i k
i k i k

H J S S J S S J S S

S S h S S

где JA > 0 и JB > 0 – параметры обменного ферро-
магнитного взаимодействия между двумя сосед-
ними спинами в блоках (А) и (B), соответственно;
индексы i, j блока (А) и k, l блока (B). JAB > 0 –
ферромагнитное обменное взаимодействие двух
соседних спинов, один из которых локализован в
нижнем слое блока (А), а второй – в верхнем слое
блока (B). Δ представляет собой взаимодействие
с кристаллическим полем, h обозначает внешнее
магнитное поле. На рис. 1 дано схематическое
изображение многослойной системы со спина-
ми 3/2.

Для моделирования системы, описываемой га-
мильтонианом (1), мы использовали методы моде-
лирования Монте-Карло с привлечением алгорит-
ма Метрополиса [26]. Периодические граничные
условия накладываются вдоль осей x и y, число
спинов вдоль которых на каждой из осей равно
N = 30, в то время как свободные граничные усло-
вия накладываются вдоль оси z, число слоев вдоль
которой равно N0 = NA + NB = 10.

Средние значения различных физических ве-
личин рассчитывали при каждой из температур,
используя 105 MК шагов на узел после исключе-
ния результата первых 2 × 104 МК шагов на узел с
целью балансировки системы.

Среди физических величин, рассчитанных
указанным образом, мы рассматриваем:

– намагниченность на узел mA и mB для блоков
(A) и (B) соответственно:

(2)

где NAS = N × N × NA и NBS = N × N × NB – число
спинов S в блоках (А) и (B), соответственно;

– суммарная намагниченность на узел:

(3)

– суммарная восприимчивость на узел:

(4)

∈ ∈
= = A B

(A) (B)A B

1 1и ,i k
i kS S

m S m S
N N

+= A B
T ;

2
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( )χ = β − 22
T T T T .N M M

Рис. 1. Схематические представления многослойной системы, состоящей из двух блоков (А) и (B) со спинами 3/2 (чер-
ные кружки): (а) трехмерное представление и (б) представление ее поперечного сечения.
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Здесь NT = N0 × N × N – суммарное число узлов в
рассматриваемой многослойной системе, β =
= (kBT)–1, где kB – постоянная Больцмана и T –
абсолютная температура. Для простоты в даль-
нейшем мы полагаем kB = 1.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

1. Фазовые диаграммы основного состояния

Прежде чем переходить к изучению фазовых
диаграмм, соответствующих T ≠ 0 K, мы сначала
исследуем фазовые диаграммы основного состоя-
ния при T = 0, для того чтобы определить различ-
ные возможные фазы, а также проверить результа-
ты, которые будут найдены на диаграммах состоя-
ния при конечных температурах. Эти диаграммы
получены после аналитического “представления”
формулы (1) и сравнения энергий основного со-
стояния различных фаз.

На рис. 2 приведены фазовые диаграммы ос-
новного состояния системы в отсутствие внешне-
го магнитного поля (h = 0), при NA = NB = 5 в двух
плоскостях фазового пространства: в плоскости
(Δ/|JA|, JAB/|JA|) при JB/|JA| = 1 и в плоскости (Δ/|JA|,
JB/|JA|) при JAB/|JA| = 1.

Из рис. 2a мы находим только две упорядочен-
ные ферромагнитные фазы в плоскости (Δ/|JA|,
JAB/|JA|), со значениями (mA = 1/2, mB = 1/2) и (mA =
= 3/2, mB = 3/2); эти две фазы разделены линией
перехода первого рода уравнения: JAB/|JA| = –10 ×
× Δ/|JA| – 28. Вместе с тем, как следует из рис. 2б,
мы делаем вывод о появлении в плоскости (Δ/|JA|,
JB/|JA|) двух новых фаз в добавление к тем, что по-
лучены в первой из рассматриваемых плоскостей,
а именно, (mA = 1/2, mB = 3/2) и (mA = 3/2, mB =
= 1/2); эти четыре фазы разделены четырьмя ли-

ниями фазовых переходов первого рода, опреде-
ляемых следующими уравнениями:

JB/|JA| = –(5/14) × Δ/|JA|–(1/56) между фазами
(1/2, 3/2) и (1/2, 1/2); JB/|JA| = –(5/14) × Δ/|JA|–(3/56)
между фазами (3/2, 3/2) и (3/2, 1/2); Δ/|JA| = –59/20
между фазами (1/2, 3/2) и (3/2, 3/2); и Δ/|JA| = –57/20
между фазами (1/2, 1/2) и (3/2, 1/2). Окончатель-
но отмечено, что в работе [27] получены почти та-
кие же результаты, как у нас, особенно в отноше-
нии фаз, получаемых в плоскости (Δ/|JA|, JB/|JA|).

2. Фазовые диаграммы 
при конечных температурах

В этом подразделе мы изучаем влияние обмен-
ного взаимодействия JB, кристаллического поля Δ и
числа слоев NA = NB на магнитные свойства систе-
мы в отсутствие внешнего магнитного поля (h = 0).

Влияние обменного взаимодействия JB

На рис. 3 и 4 представлены результаты поведе-
ния намагниченности mA, mB и MT при изменении
температуры для ряда значений JB/|JA| (0.4, 1, 1.5, 2 и
2.3), при JAB/|JA| = 0.3, Δ/|JA| = 0 и NA = NB = 5.

На рис. 3a мы отмечаем: (i) для всех кривых ха-
рактерно одно и то же значение насыщения 1.5;
(ii) Для двух значений JB/|JA| (0.4 и 1), мы наблю-
даем, что величина критической температуры од-
на и та же, и что намагниченность mA монотонно
убывает от ее исходного значения 1.5 при повы-
шении температуры системы от T = 0 вплоть до TC,
когда значение mA обращается в нуль; (iii) для
других значений JB/|JA| (1.5, 2 и 2.3), мы видим, что
критическая температура возрастает с увеличени-
ем JB/|JA|, а также то, что намагниченность mA

Рис. 2. Фазовые диаграммы основного состояния: (a) в плоскости (Δ/|JA|, JAB/|JA|) для JB/|JA| = 1 и h = 0, и (б) в плос-
кости (Δ/|JA|, JB/|JA|) для JAB/|JA| = 1 и h = 0.
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асимптотически стремится к нулю при прибли-
жении к точке критической температуры.

Что касается критической температуры (Tcr),
на рис. 3б мы отмечаем, что ее величина одинако-
ва для двух значений JB/|JA| (0.4 и 1), в то время как
Tcr увеличивается с ростом значений JB/|JA| (а имен-
но, при 1.5, 2 и 2.3). Более того, мы видим, что на-
магниченность mB убывает до нуля от значения
своего насыщения 1.5. И наконец, мы отмечаем,
что для JB/|JA| = 0.4 и вблизи критической темпе-
ратуры кривая mB приобретает асимптотический
характер (имеет вид асимптоты).

На рис. 4 показаны изменения с температурой
суммарной намагниченности MT для различных
величин JB/|JA|, упомянутых выше. Как мы видим
из рисунка, здесь представлены два типа кривых.

Первый тип характерен для всех кривых за ис-
ключением одной, для которой величина JB/|JA|
равна 1; она имеет ступенчатый характер, при
этом суммарная намагниченность демонстрирует
резкое снижение при промежуточных температу-
рах, с последующим резким снижением в окрест-
ности критической температуры. Второй тип по-
является только при JB/|JA| = 1 и демонстрирует
монотонное уменьшение MT, сопровождаемое
резким снижением вблизи критической темпера-
туры. Эти два типа именуются как S- и Q-тип со-
ответственно, согласно классификации Нееля и
Стречки [28, 29]. Эти типы были обнаружены в
некоторых системах, таких как цилиндрическая
Изинговская система спиновых узлов с S = 1 в
форме нанопроволоки, в рамках теории эффек-
тивного поля [30], а также Изинговская ферро-
магнитная модель смешанных спинов 1/2 и 5/2,
как в рамках приближения среднего поля, так и в
рамках метода Монте-Карло [31].

После определения критических температур
для различных JB/|JA|, мы построили приведен-
ную на рис. 5 фазовую диаграмму в плоскости
(JB/|JA|, TC/|JA|), при JAB/|JA| = 0.3, Δ/|JA| = 0 и NA =
= NB = 5. Основываясь на этой диаграмме, мы мо-
жем сказать, что критическая температура остает-
ся неизменной и принимает постоянное значе-
ние (TC = 5.71) для JB/|JA| ≤ 1. Мы заключаем, что
взаимодействие JB не сказывается в этой области.
В то же время для JB/|JA| > 1, увеличение JB/|JA| со-
провождается линейным ростом критической
температуры TC. Следует также отметить, что мы
не обнаружили температуры компенсации. Эти
результаты, полученные в отношении критиче-
ской температуры, находятся в качественном со-
гласии с результатами работ, проведенных с при-
влечением метода МК для изинговской ферри-
магнитной модели двухслойной сверхрешетки со

Рис. 3. Изменения с температурой намагниченностей mA и mB для JAB/|JA| = 0.3, Δ/|JA| = 0 и для ряда значений JB/|JA|.
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Рис. 4. Изменения с температурой суммарной намаг-
ниченности MT для JAB/|JA| = 0.3, Δ/|JA| = 0 и для ряда
значений JB/|JA|.
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смешанными спинами 1/2 и 1 [14] и для наноча-
стицы ядро-оболочка (1/2, 3/2) [32]. Вместе с тем
мы не согласны с выводами указанных работ от-
носительно наличия температуры компенсации.

Влияние кристаллического поля Δ
На рис. 6 мы демонстрируем поведение намаг-

ниченности MT как функции температуры для ря-
да значений кристаллического поля Δ/|JA| при
JB/|JA| = JAB/|JA| = 1 и NA = NB = 5. Отмечено, что
в данном случае MT может принимать значения
либо mA, либо mB, поскольку мы полагаем JA = JB =
= JAB. Из рис.6a для значений Δ/|JA| = –8, –4, –1,
2 и 7 следует, что намагниченность MT уменьша-
ется от своего значения насыщения 0.5 или 1.5
при T = 0 до тех пор, пока не достигнет TC, и ис-

чезнет; для значений Δ/|JA| = –8 и –4, кривые на-
магниченности берут начало от намагниченно-
сти насыщения (НН), равной 0.5, тогда как для
Δ/|JA| = –1, 2 и 7, НН составляет 1.5. Это соответ-
ствует результатам, которые мы уже нашли на фазо-
вой диаграмме основного состояния. На рис.6б кри-
вые MT демонстрируют прерывистые скачки при
низких температурах; для Δ/|JA| = –3.9, имеется
единственный скачок от спинового состояния с S = 1
в спиновое состояние с S = 1/2; Тогда как для Δ/|JA| =
= –3.7, –3.6 и –3.5, мы отмечаем появление двух
скачков: первый – из спинового состояния с S = 3/2
в спиновое состояние с S = 1, и второй – из спиново-
го состояния с S = 1 в спиновое состояние с S = 1/2.

Чтобы завершить обсуждение влияния кри-
сталлического поля Δ/|JA|, мы приводим на рис. 7
диаграмму состояния в плоскости (Δ/|JA|, TC/|JA|)
при JAB/|JA| = JB/|JA| = 1 и NA = NB = 5. Эта диа-
грамма состояний свидетельствует о возможно-
сти существования трех упорядоченных фаз O1/2
(mA = 1/2, mB = 1/2), O1 (mA = 1, mB = 1) и O3/2(mA =
= 3/2, mB = 3/2), а также одной неупорядоченной
фазы D (mA = 0, mB = 0), которая отделена от трех
упорядоченных фаз линией перехода второго ро-
да. Более того, в упорядоченной области есть две
линии перехода первого рода при низких темпера-
турах. Первая линия начинается при (Δ/|JA| = –4,
T = 0) и обрывается вблизи изолированной кри-
тической конечной точки A1 при температуре
T1 = 0.066, разделяя две упорядоченные фазы O1/2
и O1, тогда как вторая линия начинается при
(Δ/|JA| = –3.75, T = 0) и заканчивается в критиче-
ской конечной точке A2 при температуре T2 = 0.043,
разделяя две упорядоченные фазы O1 и O3/2. Про-
филь этой фазовой диаграммы состояний наблю-
дали и в других работах [31, 33], особенно при изу-
чении БК-модели со спинами 3/2 методами ПСП

Рис. 5. Критическая температура как функция JB/|JA|
для JAB/|JA| = 0.3 и Δ/|JA| = 0.
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Рис. 6. Суммарная намагниченность MT как функция температуры для отдельных значений Δ/|JA| для JAB/|JA| = JB/|JA| = 1;
(a) для Δ/|JA| = –8, –4, –1, 2 и 7, и (б) для Δ/|JA| = –3.9, –3.7, –3.6 и –3.5.
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и в анализе серии [34]. Последний метод исследо-
вания дает только одну линию перехода первого
рода в упорядоченной области с завершением в
критической конечной точке. Теперь, сравнивая
нашу фазовую диаграмму с диаграммой, найден-
ной в БК изинговской многослойной модели
спинов 1 [35], становится ясно, что эта последняя
диаграмма характеризуется линией перехода (по-
рядок–беспорядок) второго рода, начинающейся
с T = 0 K, в отличие от нас.

Влияние числа слоев NA = NB

Для изучения влияния размера блоков NA = NB
на намагниченность mA, mB и MT, мы построили

температурные зависимости этих величин на рис. 8
и 9 для JAB/|JA| = 0.3, JB/|JA| = 0.25, Δ/|JA| = 0 и для
некоторых значений NA = NB (2, 4, 7, 10 и 15).

Из рис. 8 видно, что для всех выбранных зна-
чений NA = NB графики намагниченности mA и mB
берут начала от намагниченности насыщения 1.5
при T = 0 и монотонно убывают до нуля при кри-
тической температуре TC. Различие между намаг-
ниченностями mA и mB состоит в том, что вблизи
TCmB стремится к нулю асимптотически.

Изменение полной намагниченности MT с
температурой представлено на рис. 9. Очевидно,
что при всех выбранных значениях NA = NB пол-
ная намагниченность MT падает с температурой
от своего значения насыщения 1.5 при T = 0 до тех
пор, пока не исчезнет при TC. Добавим, что все рас-
смотренные намагниченности представляют собой
S-тип в соответствии с теорией Нееля [28, 29].

На рис. 10 мы представляем соотношение
между размером блоков NA = NB и критической
температурой TC для JAB/|JA| = 0.3, JB/|JA| = 0.25 и
Δ/|JA| = 0. Как можно видеть из рисунка, когда
размер возрастает от 1 до 7, критическая темпера-
тура также увеличивается. Тогда как размер пре-
вышает величину 7, критическая температура ста-
новится постоянной, которая означает, что термо-
динамический предел достигнут. Это поведение
аналогично тому, что наблюдали на кривой темпе-
ратуры фазового перехода как функции толщины
системы N в БК модели для многослойной систе-
мы со спинами 1 [35].

3. Поведение петель гистерезиса

Теперь мы остановимся на изучении влияния
обменного взаимодействия JB, температуры T и
кристаллического поля на вид петель гистерезиса

Рис. 7. Фазовая диаграмма многослойной системы
Блюме–Капеля со спинами 3/2 в плоскости (Δ/|JA|,
TC/|JA|) для JAB/|JA| = JB/|JA| = 1. A1 и A2 – две крити-
ческие конечные точки.
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Рис. 8. Поведение намагниченностей mA и mB с температурой для различных значений NA = NB и для JAB/|JA| = 0.3,
JB/|JA| = 0.25 и Δ/|JA| = 0.
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модельной БК многослойной системы со спина-
ми 3/2.

Сначала начнем с обсуждения рис. 11, с обнару-
жения влияния обменного взаимодействия JB на
вид петель гистерезиса для JAB/|JA| = 0.3, Δ/|JA| = 0 и
T/|JA| = 0.5. Как можно видеть здесь, все кривые
представляют одиночную центральную петлю;
различие состоит в наличии двух ступенек в обоих
случаях JB/|JA| = 0.2 (рис. 11a) и 0.5 (рис. 11б), и в ис-
чезновении этих двух ступенек при JB/|JA| = 0.9
(рис. 11в). Более того, видно, что петля становит-
ся больше с увеличением JB. Для сравнения, дан-
ные результаты находятся в хорошем согласии с
результатами, полученными в [9, 36].

На рис. 12 показано влияние температуры на
гистерезисное поведение системы для JAB/|JA| =
= 0.3, JB/|JA| = 0.25 и Δ/|JA| = 0. Первое, мы отме-
чаем, что имеется только одна петля гистерезиса с
двумя ступенями для T/|JA| = 0.5 (рис. 12a). Далее
мы наблюдаем исчезновение этих двух ступенек
с повышением температуры, причем, по мере

приближения температуры к критическому зна-
чению, петля гистерезиса становится все уже
(рис. 12б, 12в). Наконец, для высоких темпера-
тур (T > TC) видно, что происходит исчезновение
петли гистерезиса как раз при T/|JA| = 7 (рис. 12г).
Результаты, приведенные здесь, вполне согласу-
ются с результатами, полученными в [30, 37], и в
частности, с результатами по обсчету двухслойной
изинговской модели системы со спинами 1 [9].

Последнее, мы описываем гистерезисное по-
ведение как функцию кристаллического поля Δ
на рис. 13 для фиксированных значений JAB/|JA| =
= 0.3, JB/|JA| = 0.05 и T/|JA| = 0.5. Из рисунка мы от-
мечаем появление трех петель гистерезиса для
больших отрицательных значений кристалличе-
ского поля, таких как Δ/|JA| = –2.8 (рис. 13a); эта
тройная петля сформировалась в результате де-
формации центральной петли и двух симмет-
ричных петель, чья площадь мала в сравнении с
площадью центральной петли. Когда величина
кристаллического поля возрастает, тройная

Рис. 9. Поведение намагниченности MT с температу-
рой для различных значений NA = NB для JAB/|JA| =
0.3, JB/|JA| = 0.25 и Δ/|JA| = 0.
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Рис. 10. Критическая температура TC как функция
числа слоев для JAB/|JA| = 0.3, JB/|JA| = 0.25 и Δ/|JA| = 0.
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Рис. 11. Влияние обменного взаимодействия JB на петли гистерезиса для JAB/|JA| = 0.3, Δ/|JA| = 0 и T/|JA| = 0.5.
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Рис. 12. Влияние температуры на петли гистерезиса для JAB/|JA| = 0.3, JB/|JA| = 0.25 и Δ/|JA| = 0.
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петля превращается в одиночную для Δ/|JA| = –2
(рис. 13б). Для Δ/|JA| ≥ 0 мы видим существование
единственной петли с двумя ступеньками для
Δ/|JA| = 0 (рис. 13в) и 1.5 (рис. 13г). Имеются и дру-
гие работы, в которых зафиксировано подобное
поведение с тремя петлями, когда кристалличе-
ское поле уменьшается вплоть до отрицательных
значений, как, например, в работах [38, 39].

Также отмечено, что такое поведение множе-
ственных петель гистерезиса имеет место, когда
система описывается Гамильтонианом, опреде-
ляемым (1). Мы можем сказать, что указанное яв-
ление обусловлено конкуренцией между влиянием
температуры, обменного взаимодействия, кри-
сталлического поля и внешнего магнитного поля
[39, 40].

Замечательно, что все эти предварительные
результаты продемонстрировали, что многослой-
ная система со спинами 3/2 характеризуется бо-
гатством физических свойств. Среди этих свойств
мы находим разнообразие типов намагниченно-
стей подрешеток, являющееся результатом тер-
мических флуктуаций связанных слоев. Подоб-

ные типы намагниченностей встречаются и в мо-
дельной Изинговой системе смешанных спинов
(1/2, 1) на двухслойной решетке Бете [41]. Доба-
вим, что под действием кристаллического поля
возможен переход первого рода, что свидетельству-
ет о его важной роли. Представленные результаты
похожи на те, что были получены при изучении
гексагональной изинговской нанопроволоки, по-
строенной из чередующихся слоев со смешанными
спинами (1, 3/2) [42]. И наконец, последнее из до-
стойных упоминания свойств – это поведение не-
скольких петель гистерезиса; что позволяет рас-
смотренным системам находить практическое
применение во многих технологиях, таких, напри-
мер, как технологии многоуровневой памяти [43].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Используя методы моделирования Монте-
Карло, мы изучили магнитные свойства, фазовые
диаграммы и петли гистерезиса ферромагнитной
многослойной системы Блюма–Капеля из двух
блоков (A) и (B) со спинами S = 3/2, образован-
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ных числом NA и NB слоев для NA = NB. Первое,
мы графически построили фазовые диаграммы
основного состояния в двух плоскостях (Δ/|JA|,
JAB/|JA|) и (Δ/|JA|, JB/|JA|). Затем мы исследовали
температурные флуктуации спинов в указанных
блоках и их суммарные намагниченности как функ-
ции величин обменного взаимодействия JB, кри-
сталлического поля Δ и числа слоев для NA = NB.
Мы сделали вывод, что рассмотренная система
демонстрирует два типа кривых намагничивания,
а именно, S- и Q-типа в соответствии с классифи-
кацией Нееля. Также показана возможность реа-
лизации в этой системе фазовых переходов второ-
го рода в дополнение к двум линиям перехода
первого рода при низких температурах. Что каса-
ется влияния числа слоев в системе, показано,
что критическая температура растет до значения
насыщения при NA = NB ≥ 7. Более того, следует
отметить, что мы не обнаружили существования
температуры компенсации. Наконец, мы изучили
зависимость петель гистерезиса от параметров об-
менного взаимодействия, кристаллического поля и
температуры. В зависимости от значений этих вза-

имодействий, в система может показывать одну
или три петли гистерезиса. Полученные нами ре-
зультаты согласуются с результатами, получен-
ными в других работах.
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ВВЕДЕНИЕ
Современное производство активно использу-

ет сплавы на основе ферромагнитной матрицы
(Fe, Co, Ni). Большую роль в формировании их
структуры и физико-механических свойств игра-
ет диффузия. Кроме того, диффузия является ос-
новой многих широко используемых технологий,
например, азотирования стали, диффузионной
сварки, спекания порошков [1, 2].

Известно, что магнитное упорядочение в си-
стеме распределенных по узлам кристаллической
решетки взаимодействующих, обладающих маг-
нитным моментом ионов возникает при появле-
нии бесконечного (перколяционного) кластера,
т.е. при достижении ими некоторой критической
концентрации  соответствующей перколяци-
онному порогу. В свою очередь, этот порог вы-
числяется при условии случайного распределе-
ния ионов по узлам кристаллической решетки и
их “замороженного” состояния в этих узлах. Нам
представляется, что в случае перемещения ионов
по узлам за счет диффузии возможно появление
перколяционного кластера при  В природе
подобные процессы происходят, например, в
горных породах, содержащих титаномагнетит [3].
В данной работе предпринята попытка рассмот-
реть такую возможность в рамках теории случай-
ных полей взаимодействия.

ПЛОТНОСТЬ РАСПРЕДЕЛЕНИЯ 
В СЛУЧАЕ “ЗАМОРОЖЕННЫХ” ИОНОВ
Предложенный нами метод случайных полей

взаимодействия [4–6], предполагает расчет плот-
ности распределения случайного поля H создан-
ного остальными моментами  системы, на по-
мещенном в начале координат магнитном момен-
те  В отсутствие внешнего поля, гамильтониан
обменного взаимодействия имеет вид:

(1)

где  – обменный интеграл,  – молекулярное
(эффективное) поле.

Последовательность расчета плотности распре-
деления случайного поля  состоит в следующем:

1. При известном условии распределения маг-
нитных моментов  по координатам, величине
и направлению, условная плотность вероятности
представляет из себя -функцию:

(2)

где  – поле, создаваемое в начале координат маг-
нитным моментом  расположенным в точке 
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2. Плотность распределения W(H) получается
суммированием по всем возможным функциям
распределения магнитных моментов 

(3)

В свою очередь  по-
скольку распределение по координатам  и
магнитным моментам  независимы.

3. Для кристаллических магнетиков распреде-
ление по координатам:

(4)
где  – координаты узлов кристаллической ре-
шетки.

В рамках модели Изинга распределение по
магнитным моментам:

(5)

где  – угол между осью  и   – относи-
тельная вероятность для спина иметь направление
“вверх” ( ),  – относительная вероятность
для положения “вниз” ( ),  – концентрация
взаимодействующих (“ферромагнитных”) ионов,
все такие ионы имеют одинаковые по величине
магнитные моменты 

В поле  на ионе с номером  равновесные
значения  и  определяются как

(6)

Термодинамически среднее значение магнит-
ного момента

(7)

4. Характеристическая функция

 при этом выража-
ется следующим образом:

(8)

Здесь учтено, что смена направления  при-
водит к смене знака 

Φ :k

( ) ( )

( )

 = δ − ϕ × 
 

×



∏
m r

m r m r
3 3

, 

Φ ,  d d . 

k k

k k k

k
k

k k
k

W H H

( ) ( ) ( )= τm r r mΦ , ,k k k k kf
( )rkf

( )τ mk

( ) ( )= δ −r r r ,0 ,k k kf

r ,0k

( ) ( ) ( )[ ]
( ) ( ) ( )[ ]

τ = α δ + β δ − π ×
× − δ + δ − 0

d dθ θ θ
1 d dθ ,

k k k k k k k k

k k k k

m m
p m p m m m

θk zO ,km αk

θ = 0k βk

θ = πk p

0.m

kH k
αk βk

 
 
 α =

   + −   
   

 − 
 β =

   + −   
   

0

0 0

0

0 0

 exp
,

   exp exp

 exp
.

   exp exp

k

k
k k

k

k
k k

i m H
kT

i m H i m H
kT kT

i m H
kT

i m H i m H
kT kT

 =
  

0
0 0

 th .km Hm m
kT

( ) ( ) ( )ρ = ρ expA W H i H dH

( )ρ = − + α ρϕ +

+ β − ρϕ

∏[(1 ) ( exp[

exp[ ].

]

])

k k
k

k k

A p p i

i

km
ϕ .k

5. При термодинамическом и конфигурацион-
ном усреднении:

(9)

где  и  – термодинамически и конфигураци-
онно усредненные значения  и 

Разлагая в ряд   и 

до  можно получить выражение:

(10)

Функция распределения случайных полей
 оказывается “размазанной” -функцией

вида:
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с моментами распределения:
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где  – относительный магнитный
момент, термодинамически и конфигурационно
усредненный.
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(14)

Если  то  и соот-
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Откуда следует, что числитель в выражении (16)
должен быть больше нуля. Тогда:

(18)

где  – точка Кюри. В данной модели эта вели-
чина принята как безразмерная (m0 = 1, k = 1).

Если   при любой температуре и

дальний порядок невозможен.
Для случая взаимодействия только ближайших

соседей   Здесь  – число
ближайших соседей,  – эффективное (обменное)

поле, создаваемое ионом. При  упорядо-

чение отсутствует. При этом  близки к извест-
ным критическим концентрациям, соответству-
ющим теории протекания, что оправдывает ис-
пользование принятых приближений [7].

ВЛИЯНИЕ ДИФФУЗИИ

В случае подвижных ионов, способных обме-
ниваться местами с примесными, не взаимодей-
ствующими атомами, все узлы решетки эквива-
лентны. При этом большая статистическая сумма
для отдельного узла:

(19)

где   – химический потенциал.

Тогда  – вероятность обнару-

жить магнитный момент, ориентированный

“вверх”,  – вероятность обна-

ружить магнитный момент, ориентированный

“вниз”,  – вероятность того, что магнит-

ный момент отсутствует, узел занят примесным
атомом.

Термодинамическое среднее значение отно-
сительного магнитного момента:

(20)
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При вычислении характеристической функ-
ции необходимо учесть эквивалентность всех уз-
лов. Соответственно, (см. (9))

(21)

Как и в формуле (9), мы перешли к термодина-
мически и конфигурационно усредненным зна-
чениям.

Соответственно, так как 

(22)

Мы снова приходим к функции

(23)

где

(24)

Если   и мы имеем форму-
лу (10) при  В нашем случае

Соответственно, вместо формулы (16) мы бу-
дем иметь:

(25)

При этом вблизи  при 

(26)

так как средние значения  при смене мест “фер-
ромагнитных” ионов сохраняются.

Отсюда

(27)

В дальнейшем для упрощения формул положим
  обменный интеграл  и рассмотрим

случай взаимодействия ближайших соседей.
Разлагая уравнение (25) в ряд по малому пара-

метру  для определения температуры Кюри
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(28)

где 

Окончательно, для определения TC имеем:

(29)

где  
На рис. 1 приведены графики зависимости T =

= TC(p) для  в случае “замороженных” ионов
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(формула (18)) (сплошная линия) и подвижных
ионов (формула (29)) (штриховая линия).

На рис. 2 приведены графики зависимости T =
= TC(p) для  в случае “замороженных” ионов
(формула (18)) (сплошная линия) и подвижных
ионов (формула (29)) (штриховая линия).

Как видно, возможность диффузионной пере-
стройки взаимодействующих ионов приводит к появ-
лению отличного от нуля магнитного момента, то есть
к возникновению перколяционного кластера при

 Это практически означает появление локаль-
ных областей повышенной концентрации “ферро-
магнитных” ионов при сохранении  в среднем.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, метод случайных полей взаи-

модействия довольно точно предсказывает крити-
ческие концентрации, ниже которых не может
быть установлен дальний порядок и появится пер-
коляционный кластер.

В рамках теории случайных полей взаимодей-
ствия проведено исследование влияния диффузии
взаимодействующих, обладающих магнитным мо-
ментом ионов по узлам кристаллической решетки
на процесс магнитного упорядочения. Установле-
но, что возможность диффузионной перестройки
взаимодействующих ионов приводит к появлению
отличного от нуля магнитного момента, то есть к
возникновению перколяционного кластера.

Работа выполнена при финансовой поддержке
государственного задания Министерства образо-
вания и науки Российской Федерации № 0657-
2020-0005.
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Исследованы магнитные свойства и микроструктура высокоэнергоемких магнитов (Nd,Dy)–Fe–B
с содержанием Dy не более 1 вес. %, изготовленных по низкокислородной технологии. Концентра-
ция кислорода в магнитах не превышает 0.20 вес. %. Добавка диспрозия в количестве 0.5 вес. % на-
дежно стабилизирует значения коэрцитивной силы по намагниченности MHc не ниже 13 кЭ, при
этом значения максимального энергетического произведения (BH)max магнитов составляют 48.5–
49.5 МГс · Э. Высокий уровень магнитных гистерезисных свойств достигнут путем оптимизации хи-
мического и фазового состава магнитов и их микроструктуры. Размер зерен основной фазы
Nd2Fe14B составляет около 3.5 мкм, а количество включений дополнительных фаз, обогащенных
неодимом (NdOx и Nd2O3) в соответствии с данными рентгеноструктурного анализа не превышает
2.5%. В области тройных стыков зерен Nd2Fe14B методом сканирующей электронной микроскопии
выявлено два типа (В и С) включений фазы NdOx, существенно отличающихся по химическому со-
ставу. Включения фазы (С) с низким содержанием кислорода (х ≈ 0.03) растворяют в себе большое
количество Fe (40–50 вес. %), тогда как в фазе (В) с высоким содержанием кислорода (х ≈ 0.70) ко-
личество Fe в 3–5 раз меньше. Выполнены измерения угловой зависимости коэрцитивной силы
магнитов (Nd,Dy)–Fe–B.

Ключевые слова: Nd–Fe–B, постоянный магнит, микроструктура
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ВВЕДЕНИЕ
Спеченные магниты из сплавов Nd–Fe–B

успешно применяют в широком спектре высо-
коэффективных технических устройств. По срав-
нению с другими типами постоянных магнитов они
обладают наибольшей величиной максимального
энергетического произведения (BH)max ≥ 50 MГс · Э
при комнатной температуре. Высокий уровень
гистерезисных свойств этих магнитов обеспечива-
ется благоприятным сочетанием основных магнит-
ных свойств соединения Nd2Fe14B (намагниченно-
сти насыщения, температуры Кюри и константы
анизотропии) и схемы фазового равновесия в спла-
вах Nd–Fe–B, позволяющей достаточно просто
реализовать жидкофазное спекание порошков
этой системы [1–6]. Многофазная микрострукту-
ра спеченных магнитов на основе сплавов Nd–
Fe–B состоит из зерен основной фазы Nd2Fe14B,
включений фаз, которые локализуются в тройных

стыках зерен Nd2Fe14B, и тонких прослоек фазы,
формирующейся по границам этих зерен. Фазы
в тройных стыках, обогащенные неодимом,
представляют собой двойную гексагональную
плотноупакованную фазу неодима (ДвГПУ-Nd),
гранецентрированную кубическую фазу NdOx
(ГЦК-NdOx) и гексагональную плотноупакован-
ную фазу Nd2O3 (ГПУ-Nd2O3) [7–18]. Объемные до-
ли оксидных фаз определяются содержанием кис-
лорода в магнитах. Чем выше концентрация кисло-
рода в магнитах, тем большую объемную долю
занимают парамагнитные оксидные фазы NdOх и
Nd2O3, снижающие остаточную индукцию Br и
(BH)max. Кроме того, окисление избыточного нео-
дима препятствует формированию непрерывных
тонких прослоек фазы, обогащенной неодимом и
обеспечивающей магнитную изоляцию зерен
Nd2Fe14B. В результате появляются места активного
зарождения доменов обратной намагниченности,

УДК 669.857'1'781:537.622.4

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ
И МАГНИТНЫЕ СВОЙСТВА
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которые существенно снижают коэрцитивную силу
Нс в процессе перемагничивания магнитов. Таким
образом, снижение концентрации кислорода и оп-
тимизация микроструктуры спеченных магнитов яв-
ляются ключевыми направлениями повышения
уровня магнитных гистерезисных свойств.

В последние годы исследователями из Японии
были выполнены детальные исследования хими-
ческого состава и морфологии структуры фаз,
обогащенных неодимом [11, 12, 14–17]. Было
установлено, что тонкие прослойки фазы, разде-
ляющие зерна Nd2Fe14B, имеют аморфную струк-
туру [9] и не содержат кислорода, однако помимо
неодима содержат много железа и, как следствие,
оказываются ферромагнитными [12, 19]. Зароды-
ши перемагничивания могут легко возникать на та-
ких границах. Этот результат изменил представле-
ние о зародышевом механизме перемагничивания
спеченных магнитов Nd–Fe–B [20], которое доми-
нировало со времен начала разработки этих магни-
тов [21]. В настоящее время ведется дискуссия о
том, что основной причиной магнитного гистере-
зиса высокоэнергоемких спеченных магнитов
Nd–Fe–B является не задержка возникновения
зародышей перемагничивания, а задержка сме-
щения доменных границ этих зародышей [19, 22].

Россия существенно отстает как по качеству,
так и по объемам производства магнитов на осно-
ве сплавов Nd–Fe–B от мировых лидеров Япо-
нии и Китая. Вплоть до конца первого десятиле-
тия XXI века значения (BH)max отечественных
магнитов Nd–Fe–B едва превышали 40 МГс · Э
[23–29]. Заметный прорыв был осуществлен спе-
циалистами Уральской школы магнетизма. Внед-
рение на Уральском электромеханическом заводе
(АО “УЭМЗ”) низкокислородной технологии
позволило повысить уровень (BH)max спеченных
магнитов до 50 МГс · Э [30], однако существую-
щие производственные мощности могут обеспе-

чить выпуск лишь около одной тонны в год таких
магнитов. Запросы отечественной промышлен-
ности удовлетворяются преимущественно по-
ставками магнитов из Китая, что не соответствует
стратегии технологической безопасности страны.
Создание полного цикла производства высокока-
чественных постоянных магнитов Nd–Fe–B оте-
чественными предприятиями на территории Рос-
сийской Федерации является давно назревшей и
чрезвычайно актуальной задачей.

В статье представлены результаты исследования
магнитных гистерезисных свойств и микрострукту-
ры представительного ряда высококачественных
магнитов (Nd,Dy)–Fe–B, изготавливаемых на
УЭМЗ по низкокислородной технологии. Рассмат-
риваются высокоэнергоемкие магниты (Nd,Dy)–
Fe–B, в которых замещение Nd на Dy не превышает
1 вес. %. Такие магниты обладают (BH)max = 48–
50 МГс·Э при умеренной коэрцитивной силе.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Сплавы для изготовления высокоэнергоемких

магнитов системы (Nd,Dy)–Fe–B были приго-
товлены методом полосового литья (strip casting),
разработанным в компании Showa Denko [31, 32].
Скорость вращения водоохлаждаемого медного
барабана составляла 1 м/с. Получаемые пластин-
ки сплавов толщиной от 0.30 до 0.45 мм и шири-
ной около 3 см имели микроструктуру, ранее опи-
санную в [33]. Составы сплавов приведены в
табл. 1. Из каждого сплава были изготовлены
магниты по низкокислородной технологии. Пла-
стинки сплавов для охрупчивания предварительно
обрабатывали в водороде. Полученные крупнозер-
нистые порошки измельчали в струйной мельни-
це, используя азот в качестве рабочего газа. Сред-
ний размер частиц порошков Dср, определяемый
по методу Фишера, составлял 2.7–3.2 мкм. Межо-
перационную транспортировку порошка на всех

Таблица 1. Химический состав и формула сплавов, использованных для приготовления магнитов

* Содержание кислорода в сплаве № 5 не определяли.

Содержание элементов, вес. % Формула, ат. %
№ Nd Dy Fe Co Cu Ga B O

Сплавы для высокоэнергетических магнитов
1 29.1 – 68.59 1.0 0.1 0.1 1.1 0.010 Nd13.00Fe79.12Co1.09Cu0.10Ga0.09B6.56O0.04
2 29.3 – 68.57 1.00 0.11 0.10 0.9 0.019 Nd13.24Fe80.03Co1.11Cu0.11Ga0.09B5.42O0.08
3 29.4 – 67.58 1.0 0.1 0.1 0.9 0.016 Nd13.28Fe79.99Co1.11Cu0.10Ga0.09B5.43O0.07
4 29.7 – 68.00 1.0 0.19 0.19 0.9 0.019 Nd13.45Fe79.62Co1.11Cu0.20Ga0.18B5.44O0.08
5 29.7 0.06 68.04 1.0 0.1 0.1 1.0 * Nd13.40Dy0.02Fe79.27Co1.10Cu0.10Ga0.09B6.02
6 29.0 0.5 68.37 1.0 0.11 0.10 0.9 0.020 Nd13.11Dy0.20Fe79.95Co1.11Cu0.11Ga0.09B5.43O0.12
7 29.1 0.5 68.31 0.95 0.11 0.10 0.9 0.029 Nd13.16Dy0.20Fe79.96Co1.05Cu0.11Ga0.09B5.43O0.12
8 29.5 0.55 67.82 1.0 0.11 0.10 0.9 0.021 Nd13.39Dy0.22Fe79.63Co1.11Cu0.11Ga0.09B5.45O0.13
9 29.0 1.0 67.56 1.2 0.17 0.09 0.95 0.032 Nd13.14Dy0.40Fe79.14Co1.33Cu0.17Ga0.08B5.74O0.07
10 29.1 1.0 67.67 1.0 0.1 0.1 1.0 0.033 Nd13.16Dy0.40Fe79.09Co1.11Cu0.10Ga0.09B6.04O0.13
11 29.9 1 66.97 1.0 0.12 0.1 0.9 0.014 Nd13.67Dy0.41Fe79.10Co1.12Cu0.12Ga0.09B5.49O0.06
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этапах, начиная со струйного измельчения и за-
канчивая спеканием, производили в стальном
герметичном контейнере, заполненном инерт-
ным газом с содержанием кислорода не более
0.0001 вес. % (ppm). Текстурование и прессование
порошков осуществляли в прессе, совмещенном
с электромагнитом и размещенном в перчаточ-
ном боксе с атмосферой чистого азота. Напря-
женность постоянного намагничивающего поля
составляла 16 кЭ. Усилие прессования было при-
ложено перпендикулярно направлению текстуру-
ющего магнитного поля. В результате получали
заготовки размером 22 × 27 × 60 мм3 с направле-
нием оси текстуры вдоль размера 22 мм. Пресс-
заготовки спекали в вакууме при температурах
1040–1055°С в течение 2 ч до плотности 7.57–
7.62 г/см3 с последующей закалкой в аргоне до
комнатной температуры. Для повышения Нс спе-
ченные магниты подвергали двухступенчатой
термообработке при температурах Т1 = 880°С, 1 ч
и Т2 = 480–550°С, 1–2 ч.

Для измерения кривых размагничивания тер-
мообработанных образцов использовали уста-
новку “Permagraph L”. Угловые зависимости ко-
эрцитивной силы были получены на вибромагни-
тометре Lakeshore 7407 на сферических образцах.
Содержание кислорода в спеченных магнитах
определяли восстановительным методом, ис-
пользуя газоанализатор Leco ONH-836. Наблю-

дение микроструктуры магнитов в обратно отра-
женных электронах и определение концентрации
элементов было выполнено на сканирующем
электронном микроскопе TESCAN MIRA3. Пе-
ред микроанализом на шлифы наносили тонкий
слой углерода в напылительной установке Quo-
rum Q150R. Данные рентгеновской дифракции
получены на рентгеновском дифрактометре Em-
pyrean (PANanalytical) в Cu Kα-излучении.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

1. Магнитные свойства магнитов Nd–Fe–B

На рис. 1 показана зависимость магнитных ги-
стерезисных свойств магнитов от содержания
редкоземельных элементов (РЗЭ) в исходных
сплавах. Магнит без диспрозия с самым низким
содержанием неодима 29.2 вес. % обладает наибо-
лее высокими значениями Br и (BH)max, но самой
низкой коэрцитивной силой. С увеличением со-
держания неодима коэрцитивная сила по намаг-
ниченности MHc повышается до 12–13 кЭ, но зна-
чения Br и (BH)max монотонно снижаются. Для
стабилизации коэрцитивной силы магнитов в
сплавы добавляли 0.5 и 1.0 вес. % Dy. Такая добав-
ка диспрозия стабилизирует значения MHc не ни-
же 13 кЭ, если сумма R = Nd + Dy > 29.6 вес. %.
При этом значения (BH)max магнитов с 0.5 вес. %
Dy и 29.6–30.1 вес. % R изменяются в диапазоне

Рис. 1. Зависимость магнитных гистерезисных свойств магнитов от содержания редкоземельных элементов в исход-
ных сплавах.
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Рис. 2. Кривые размагничивания высокоэнергоемких магнитов Nd–Fe–B и (Nd,Dy)–Fe–B с 0.5 и 1.0 вес. %.

4
πM

, 
к

Г
с

2

4

6

8

10

12

14

16

–16 –12 –8

(Nd,Dy)–Fe–B

0

Dy %

0.5

1.0

14.6

Br

14.4

14.0

9.1
BHc

11.1

12.7

9.2
MHc

12.0

14.7

50.2

(BH)max

49.1

46.3

1
2
3

2

1

2
1

3

3

–4

H, кЭ

0

48.5–49.5 МГс · Э, а у магнитов с 1.0 вес. % Dy они
снижаются до 47 МГс · Э. Кривые размагничива-
ния магнитов с разным содержанием Dy показа-
ны на рис. 2.

Таким образом, добавка 0.5 вес. % Dy в сплавы с
суммарным содержанием РЗЭ около 30 вес. % явля-
ется удобным приемом стабилизации высокого уров-
ня гистерезисных свойств энергоемких магнитов.

Интегральный химический состав, фазовый
состав и микроструктура оказывают существен-
ное влияние на структурно-чувствительные ги-
стерезисные свойства магнитов Nd–Fe–B. Кис-
лород, адсорбируемый порошком в процессе его
приготовления, при последующем спекании маг-
нитов связывает значительную часть избыточно-
го неодима в окислы, формирующиеся между
зернами Nd2Fe14B. Влияние концентрации кисло-

рода в спеченных магнитах на их свойства показано
на рис. 3. Тенденция снижения Br, Hc и (BH)max на-

блюдается как в магнитах без Dy, так и в магни-
тах, содержащих 0.5 и 1.0 вес. % Dy. С одной сто-
роны, эта тенденция связана с увеличением со-

держания РЗЭ в магнитах, как показано на рис. 1,
а с другой стороны, этот результат указывает на
то, что чем больше содержание РЗЭ, тем выше
концентрация кислорода в магнитах.

2. Аттестация фазового состава
и микроструктуры магнитов в зависимости

от содержания диспрозия и кислорода

Хорошо известно, что обогащенные неодимом
фазы, локализующиеся между зернами Nd2Fe14B,

имеют различную кристаллическую структуру и со-
держат различное количество кислорода [10]. Что-
бы установить корреляцию между магнитными
свойствами, фазовым составом магнитов и содер-
жанием в них кислорода были выполнены рентге-
ноструктурные и электронно-микроскопические
исследования некоторых магнитов. На рис. 4 пред-
ставлены дифрактограммы магнитов, изготовлен-
ных из сплавов 3 (Dy 0%), 6 (Dy 0.5%) и 11 (Dy 1.0%),
Фазовый состав этих магнитов приведен в табл. 2.
Все магниты помимо основной фазы Nd2Fe14B со-

Таблица 2. Результаты рентгеновского фазового анализа магнитов

№ сплава Dy (вес. %) O (вес. %) Фаза (простр. группа) a, Å c, Å Весовая доля, %

3 0 0.13 Nd2Fe14B (P42/mnm) 8.802 12.196 99.5

NdOx (Fm m) 5.098 – 0.5

6 0.5 0.17 Nd2Fe14B (P42/mnm) 8.801 12.191 98.3

NdOx (Fm m) 5.096 – 1.7

11 1.1 0.20 Nd2Fe14B (P42/mnm) 8.807 12.199 97.6

NdOx (Fm m) 5.105 – 2.4

3

3

3
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держат оксид неодима NdOx с ГЦК-структурой ти-

па NaCl (пространственная группа ).

В магнитах из сплавов 6 и 11 дополнительно
выявлен стабильный оксид Nd2O3, определение

3Fm m
количества которого выходит за пределы точно-
сти рентгеноструктурного метода. Несмотря на
то, что количественное содержание оксидных фаз
определено с недостаточно высокой точностью,
качественно результат ясно показывает, что их

Рис. 3. Зависимость магнитных гистерезисных свойств магнитов от содержания кислорода.
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весовая доля тем больше, чем выше интегральная
концентрация кислорода в магнитах.

Было выполнено подробное исследование
микроструктуры тех же магнитов, фазовый состав
которых был изучен методом рентгеноструктур-
ного анализа (РСА). В качестве примера на рис. 5
показана микроструктура травленого и нетравле-
ного шлифов магнита из сплава 6. Плоскость
шлифов для исследования микроструктуры вы-
брана параллельно оси текстуры, которая ориен-
тирована в вертикальном направлении. На мик-
роснимке травленного шлифа (рис. 5а) отчетливо
выявляются границы между зернами Nd2Fe14B,

что позволяет сделать корректную оценку раз-
мера зерна. Средний размер зерен Dср фазы

Nd2Fe14B в исследованных магнитах с 0, 0.5 и

1.0 вес. % Dy слабо зависит от концентрации Dy
и укладывается в узкий диапазон 3.5–3.8 мкм. На
электронно-микроскопических снимках нетрав-
ленных шлифов (рис. 5б) наблюдается несколько
фаз, которые различаются по контрасту изобра-
жения. Зерна основной фазы Nd2Fe14B (А) имеют

однородный темно-серый контраст. В тройных
стыках зерен Nd2Fe14B локализуются фазы, обо-

гащенные неодимом. Наибольший объем в трой-
ных стыках занимают ярко-светлые включения
(В). В соответствии с результатами РСА включе-
ния (В) представляют собой фазу NdOx с ГЦК-

структурой. Регулярно наблюдается, что вблизи
острых краев тройных стыков зерен Nd2Fe14B фа-

за (В) переходит в светло-серую фазу (С). Иден-
тификация кристаллической структуры этой фа-
зы требует дополнительных исследований. Из-
редка на шлифах встречается фаза Nd2O3 в виде

темно-серых округлых включений (D), которые
на рис. 5б не выявлены. Фазовый контраст на-
блюдаемых областей зависит как от содержания в
них основных элементов, так и от концентрации

кислорода. Результаты микроанализа фаз в магни-
тах из сплавов 2 (Dy 0%), 6 (Dy 0.5%) и 11 (Dy 1%)
представлены в табл. 3. Приведенные данные о
содержании кислорода в фазах по результатам
микроанализа (М/А) оказались завышенными на
0.8–1.0 вес. %. Это заключение следует из того,
что, во-первых, кислорода не должно быть в зернах
фазы (Nd,Dy)2Fe14B, и во-вторых, данные (М/А) по

определению содержания кислорода с большой
площади шлифа интегрального состава магнита
оказываются на порядок больше по сравнению с
данными химического анализа (Х/А) состава этих
же магнитов. Причина такого несоответствия за-
ключается, по-видимому, в окислении поверхно-
сти шлифов, используемых для микроанализа.
Учитывая это несоответствие, при расчете фор-
мулы состава фаз была введена поправка, умень-
шающая концентрацию кислорода в каждой фазе
на величину ошибочно измеренного кислорода в
зернах фазы (Nd,Dy)2Fe14B каждого из магнитов.

В фазе (В) NdOx с ГЦК-структурой отношение

х = O/Nd составляет ~0.7. Кроме Nd и O в этой
фазе выявляется до 10 вес. % железа, а также не-
значительное количество легирующих элементов
М – Co, Cu, Ga, поэтому в табл. 3 фазе (В) припи-
сана обобщенная формула состава (Nd,Fe,M)Oх.

Отметим, что Li с соавторами [34], исследуя со-
став фазы NdOx методом трехмерной атомной то-

мографии (3D atom probe tomography (3DAP)),
также обнаружили в ней большое количество же-
леза. Согласно результатам этой работы, состав
фазы NdOx соответствовал Nd30.8Fe45Cu1.9B2.8O19.5.

В фазе (С), состав которой в табл. 3 также пред-
ставлен обобщенной формулой (Nd,Fe,M)Oх, кон-

центрация кислорода незначительна (x ≤ 0.05). В
этой фазе, однако, содержится много железа и от-
ношение r = Fe/(Nd + Dy) может достигать ~3.
Кроме того, Cu и/или Ga преимущественно лока-

Рис. 5. Микроструктура спеченного магнита из сплава № 6 с 0.5% Dy: (а) травленый шлиф; (б) нетравленый шлиф,
обозначены фазы A, B, C и межзеренные границы (МЗГ).

10 мкм 5 мкм(a) (б)
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лизуются в фазе (С) с концентрацией, как прави-
ло, на порядок превышающей полную концен-
трацию каждого из этих элементов в магните. Фаза
(С), локализующаяся в области тройных стыков,
своими острыми углами соединяется с обогащен-
ными неодимом тонкими светло-серыми слоями
межзеренных границ (МЗГ), которые разделяют
зерна и хорошо видны на рис. 5б. В процессе до-
полнительного отжига спеченных магнитов Nd–
Fe–B–M (M – Cu, Ga, Co) при 520–600°С фаза
(С) выступает в качестве источника жидкофазной
диффузии элементов М, смачивающих МЗГ за
счет капиллярного эффекта [18, 35, 36]. Следует
обратить внимание на анизотропию морфологии
микроструктуры. Включения фаз, обогащенных
неодимом, локализуются преимущественно на
гранях зерен Nd2Fe14B, перпендикулярных оси с
легкого намагничивания (ось текстуры в верти-
кальном направлении снимка), в то время как
тонкие межзеренные границы разделяют грани
зерен, ориентированные под малыми углами к
оси с. Структура и химический состав МЗГ де-
тально были исследованы методами электронной
просвечивающей микроскопии высокого разре-
шения и 3DAP в представительной серии работ,
выполненных в Японии [9, 11, 12, 15, 16, 37, 38]. В
этих работах было установлено, что после отжига
при 520–600°С ширина межзеренных границ со-
ставляет около 3 нм. Межзеренные границы,
плоскости которых ориентированы преимуще-
ственно перпендикулярно оси с зерен Nd2Fe14B,

имеют кристаллическую структуру и обогащены
неодимом, а границы, параллельные оси с, обога-

щены железом и имеют аморфную структуру [15].
Химический состав аморфных МЗГ, определен-
ный методом 3DAP, соответствует Nd30Fe66B3Cu1

[12, 39]. В этой фазе отсутствует кислород. Медь и
галлий, вводимые в исходный сплав в небольшом
количестве (около 0.1%), концентрируется пре-
имущественно в этой фазе, причем в виде сегре-
гаций на интерфейсе МЗГ с зернами Nd2Fe14B.

Специальными методами исследования, включа-
ющими спин-поляризованную сканирующую
электронную микроскопию [40] и рентгеновский
магнитный дихроизм [19], было установлено, что
эта фаза является ферромагнитной при комнат-
ной температуре с намагниченностью насыще-

ния около 80 Гс · см3/г. Как и следовало ожидать
от аморфной структуры, эта фаза оказалась маг-
нитомягкой. Зародыши магнитной фазы с обрат-
ной намагниченностью могут возникать в аморф-
ной фазе МЗГ. Однако перемагничивание не мо-
жет происходить достаточно легко на таких
интерфейсах, поскольку зерна Nd2Fe14B и маг-

нитомягкие слои МЗГ обменно-связанны. Из-за
большого различия в константах магнитокристал-
лической анизотропии фаз Nd2Fe14B и МЗГ домен-

ные границы возникших зародышей будут закреп-
лены на интерфейсах с высокими градиентами гра-
ничной энергии до тех пор, пока напряженность
размагничивающего поля не достигнет значений,
близких к коэрцитивной силе, после чего начнет-
ся лавинообразный рост зародышей и полное пе-
ремагничивание магнита [22, 41]. Таким образом,
было сделано заключение, что преимуществен-
ным механизмом перемагничивания спеченных

Таблица 3. Результаты микроанализа магнитов Nd–Fe–B

Содержание элементов, вес. %

Магнит/фаза Nd Dy Fe Co Cu Ga O B Формула состава

Магнит Dy 0%, О – 0.13%
Х/А 29.30 0.00 69.37 1.00 0.10 0.10 0.13 0.90 Nd2.44(Fe0.97M0.03)14B1O0.10

M/А 30.15 0.13 67.19 1.15 0.17 0.00 1.21 – Nd2.40(Fe0.98M0.02)14B1O0.86

фаза(A) 27.66 0.16 70.01 1.27 0.13 0.00 0.77 – Nd2.11(Fe0.98M0.02)14B1

фаза(B) 80.68 0.13 9.57 0.19 0.37 0.00 9.06 – (Nd0.74Fe0.25M0.01)O0.69

фаза(C) 54.05 0.00 39.21 3.60 1.77 0.00 1.37 – (Nd0.32Fe0.61M0.06)O0.03

Магнит Dy 0.5%, О – 0.17%
Х/А 29.50 0.50 68.63 1.00 0.10 0.10 0.17 0.90 (Nd0.99Dy0.01)2.49(Fe0.98M0.02)14B1O0.13

M/А 29.84 0.51 66.85 1.50 0.10 0.13 1.07 – (Nd0.99Dy0.01)2.40(Fe0.98M0.02)14B1O0.76

фаза(A) 27.52 0.53 69.82 1.30 0.00 0.00 0.83 – (Nd0.98Dy0.02)2.14(Fe0.98M0.02)14B1

фаза(B) 80.79 1.83 7.73 0.01 0.04 0.13 9.47 – (Nd0.77Dy0.02Fe0.19M0.03)O0.74

фаза(C) 46.90 0.80 47.42 0.87 0.11 2.11 1.79 – (Nd0.26Fe0.70M0.04)O0.05

фаза(D) 76.64 1.54 6.18 0.00 0.03 0.00 15.62 – (Nd0.82Dy0.01Fe0.17)2O2.84

Магнит Dy 1.0%, О – 0.20%
Х/А 29.7 1.10 67.63 1.10 0.16 0.11 0.20 0.90 (Nd0.97Dy0.03)2.55(Fe0.98M0.02)14B1O0.15

M/А 29.35 1.06 67.08 1.27 0.09 0.00 1.15 – (Nd0.97Dy0.03)2.40(Fe0.98M0.02)14B1O0.82

фаза(A) 26.62 1.19 69.99 1.38 0.00 0.00 0.83 – (Nd0.96Dy0.04)2.10(Fe0.98M0.02)14B1

фаза(B) 82.91 2.26 6.04 0.00 0.24 0.00 8.56 – (Nd0.80Dy0.02Fe0.17M0.01)O0.68

фаза(C) 45.35 1.08 48.35 0.75 2.01 1.32 1.14 – (Nd0.25Dy0.01Fe0.69M0.05)O0.02
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магнитов Nd–Fe–B c ферромагнитными МЗГ яв-
ляется не задержка возникновения зародышей, а
задержка их роста, т.е. задержка смещения до-
менных границ. Такое представление о механиз-
ме перемагничивания спеченных магнитов Nd–
Fe–B хорошо согласуется с данными об угловой
зависимости коэрцитивной силы этих магнитов,
детально исследованной Matsuura с соавторами
[42, 43].

3. Угловая зависимость коэрцитивной силы

Угловая зависимость коэрцитивной силы пред-
ставляет собой важный инструмент для идентифи-
кации процессов, управляющих перемагничивани-
ем в магнитотвердых материалах. Для определения
преимущественных процессов перемагничивания
исследуемых магнитов нами были выполнены из-
мерения угловой зависимости Hс на сферических

образцах, вырезанных из магнитов с содержани-
ем 0.5 и 1.0 вес. % Dy. Перед измерением образцы
намагничивали вдоль оси текстуры в импульсном
магнитном поле напряженностью 70 кЭ, после
установки образца в вибрационный магнитометр
выполняли поворот оси текстуры образца на угол
φ от направления прикладываемого поля и затем
проводили измерение кривой размагничивания.
На рис. 6 представлены зависимости относитель-
ной коэрцитивной силы h = Hс(φ)/Hс(0), где

Hс(φ) – значения, измеренные под углом φ по от-

ношению к оси текстуры образцов, Hс(0) – вдоль

текстуры.

Экспериментальные зависимости сравнива-
ются с двумя известными теоретическими моде-
лями угловой зависимости коэрцитивной силы.

Модель Стонера–Вольфарта (С–В) основана на
рассмотрении механизма когерентного вращения
векторов намагниченности. По модели С–В кри-
тическое поле равно:

(1)

где HA = 2K1/μ0Ms – поле анизотропии, K1 – кон-
станта одноосной магнитокристаллической ани-
зотропии, Ms – намагниченность насыщения.
Эту модель привлекают для качественной оценки
вклада процессов зародышеобразования в пере-
магничивание. Модель Кондорского

(2)

первоначально была разработана при рассмотре-
нии механизмов закрепления доменных границ
(ДГ) на внутренних дефектах. Здесь Hp – поле

пиннинга, необходимое для отрыва доменной
границы от дефектов (Hp  HA) при перемагничи-

вании вдоль оси легкого намагничивания. Из
рис. 6 видно, что ни одна из теоретических моде-
лей не описывает адекватно эксперимент. На
вставке рисунка показано, что при малых углах
φ < 30° значения h < 1, т.е. в большей степени пе-
ремагничивание определяется процессами заро-
дышеобразования. При 30° < φ < 70°, напротив,
значения h > 1, но они значительно ниже зависи-
мости 1/cosφ. Это свидетельствует о том, что на-
ряду с превалирующим механизмом задержки
смещения ДГ, большой вклад в гистерезис вносит
зародышеобразование. На кривой h(φ) магнита с
концентрацией 1 вес. % Dy наблюдается макси-
мум при φ = 60°, он возникает из-за того, что при
φ > 60° проекции внешнего поля электромагнита
на ось текстуры образца не хватает для перемаг-
ничивания значительной объемной доли этого

φ = φ + φСВ 2/3 2/3 –3/2

c A cos sin( ) ( ) ,H H

φ = φK

c p) s( coH H

!

Рис. 6. Угловые зависимости относительной коэрцитивной силы Hс(φ)/Hс(0) магнитов с 0.5 и 1.0 вес. % Dy.
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магнита. Чем больше Нс(0), тем при меньших уг-

лах ϕ наблюдается максимум.

Таким образом, результаты исследования уг-
ловой зависимости Нс спеченных высокоэнерге-

тических магнитов Nd–Fe–B показывают, что
они перемагничиваются как за счет возникнове-
ния зародышей, так и вследствие задержки сме-
щения доменных границ этих зародышей. Подоб-
ные отклонения угловых зависимостей Нс от мо-

делей Стонера–Вольфарта и Кондорского были
детально проанализированы Bance с соавторами
[44] на основании расчетов, выполненных мето-
дом конечных элементов. Было показано, что эти
отклонения связаны с рядом причин, включая
как присутствие магнитомягких дефектов на по-
верхности зерен, так и толщину МЗГ.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Изготовленные на АО “УЭМЗ” высокоэнерго-
емкие магниты Nd–Fe–B, легированные диспро-
зием в количестве не более 1 вес. %, имеют
(BH)max = 48–50 МГс · Э и МНс = 12–15 кЭ. Содер-

жание РЗМ и кислорода в магнитах не превышает
30 и 0.20 вес. % соответственно. Высокий уровень
магнитных гистерезисных свойств достигнут пу-
тем оптимизации химического и фазового соста-
ва магнитов и их микроструктуры. Средний раз-
мер зерен основной фазы Nd2Fe14B составляет

около 3.5 мкм, а количество дополнительных фаз
NdOx и Nd2O3 в соответствии с данными рентге-

ноструктурного анализа не превышает 2.5%. Фаза
(С) с составом (Nd,Fe,M)Oх, локализующаяся в

области тройных стыков зерен Nd2Fe14B, своими

острыми углами соединяется с обогащенными
неодимом тонкими слоями межзеренных границ
(МЗГ) и может существенно влиять на состав
МЗГ. Концентрация кислорода в фазе (С) незна-
чительна (x ≤ 0.05), однако в ней содержится мно-
го железа и отношение r = Fe/(Nd + Dy) может
достигать ~3. Исследование угловой зависимости
коэрцитивной силы магнитов показало, что в них
реализуется смешанный процесс магнитного ги-
стерезиса, сочетающий как механизмы задержки
возникновения зародышей перемагничивания, так
и задержки смещения их границ.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (тема “Магнит”,
№ АААА-А18-118020290129-5). Магнитные и
структурные измерения выполнены с использо-
ванием оборудования ЦКП “Испытательный
центр нанотехнологий и перспективных материа-
лов” ИФМ УрО РАН.
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ВВЕДЕНИЕ
Сверхпроводимость диборида магния MgB2

была открыта в январе 2001 г. японским ученым
Акимицу из Университета Аояма Гакуин (Aoyama
Gakuin), и это сообщение было опубликовано в
журнале Nature от 1 марта 2001 г. [1]. MgB2 имеет
температуру перехода Tc около 40 K, что являет-
ся самым высоким показателем среди низко-
температурных сверхпроводников. Кристалли-
ческая структура MgB2 образована чередующимися
слоями атомов бора и магния. Гексагональная эле-
ментарная ячейка имеет параметры a = 3.086 Å и
c = 3.524 Å [1]. Документально подтверждено, что
открытие было в некоторой степени случайным
[2–4], но интерес, который оно вызвало, был
огромным. Уже через 7 мес. после сообщения о
сверхпроводимости в MgB2 на конференции в
Сендае (Япония) были представлены результаты
более 260 исследований этого сверхпроводника
[5]. В лабораториях по всему миру началась рабо-
та, которая привела к бурному росту числа сооб-
щений о различных свойствах MgB2. Они охваты-
вали изотопный эффект [6], термодинамические
и транспортные свойства [7], зонную структуру
энергетических состояний [8, 9], критическую
плотность тока [10, 11], эффекты легирования [12]
и давления [13]. Первоначальный ажиотаж был, в
основном, основан на том, что во-первых, это
простое интерметаллическое соединение двух не-
дорогих элементов. Во-вторых, в отличие от вы-
сокотемпературных купратных сверхпроводни-
ков (ВТСП) сверхпроводимость в нем осуществля-
ется по обычному механизму электрон-фононной
связи. Перспективы практического применения
MgB2 казались более многообещающими, чем

ВТСП, даже несмотря на то что Тс 40 К намного
ниже, чем 160 К в ВТСП. Наиболее прямым дока-
зательством фононного механизма является изо-
топный эффект, в котором снижение Tc при увели-
чении изотопной массы сверхпроводника указыва-
ет на участие решетки в сверхпроводимости [14].
Механизм БКШ был также подтвержден фото-
эмиссионной спектроскопией [15], сканирующей
туннельной микроскопией [16] и измерениями
рассеяния нейтронов [17].

Чем же так замечателен MgB2, что он привлек
внимание ученых всего мира? Уже с момента от-
крытия стало ясно, что его свойства уникальны с
точки зрения физики, и MgB2 не является обыч-
ным сверхпроводником. Обычно в сверхпровод-
нике ниже Tc существует одна зависящая от тем-
пературы энергетическая щель ∆(T), такая, что
для расщепления куперовской пары на две квази-
частицы требуется минимальная энергия 2∆(T).
В MgB2 существуют две такие щели: одна – с ∆(0) ~
~ 2 мэВ, а другая – с ∆(0) ~ 7 мэВ [2, 18]. Обе щели
следуют температурной зависимости, предска-
занной теорией БКШ, и обе щели исчезают при
одной и той же Tc. Согласно теории БКШ, 2∆ (0) =
= 3.53 kТс [14]. Тогда две энергетических щели,
будь они независимы, должны соответствовать
двум Тс: 15 и 45 K соответственно [19]. Однако меж-
электронное взаимодействие обусловливает на-
личие связи между этими двумя щелями, что и
приводит к одной Тс, близкой к 40 К.

Эти две щели возникают из-за существования
двух энергетических полос, σ и π, в которых нахо-
дятся электроны бора [9]. Авторы работы [20] от-
метили, что межполосное рассеяние электронов
примесями между полосами σ и π исключительно
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мало, в основном из-за различий в симметрии
распределений их зарядовой плотности. Это не-
большое межполосное рассеяние отличает MgB2
от других сверхпроводников с несколькими энер-
гетическими полосами, где межполосное рассея-
ние обычно смазывает имманентные характери-
стики полос.

Существование двух энергетических щелей бы-
ло быстро обнаружено и подтверждено многими
экспериментами, включающими измерения удель-
ного тепла [21, 22], точечно контактную спектро-
скопию [23], фотоэмиссионную спектроскопию
[24] и сканирующую туннельную микроскопию
(СТМ) [25]. Исследования на тонких пленках так-
же сыграли свою роль в наблюдении двух энергети-
ческих щелей. Например, используя туннельную
спектроскопию, на тонких пленках MgB2 были об-
наружены две различных энергетических щели,
которые исчезают при одной и той же Тс [26]. Ав-
торы работы [27] установили, что спектры от двух
энергетических полос зависят от направлений тун-
нелирования. Существование двух щелей (двух па-
раметров сверхпроводящего порядка) в MgB2 с
присущей им джозефсоновской связью и разно-
стью фаз [28] приводит к новым эффектам, кото-
рые не существуют в однощелевых сверхпроводни-
ках. Например, в MgB2 может существовать кол-
лективное возбуждение, соответствующее малым
флуктуациям разности фаз между двумя парамет-
рами порядка, так называемый режим Леггетта.
Имеется ряд предположений, что наблюдение
режима Леггетта может быть достигнуто с помо-
щью тонкопленочных устройств на MgB2, таких
как джозефсоновские переходы MgB2 [29], кон-
такты Андреева и джозефсоновские переходы
между MgB2 и сверхпроводником с одной энерге-
тической полосой [30, 31].

Двухполосная модель сверхпроводимости бы-
ла впервые предложена в конце 1950-х годов [32],
однако MgB2 является первым сверхпроводником,
в котором эффекты двух щелей так ярко выражены
[2, 19]. Более детально вопросы, связанные с двух-
полосной сверхпроводимостью, рассмотрены в
работе [14].

Помимо высокой Тс, около 40 К, MgB2 облада-
ет простой кристаллической структурой, боль-
шой длиной когерентности, высокой плотностью
критического тока, очень низким остаточным со-
противлением, а также относительно низкой сто-
имостью исходных составляющих для синтеза,
все эти свойства делают MgB2 очень привлека-
тельным для применения в сверхпроводниках, в
том числе в электронике.

В данном обзоре рассмотрены методы синтеза
MgB2, влияние легирования и термомеханической
обработки на структуру и свойства MgB2, методы
изготовления проводов на основе MgB2. Также
обсуждаются перспективы применения проводов
и кабельных проводников на основе MgB2 для ли-
ний электропередач. Кроме того, в работе сообща-
ется о принципах роста пленок MgB2 и успешных
методах осаждения, используемых для получения
пленок MgB2, а также о возможностях применения
пленок MgB2 в электронике.

СИНТЕЗ И КРИСТАЛЛИЧЕСКАЯ 
СТРУКТУРА MgB2 И СВЕРХПРОВОДНИКОВ 

НА ЕГО ОСНОВЕ
Кристаллическая структура MgB2. Диборид

магния – представитель слоистых бинарных со-
единений, имеет простую гексагональную струк-
туру типа А1В2 (пространственная группа сим-
метрии P6/mmm), характерную для диборидов
(рис. 1). Атомы бора образуют в кристалле графи-
топодобные слои, которые располагаются друг
над другом без смещения и разделены гексаго-
нальными плотноупакованными плоскостями
магния. Атомы бора находятся в центрах триго-
нальных призм, в вершинах которых расположе-
ны атомы магния. В данном структурном типе
кристаллизуются бориды Mg, Al, Ti, Zr, Hf, V, Nb,
Ta, Cr, Mo, W, V, Fe и редкоземельных элементов.
Этот структурный тип также называют структур-
ным типом борида алюминия AlB2.

Согласно рентгеноструктурным данным мно-
гочисленных исследователей, параметры решет-
ки MgB2 при комнатной температуре равны a =
= 3.08 Å, c = 3.52 Å. Незначительные различия в
параметрах решетки могут быть связаны с техно-
логическими особенностями и условиями полу-
чения этого соединения.

Методы синтеза диборида магния. Со времени
открытия сверхпроводимости в MgB2 были вы-
полнены сотни исследований и в области техноло-

Рис. 1. Структура MgB2, содержащая графитоподоб-
ные слои B, разделенные гексагональными плотно-
упакованными слоями Mg [5].

a
a

c

Mg

B
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гии получения, и в области изучения характеристик
сверхпроводников на основе этого соединения.
Значительная часть результатов этих исследований
представлена в обзорах [5, 33–35].

Наиболее широко используемыми методами
изготовления сверхпроводников на основе дибо-
рида магния являются методы “порошок в трубе”
(in-situ и ex-situ) и “диффузия магния” [36]. По-
дробнее методы изготовления композиционных
сверхпроводников на основе диборида магния, их
достоинства и недостатки будут рассмотрены в сле-
дующей главе, посвященной производству прово-
дов MgB2.

Для получения непосредственно соединения
MgB2 также существует несколько распространен-

ных способов, представленных в той или иной
модификации: импульсное лазерное осаждение
(пленки), инфильтрация, прямой синтез порош-
ков (объемные образцы), тепловой взрыв и высо-
котемпературный синтез под высоким давлением
для получения монокристаллов. Каждый процесс
имеет свои преимущества и недостатки как в от-
ношении свойств материалов, так и в отношении
разработки применяемой технологии. Несмотря
на разнообразие, все они предполагают проведе-
ние твердофазной реакции между атомами Mg и
B. Большая часть литературы по исследованию
объемных образцов MgB2 основана на материале,

полученном из прореагировавшей порошковой
смеси Mg и B (прямой синтез порошков). При
этом стехиометрическую смесь порошков бора
микронного размера и магния (Mg + 2B) отжига-
ют в течение довольно длительного времени при
800–1000°C и выше в атмосфере аргона в герме-
тичной трубке [10, 37]. Поскольку Mg чрезвычайно
летучий элемент, отжиг целесообразно проводить в
замкнутых объемах под повышенным давлением
инертных газов. Фазовая диаграмма системы Mg–
B представлена на рис. 2 из работы [38]. Соедине-
ния, которые известны своей стабильностью при
комнатной температуре и хорошо описаны – это
MgB2, MgB4, MgB7 [39, 40].

Авторами работы [41] выделены три стадии об-
разования поликристаллической фазы MgB2 в

различных диапазонах температур спекания, за-
дающих условия синтеза и приводящих к соот-
ветствующим сверхпроводящим свойствам. Сна-
чала фаза MgB2 появляется в микроскопическом

масштабе при температуре около 530°C, затем об-
разуются макроскопические области в узком диа-
пазоне температур от 653 до 660°C, в то время как
некоторое количество остаточного магния и бора
сохраняется до температуры 700°C. Оптимальный
диапазон температур спекания для образования
фазы MgB2 определен от 750 до 900°C.

При исследовании влияния температуры син-
теза на размер зерна и морфологию границ зерен,
что, в свою очередь, сказывается на сверхпрово-
дящих свойствах объемного образца, было уста-

новлено, что лучшие показатели, с точки зрения

транспортных свойств (Jc = 104 А/см2 при 4 Tл),

обеспечивает синтез при температуре 950°С [42].

Имеются экспериментальные данные [43, 44],

свидетельствующие, что одним из механизмов об-

разования фазы MgB2 при высоких температурах

(~1000°C) является жидкостный механизм, при ко-

тором твердый бор растворяется в жидком маг-

нии, и после достижения состава, близкого к сте-

хиометрии, начинается образование кристаллов

MgB2. Этим механизмом объясняется наблюде-

ние слоистых и “дендритоподобных” структур в

этом соединении, в предположении, что плотные

области – результат первичной кристаллизации,

а рыхлые области содержат продукты вторичной

кристаллизации и примесные фазы (рис. 3).

Рис. 2. Фазовые диаграммы температура-состав си-
стемы Mg – B при давлениях 1 атм (а), 1 торр (б) и
1 мТорр (в) [38].
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Так как результаты многих исследований од-
нозначно указывают на возможные потери Mg во
время реакции Mg и B при высоких температурах,
низкотемпературный синтез MgB2 не менее инте-

ресен ввиду повышения Jc из-за улучшения как

связности зерен (повышения плотности), так и
закрепления потока [45].

Ряд исследований сосредоточен на поиске
способов повышения критической плотности тока
и улучшения структуры объемных сверхпроводни-
ков MgB2 за счет оптимизации условий спекания.

Использование двухэтапного процесса синтеза
(775°С в течение 3 ч в атмосфере чистого аргона с
последующим повторным спеканием при 660°C в
течение 24–100 ч) показало, что все повторно
спеченные образцы однофазны, имеют резкий
сверхпроводящий переход с Tc около 37 К. При

этом Jc повышается с увеличением времени по-

вторного спекания (наибольшая Jc = 170 кА/см2 при

20 К в образце, повторно спеченном при 660°С в те-
чение 100 ч) [46].

Основной недостаток прямого синтеза порош-
ков состоит в том, что невозможно достичь высо-
кой плотности полученного соединения. Отчасти
это связано с ограничениями при механическом
уплотнении исходной смеси порошков, но даже
при максимально возможной плотной смеси Mg
и B пористость синтезированной керамики все
равно будет высокой. Этого недостатка лишен
метод синтеза, названный реактивной инфиль-
трацией жидкого магния, суть которого состоит в
пропитке заранее сформированного пористого
каркаса из более тугоплавкого компонента рас-
плавленным более легкоплавким компонентом.
В работах [47, 48] в железную трубку помещали по-
рошок бора вокруг твердого магниевого стержня.
Затем железную трубку заваривали и нагревали в
течение 1 ч при 900°C. Магний плавился и реаги-
ровал с бором, образуя соединение MgB2 с высо-

кой плотностью. Кроме того, метод инфильтра-
ции уникален тем, что позволяет производить
плотные большие формы со сложной геометри-
ей, которые трудно получить обычными метода-
ми спекания [49]. Схема процесса получения
массивных образцов MgB2 методом инфильтра-

ции показана на рис. 4 [49].

Существенно подавить нежелательный про-
цесс испарения магния при синтезе MgB2 и полу-

чить материал с отличными функциональными
характеристиками и плотностью на уровне 98% от
теоретического значения удается с помощью тех-
ники высоких давлений [50–52].

Еще одним методом получения соединения
MgB2 является синтез в режиме теплового взрыва

смеси Mg + 2B. Примесной кислород считается
существенным фактором, влияющим на кинети-
ку и механизм образования MgB2. При синтезе в

режиме теплового взрыва со скоростью нагрева
превышающей 150 град/мин оксидная пленка на
поверхности частиц магния не успевает образо-
ваться, в результате чего взаимодействие Mg +
+ 2B → MgB2 протекает по механизму реакцион-

ной диффузии, а температура самовоспламене-
ния смеси оказывается ниже температуры плав-
ления магния [53–55].

При синтезе соединения MgB2 особое внима-

ние уделяется размеру и морфологии частиц ис-
ходных порошков, а также их химической чистоте,
поскольку от этого зависят уплотняемость, спека-
емость и эксплуатационные свойства материала. В
ряде работ отмечается, что на механизм спекания
кроме температуры, давления и времени спекания
влияет качество и морфология исходного порош-
ка [56, 57]. Проблема состоит в том, что существу-
ет довольно широкий диапазон чистоты и разме-
ров используемых порошков, но, к сожалению, в
литературе не всегда подробно обсуждаются их
характеристики, что затрудняет оценку структу-

Рис. 3. Слоистая структура плотной области в образце
MgB2 (СЭМ), “дендритоподобная” структура MgB2
(СЭМ, изображение во вторичных электронах) [44].
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ры и свойств, полученных в опубликованных ис-
следованиях.

Еще одной серьезной проблемой для соедине-
ния MgB2, полученного из смеси порошков Mg и

B, является уже упомянутая выше проблема за-
грязнения вторичными фазами, в частности MgО,
несомненно, являющаяся ограничивающим фак-
тором для Jc. С другой стороны, влияние оксида

магния на свойства MgB2 зависит от размера и ме-

стоположения включений. Если частицы MgО не
локализуются на границах зерен, что является ти-
пичной особенностью для синтезированного MgB2,

а равномерно распределены внутри зерна, то на-
норазмерные включения MgО можно рассматри-
вать в качестве эффективных центров пиннинга
[58]. Авторы работ [59, 60] считают, что нанов-
ключения MgO, Mg(B,O)2 и высших боридов яв-

ляются хорошими центрами пиннинга и способ-
ствуют достижению высокой Jс.

Таким образом, для получения сверхпровод-
ников с высокой критической плотностью тока
необходимо не только разработать оптимальные
режимы синтеза, но и подобрать последующую
термомеханическую обработку, обеспечиваю-
щую оптимальное количество центров пиннин-
га (границы зерен, наночастицы и т.д.). Для со-
здания соответствующей структуры используют
различные методы холодной и горячей деформа-
ции [61, 62]. В результате холодной деформации
под высоким давлением в камере “тороид” и на-
ковальнях Бриджмена и последующего отжига
деформированных образцов, критическая плот-
ность тока была повышена в три раза по сравне-

нию с исходным состоянием (до 6.7 × 104 А/см2

при 30 K) [63]. Кроме того, применение высоких
давлений приводит к тому, что оксид магния и
высшие бориды магния присутствуют в структуре
соединения MgB2 в виде дисперсных включений

размером 10–70 нм, которые могут выступать в ка-

честве центров пиннинга [64]. В работе [65] иссле-
дована структура массивного соединения MgB2, де-

формированного осадкой при комнатной темпера-
туре и затем отожженного при 650°С. Полученный
материал характеризуется плотной, с хорошими
межзеренными связями наноразмерной структу-
рой матричной фазы MgB2 с равномерным рас-

пределением дисперсных включений MgO разме-
ром ~10 нм (рис. 5).

Легирование. Для повышения критических то-
ков, которыми может обладать сверхпроводник
на основе MgB2, используется легирование как

альтернативный способ введения дефектов. Ле-
гирующие примеси попадают либо на места Mg,
либо на места B, следовательно, очень важно
иметь представление о том, где именно находится
легирующая добавка, чтобы определить роль раз-
личных видов легирования в усилении Jc. Поло-

жительное влияние на увеличение Jc в керамике

MgB2 оказывают, в частности, добавки углерода в

виде углеродных нанотрубок, наноалмазов либо
других углеродсодержащих добавок, например,
SiC [66–68]. К значительному росту Jc могут при-

водить и металлические добавки, например, Ag,
Ti, Ta, Zr [68–70].

В работе [68] показано улучшение сверхпро-
водящих характеристик объемного композита
(MgB2-наноалмазный порошок), дополнительно

легированного Ag. Обнаружено, что наночастицы
AgMg, встроенные в матрицу, являются эффек-
тивными центрами пиннинга. Керамика, легиро-
ванная 4.0 мас. % Ag, показала самое высокое зна-

чение Jc = 389 кА/см2 при 20 К. В работе [71] сооб-

щается, что легированная углеродом керамика
MgB2, полученная методом инфильтрации с ис-

пользованием B4C и SiC, как источников углеро-

да, содержит фазы Mg(B1 – xCx)2 и B4C и показала

значительное повышение Jс, особенно при более

низкой температуре и в более высоких полях. По-

Рис. 4. Схема процесса инфильтрации и роста (а) и фотография диска MgB2 (б), изготовленного путем инфильтрации
и роста [49].
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дробные микроскопические исследования влия-
ния легирования углеродом при термообработке
проволоки (провода спекали при 650°С в течение
30 мин в атмосфере высокочистого аргона) на ос-
нове соединения MgB2 были проведены в работе

[72]. Авторы исследования установили, что пары
магния проникают в экранированный углеродом

бор и образуют нанокристаллические зародыши
фазы MgB2. Затем происходит рост этих частиц и

их слияние. При этом углерод вытесняется из зе-
рен фазы MgB2, но небольшое количество остав-

шегося углерода генерирует образование дефек-
тов упаковки, сопровождающееся искажением
решетки. Таким образом, авторы делают заклю-
чение, что легирование углеродом приводит к
возникновению кристаллического несовершен-
ства и усилению сверхпроводящих свойств. Кроме
того, отмечается, что углерод предотвращает агло-
мерацию бора, в результате чего получается плот-
ная сверхпроводящая сердцевина проволоки.

В работе [70] сообщается об исследовании
объемных сверхпроводников MgB2, легирован-

ных 10 ат. % Ti (Tc = 36.54 К) и 10 ат. % Zr (Tc =

= 37.10 К). Определенное резистивным методом и
экстраполированное до 0 К верхнее критическое
поле составило 28 Тл для образцов обоих типов
легирования, что значительно больше, чем для
нелегированного MgB2 (~20 Тл при 0 К). Поля не-

обратимости намного выше, чем в чистом MgB2,

и достигают, например, 15 Тл при 7.5 К в MgB2

(10 ат. % Ti). Критические плотности тока увели-
чиваются в 2 раза и более при 20 К, по сравнению
с чистым MgB2. Кроме того, в этой же работе со-

общается о результатах, полученных после ней-
тронного облучения образцов, которые показы-
вают значительное улучшение их транспортных
свойств, особенно при низких температурах и
сильных магнитных полях. Авторы отмечают, что
легирование MgB2 титаном и цирконием усилива-

ет верхнее критическое поле, поля необратимости
и критические плотности тока, тогда как темпера-
тура перехода снижается незначительно. Причем
дефектные структуры, полученные в результате
нейтронного облучения, также эффективны и
приводят к почти идентичным результатам, неза-
висимо от того, легирован ли материал Ti и Zr или
нет. Легирующее влияние этих же добавок на
сверхпроводящие свойства и микроструктуру
спеченных объемных MgB2 изучено в работе [73].

Было обнаружено, что металлы Ti и Zr оказывают
благоприятное действие на процесс спекания,
которое проявляется в улучшении связи между
зернами. Были изготовлены объемные образцы
керамики MgB2, легированные Ti, в структуре ко-

торых наблюдали мелкие частицы размером
10 нм, и было достигнуто высокое значение Jc бо-

лее 1 MА/см2 при 0 Тл при 20 К. Авторы связывают
увеличение Jc с очень хорошей межзеренной связью

и высокой плотностью центров пиннинга, создава-
емой границами зерен и наночастицами MgO.

Используя метод горячего прессования, были
приготовлены поликристаллические образцы со-
единения MgB2, легированные Ti, Zr и Hf [74], ко-

торые показали увеличение критической плотно-

сти тока от 1.9 × 105 А/см2 (Ti 0%) до 5.6 × 105 А/см2

Рис. 5. ПЭМ-изображения структуры керамики MgB2

после обжатия (Р = 6.5 ГПа) и отжига 750°С, 1 ч: а –
светлое поле и кольцевая электронограмма; б – тем-
ное поле в рефлексах (111)MgO, обозначенных аперту-

рой; в – темное поле в рефлексах (101)MgB2 и (200)MgO,

обозначенных апертурной диафрагмой [65].
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(Ti 5 ат. %) в собственном поле при 10 К. Значе-

ния Jc также увеличились до 5.0 × 105 А/см2 при

легировании 2 ат. % Zr и до 4.8 × 105 А/см2 при ле-
гировании 1 ат. % Hf.

В ряде работ отмечают некоторые сложности,
затрудняющие синтез легированного MgB2. Мно-

гие выбранные в качестве примеси элементы при
синтезе образуют собственные бориды. Напри-
мер, оксиды редкоземельных элементов не заме-
няют атомы Mg или B, что могло бы привести к
искажению решетки и, соответственно, измене-
нию постоянной решетки, а вместо этого реаги-
руют с Mg и B с образованием редкоземельных бо-
ридов. Если эти бориды образуются в виде нано-
размерных выделений внутри зерен MgB2 (рис. 6),

то они действуют как центры пиннинга и повы-
шают Jc [75, 76]. В статье [77] рассматривается

влияние добавления оксида графита и ряда ред-
коземельных (Re = La, Sm, Eu, Gd, Tb и Ho) окси-
дов на сверхпроводящие свойства MgB2. Показано,

что критическая плотность тока и верхнее критиче-
ское поле значительно повышаются в легирован-
ных образцах, без существенного изменения кри-
тической температуры Tc. В работе изучены различ-

ные механизмы закрепления магнитного потока в
легированных образцах, и обнаружено, что точеч-
ный пиннинг является доминирующим механиз-
мом в образцах с добавлением оксида графита, а
пиннинг на границах зерен является доминирую-
щим в образцах с добавлением редкоземельных
оксидов.

Итак, во время термообработки RеO реагирует
с Mg и B и образует наноразмерные RеBx включе-

ния. Если эти включения локализуются на грани-
цах зерен MgB2, то они действуют как ингибито-

ры роста и замедляют рост зерна MgB2, в то время

как включения внутри зерен, если они имеют со-
ответствующие наномасштабные размеры, могут
действовать как центры закрепления потока. Та-
ким образом, оба эти эффекта – измельчение зер-
на и генерация дополнительных центров пин-
нинга – способствуют повышению Jc [78].

Во всех рассмотренных работах легирование
редкоземельными оксидами оказало положитель-
ное влияние на MgB2 (легирование было призна-

но авторами относительно однородным), однако
довольно трудно связать изменения сверхпрово-
дящих свойств с добавками легирующих приме-
сей, если образец неоднороден. В частности, не-
однородное распределение легирующей добавки
может привести к тому, что возникнет некоторый
диапазон значений Tc, в зависимости от концен-

трации примеси. В работе [79] монокристаллы
MgB2 были выращены с использованием метода

высокого давления. Замена магния на алюминий
в монокристаллах привела к ступенчатому умень-
шению Tc, что указывает на возможное появле-

ние фаз с разными Тс.

Представленные технологии демонстрируют
основные направления развития методов получе-
ния диборида магния, однако не предлагают ис-
черпывающей картины. В частности, многие при-
кладные подходы непосредственно связаны с со-
зданием конкретных сверхпроводящих структур и
устройств, которым будет посвящен отдельный
раздел обзора.

ПРОВОДА И КАБЕЛИ НА ОСНОВЕ MgB2: 
ИЗГОТОВЛЕНИЕ И ИСПОЛЬЗОВАНИЕ

Изделия на основе сверхпроводника диборида
магния MgB2 выпускаются в виде тонких пленок,

лент и проводов для практического использования
в электронике, магнитных и электротехнических
устройствах. Остановимся на перспективах исполь-
зования провода из диборида магния MgB2.

Применение проводников MgB2. Сверхпровод-

ники на основе диборида магния в основном при-
меняются для создания магнитных систем меди-
цинских томографов, электродвигателей и генера-
торов [80, 81]. Первое промышленное применение
MgB2 – это системы МРТ на основе ленты MgB2,

разработанные компаниями ASG Superconductors
(Ведущая Сверхпроводящая Технология), Co-
lumbus Superconductors (“Колумбус Суперкон-
дукторс”, мировой лидер в передовых технологи-
ях получения длинных проволочных сверхпро-
водников на основе диборида магния) и Paramed
(Центр Лазерных Технологий в Медицине). К
2017 г. в эксплуатации находились 28 систем, ра-
ботающих в больницах и клиниках по всему миру.
Их изготовление потребовало 18 км многожиль-
ной ленты из MgB2, изготовленной методом ex-situ

Рис. 6. СЭМ-микрофотография MgB2, легированно-
го 3.0% Ho2O3. Верхняя вставка: микрофотография
ПЭМ. Нижняя вставка: EDX-спектры (ЭДС) для на-
ночастиц, показанных на микрофотографии ПЭМ
[75].
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[82]. Проектируются МРТ-магниты MgB2 для ди-

агностики остеопороза [83] и сканирования чело-
веческого мозга [84].

Фактически сверхпроводники MgB2 уже не-

сколько лет готовы к применению в энергетике,
но пока не используются в больших масштабах.
На сегодняшний день применение MgB2 ограни-

чено в основном демонстрационными или спе-
циализированными приложениями в низких
(<5 Тл) магнитных полях и при температурах до
15–20 К. К сожалению, MgB2 пока не всегда

способен выдержать конкуренцию с проводни-
ками ВТСП – купратными сверхпроводниками
(BSCCO-2223) и редкоземельными оксидами ба-
рий-медь (ReBCO) – в тех отраслях, где более вы-
годно охлаждение жидким азотом. Если бы стои-
мость и электрические характеристики промыш-
ленных проводов MgB2 при 15–20 К в средних и

низких полях стали бы сопоставимыми с характе-
ристиками и стоимостью Nb–Ti при 4.2 К, тогда
MgB2 мог бы стать заменой Nb–Ti.

В Японии в рамках проекта по импорту мор-
ским транспортом из Австралии большого коли-
чества жидкого водорода создан датчик с внеш-
ним нагревательным элементом на основе MgB2.

Этот датчик благодаря хорошим динамическим
характеристикам можно применять для измере-
ния наклона свободной поверхности перевози-
мой жидкости при крене транспортного судна. В
ходе эксперимента были проведены синхронные
измерения уровня жидкости, температуры, дав-
ления, движения корабля и ускорений, а также
испытание на быструю разгерметизацию [85, 86].

Наиболее перспективным решением пробле-
мы передачи больших потоков энергии (десятки
и сотни ГВт) на дальние расстояния (тысячи кило-
метров) являются “гибридные” водородные энер-
гетические магистрали, в которых в сочетании с
транспортом жидкого водорода по криогенной ма-
гистрали осуществляется передача электроэнер-
гии по сверхпроводящим кабелям постоянного
тока. Известно, что водород относится к самым
эффективным энергоносителям, имеет самую
высокую плотность энергии среди других видов
топлива и обладает хорошими охлаждающими
свойствами в жидком состоянии. Кипящий водо-
род имеет теплоту испарения 446 кДж/кг, в то
время как для жидкого гелия и жидкого азота теп-
лота испарения составляет 20.28 и 199.1 кДж/кг
соответственно. “Бесплатный” холод в потоке
водорода позволяет использовать сверхпроводя-
щие кабели в криогенных магистралях для допол-
нительной передачи электричества, что значи-
тельно увеличивает плотность передачи потока
энергии [87]. Впервые экспериментальный обра-
зец для гибридной линии электропередачи создан
в России в 2011 г. коллективом ученых Института
нанотехнологий микроэлектроники РАН, Всерос-
сийского научно-исследовательского проектно-

конструкторского и технологического института
кабельной промышленности и Московского авиа-
ционного института [81].

Европейский проект “Космический радиаци-
онный сверхпроводящий щит” (SR2S) направлен
на создание крупного сверхпроводящего торои-
дального магнита для защиты среды обитания че-
ловека от космического ионизирующего излуче-
ния во время длительных полетов в космос. При
разработке этого магнита использовали провод-
ники на основе MgB2 с титановым покрытием

[88, 89].

Разрабатываемые в CERN (ЦЕРН-Европей-
ский совет по ядерным исследованиям) сверх-
проводящие линии высокого тока для питания
сверхпроводящих магнитов сверхмощного боль-
шого адронного коллайдера (БАК) высокой яр-
кости (программа High-Luminosity-Large Hadron
Collider, далее сокращенно HL-LHC) в настоя-
щее время являются самым привлекательным
прикладным проектом сверхпроводника MgB2 в

мире. Кабели MgB2, входящие в состав сборки,

каждый длиной около 100 м и током до 18 кА, из-
готавливают из круглых проводов MgB2 с общей

допустимой токовой нагрузкой на выходе около
150 кА при 20 К [90]. Разработка круглого провода
MgB2, более подходящего для сборки, с электри-

ческими характеристиками и механическими
свойствами, позволяющими использовать его в
сильноточных кабелях, была начата в сотрудни-
честве между ЦЕРН и “Колумбус Суперкондук-
торс”. Провод ex-situ имеет диаметр 1 мм. Он состо-
ит из 37 сверхпроводящих нитей, каждая с эквива-
лентным диаметром около 60 мкм, скрученных с
шагом 100 мм. Нити MgB2, изготовленные с ис-

пользованием порошка бора высокой чистоты,
окружены ниобиевым барьером и встроены в ни-
келевый сердечник. Матрица из монеля вокруг
никелевого сердечника покрыта медью, а медная
поверхность покрыта оловом. Подробнее строе-
ние кабеля описано в работе [91]. Компания “Ко-
лумбус Суперкондукторс” произвела восемьдесят
километров проводов и доставила их в ЦЕРН кус-
ками длиной более 500 м. Сотни измерений, про-
веденных в ЦЕРНе и “Колумбус Суперкондук-
торс” на образцах коротких проводов, подтверди-
ли однородность и соответствие электрических
характеристик, для которых требуется минималь-
ный критический ток 186 А при 25 К и 0.9 Тл. В
ЦЕРНе также было проведено углубленное ис-
следование механических характеристик прово-
дов и кабелей, сделанных из скрученных проводов.
Внедрение разработанных кабелей на БАК плани-
руется в 2024 г., когда будет установлено все обору-
дование, связанное с проектом HL-LHC. Общее
количество провода MgB2, необходимого для се-

рийного производства сверхпроводящих сборок,
составляет около 1000 км [82, 92].
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Программа HL-LHC породила европейскую
инициативу, проект FP7 BESTPATHS (аббревиа-
тура от “За пределами современных технологий
для переоборудования магистралей переменного
тока и многотерминальных систем HVDC”), по
которому в настоящее время ведется разработка
полномасштабной сети на 320 кВ. (High Voltage
Direct Current – постоянный ток высокого напря-
жения или HVDC). Кабельная система MgB2

предназначена для передачи электрической мощ-
ности до 3.2 ГВт, тока 10 кА при 20 К. Исследуе-
мый кабель имеет ту же геометрию (18 нитей
MgB2, спирально намотанных вокруг медной жи-

лы [91]), и в нем используется та же схема прово-
дов, что и в кабелях, которые были разработаны
для проекта ЦЕРН HL-LHC [92]. Это совмест-
ный проект 40 ведущих европейских организаций
из сферы науки и промышленности, поддержан-
ный Седьмою Рамочной программой исследова-
ний Европейской Комиссии [93].

В рамках этого проекта создан опытный от-
дельный участок распределительной энергосети,
так называемый DEMO 5. Это первая попытка
использовать MgB2 в качестве сверхпроводника

для кабелей HVDC [94].

Среди возможных приложений стоит упомя-
нуть потенциальное использование для будущего
токамака IGNITOR, далее ИГНИТОР. Главная
идея проекта — достижение условий зажигания
термоядерной плазмы только с помощью омиче-
ского нагрева, за счет протекающего в тороидаль-
ном направлении тока без привлечения мощных
средств дополнительного нагрева. ИГНИТОР ос-
нован на медных змеевиках, работающих при
криогенных температурах около 30 K за счет при-
нудительного потока газообразного гелия. Пер-
спективными аспектами проекта ИГНИТОР явля-
ется создание магнитных систем с сильным полем
большого объема с использованием криорезистив-
ного проводника, уникального многофункцио-
нального энергетического комплекса, системы фи-
зической и технологической диагностики плотной
термоядерной плазмы, а также системы интел-
лектуального управления процессами в плазме.
Этот проект может инициировать применение
MgB2 в технологиях термоядерного синтеза [82].

Методы производства проводов MgB2. Суще-

ствуют следующие методы получения сверхпро-
водящих проводов на основе диборида магния:
метод “порошок в трубе” (PIT) и метод диффузии
магния, об этом упоминали в главе, посвященной
методам синтеза диборида магния. Получение
сверхпроводников на основе MgB2 методом “по-

рошок в трубе” возможно двумя способами. В
первом случае, метод называется in-situ, в каче-
стве исходного порошка используется смесь маг-
ния и бора, а сверхпроводящее соединение обра-
зуется в результате синтеза готового проводника в
интервале температур от 600 до 700°C, соответ-

ствующих так называемому низкотемпературно-
му синтезу. В способе ex-situ диборид магния
MgB2 синтезируют заранее. Для этого прямой

синтез смеси магния и бора проводят в диапазоне
температур выше точки плавления магния; это
так называемый высокотемпературный синтез.
Затем полученный порошок используют для произ-
водства композитных проводов, в которых сверх-
проводящие волокна формируют из порошка ди-
борида магния [95]. Оба способа in-situ и ex-situ
имеют как преимущества, так и недостатки. К
преимуществам способа in-situ относится низкая
себестоимость и доступность смеси магния и бо-
ра, а также достаточно несложный способ введе-
ния легирующих элементов, к недостаткам – дли-
тельный отжиг готовых изделий для образования
сверхпроводящей фазы. Достоинствами метода
ex-situ является более высокая плотность сверх-
проводящего сердечника и отсутствие необходи-
мости проводить длительные отжиги, поскольку
в сердечник засыпается готовый сверхпроводник.
Недостаток – это сложный и трудоемкий способ
производства порошка MgB2 нужного фазового

состава с оптимальным размером гранул.

Авторы работы [96] использовали комбиниро-
ванный метод in-situ и ex-situ, пытаясь реализо-
вать преимущества каждого из этих способов. В
этом исследовании использована легированная
смесь магния и бора (in-situ) и готовый порошок
MgB2 (ex-situ) из которых были изготовлены образ-

цы проволоки (MgB2)х + (Mg + 1.99B + 0.01С)1 – х,

где x = 0; 0.3; 0.5; 0.7 и 1.0. В работе исследовали
влияние соотношения порошков in-situ и ex-situ
на фазовый состав, структуру, критическую тем-
пературу (Tc) и критический ток (Jc) полученного

сверхпроводника. Исследование микрострукту-
ры показало, что количество пустот Киркендалла
с увеличением х уменьшилось, соответственно
плотность сверхпроводящего сердечника увели-
чилась. Одним из факторов увеличения плотно-
сти явилась способность магния из порошка in-si-
tu залечивать трещины и усиливать связь между
областями in-situ и ex-situ. Образцы с х = 0.5 и х = 0
имели самую высокую Тс = 38.54 и самую низкую

Тс = 37.26 соответственно. Остальные образцы име-

ли промежуточные Тс. Образец с х=0 имел самое

высокое значение Jc, а образцы с х = 0.7–1.0 – самое

низкое значение Jc в магнитном поле 4–10 Тл, что

авторы объясняют эффектом легирования и на-
личием трещин. Остальные образцы имели про-
межуточные значения Jc.

Авторами работы [97] был предложен метод
изготовления провода MgB2/Cu с улучшенными

токовыми характеристиками методом двойного
сердечника. Суть метода в том, что внутри прово-
да находится сердечник in-situ, снаружи – сердеч-
ник ex-situ, а сверху провод закрыт медной обо-
лочкой. Поперечное сечение провода показано
на рис. 7.



1280

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 12  2021

КРИНИЦИНА и др.

Этот метод позволил улучшить токонесущую
способность провода по сравнению с аналогич-
ным эталонным проводом in-situ в 3.5 раза, обес-

печив Jc = 1.2 × 103 А/см2 при 6 Тл. Авторы счита-

ют, что основной причиной улучшения токоне-
сущей способности является то, что внешний
сердечник предотвращает реакцию исходных
материалов внутреннего сердечника in-situ с мед-
ной оболочкой во время нагрева.

Метод диффузии интересен тем, что он позво-
ляет получить проводники с более высокой токо-
несущей способностью, чем проводники, полу-
ченные методом “порошок в трубе”. Различают
метод внутренней и внешней диффузии. Метод
внутренней диффузии заключается в том, что в
центр металлической оболочки помещают стер-
жень из магния, а вокруг засыпают порошок бора.
В методе внешней диффузии магния порошок бо-
ра располагают в магниевой трубке с внешней
оболочкой, например, из железа или другого под-
ходящего для этой цели металла. Во время термо-
механической обработки магний диффундирует в
окружающий его слой бора с образованием сверх-
проводящей фазы. Авторами работы [98] был по-
лучен 7-жильный провод методом внутренней
диффузии (IMD). Стержень из чистого магния
диаметром 2 мм был вставлен в трубку из Ta. Сме-
сью порошков B с 10 мас. % SiC заполняли про-
странство между стержнем из магния и трубкой
из Та. После прокатки и волочения семь отрезков
одножильных проводов были объединены и
вставлены в трубку из сплава Cu–10 мас. % Ni. За-
тем композит с семью сердечниками был под-
вергнут холодной деформации путем прокатки в
ручьевых валках и волочения. Общее уменьшение
площади поперечного сечения от исходного ком-
позита до семижильного провода составило око-
ло 95%. Семижильный провод нагревали при
640°C в течение 1 ч в атмосфере Ar для кристалли-
зации MgB2. Авторы связывают повышение зна-

чений критического тока в проводе, изготовлен-
ном методом IMD, по сравнению с критическим
током в проводе, полученном методом PIT (in-situ),
с его микроструктурой. Сверхпроводящий слой
представляет из себя плотный поликристалличе-
ский MgB2 с размером зерна 20–200 нм. В этом

слое диспергированы мелкие частицы MgO и
Mg2Si размером 10–30 нм. С другой стороны,

внешняя область около оболочки из Ta состоит из
непрореагировавших порошков B и SiC, мелких
частиц MgO и небольших пустот. Пустоты в про-
воде IMD MgB2 по размерам меньше, чем пусто-

ты в проводе PIT MgB2. Окисление Mg в процессе

IMD приводит к формированию дисперсных ча-
стиц MgO, которые могут быть эффективными
центрами для закрепления флюксоидов.

Авторы работы [99] методом внутренней диф-
фузии Mg получили при 10 T, 4.2 K провода с

плотностью критического тока Jc = 1.07 × 105 A/см2

и инженерной плотностью критического тока Je =

= 1.67 × 104 A/см2. Плотность критического тока,
превышающую почти в 3.5 раза самые высокие
значения, ранее зарегистрированные для прово-
дов IMD, авторы объясняют правильным подбо-
ром порошка В, плотностью фракции и механиз-
мом роста слоя MgB2.

Сильноточные кабели MgB2. Производство

длинномерного композиционного сверхпровод-
ника является очень сложным многогранным
процессом. Производители сталкиваются с труд-
ностями при выборе способов деформирования,
скорости деформирования, условий промежуточ-
ных отжигов. Неправильно выбранные техноло-
гические режимы обработки проводника приво-
дят к неравномерному распределению порошко-
вой смеси по длине провода, что может привести
к разрушению всего композита в целом.

Авторы работы [100] изучили механические
свойства проволоки из MgB2, изготовленной ме-

тодами ex-situ и in-situ, после одноосного растяги-
вающего нагружения при комнатной температуре
(Tк) и при 77 К и влияние этого нагружения на де-

градацию критического тока. Состав провода
указан в табл. 1.

При 77 К провода могут выдержать более силь-
ные напряжения, чем при комнатной температу-
ре. Чтобы объяснить, какие факторы влияют на
деградацию проводов, в работе были изучены ис-
кажения решеток различных компонентов про-
волоки, а также их структура после нагружения.
Микроструктура в поперечных сечениях волокон
изменялась в зависимости от степени нагрузки.
Было показано, что Cu и Ni вносят лишь незначи-
тельный вклад в прочность проволоки, в то время
как сплавы Cu–Ni и Nb обладают некоторой эла-
стичностью и повышают механическую проч-
ность проволоки. Авторы считают, что прочность
проводов MgB2 при волочении может быть увели-

чена за счет армирования нержавеющей сталью.

Рис. 7. Поперечное сечение провода с двумя сердеч-
никами [97].

1 мкм

Cu-оболочка

Сердечник in-situ

Сердечник ex-situ

Таблица 1. Состав провода MgB2 в об. %

Метод Nb Cu Ni Cu–Ni NbNi3 MgB2

ex-situ 15 – 17 46 6 16

in-situ 30 13 – 38 – 19
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В работе [101] была исследована связь между
критическим током Jc и структурой одножильных

композитов MgB2, подвергшихся холодной вы-

тяжке и отжигу при 600 и 700°C в течение 71 ч.
Плотность критического тока с ростом размера
зерна при увеличении времени отжига уменьша-
лась монотонно, но не линейно. Приложенное
магнитное поле как в перпендикулярном, так и в
продольном направлении привело к преждевре-
менной деградации проводников, которую авто-
ры связывают с образованием межзеренных пле-
нок и частичек MgO на границах, что привело к
уменьшению межзеренной проводимости. Таким
образом, разрушенная связь между зернами MgB2

в сверхпроводящей жиле привела к увеличению
зависимости Jc от поля.

Термическая стабильность сверхпроводящего
устройства является важным качеством незави-
симо от области применения проводника. В слу-
чае перегрева температура проводника может ло-
кально подняться до значений, превышающих
температуру, при которой начинается разделение
транспортного тока между сверхпроводником и
металлами, присутствующими в композите. В
этом случае тепло генерируется за счет эффекта
Джоуля, и может произойти переход всей систе-
мы из сверхпроводящего в нормальное состоя-
ние. В работе [102] представлено исследование
теплотранспортных свойств многожильных лент
MgB2, отличающихся конструкцией и составом

материалов. Были измерены продольные и попе-
речные компоненты теплопроводности и иссле-
довано влияние поля на теплопроводность. Раз-
ные составные материалы и типы стабилизации
проводников позволили авторам сопоставить
конструкции лент MgB2 и тепловые свойства этих

проводов и тем самым получить информацию о
том, как оптимизировать термическую стабиль-
ность сверхпроводника. Стабильность в случае
локальных перегревов ленты может быть улучше-
на либо за счет использования меди с высоким
остаточным сопротивлением, либо за счет увели-
чения объемной удельной теплоемкости провод-
ника путем подбора подходящих материалов для
матрицы.

Для стабилизации проволоки при криогенных
температурах против теплового выброса желателен
компонент оболочки с высокой электрической и
тепловой проводимостью. Выбор материала обо-
лочки или композита сильно влияет на токопрово-
дящую способность MgB2 проводов, обусловлен-

ную холодостойкостью, способностью оболочки
реагировать с Mg или B и совместимостью терми-
ческого сжатия жилы и композита оболочки. Для
оболочек подходят не все комбинации материа-
лов. Такие проводящие материалы, как Cu, могут
действовать как параллельный шунт для улучше-
ния термической стабильности. Однако такие ма-
териалы, как Cu и Ni, склонны сильно реагиро-

вать с Mg из жилы проводников, изготавливае-
мых методом in-situ; поэтому необходим барьер,
чтобы избежать образования реакционных слоев
между жилой и оболочкой. Обычные барьерные
материалы, такие как Nb и Ta, имеют недостаток
в виде малого коэффициента теплового расшире-
ния по сравнению с MgB2. Это может привести к

микротрещинам и уплотнению нити при охла-
ждении от температуры термообработки до тем-
пературы применения, если небольшое сжатие
барьерного материала не компенсируется внеш-
ней оболочкой с более сильным сжатием. Авто-
ры [103] получили инженерную транспортную

критическую плотность тока Je 55 кА/см2 (Jc =

= 387 кА/см2) при 4.2 K и 3 Tл для проволоки
MgB2, изготовленной методом in-situ, толщиной

всего 164 нм с барьером из Nb, стабилизатором из
Cu и арматурой из нержавеющей стали. Критиче-
ские плотности тока 7-жильных MgB2/Cu-про-

водников с различными внешними диаметрами
ниже, чем Jc(B) 1-жильного провода, и уменьша-

ются с уменьшением диаметра нити. Снижение Jc

обусловлено тем, что оболочка Cu имеет тенден-
цию реагировать с Mg из жилы, а с уменьшением
диаметра жилы доля реакционного слоя в общем
объеме жилы становится больше, кроме того, при
дополнительных этапах деформации геометрия
нитей ухудшается, поскольку медь слишком мяг-
кая, чтобы удерживать форму нитей с порошко-
вой смесью магния и бора (рис. 8).

Немаловажной является проблема ввода тока в
сверхпроводящий провод. В работе [104] изучены
температурно-зависимые токонесущие свойства
сверхпроводящих проводов из диборида магния с
медной и железной оболочками путем оценки
длины переноса тока из матрицы в сверхпроводя-
щую область через высокоомный барьерный слой
в различных поперечных сечениях, а также ком-
бинации площадей сечения сверхпроводящего
сердечника, барьера и внешней металлической
оболочки. Определение термина “длина перено-
са тока”, или current transfer length (CTL), дано в
статье [105]. Наименьшие значения CTL (около
0.2 мм) получены для проволок в Fe-оболочке
(MgB2)/V/Fe) для всех исследованных комбина-

ций площадей сечения в широком диапазоне тем-
ператур (10–25 K) по сравнению с проволоками в
Cu-оболочке (MgB2/V/Cu). Изменение значений

CTL при изменении рабочей температуры неве-
лико для обоих типов исследуемых сверхпроводя-
щих проводов. Расчетные значения CTL сверх-
проводящих проводов MgB2/V/Fe составляют ме-

нее 1 мм для всей исследуемой комбинации при
всех рабочих температурах. Оценка плотности теп-
лового потока, генерируемого на металлической
оболочке, предполагает, что электрические потери
ниже для сверхпроводящих проводов с Fe-оболоч-
кой. Таким образом, результат данного исследова-
ния показывает, что комбинация MgB2/V/Fe мо-
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жет быть благоприятна для изготовления сверх-
проводящих проводов.

В работе [106] показано, что дополнительная
механическая деформация кабеля MgB2 перед

термообработкой приводит к значительному уве-
личению критических токов за счет улучшения
плотности сердечника MgB2. Jc (4.2 K, 10 Тл) и

Jc (20 K, 5 Тл) = 1 × 104 A/ см2.

О влиянии холодной деформации под высо-
ким давлением и последующего высокотемпера-
турного восстановительного отжига на размер
зерна в массивных образцах MgB2 говорится в ра-

боте [64]. Несмотря на некоторое увеличение раз-
мера зерен, отжиг деформированных образцов
MgB2 привел к возрастанию критической плотно-

сти тока в ~3 раза по сравнению с исходным со-

стоянием (до 6.7 × 104 А/см2 при 30 K), что авторы
связывают с залечиванием трещин, возникших в
результате деформации, и усилением связи между
зернами фазы MgB2.

В работе [107] исследована структура сердцеви-
ны одножильного композита MgB2/Cu,Nb с крити-

ческим током 427 А (0 Тл, 4.2 К; Jc > 105 A/см2), из-

готовленного методом ex-situ. Наблюдали два ти-
па кристаллов MgB2: крупные, очень плотные с

пониженным содержанием кислорода (2–8 ат. %) и
фракцию из мелких слабосвязанных кристаллитов
с пониженным содержанием магния и бора и с по-
вышенным содержанием кислорода (4–21 ат. %).
Показано, что фракция с рыхлыми зернами отри-
цательно влияет на критическую плотность тока.

Проблема фактора плотного прилегания зерен
MgB2 друг к другу обсуждается в работе [108]. Ра-

бота проведена в рамках модернизации Большого

адронного коллайдера ЦЕРН для использования
проволоки MgB2 в сильноточных кабелях. Из-

вестно, что механические свойства материала для
изготовления кабеля имеют ключевое значение
для определения конструкции кабеля и условий
его изготовления. В этом исследовании авторы
оценили модуль Юнга нитей MgB2, извлеченных

из композитных проволок, ex-situ. Были выбраны
два типа круглой проволоки MgB2. Первая прово-

лока включает тридцать нитей MgB2, каждая из

которых окружена барьером из ниобия, в матрице
Ni. Медный сердечник расположен в центре про-
волоки, а монель (сплав Ni–Cu) расположен во
внешнем слое. Этот провод был использован для
создания прототипа кабеля длиной 10 м с токовой
нагрузкой 3.5 кА при 27.5 К. Второй провод состо-
ит из тридцати семи нитей MgB2, барьера из нио-

бия вокруг каждой нити, матрицы Ni и монеля во
внешнем слое. В этом проводе центральный мед-
ный сердечник заменен нитью из MgB2. Стабили-

затор Cu добавлен гальваническим путем, он не
входит в поперечное сечение. Нити, состоящие из
MgB2, Nb и Nb–Ni, были извлечены путем хими-

ческого травления проволоки, их модули Юнга
были оценены как 114 и 122 ГПа при испытании
одиночного волокна на растяжение. Если пред-
положить, что Ni3Nb в одиночном волокне имеет

произвольную ориентацию, то модуль Юнга ни-
тей MgB2, извлеченных из проволоки двух раз-

личных геометрий, составил 62 и 84 ГПа соответ-
ственно. Эти значения намного ниже, чем извест-
ные значения для очень плотной массы MgB2. На

основании этих результатов авторы считают, что
нити MgB2 содержат значительные поры.

Рис. 8. Критическая плотность тока 1 и 7-жильных проводов MgB2/Cu с различными внешними диаметрами и диа-
метрами жил при 4.2 K как функция магнитного поля. На вставке показано уменьшение Jc с уменьшением диаметра
нити при 5 Тл [103].
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Работа [91] посвящена изучению механиче-
ских свойств круглых проводов MgB2 нового по-

коления. В последние годы совместные исследо-
вания ЦЕРН и “Колумбус Суперкондукторс”
привели к разработке нескольких конфигураций
проводов MgB2. Целью было достижение пре-

восходных сверхпроводящих свойств в сильно-
точных MgB2-кабелях для модернизации Боль-

шого адроннoго коллайдера в ЦЕРНе (программа
HL-LHC). В дополнение к хорошим электриче-
ским характеристикам сверхпроводник должен
обладать хорошей механической прочностью с
учетом возможных напряжений во время работы,
в том числе при прокладке кабелей. Таким обра-
зом, изучение механических свойств проводов
MgB2 имеет решающее значение для проектиро-

вания кабеля и его функционального использова-
ния. Все результаты, описанные в данной работе,
предполагается использовать для оптимизации
18-ниточной конфигурации кабеля MgB2 в рам-

ках программы HL-LHC. Измерения критиче-
ского тока проводили при 4.2 К и в поле 3 Тл на
проволоке, изготовленной методом ex-situ из
37 жил MgB2, подвергнутой деформации растя-

жением. Сечение провода показано на рис. 9. Бы-
ло обнаружено, что ухудшение критического тока
на 5% происходит при 0.35% деформации. Испы-
тания на растяжение с оценкой модуля Юнга (E =
= 151 ± 2 ГПа) и предела текучести (σy, 0.2% =
= 244 ± 3 МПа) проводили при комнатной темпера-
туре. Критический радиус изгиба и критический
шаг скрутки были оценены с учетом механиче-
ских характеристик провода при комнатной тем-
пературе и при 4.2 К. Сверхпроводящий кабель
длиной 1 м, состоящий из медного сердечника и
18 жил MgB2, был изготовлен методом скручива-

ния, рис. 10. Провода и извлеченные жилы были
испытаны при 4.2 К и в поле 3 Тл. Измерения по-
казали отсутствие деградации по критическому
току до шага скручивания Tp = 170 мм.

В работе [90] описан процесс изготовления и
характеристики критического тока 30-жильного
сверхпроводящего провода MgB2 и сверхпроводя-

щих кабелей со структурой (6 + 1) на основе этого
провода, полученного методом in-situ, “порошок
в трубе”. Проволока для прекурсоров MgB2 была

подготовлена обычным методом “порошок в тру-
бе” в Nb трубках. После этого Nb трубки с порош-
ками Mg и B помещали в медные трубки. Собран-
ные одножильные композиты Cu/Nb/Mg–B бы-
ли прокатаны и вытянуты в шестиугольные
стержни шириной поперечного сечения 2.65 мм.
Тридцать одножильных композитных стержней и
семь стержней Nb–Cu одинакового размера были
собраны в трубку из сплава монель. Впоследствии
собранная многожильная композитная облицов-
ка была подвергнута прокатке и волочению, с не-
обходимыми отжигами, до конечного диаметра
1.0 мм. Шесть 30-жильных MgB2 предшествую-

щих проводов, собранных вокруг одного медного
провода в центре, были скручены в кабели с 3 раз-
личными шагами скручивания. Результаты ме-
таллографического анализа показывают, что
30-жильная проволока MgB2 имеет хорошую од-

нородность как в поперечном, так и в продоль-
ном направлениях, а критический ток (Ic) и кри-

тическая плотность тока (Jc) при 4.2 К и 4 Тл до-

стигают 82.6 А и 7.3 × 104 А/см2 соответственно.
Для сверхпроводящего кабеля MgB2 со структу-

рой (6 + 1) и шагом скручивания Tp 50 мм Ic до-

стигает 467 А при 4.2 К и 4 Тл. После скручивания
наличие собственного поля испытываемого кабе-
ля не уменьшает значение Ic провода MgB2. Эта

работа показывает, что сверхпроводящие кабели
MgB2 имеют большой потенциал для практиче-

ского использования.

Рис. 9. Поперечное сечение провода MgB2 [91].

100 мкм

Sn
Cu
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MgB2

Рис. 10. Схематическое изображение двухжильного
кабеля с указанием шага скручивания (Tp) и шага по-
лускручивания (1/2Tp) (a). Часть кабеля длиной один
метр, состоящая из медного сердечника и 18 жил из
MgB2 [91] (б).
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Подводя итог по этому разделу, следует отме-
тить, что MgB2 по-прежнему привлекает огром-

ный интерес исследователей, начиная с его фун-
даментальных физических свойств и заканчивая
практическими приложениями. В ведущих миро-
вых компаниях по производству сверхпроводя-
щего провода Columbus Superconductor (Италия),
Hypertech (США), Hitachi (Япония), WST (Ки-
тай), KAT (Корея) в настоящее время производят
провода на основе MgB2 различных типоразмеров

различными методами и ведутся новые разработ-
ки по изготовлению сверхпроводящих проводов
и кабелей из MgB2.

СВЕРХПРОВОДЯЩИЕ ПЛЕНКИ ИЗ MgB2

Второй наиболее перспективной областью
практического применения материалов из дибо-
рида магния является сверхпроводниковая элек-
троника. Базисом для использования сверхпро-
водящих соединений в электронных устройствах
служат технологии получения тонких пленок и
гетероструктур на их основе, которые, как прави-
ло, осаждают на диэлектрическую подложку. Про-
гресс в области создания тонких пленок MgB2 стал

результатом успешного преодоления ряда серьез-
ных трудностей, включающих летучесть Mg и
фазовую стабильность MgB2, низкие коэффи-

циенты прилипания Mg при повышенных тем-
пературах и реакционную способность Mg с
кислородом [109].

Из-за чрезвычайной химической активности
магния технологии приготовления тонких пле-
нок диборида магния базируются на применении
методов осаждения с использованием испарения
его компонент. Среди таких методов – совмест-
ное испарение компонент из резистивных испа-
рителей, а также испарение одного из компонен-
тов из резистивного испарителя, а другого с по-
мощью электронной пушки; лазерное осаждение
с последующим ex-situ отжигом, молекулярно-лу-
чевая эпитаксия, магнетронное распыление ми-
шеней, осаждение путем гибридного физико-хи-
мического испарения (hybrid physical-chemical va-
pour deposition, HPCVD). В настоящее время
метод HPCVD является одним из наиболее пер-
спективных, в частности, он позволяет реализо-
вать эпитаксиальный рост [110].

Осаждение пленок MgB2 Процесс осаждения

пленок MgB2 осложнен следующими факторами.

Поскольку Mg летуч, и MgB2 разлагается при

высокой температуре при недостаточном давле-
нии паров Mg, наиболее важным требованием
для осаждения пленок MgB2 при повышенной

температуре является обеспечение высокого дав-
ления паров Mg.

На фазовой диаграмме давление–температура
Mg, показанной на рис. 11, окно роста для пленок
MgB2 отмечено “Газ + MgB2”, что соответствует

очень высокому давлению паров Mg, необходимо-
му для поддержания термодинамической стабиль-
ности MgB2. Например, осаждение при 750°C, же-

лательное для выращивания эпитаксиальных тон-
ких пленок, требует давления Mg более 44 мТорр
(1 мТорр = 0.133322 Па). Снижение температуры
осаждения приведет к нарушению кристалличе-
ской структуры пленок. Например, давление Mg,
необходимое для фазовой стабильности, состав-

ляет около 10–8 Торр при температуре 300°C. Оса-
ждение MgB2 является процессом с участием ле-

тучих элементов, и состав пленки MgB2 может ав-

томатически регулироваться до тех пор, пока
парциальное давление Mg находится в пределах
довольно большого окна роста, а соотношение
Mg : B больше 1 : 2 [109].

Для выращивания чистых пленок MgB2 также

крайне важно предотвратить загрязнение кисло-
родом и углеродом во время роста. Mg сильно ре-
агирует с кислородом, и было показано, что оса-
ждение MgB2 при 250–300°C и фоновом давлении

(условное давление чистого азота), 3 × 10–8 Торр
приводит к образованию изолирующих пленок.
Окисление Mg снижает эффективное давление
паров Mg и образует MgO, который препятствует
росту зерен MgB2, что приводит к нанокристал-

лической структуре [112] и плохим сверхпроводя-
щим свойствам. Загрязнение углеродом во время
роста пленки происходит в основном из исход-
ных материалов, например, в мишенях для рас-
пыления или лазерной абляции, и снижает кри-

Рис. 11. Фазовая диаграмма давление–температура
для атомного соотношения Mg : B xMg/xB ≥ 1/2. Об-
ласть, обозначенная “Газ + MgB2”, представляет со-
бой окно роста для пленок MgB2 [111].
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тическую температуру (Tc) MgB2. Однако окисле-

ние [110] и легирование углеродом [113, 114] могут
способствовать увеличению верхнего критиче-
ского поля MgB2.

Отжиг пленок B в парах Mg. Самым первым
успешным методом получения высококачествен-
ных пленок MgB2 является осаждение пленок-

прекурсоров B или смеси Mg–B при низких тем-
пературах и их отжиг в парах Mg при высоких
температурах. Пленки прекурсоров могут быть
получены методом импульсного лазерного оса-
ждения [26], магнетронного распыления [115],
электронно-лучевого испарения [116], термиче-
ского испарения [117], химического осаждения из
паровой фазы (CVD) [118] или трафаретной печа-
ти [119]. Отжиг пленок-прекурсоров часто прово-
дится в герметичном корпусе с кусочками метал-
лического Mg при температуре выше 850°C, что
обеспечивает высокое давление паров Mg, необ-
ходимое для стабильности фаз при высокой тем-
пературе обработки.

Тонкие пленки MgB2, выращенные с помо-

щью двухэтапного процесса осаждение–отжиг,
являются эпитаксиальными [120]. Сверхпроводя-
щие свойства пленок также превосходны: Tc ~ 39 K

[26, 115] и очень высокая плотность критического

тока Jc, превышающая 107 А/см2 при нулевом по-

ле [121]. Однако зачастую трудно устранить за-
грязнение кислородом и углеродом, возникаю-
щее при осаждении пленки прекурсора. Кисло-
род попадает в пленки прекурсоров из-за низкого
фонового вакуума во время осаждения, а углерод
содержится в исходных материалах. Применяя
метод осаждения CVD с использованием водоро-
да в качестве газа-носителя и диборана (B2H6) в

качестве источника бора, удалось получить очень
чистые пленки бора [122]. Отжиг в парах Mg про-
водится в чистой среде в герметичной трубке из
углеродистой стали в атмосфере Ar. На изготов-
ленной таким способом пленке MgB2 толщиной

3 мкм на подложке SiC, показан резкий сверхпро-
водящий переход при 40 K, низкое остаточное
удельное сопротивление 1.25 мкОм/см, и доста-
точно высокий коэффициент остаточного сопро-
тивления (RRR) 10, что указывает на однородную
чистую пленку.

Разновидностью метода двухступенчатого от-
жига является отжиг пленки-прекурсора in-situ
после ее осаждения в парах Mg, образующихся
локально из избыточного Mg в пленке-прекурсо-
ре. Пленки-прекурсоры или мультислои MgB2,

Mg + MgB2 или Mg + B осаждаются при темпера-

туре от комнатной до 300°C с помощью импульс-
ного лазерного осаждения [112, 123], напыления
[124], термического испарения [117] или элек-
тронно-лучевого испарения [125]. Затем их нагре-
вают в ростовой камере до различных температур
отжига и в течение различных периодов времени,
так чтобы фаза MgB2 образовывалась, но не раз-

лагалась (локальное давление паров Mg изменя-
ется в ходе отжига и в конечном итоге падает), что
требует тщательного балансирования между эти-
ми процессами. Пленки MgB2, полученные таким

способом, часто являются нанокристаллически-
ми, с более низкой Тс [112, 123].

Физическое осаждение из паровой фазы. Сверх-
проводящие пленки MgB2 могут быть получены

одномоментным осаждением in-situ, что впервые
было продемонстрировано авторами работы
[126] с помощью импульсного лазерного осажде-
ния при 400–450°C. Осаждение пленок MgB2

при низких температурах позволяет избежать
необходимости высокого давления паров Mg.
Чтобы предотвратить загрязнение кислородом,
для получения сверхпроводящих пленок необхо-
димо сверхвысоковакуумное (СВВ) фоновое дав-

ление выше 10–8 Торр [127–129]. Показано, что
также важно использовать чистый источник ме-
талла Mg, чтобы избежать загрязнения кислоро-
дом и углеродом. В работах [128, 129] для осажде-
ния сверхпроводящих пленок MgB2 использова-

ли молекулярно-лучевую эпитаксию (MBE),
температуру подложки поддерживали в интерва-
ле от 150 до 320°C. Для пленки, осажденной на
подложку при 320°C, получили Tc ~ 36 K. Джо и

др. показали, что размер зерен MgB2 в таких плен-

ках может достигать 400 Å [130].

Для улучшения кристаллической структуры, а
именно, повышения чистоты пленки, эпитакси-
альности и оптимального размера зерна, жела-
тельна более высокая температура осаждения,
что требует высокого давления Mg и уменьше-
ния загрязнения кислородом. Это было показа-
но Шнайдером и др. путем приготовления тон-
ких пленок MgB2 методом in-situ, который сочетает

в себе испарение Mg из интенсивного источника
пара с распылением B в сверхвысоком вакууме
[131]. Осажденная при температуре подложки
440°C таким способом пленка имела Тс = 33 К.

Наиболее успешным методом физического оса-
ждения паров для роста MgB2 является метод реак-

тивного испарения (RCE), о котором сообщили ав-
торы статьи [132]. Пленки вырастили методом, в
котором используется вращающийся нагреватель.
Отмечено высокое качество пленок MgB2, полу-

ченных осаждением при температуре 550°C. Эта
технология позволяет также выращивать двусто-
ронние пленки большой площади в промежуточ-
ных слоях многослойных пленок.

Гибридное физико-химическое осаждение из па-
ровой фазы. Из всех методов осаждения тонких
пленок MgB2 наиболее эффективным оказалось

гибридное физико-химическое осаждение паров
(HPCVD). В этом методе пары Mg получают пу-
тем термического испарения объемных кусков
(физическое осаждение паров), а бор – из газа-
прекурсора диборана, B2H6 (химическое осажде-
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ние паров). Этот метод обеспечивает высокое

давление паров Mg, которое удовлетворяет усло-

вию термодинамической стабильности фазы при

температуре осаждения, и использует восстано-

вительную водородную среду во время осажде-

ния, которая подавляет окисление Mg. В ориги-

нальной системе HPCVD в Пенсильванском уни-

верситете [133] один графитовый нагреватель с

SiC-покрытием использовали для нагрева как

подложки, так и кусочков Mg, расположенных

рядом с подложкой. При индукционном нагреве

подложки до температуры около 700°C в водоро-

де (газе-носителе) с давлением около 100 Торр,

объемные кусочки Mg также нагреваются, созда-

вая высокое давление паров Mg вблизи подлож-

ки. Когда смесь газов вводится в реактор, начина-

ется рост MgB2. Осаждение прекращается выклю-

чением газа B2H6, и пленка охлаждается в водороде

до комнатной температуры. Структура такой плен-
ки показана на рис. 12.

Выбор подложек оказывает непосредствен-
ное влияние на качество тонких пленок MgB2.

Для изготовления MgB2-пленки обычно использу-

ют A12O3-R, A12O3-C, Si(100), Si(111), SrTiO3(100),

MgO(100) или SiC(0001). Так как MgB2 имеет гек-

сагональную структуру, следует использовать в
качестве подложки материалы с гексагональной
структурой [134].

Авторы работы [135] считают, что 4H–SiC и
6H–SiC являются идеальными подложками для
тонких пленок MgB2. При нулевом поле Jс состав-

ляет 3.5 × 107 А/см2 при 4.2 К и выше 107 А/см2

при 25 К.

Очень чистые эпитаксиальные тонкие пленки
MgB2 были осаждены методом HPCVD благодаря

восстановительной среде H2 и высокочистым ис-

точникам Mg и B, используемым в этой техноло-
гии [133, 136]. Чистые пленки, осажденные мето-
дом HPCVD чище, чем монокристаллы [137] и
объемные образцы. Значение Tc у них выше, чем

у объемного MgB2, из-за деформационно-инду-

цированного смягчения фононов, которое усили-
вает электрон-фононное взаимодействие [138].

В оригинальной системе HPCVD парциальное
давление Mg связано с температурой подложки,
что ограничивает температуру подложки пример-
но не ниже 700°C, поскольку при снижении тем-
пературы подложки давление паров Mg уменьша-
ется. В современных установках при осаждении
пленок MgB2 есть возможность контролировать

температуру источника Mg и, следовательно, дав-
ление паров Mg не зависит от температуры под-
ложки.

Сообщалось о модифицированных конфигу-
рациях HPCVD с отдельными нагревателями ис-
точника Mg и подложки. Методика, использо-
ванная в [139], с подачей диборана в виде струи,
позволила осаждать пленки MgB2 с очень высо-

кой скоростью (2 мкм/ мин). В работе [140] оса-
ждение сверхпроводящих пленок MgB2 было про-

ведено при температурах от 350 до 750°C. Пленка,
осажденная при 620°C, имеет самую высокую
Tc = 40.8 K и наименьшее остаточное удельное со-

противление. При снижении температуры под-
ложки Tc уменьшается, а удельное сопротивление

увеличивается. Было замечено, что пленка, оса-
жденная при 620°C, также имеет наилучшую кри-
сталличность среди этих образцов. Авторы [141] в
аналогичную схему с источником испарения Mg
включили импульсное лазерное осаждение Mg и
получили пленки MgB2 с Tc = 40 K при температу-

ре около 400°C.

Метод HPCVD продемонстрировал эффектив-
ность при изготовлении ультратонких пленок, не-

Рис. 12. Микроструктура и межфазная атомная

структура пленки, изученная методом просвечиваю-

щей электронной микроскопии (ПЭМ) в поперечном

сечении: a – изображение ПЭМ в светлом поле с ма-

лым увеличением; б – картина дифракции электро-

нов MgB2, показывающая дифракционную картину,

ось зоны [11 0]; в – дифракционная картина от сап-

фировой подложки с осью зоны [10 0] (направление

падающего электронного пучка как на рис. б); г –
ПЭМ-изображение границы раздела с высоким раз-
решением пленка / подложка, показывающее проме-
жуточный слой (отмечен стрелкой), полученный в
результате наложения областей MgO с эпитаксиально

выращенным MgB2 [133].
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обходимых для изготовления сверхпроводящих
нанопроволочных однофотонных детекторов
(SNSPD). Авторами работы [142] методом HPC-
VD на подложках (111) MgO были эпитаксиально
выращены ультратонкие пленки MgB2 толщиной

от 6 до 11 нм. Пленки имеют Тс выше 34 K, ρ42К в

диапазоне 3–27 мкОм/см и Jс (0.6–7.7) × 107 A/см2

при 2 К, которые сравнимы с таковыми для уль-
тратонких пленок MgB2, приготовленных мето-

дом HPCVD на подложках SiC или Al2O3.

Свойства легированных пленок MgB2 в сильных
полях. Для проводников с высоким магнитным
полем важным параметром является критическая
плотность тока Jc в магнитном поле. Чистые плен-

ки MgB2 демонстрируют высокую плотность тока в

собственном поле. Значение Jc = 1.6 × 108 А/см при

2 К было получено авторами работы [143] в плен-
ке HPCVD на мостике шириной 150 нм. Однако Jc

быстро подавляется приложенным магнитным
полем из-за слабого пиннинга в чистых пленках.
Дело в том, что основным механизмом пиннинга
в MgB2 является пиннинг на границах зерен, а

HPCVD-пленки характеризуются сравнительно
крупнозернистой структурой с характерным раз-
мером зерна 130 нм [138]. О влиянии размера зер-
на говорится также в работе [144]. Структура пле-
нок MgB2, приготовленных методом ультразвуко-

вого пиролиза на монокристаллических подложках
из Al2O3, исследована после нагрева ex-situ и in-situ.

Пленки, приготовленные при нагреве in-situ, име-
ют малый размер зерен (<50 нм) и, как оказалось,
обладают гораздо лучшими свойствами, чем
пленки, приготовленные при нагреве ex-situ, ко-
торые имеют более крупные зерна (1 мкм). Наи-
лучшее значение Tc и критической плотности то-

ка Jс составили 36 K и 9.88 × 105 A/см2 соответ-

ственно для пленок, имеющих мелкое зерно.

Легирование углеродом в HPCVD пленках
MgB2 приводит к значительному улучшению по-

ля необратимости Hirr и Jc(H), что указывает на

усиление пиннинга потока [145]. Критическая
плотность тока Jc в собственном поле очень высо-

ка в чистой пленке MgB2, но она быстро падает

при увеличении внешнего магнитного поля. Для
пленок, легированных углеродом, несмотря на то
что Jс в собственном магнитном поле уменьшает-

ся из-за уменьшения энергии активации вихрей и
площади поперечного сечения токопроводящего
слоя, полевая зависимость Jc слабее, и Jc (H) при

высоких полях намного выше. Кроме того, изме-
нения в микроструктуре, такие как уменьшение
размера зерна до 5–20 нм и существование
аморфной межзеренной фазы [146], способству-
ют усилению пиннинга в легированных углеро-
дом HPCVD пленках MgB2. Экспериментальные

доказательства тесной корреляции между умень-
шением размера зерна и улучшением свойств в
сильных полях были представлены авторами

[143]. Изучение методом просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ) показали, что со-
держание углерода в зернах MgB2 Mg(B1 – xCx)2 со-

ставляет x < 5%, и что большая часть углерода вхо-
дит в аморфную межзеренную фазу. В пленках с
размером зерна 5–20 нм наблюдали обширный
структурный беспорядок, включающий враще-
ние решетки относительно оси c и небольшие ра-
зориентировки оси с в соседних областях. Силь-
ное рассеяние электронов от наноразмерного
беспорядка может быть причиной очень высоко-
го Hc2 в пленках HPCVD, легированных углеро-

дом [146]. Считается, что особая микроструктура
легированных углеродом HPCVD-пленок являет-
ся ключом к их превосходным свойствам в силь-
ных магнитных полях, по сравнению с объемным
MgB2, легированным углеродом, и MgB2, моди-

фицированным легированием кислородом и об-
лучением частицами. Следует отметить, что эпи-
таксия и текстура не являются необходимыми для
достижения превосходных характеристик в силь-
ных магнитных полях. Были показаны превосход-
ные Jc в сильных магнитных полях в поликристал-

лических пленках MgB2, полученных двухэтапным

отжигом, с размером зерен 10–20 нм и без эпитак-
сиальной структуры. Предполагается, что увеличе-
ние Jс в сильных полях связано с уменьшением раз-

мера зерна и небольшими включениями MgO [109].
Для пленок, легированных углеродом, легирование
значительно усиливает Hc2, которое составляет бо-

лее 70 Т при низкой температуре благодаря уни-
кальной микроструктуре, состоящей из слоев MgB2

толщиной в несколько нанометров, разделенных
несверхпроводящими слоями MgB2C2 [113].

В статье [110] обсуждается вопрос взаимосвязи
структуры и сверхпроводящих свойств пленок ди-
борида магния, полученных методом магнетронно-
го распыления, и допированных кислородом.

Плотность сверхпроводящего критического то-

ка пленок достигает значения Jc = 1.8 × 107 А/см2 в

нулевом магнитном поле при температуре 10 К за
счет пиннинга вихрей Абрикосова на частицах
MgBxOr, образовавшихся на границах зерен и

внутри зерна.

Гетероструктуры MgB2 с другими материалами.
Джозефсоновские приборы и интегральные схе-
мы требуют многослойного соединения MgB2 с

другими изоляционными и металлическими мате-
риалами. После успехов в осаждении однослой-
ных тонких пленок MgB2 фокус исследований

естественным образом смещается на осаждение
многослойных структур, в частности, структур
MgB2/барьер/MgB2. Структурные, химические и

электрические свойства на границах раздела име-
ют решающее значение для разработки устройств
и схем [147].

Есть сообщения о полученных переходах,
включая MgB2/Al/Al2O3/Nb [148], NMgB2/AlN/
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Nb [149], MgB2/Al2O3/V [150], MgB2/барьер/1n и

MgB2/барьер/Pb [151], MgB2/MgO/Au и MgB2/

Al2O3/Al [147]. Эти трехслойные переходы очень

важны для демонстрации жизнеспособности раз-
личных барьерных материалов и для фундамен-
тальных исследований двухщелевой сверхпрово-
димости в MgB2.

Было исследовано несколько типов слабосвя-
занных соединений, для которых требуется толь-
ко один слой MgB2. Одним из типов слабого со-

единения являются наномосты [152], сформиро-
ванные в пленках MgB2 путем нанофабрикации.

Был использован сфокусированный ионный пучок
для получения наномостов шириной около 70 нм,
высотой 150 нм и длиной 150 нм [153], и изготов-
лен сервер SQUID, использующий эти слабосвя-
занные переходы, которые хорошо работают при
20 К [109].

Авторами [154] были проведены обширные ис-
следования многослойных пленок MgB2/Ni и

MgB2/B, изготовленных методом испарения элек-

тронным пучком (EB). Критическая плотность тока
Jc многослойных пленок MgB2/Ni и MgB2/B в па-

раллельных полях оказалась выше, чем у моно-
слойной пленки MgB2, благодаря введению ис-

кусственных центров пиннинга из наноразмер-
ных слоев Ni и B.

Применение пленок из MgB2. MgB2 интересен

для сверхпроводящей электроники главным об-
разом потому, что его высокая Тс (40 К) позволяет

применять джозефсоновские переходы и схемы
при температуре выше 20 К, в отличие от сверх-
проводников на основе Nb, которые необходимо
охлаждать до 4.2 К. Охладитель на 20 К требует го-
раздо меньшей потребляемой мощности, весит го-
раздо меньше и стоит гораздо дешевле, чем охлади-
тель на 4 К при той же мощности охлаждения.

Пленки MgB2 могут быть использованы при со-

здании радиочастотных резонаторов. Сверхпрово-
дящий высокочастотный (ВЧ) резонатор является
ключевой составляющей ускорителей, используе-
мых в физике высоких энергий, ядерной физике,
источниках синхротронного излучения на основе
накопительных колец и лазерах на свободных элек-
тронах. Например, в ускорителях частиц следующе-
го поколения – международном линейном коллай-
дере (ILC) – будет использоваться 16000 сверхпро-
водящих радиочастотных резонаторов из чистого
Nb. Ниобий – это материал, используемый в на-
стоящее время для создания сверхпроводящих ра-
диочастотных резонаторов, обладающий впечат-
ляющими характеристиками, приближающимися
к теоретическому пределу. Максимальное ускоря-
ющее поле, соответствующее поверхностному
магнитному полю, для ниобия достигло значений
критического ВЧ поля 50 МВ/м. Дальнейшее
улучшение характеристик ВЧ резонатора требует
сверхпроводников с более высокой Tc, более высо-

ким критическим ВЧ полем и более высокой теп-
лопроводностью, с выгодами также от снижения
стоимости криогенной техники [109].

Существует также преимущество использова-
ния сверхпроводящего тонкопленочного покры-
тия ВЧ-полостей [155]. Поскольку ВЧ-поле экс-
поненциально затухает от поверхности сверхпро-
водника, свойства полости определяются только
тонким слоем сверхпроводника на поверхности
полости, а остальная часть стенки служит только
для механической поддержки. Когда требуется
очень большое количество полостей, стоимость
высокочистого ниобия может оказаться непомер-
но высокой, что делает полости с тонкопленоч-
ным покрытием MgB2 очень привлекательными.

Кроме того, использование материала с высокой
теплопроводностью, такого как Cu, для корпуса
полости может обеспечить лучшую термическую
стабильность.

Большой потенциал для использования MgB2

в сверхпроводящих ВЧ-резонаторах был признан
исследователями в этой области [156]. Некоторые
результаты показали потенциально высокую спо-
собность пленок MgB2, полученных импульсным

лазерным осаждением и реактивным совместным
испарением методом HPCVD [157], выдерживать
большую мощность по сравнению с пленками
Nb. Исследование пленок MgB2 для радиоча-

стотных резонаторов только начинается. Необ-
ходимо провести еще много работы, чтобы пол-
ностью изучить их потенциал в этом важном
применении [109].

В работе [158] говорится о возможности изгото-
вить ультратонкую пленку толщиной 4.2 нм, обла-
дающую хорошими сверхпроводящими свойства-
ми при критической температуре 8 К и удельным
сопротивлением 1200 мкОм/см при 40 К, а также со
средней шероховатостью 0.18 нм. Такая ультратон-
кая пленка MgB2 до 7.5 нм была эпитаксиально

выращена на подложке A12O3 методом HPCVD

[159]. Она имеет Тс = 34 К (0 Тл), удельное сопро-

тивление 7.90 мкОм/см при 42 К и критическую

плотность тока – 106 А/см2 при 16 К. Авторам
[160] удалось изготовить детекторы горячих элек-
тронов; они показали высокую плотность тока

7.7 × 106 А/см2 при 4.2 К в 400-нм мосте с толщи-
ной MgB2 30 нм и детекторы с меандровой линией

шириной 250 нм, толщиной 10 нм и критической
температурой 12 К. Таким образом, пленки MgB2

обладают потенциалом для изготовления датчи-
ков методом литографии для различных детекто-
ров: электронных болометров, сверхпроводящих
однофотонных детекторов и гетеродинных сме-
сителей.

В статье [160] сообщается о процессе изготов-
ления ультратонких пленок MgB2 на сапфировых

подложках и об их использовании при изготовле-
нии методом литографии сверхпроводящих од-
нофотонных детекторов (SSPD) и гетеродинных
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смесительных устройств с низким уровнем шума
и высокой промежуточной (HEB) частотой. Авто-
ры работы [159] предложили метод изготовления
сверхпроводящих нанопроводов шириной 320–
650 нм и длиной 1 или 10 мкм из сверхтонких пле-
нок MgB2 толщиной 10 нм, полученных методом

HPCVD. Нанопровода с характеристиками Tc вы-

ше 34 K и Jc выше 5 × 107 А/см2 при 20 K можно

использовать для изготовления наноустройств,
таких как HEB и SSPD с высокими рабочими
температурами.

Авторы работы [159] считают, что 4H–SiC и
6H–SiC являются идеальными подложками для
тонких пленок MgB2. При нулевом поле Jс состав-

ляет 3.5 × 107 А/см2 при 4.2 К и выше 107 А/см2

при 25 К.

Пленки MgB2 пытаются использовать в спин-

тронике для создания контактов для подвода тока
к датчикам на основе туннельных магнитных пе-
реходов [160].

Чистые эпитаксиальные пленки MgB2 и пленки

с хорошо контролируемым беспорядком будут по-
прежнему важны для фундаментальных исследова-
ний двухзонной сверхпроводимости в MgB2. В част-

ности, изучение пленок MgB2 для понимания но-

вых эффектов в области физики, связанных с
двухполосной сверхпроводимостью, станет зна-
чительным продвижением в познании физики
конденсированных сред.

В области приложений для сильных полей, ис-
следование причин значительно более высокой
Hc2 в пленках HPCVD, легированных углеродом,

по сравнению с объемными образцами, остается
в центре внимания исследований. На очереди
стоит разработка и испытание в лабораторных
условиях проводника с покрытием MgB2. Недав-

ний прорыв в области джозефсоновских туннель-
ных переходов MgB2/MgO/MgB2 открывает новый

период использования этих переходов в много-
слойных схемах, например, в схемах перекидного
переключателя, а также для повышения скорости
работы и снижения шума, по сравнению с действу-
ющими в настоящее время схемами [161].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В настоящем обзоре обобщен материал по кри-
сталлической структуре диборида магния по мето-
дам его синтеза, по влиянию легирования на плот-
ность критического тока. MgB2 привлек огромное

внимание своим потенциалом в качестве сверх-
проводника для магнитов в высоких магнитных
полях. Верхнее критическое поле Hc2 в чистом

MgB2 низкое, Jc быстро подавляется внешним маг-

нитным полем из-за отсутствия центров пиннин-
га. Легирование значительно усиливает Hc2 из-за

возрастания количества центров пиннинга вих-
рей за счет измельчения зерна и образования мел-

ких частиц на основе легирующих добавок, кото-
рые также могут служить дополнительными цен-
трами пиннинга. Кроме того, в обзоре говорится
о влиянии различных легирующих добавок на
критическую плотность тока.

Отмечен значительный прогресс в технологиях
получения проводов MgB2 с улучшенными элек-

трическими характеристиками. В работе описыва-
ются методы производства проводов и кабельных
проводников на основе MgB2 и их потенциал для

дальнейшего применения. Первое практическое
применение проводники на основе ленты MgB2

нашли в системах МРТ, работающих по всему ми-
ру. Показана перспектива использования провод-
ников MgB2 для передачи больших потоков энер-

гии на дальние расстояния с помощью “гибрид-
ных” водородных энергетических магистралей.

Разрабатываемые в ЦЕРН сверхпроводящие
линии высокого тока для питания сверхпроводя-
щих магнитов сверхмощного большого адронного
коллайдера высокой яркости в настоящее время
являются самым привлекательным прикладным
проектом сверхпроводника MgB2 в мире. Заслужи-

вает особого внимания проект FP7 BESTPATHS,
по которому в настоящее время ведется разработ-
ка полномасштабной сети по передаче высоких
энергий. Среди будущих приложений отмечено
потенциальное использование MgB2 для токама-

ка IGNITOR. Успешное продвижение MgB2 в

этих направлениях может привести к замене им
Nb–Ti проводников.

В обзоре рассмотрены различные методы по-
лучения пленок MgB2. Они включают отжиг пле-

нок прекурсоров бора или Mg–B в парах Mg, как
ex-situ, так и in-situ, физическое осаждение паров
и гибридное физико-химическое осаждение па-
ров. Для осаждения наиболее чистых эпитакси-
альных пленок MgB2 успешным является метод

HPCVD, поскольку он эффективно удовлетворя-
ет всем ключевым требованиям. Проведен крат-
кий обзор условий осаждения: достаточно высокое
давление паров Mg, обеспечивающее термодина-
мическую стабильность фазы MgB2 при температу-

рах осаждения, бескислородная среда и чистые ис-
точники магния и бора.

В области приложений для сильных полей, ис-
следование причин значительно более высокого
Hc2 в пленках HPCVD, легированных углеродом,

по сравнению с объемными образцами, остается
в центре внимания исследований. На очереди
стоит разработка и испытание в лабораторных
условиях проводника с покрытием MgB2. Чистые

эпитаксиальные пленки MgB2 и пленки с хорошо

контролируемым беспорядком будут по-прежне-
му являться предметом фундаментальных иссле-
дований в физике конденсированных сред. Не-
давние открытия в области джозефсоновских
туннельных переходов MgB2/MgO/MgB2 откры-
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вают возможность работать над использованием
этих переходов в многослойных схемах, напри-
мер, в схемах перекидного переключателя.

Подводя итог, хочется процитировать автора
работы [162]: “MgB2 – прекрасный подарок при-

роды физике конденсированных сред”.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Давле-
ние”, № АААА-А18-118020190104-3).
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Краудионы в металлах являются очень подвижными (обеспечивая массоперенос) по сравнению с
другими точечными дефектами, что особенно важно при комнатной и более низких температурах.
В данной работе теоретически исследовано поведение краудиона в ГЦК-металле (на примере нике-
ля и меди), подвергаемом интенсивной деформации. Показано, что при определенной деформации
краудионная конфигурация типа 110 собственного междоузельного атома становится предпочти-
тельной по сравнению с гантельной в широком диапазоне температур. Поля атомных смещений
краудиона описаны в модели Френкеля–Конторовой. Методом молекулярной динамики с исполь-
зованием функций Грина найдена плотность состояний фононов. Найдена средняя скорость дви-
жения краудиона в зависимости от скорости деформации. Показано, что скорость движения кра-
удиона существенно меньше скорости, соответствующей максимальной частоте в плотности состо-
яний фононов, и снижается при снижении скорости деформации, что позволяет выявить характер
движения краудиона.

Ключевые слова: молекулярная динамика, деформация, краудион, модель Френкеля–Конторовой
DOI: 10.31857/S0015323021120111

ВВЕДЕНИЕ

Массоперенос точечными дефектами в кри-
сталлических твердых телах, в частности, междо-
узельными атомами ответствен за многие физи-
ческие процессы, происходящие во время пла-
стической деформации [1–11] и облучения [12–18].
Роль междоузельных атомов значительно воз-
растает в неравновесных процессах. Располо-
женные в плотноупакованных атомных рядах
междоузельные атомы называют краудионами.
При экспериментальном изучении процесса низ-
котемпературного деформационно-индуцирован-
ного наноструктурирования (в том числе, при
криогенных температурах до 77 К) при сдвиге
под давлением была показана возможность
аномального растворения частиц интерметалли-
да Ni3Al в матрице аустенитного сплава Fe–Ni–Al
[19, 20]. Оценка подвижности различных дефек-
тов, проведенная в данных работах и атомистиче-
ское моделирование деформационно-индуциро-
ванного растворения частицы [21] указывают на
то, что важную роль в процессе растворения мо-
жет играть краудионный механизм.

Краудионы в металлах изучали довольно ин-
тенсивно (см., напр., монографии и обзоры [2, 5,
11, 16, 22–24]) ввиду их важности, однако их пове-

дение в условиях интенсивной деформации пря-
мым атомистическим моделированием изучено
недостаточно. Известно [23, 25], что неподвиж-
ный краудион нестабилен в ГЦК-металле при ко-
нечной температуре, существует временно, пока
энергия междоузельного атома не понизится, на-
пример, энергия выбитого атома при облучении.
Затем междоузельный атом переходит в гантель-
ную конфигурацию или на стоки. По-видимому,
учитывая это, а также условия образования кра-
удионов при облучении, моделирование методом
молекулярной динамики (МД) движения крауди-
она в ГЦК-металле при деформации авторы про-
водили, задавая сравнительно высокие началь-
ные скорости краудиона, близкие к скорости зву-
ка или сверхзвуковые [5, 11]. Изучение движения
краудиона в интенсивно деформируемом ГЦК-
металле практически не проводили.

В данной работе изучается поведение краудио-
на в ГЦК-металле, в качестве которого взяты ни-
кель и медь, в процессе интенсивной деформа-
ции. Показано, что при интенсивной деформа-
ции краудионная конфигурация оказывается
предпочтительной даже при неподвижном кра-
удионе, а средняя скорость движения краудиона
существенно ниже скорости звука. При наличии
внешнего облучения оно должно способствовать
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образованию дополнительного количества меж-
доузельных атомов и краудионов.

МЕТОД МОДЕЛИРОВАНИЯ

МД-моделирование проведено с использова-
нием пакета LAMMPS [26] и программы визуали-
зации OVITO [27]. Использованы межатомные
потенциалы Ni из работы [28] и Cu [29], постро-
енные в рамках многочастичного метода погру-
женного атома (embedded atom method, EAM) и
доступные к использованию с указанным пакетом.
Дополнительно, для расчета фононного спектра и
фононной плотности состояний на основе МД-мо-
делирования с использованием метода функций
Грина (ФГМД) применена программа FixPhonon
[30]. Данные потенциалы для Ni использованы
ранее [21], показав свою адекватность для сход-
ных условий моделирования, а потенциалы для
Cu брали для расчета фононного спектра Cu ме-
тодом ФГМД в [30] и хорошо описали экспери-
ментальный фононный спектр. Некоторые рас-
четы проведены также с использованием других
EAM-потенциалов: [31] – для Ni и [32] – для Cu.
Результаты оказались близкими к результатам,
полученным с помощью основных потенциалов.

Моделирование проводили при постоянной
температуре (NVT ансамбль), использован термо-
стат Нозе–Гувера [33, 34]. Для МД-моделирова-
ния брали кристаллит в виде куба (с гранями
{100}) ~50000 атомов, а для ФГМД-расчета фо-
нонного спектра Cu – триклинная ячейка, содер-
жащая 8 × 8 × 8 примитивных ячеек (512 атомов).
Шаг по времени составил 1 фс для МД-моделиро-
вания и 2 фс для ФГМД-расчета фононного спек-
тра. В работе [30] показано, что для данного ФГ-
МД-расчета этот шаг является оптимальным). В
обоих случаях накладывали периодические гра-
ничные условия. Также в обоих случаях проводи-
ли предварительный отжиг для получения равно-
весной структуры.

При МД-моделировании, как и в [21], после
предварительного релаксационного отжига кри-
сталлит с частицей подвергали деформации сжа-
тием на 20% (инженерная деформация) вдоль од-
ной из осей (направление  в кристаллите) с
сохранением объема. Использованы различные
температуры (0–1200 K) и скорости деформации
(2 × 107–8 × 108 с–1). Нижняя граница интервала
скорости деформации обусловлена существен-
ным увеличением времени моделирования и ком-
пьютерных ресурсов при дальнейшем понижении
скорости деформации. Скорость краудиона опре-
деляли путем деления пройденного им некоторого
расстояния (определяется как разность координат
центра краудиона) в кристаллите на время прохож-
дения. Среднюю скорость определяли усреднением

100

скорости по возможно большему числу прой-
денных краудионом участков в кристаллите.

При МД-моделировании полей атомных сме-
щений краудиона при конечных температурах
проводили усреднение по параллельным расче-
там деформируемого кристаллита до тех пор
(до 12 параллельных расчетов), пока доверитель-
ные интервалы полей атомных смещений не пе-
реставали изменяться.

РЕЗУЛЬТАТЫ
В работах [15, 16, 22, 24, 35–37] изложены под-

ходы к описанию краудионов (кинков) в кристал-
лах на основе использования модели Френкеля–
Конторовой. Отмечается, что в металлах даже при
отсутствии внешнего воздействия эксперимен-
тально наблюдается термически активируемое
движение нанокластеров внедренных атомов, ко-
торые можно представить как ансамбли краудио-
нов. Рассмотрим описание краудиона в модели
Френкеля–Конторовой на основе указанных ра-
бот. Описывающие краудион уравнения движе-
ния можно записать в следующем виде:

(1)

где un = zn – an – смещение атома n из его равно-
весной позиции в цепочке атомов; t – время; a –
равновесное расстояние между атомами в цепоч-
ке; zn – равновесные позиции атомов в цепочке;

m – масса атома; α и  – параметры, описываю-
щие силу взаимодействия между атомами в дан-
ной цепочке и атомами данной цепочки и сосед-
них цепочек, соответственно. В случае медленно-
го изменения поля смещения un дискретные
уравнения движения (1) могут быть приближенно
представлены уравнением синус-Гордона. Соли-
тонное (краудионное) решение уравнения синус-
Гордона можно записать в следующем виде:

(2)

где N = c/(ω0a) – безразмерная ширина солитон-
ного решения; c – скорость звука.

Обычно неподвижный краудион нестабилен в
ГЦК-металле при конечной температуре, вре-
менно существует только движущийся краудион,
пока его энергия не понизится, и затем междо-
узельный атом переходит в гантельную конфигу-
рацию или на стоки [23, 25]. В нашем МД-моде-
лировании после введения междоузельного атома
в краудионной конфигурации вдоль направления
110 цепочка атомов в краудионе релаксировала
при конечной температуре, а затем междоузель-

( )+ −= α + − −
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ный атом так же переходил в гантельную конфи-
гурацию вдоль направления 100. Однако при де-
формации кристаллита вдоль 100 около 10% для
исследованных скоростей деформации в диапа-
зоне 2 × 107–8 × 108 с–1 и температур, начиная от
криогенных до 900 К для меди и до 1200 K для ни-
келя, междоузельный атом спонтанно переходил
в краудионную конфигурацию вдоль направле-
ния 110, что говорит об энергетической выгод-

ности краудионной конфигурации. Затем наблю-
далось движение краудиона в направлении 110 в
плоскости {100}, параллельной направлению де-
формирования.

По-видимому, такая величина деформации
может достигаться при интенсивной деформа-
ции, в частности, наноматериалов, когда генера-
ция дислокаций затруднена.

На рис. 1, 2 приведено сравнение полей атом-
ных смещений краудиона, рассчитанных в МД
для никеля и меди и описанных аналитическим
решением (2). Показаны поля атомных смеще-
ний движущегося краудиона в процессе деформа-
ции при различных температурах. Видно, что по-
лучено удовлетворительное совпадение результа-
тов МД-расчетов и аналитических кривых (2). На
рис. 1 для примера приведена кристаллическая
структура краудиона вдоль направления 110 в
никеле при Т = 100 К.

На рис. 3 приведена зависимость параметра N
в уравнении (2) от температуры. Видно, что дан-
ный параметр остается приблизительно постоян-
ным в широком диапазоне температур с тенден-
цией к понижению при сравнительно высоких
температурах, что, возможно, связано с “размяг-

Рис. 1. Сравнение полей атомных смещений в движу-
щемся краудионе, полученных в МД-моделировании
и по формуле (2), при Т = 100 К в Ni (а) с кристалли-
ческой структурой краудиона в проекции на плос-
кость {100} (б) и в Cu (в) (скорость деформации 4 ×
× 107 с–1).

–0.16

–0.12

–0.08

–0.04

0

–8 –6 –4 –2

Cu, T = 100 K

0 2 4 6 8

n

(в)

(z
n 

+
 1

 –
 z

n 
–

 a
)/

a

–0.20

–0.15

–0.10

–0.05

0

–8 –6 –4 –2

Ni, T = 100 K

0 2 4 6 8

n

(а)

(б)

〈100〉

〈0
1
0
〉

〈11
0〉

(z
n 

+
 1

 –
 z

n 
–

 a
)/

a

Рис. 2. Сравнение полей атомных смещений в движу-
щемся краудионе, полученных в МД-моделировании
и по формуле (2), при Т = 300 К в Ni (а) и в Cu (б) (ско-
рость деформации 4 × 107 с–1).
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чением” решетки при высоких температурах. Ес-
ли принять за средние значения N при не очень
высоких температурах величины 1.95 и 1.45 для
Cu и Ni соответственно, то их отношение соста-

вит 1.35. Величины α и  можно рассматри-

вать (следуя [39]) как имеющие смысл модуля
нормальной упругости межатомной связи между
атомами в данной цепочке и атомами данной це-
почки и соседних цепочек соответственно, а ве-

личины α/  и  – как пропорциональные

модулю нормальной упругости вещества (модулю
Юнга). Тогда отношение параметров N для ото-
жженных Cu и Ni, рассчитанных с учетом скорости
звука и модуля Юнга в данных металлах [40], соста-
вит 1.1, что качественно согласуется с величиной
данного отношения 1.35, полученной из данных
рис. 3. В данном случае не учитывали близкие m
и a данных металлов; для Cu имеем пропорци-

анальность N  c/E1/2 = (3800 м/с)/(120 × 109 Па)1/2,

для Ni N  (4800 м/с)/(210 × 109 Па)1/2. Представ-
ляет интерес проверить оценку для соотношения
параметров N для других металлов.

Следует отметить, что во всех исследованных
нами случаях минимальное расстояние между
двумя атомами, нормированное на a, удовлетво-

ряло условию самофокусировки 

[8, 11]. В этом случае краудион может переме-
щаться на сравнительно большие расстояния.

На рис. 4 приведены кривые плотности состо-
яний фононов для недефомированной и дефор-
мированной на 10% меди при 300 и 100 К. Видно,
что плотность состояний, как и максимальная ча-
стота ν, меняются незначительно. Средняя ско-
рость движения краудиона составила около 400 м/с

для Ni и Cu при скорости деформации 8 × 108 с–1

с ее понижением приблизительно на порядок при
понижении скорости деформации до величины

2 × 107 с–1 (при Т = 100 К).

Оценим скорость краудиона vmax, соответству-

ющую максимальному значению частоты фоно-

ω2

0m a

a ω2 2

0m a

∝
∝

+ − >1( ) 1 2n nz z a

нов νmax = 8 ТГц (рис. 4) для деформированной

меди с помощью соотношения  учи-

тывая, что движение краудиона сопровождается

периодическим “столкновением” (возмущени-

ем) атомов. Получается величина vmax ≈ 2000 м/с.

По-видимому, и для никеля скорость краудиона

v, соответствующая максимальному значению ча-

стоты νmax, близка к значению 2000 м/с. Исходя из

этой оценки, можно сказать, что движение кра-

удиона в условиях нашего моделирования (де-

формация до 20%, скорости деформации 2 × 107–

8 × 108 с–1) для меди и никеля происходит при

скоростях v < vmax, когда имеются радиационные

потери при движении краудиона. Отметим, что,

если частота атомных “столкновений” при дви-

жении краудиона превысит максимальную часто-

ту фононного спектра, то излучение фонона дви-

жущимся краудионом будет минимально, и энер-

гетические потери будут, в основном, из-за

образования ударных волн [41]. МД-моделирова-

ние показало, что краудион обычно проходит

расстояние порядка десяти a, а затем останавли-

вается, по-видимому, в результате радиационных

потерь. Такое движение краудиона повторяется.

Сходную картина движения краудионов (по-

хожее на броуновское движение) наблюдали при

конечных температурах в облученных металлах

без деформации (см., напр., [16, 36, 37]), что объ-

ясняется взаимодействием краудионов с фонон-

ными возбуждениями. В [37] показано, что воз-

никающая при движении краудиона сила тормо-

жения не зависит от температуры, т.к. колебания

решетки в дискретном кристалле не являются не-

зависимыми от движения дефекта. Представляет

интерес описать движение краудиона в рамках

теории взаимодействия краудиона с фононными

возбуждениями [37]. Возможность применения

данной теории в случае деформируемого металла,

ν =max max,av

Рис. 3. Зависимость параметра N в (2) от температуры
для Ni, Cu.
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по-видимому, потребует, по крайней мере, неко-
торой ее адаптации.

Теоретически исследовано поведение крауди-
она в деформируемом ГЦК-металле на примере
никеля и меди. Показано, что при деформации
около 10% в условиях моделирования краудион-
ная конфигурация типа 110 собственного меж-
доузельного атома становится предпочтительной
по сравнению с гантельной в широком диапазоне
температур. Поля атомных смещений краудиона
описаны в модели Френкеля–Конторовой. Полу-
чена зависимость безразмерной ширины крауди-
она (параметра N модели) от температуры, отно-
сительное изменение параметра N для никеля и
меди оценено, исходя из физических свойств
металлов. Методом молекулярной динамики с
использованием функций Грина найдена плот-
ность состояний фононов в недеформирован-
ной и деформированной на 10% меди, показано,
что максимальная частота меняется несуще-
ственно. Найдена средняя скорость движения
краудиона в зависимости от скорости деформа-

ции в диапазоне 2 × 107–8 × 108 с–1. Показано,
что скорость движения краудиона существенно
меньше скорости, соответствующей максималь-
ной частоте в плотности состояний фононов, и
снижается при снижении скорости деформации,
что позволяет выявить характер движения кра-
удиона. Характер движения краудиона соответ-
ствует генерации излучения фононов. Найдено,
что при движении краудиона в широком диапазо-
не температур удовлетворяется условие самофо-
кусировки, что позволяет перемещаться краудио-
ну на значительные по сравнению с параметром
решетки расстояния. Таким образом повышается
возможность массопереноса.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Струк-
тура”, № АААА-А18-118020190116-6). Расчеты
проведены с использованием суперкомпьютера
“Уран” ИММ УрО РАН.
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Исследовано влияние имплантации ионов N+ на морфологию поверхности, накопление азота,
формирование химических соединений и структурно-фазовое состояние поверхностных слоев не-
ржавеющей стали 03Х17Н12М2Т и титанового сплава ВТ6. Облучение ионами N+ приводит к на-
коплению азота в нержавеющей стали до 17 ат. %, формированию химических соединений CrN,
Cr2N, MoN, TiN и Fe4N в виде кластеров небольших размеров и кратерообразной морфологии по-
верхности. В случае титанового сплава накопление азота осуществляется до 32 ат. % и сопровожда-
ется образованием нитридов титана, в частности, TiN в виде фазовых включений по всей поверхности.
Показано, что формирование морфологии поверхности нержавеющей стали определяется процессами
распыления, а титанового сплава – образованием множества включений из нитридов титана.

Ключевые слова: поверхностные слои, имплантация ионов N+, элементный и химический состав,
рентгеновская фотоэлектронная спектроскопия, нержавеющая сталь, титановый сплав
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ВВЕДЕНИЕ
Формирование поверхностных слоев метал-

лических материалов с улучшенными механиче-
скими и эксплуатационными свойствами по-
средством внедрения в них ускоренных ионов
относится к одному из перспективных направле-
ний современной науки и техники [1–4]. Не-
смотря на исследования в этом направлении, до
сих пор остается невыясненным влияние компо-
нентов металлических сплавов на формирование
морфологии поверхности, элементного и струк-
турно-фазового состава поверхностных слоев в ре-
зультате ионного облучения. Поэтому целью дан-
ной работы является исследование морфологии
поверхности, накопления азота, формирования
химических соединений и структурно-фазового
состояния поверхностных слоев нержавеющей
стали 03Х17Н12М2Т и титанового сплава ВТ6 при
имплантации ионов N+. Выбор данных металли-
ческих материалов обусловлен разной химиче-
ской активностью их компонентов к азоту. Хими-
ческая активность компонентов возрастает от же-
леза к титану. Кроме того, данные сплавы находят
широкое применение в качестве конструкцион-
ных материалов в химической промышленности,
авиа- и судостроении. Сталь 03Х17Н12М2Т явля-
ется незакаливаемой, поэтому азотирование та-

кого типа сталей является одним из способов по-
вышения твердости, износостойкости и коррози-
онной стойкости [5].

МАТЕРИАЛЫ
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Образцы нержавеющей стали 03Х17Н12М2Т и
титанового сплава ВТ6 представляли собой пла-
стины длиной 30 мм, сечением 8 × 2 мм2, вырезан-
ные электроискровой резкой из листа в состоянии
поставки. Состав образцов в исходном состоянии:
нержавеющая сталь – Fe – основа, C – 0.03%, Cr –
17%, Ni – 12%, Mo – 2%, Ti – 0.6%; титановый
сплав ВТ6 — Ti – основа, Al – 6%, V – 4%. Образ-
цы подвергали механической шлифовке, поли-
ровке и очистке в органических растворителях.
После этого осуществляли их рекристаллизаци-
онный отжиг в вакууме ~10–4 Па (безмасленная
атмосфера) при температуре 750°С для нержаве-
ющей стали, 800°С для титанового сплава, время
выдержки 30 мин. После отжига производили
финишную полировку поверхности на войлоке с
использованием полирующих паст. Ее цель –
очистка от адсорбированных примесей, осаждае-
мых на поверхность из остаточной атмосферы ва-
куума в процессе отжига.

УДК 691.714.018.8,669.295

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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Имплантацию ионов N+ проводили с исполь-
зованием источника на основе импульсной ваку-
умной дуги в импульсно-периодическом режиме
(f = 100 Гц, t = 1 мс) при энергии ионов 30 кэВ, до-
зе облучения 1018 ион/см2 и средней плотности тока
ионного пучка 100 мкА/см2. Вакуум в камере им-
плантера в процессе облучения составлял ~10–2 Па.
Температура образцов контролировалась с помо-
щью термопары и не превышала 300°С.

Исследования морфологии поверхности и эле-
ментный анализ проводили на сканирующем элек-
тронном микроскопе Termo Fisher Scientific Quattro
S, оснащенном системой энергодисперсионного
микроанализа на основе спектрометра EDAX “Oc-
tane Elect Plus EDS System”. Съемки проводили
при ускоряющем напряжении 20 кВ и токе пучка
64 пА. Глубина анализа – 2 мкм.

Исследования состава и химического состоя-
ния элементов на поверхности образцов выпол-
нены методом рентгеновской фотоэлектронной
спектроскопии (РФЭС) на спектрометрах SPECS
и ЭС-2401 с Mg Kα-возбуждением спектра фото-
электронов (Е = 1253.6 эВ). Разрешение энергети-
ческой шкалы спектрометра 0.1 эВ. Относительная
погрешность определения концентрации элемен-
тов 3 ат. %. Послойный РФЭС-анализ проведен с
помощью распыления поверхности ионами аргона
со скоростью травления ~1 нм/мин. Разложение
спектра Cr 2p3/2 проводили с использованием па-
раметров FWHM (≈1.8 эВ), функции Гаусс–Ло-
ренц и асимметрии спектра, полученных для
спектра Cr 2p3/2 с поверхности исходного образ-
ца. Для разложения спектра N 1s использовали
параметры FWHM (≈1–1.2 эВ) и симметричную
функцию Гаусс–Лоренц для спектра N 1s с по-
верхности эталонного нитрида титана TiN. Поло-
жения максимумов линий N 1s и Ti 2p3/2 в TiN
соответствуют значениям энергий 397.2 и 455 эВ
соответственно.

Рентгеновские дифрактограммы снимали в
CoKα-излучении на дифрактометре MINIFLEX-
600. Рентгенофазовый анализ проводили в пакете
программ, предложенном авторами [6].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Растровое электронно-микроскопическое изоб-

ражение поверхности образца нержавеющей стали
в исходном состоянии и после имплантации ионов
N+ представлено на рис. 1. Исходная поверхность
представляет собой типичный пример металличе-
ской поверхности после шлифовки и полировки.
Обращает на себя внимание наличие темных то-
чек, распределенных по поверхности образца.
Энергодисперсионный анализ этих участков по-
казывает, что они состоят из титана и углерода.
По всей видимости, эти частицы представляют
собой карбиды титана. Известно, что в хромони-
келевые стали целенаправленно вводится титан

для связывания углерода в карбиды титана, с це-
лью уменьшения склонности стали к межкри-
сталлитной коррозии [5]. После имплантации
ионов N+ микрорельеф поверхности становится
более развитым (рис. 1б). Более выраженными
становятся микротрещины и различные особен-
ности микрорельефа. Кроме того, на облученной
поверхности имеются небольшие частички с бо-
лее выраженными границами раздела. Следует
отметить, что это не частички, сформировавшие-
ся в процессе ионной имплантации, а те, что име-
лись на исходной поверхности (рис. 1а). Это сле-
дует из того, что они состоят из титана и углерода,
но из-за имплантации добавляется азот, а морфо-
логия их поверхности имеет кратерообразный ха-
рактер (рис. 1б – изображение с меньшим мас-
штабом). В принципе, по всей поверхности в боль-
шей или меньшей степени проявляются подобные
кратеры (рис. 1б). Предполагается, что это обу-
словлено распылением поверхности в ходе ионно-
го облучения. Одной из особенностей этого про-
цесса является преимущественное распыление ато-
мов вдоль плотноупакованных направлений [7].

Энергодисперсионный анализ показывает,
что элементный состав нержавеющей стали в ис-
ходном состоянии представлен железом 67 ат. %,
хромом 19 ат. %, никелем 10 ат. % и с концентра-

Рис. 1. РЭМ-изображение поверхности нержавею-
щая сталь в исходном состоянии (а) и после имплан-
тации ионов N+ (б).
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цией менее 1 ат. % титаном и молибденом (табл. 1).
После имплантации ионов N+ элементный состав
дополняется азотом 17 ат. %. Проникновение азо-
та в поверхностные слои происходит непосред-
ственно при ионной имплантации.

Исследования, проведенные методом РФЭС,
позволили выявить элементный состав тонких
поверхностных слоев глубиной ~40 нм (рис. 2).
Исходная поверхность характеризуется адсорби-
рованным слоем глубиной ~5 нм, после которого
концентрация железа, хрома и никеля возрастает
до значений 60, 17 и 14 ат. % соответственно и с
глубиной не изменяется. Концентрация молибде-
на и титана не превышает 2 ат. %. После импланта-
ции ионов N+ наблюдаются изменения в распреде-
лении элементов нержавеющей стали. Добавляется

профиль распределения азота, уменьшается при-
поверхностная концентрация железа, а вблизи по-
верхности сегрегирует никель (рис. 2б). Концен-
трация как титана, так и молибдена остается не-
изменной и не превышает 2 ат. %.

Сравнительный анализ наиболее информа-
тивных РФЭ спектров компонентов нержавею-
щей стали до (спектры 1) и после облучения
(спектры 2) показывает, что фактически для всех,
за исключением Ni 2p3/2, после облучения на-
блюдается сдвиг положений их максимумов в
сторону больших энергий связи и уширение (уве-
личение параметра FWHM) (рис. 3). Наиболее
явно это проявляется для спектров Ti 2p, Mo 3d и
в меньшей степени для Cr 2p3/2 и Fe 2p3/2. Хими-
ческий сдвиг спектра Fe 2p3/2 составляет пример-
но 0.1 эВ, что соответствует экспериментальной
точности определения положения пиков, но на-
блюдается уширение спектра (рис. 3). РФЭ-спек-
тры Ni 2p3/2 как для исходной поверхности, так и
после облучения повторяют друг друга (рис. 3).
Это свидетельствует о том, что химическое состо-
яние атомов никеля после имплантации ионов
N+ не изменяется. Положение максимума спек-
тров Ni 2p3/2 приходится на 853 эВ и соответству-
ет металлическому состоянию никеля в узлах кри-
сталлической решетки твердого раствора [8]. На-
блюдаемый химический сдвиг спектров остальных
элементов и их уширение свидетельствует об обра-
зовании химических соединений. Анализируя как
литературные данные [8–12], так и распределе-
ния элементов (рис. 2) можно сделать предполо-
жение о формировании химических соединений
с азотом. Например, возможно образование нит-
ридов CrN [9], Cr2N [10], MoN [11], TiN и Fe4N
[12]. По всей видимости, ионы азота, внедряясь в
приповерхностные слои, вступают во взаимодей-
ствие с компонентами сплава с образованием хи-
мических соединений, что приводит к сегрегации
никеля вблизи поверхности.

Далее более подробно был проанализирован
спектр Cr 2p3/2 ввиду того, что хром является од-
ним из основных компонентов сплава и обладает
большей химической активностью к азоту, чем
железо и никель. Проведенный анализ позволяет
предположить, что хром находится в основном
либо в металлическом состоянии в узлах кристал-
лической решетки твердого раствора Cr0 (Есв =
= 574 эВ), либо в виде нитридов Cr2N (Есв = 574.4 эВ)
и CrN (Есв = 575.6 эВ) (рис. 4а). Присутствует так-
же соединения со связями Cr–О (Есв = 576.8 эВ), но
их концентрация не превышает 1–2 ат. % (рис. 4а).

Более детально также был разобран спектр N 1s
(рис. 4б). Он является многокомпонентным, по-
скольку многокомпонентной является сама сталь
и, как было показано выше, каждый компонент
стали, кроме Ni, взаимодействует с азотом. Для
разложения спектра N 1s использовали парамет-
ры спектра N 1s от эталонного нитрида титана

Рис. 2. Профили распределения элементов нержаве-
ющей стали в исходном состоянии (а) и после им-
плантации ионов N+ (б).
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Таблица 1. Элементный состав нержавеющей стали

Эле-
мент

В исходном 
состоянии

После имплантации 
ионов N+

вес. % ат. % вес. % ат. %
Fe 68 67 60 57
Cr 18 19 17 16
Ni 11 10 11 9
Ti менее 1 менее 1 менее 1 менее 1

Mo менее 2 менее 1 менее 2 менее 1
N – – 5 17
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TiN. Положения максимума линии N 1s в TiN со-
ставляет 397.2 эВ, что позволяет зафиксировать
положение составляющей для TiN на N 1s-спек-
тре исследуемой стали. Кроме этого, интенсив-
ность составляющих от TiN и MoN на спектре
N 1s задавали с учетом концентрации молибдена
и титана в сплаве. Поскольку их концентрации не
превышают 1–2 ат. %, а соединения TiN и MoN
имеют близкие соотношения компонентов, то
интенсивности линий для TiN и MoN должны со-
ответствовать концентрации азота 1–2 ат. %. Та-
ким образом, задавали их интенсивность. Поло-
жения составляющих для Cr2N, CrN, MoN и Fe4N
были выбраны из литературных источников
[8‒12]. Возникали сомнения в интерпретации со-
ставляющей Fe–N, без которой результирующий
спектр N 1s не удавалось описать. Однако сравне-
ние со спектром N 1s для армко-железа, облучен-
ного ионами N+, позволило выявить, что данное
состояние соответствует связи железа с азотом –
Fe–N [13]. Возможно, это вклад от атомов азота
из междоузельного пространства (октаэдриче-
ских пор) ГЦК кристаллической структуры аусте-
нита исследуемой стали – твердый раствор внед-
рения.

Таким образом, данные РФЭС дают основание
позволяют предположить, что имплантация ионов
N+ в нержавеющую сталь приводит к накоплению
азота до 17 ат. %, формированию химических со-
единений азота с компонентами сплава, за исклю-

Рис. 4. РФЭ-спектры Cr 2p3/2 (а) и N 1s (б) с поверх-
ности нержавеющей стали после имплантации
ионов N+.

400

C–N–H
C–N

Fe–N

Cr2N

Fe4N
TiN

CrN

401 399 398 397 396 395
Энергия связи, эВ

(б) N 1s

MoN

578

Cr2N

Cr–O

580 576 574 572 570
Энергия связи, эВ

(а)
Cr 2p3/2

CrN

Cr0

Рис. 3. РФЭ-спектры Fe 2p3/3, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2, Ti 2p и Mo 3d, полученные на поверхности нержавеющей стали с
глубины ~10 нм, исходного образца (1) и после облучения ионами N+ (2).
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чением никеля и, возможно, образованию твердо-
го раствора внедрения.

Рентгеноструктурный анализ облученного об-
разца не выявляет линий большого числа состав-
ляющих, регистрируемых методом спектроско-
пии (рис. 5). Дифрактограммы как исходного, так
и облученного образца представлены альфа-ли-
ниями аустенита. Вероятнее всего, формируемые
химические соединения находятся в микрострук-
туре сплава в виде кластеров или наноразмерных
частиц, размеры которых недостаточны для фор-
мирования областей когерентного рассеяния рент-
геновских лучей. Тем не менее, сравнивая положе-
ния отдельных пиков дифрактограмм, можно ви-
деть, что, например, положение линии (111) после
имплантации ионов N+ оказывается сдвинутой в
сторону больших углов (рис. 6). Это свидетель-
ствует об увеличении параметра кристаллической
решетки аустенита. Предполагается, что это свя-
зано с формированием указанных выше химиче-

ских соединений, а также твердого раствора внед-
рения азота в решетке аустенита.

Далее аналогичным образом был проанализи-
рован титановый сплав ВТ6. Морфология поверх-
ности титанового сплава в исходном состоянии
подобно нержавеющей стали не имеет каких-то
особенностей и представляет собой следы предше-
ствующей механической обработки (рис. 7а). По-
сле имплантации ионов N+ поверхность образца
становится более развитой (рис. 7б). Однако это
связано не с особенностями микрорельефа из-за
распыления, как в случае нержавеющей стали, а
с формированием множества наноразмерных
включений по всей поверхности. Это особенно
отчетливо проявляется на изображениях мень-
шего масштаба. Как будет показано ниже, дан-
ные включения представляют собой нитриды тита-
на, в частности, нитрид титана TiN. Это позволяет
предположить, что формирование морфологии по-
верхности титанового сплава при имплантации
ионов N+ определяется не столько процессами рас-
пыления, сколько образованием наноразмерных
включений из нитридов титана.

Элементный анализ, проведенный энергодис-
персионным способом, выявляет, что в исходном
состоянии титановый сплав ВТ6 представлен ти-
таном, алюминием и ванадием – 86, 10 и 4 ат. %

Рис. 5. Дифрактограммы нержавеющей стали в ис-
ходном состоянии и после имплантации ионов N+.
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Рис. 6. Фрагмент дифрактограмм нержавеющей стали
в исходном состоянии (1) и после облучения ионами
N+ (2).
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Рис. 7. РЭМ-изображение образца ВТ6 в исходном
состоянии (а) и после облучения ионами N+ (б).
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соответственно (табл. 2). После облучения иона-
ми N+ добавляется азот, причем существенно, до
32 ат. %.

Значительное накопление азота на поверхно-
сти титанового сплава после облучения ионами
N+ подтверждается исследованиями методом
РФЭС (рис. 8). Накопление азота в тонких по-
верхностных слоях осуществляется до концен-
траций более 30 ат. % (рис. 8б), что примерно в
2 раза выше, чем в случае нержавеющей стали.
При этом ход распределения титана и азота по
глубине образца совпадает. Это свидетельствует о
том, что накопление азота и формирование про-
филя его распределения определяется взаимо-
действием с атомами титана.

Анализ РФЭ-спектров, в частности, N 1s и Ti 2p
подтверждает данное предположение: в основ-
ном, весь азот расходуется на образование нитри-
да титана TiN (рис. 9). Об этом свидетельствует
пик с наибольшей интенсивностью на N 1s-спек-
тре с энергией связи 397.2 эВ (рис. 9а). Кроме то-
го, проявляется химическое состояние азота с
энергией связи 397.5 эВ, которое, вероятнее все-
го, также, связано со связями титана с азотом –
Ti–N-связями [8] (рис. 9а). Возможно, это соеди-
нения с нестехиометрическим соотношением
азота и титана. На спектре Ti 2p образование нит-
ридов проявляется в виде химического сдвига на
1 эВ в сторону больших энергий связи максиму-
мов линий спектра (рис. 9б). Например, энергия
связи линий Ti 2p3/2 для образца в исходном со-
стоянии составляет 454 эВ, а после облучения 455 эВ.

Исследования, проведенные методом РСА,
позволяют предположить, что химические соеди-
нения азота с титаном на поверхности образца
ВТ6 после имплантации ионов N+ выделяются в
виде фазовых включений. Об этом свидетельству-
ет слабоинтенсивный пик на дифрактограмме об-
разца после облучения от фазы TiN (рис. 10, обве-
ден красным овалом). Основное же структурное
состояние сплава как в исходном состоянии, так
и после облучения представляется α-Ti с ГПУ-
кристаллической решеткой.

Таким образом, имплантация ионов N+ в тита-
новый сплав ВТ6 приводит к накоплению азота
до концентраций ~32 ат. % и образованию на по-
верхности множества включений, представляю-
щих собой нитриды титана и, в частности, нитрид
титана TiN. По всей видимости, азот, внедряясь в
структуру сплава, из-за высокой химической ак-
тивности к титану вступает во взаимодействие с
ближайшими атомами титана, и образуются со-
единения с прочной химической связью. Это со-
провождается накоплением азота, перестраивани-
ем атомной структуры сплава и формированием
включений со структурами, характерными для

Таблица 2. Элементный состав титанового сплава ВТ6

Эле-
мент

В исходном 
состоянии

После имплантации 
ионов N+

вес. % ат. % вес. % ат. %
Ti 90 86 73 53
Al 6 10 4 5
V 4 4 9 6
C – – 3 8
N – – 11 28

Рис. 8. Распределение элементов в титановом сплаве
после имплантации ионов N+.
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Рис. 9. РФЭ-спектр N 1s (а) с поверхности облучен-
ного титанового сплава и РФЭ спектры Ti 2p (б) с по-
верхности исходного титанового сплава (1) и после
облучения (2). Спектры получены с глубины ~10 нм.
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нитридов титана. Процесс формирования нитрид-
ных включений преобладает над процессами рас-
пыления, сопровождающими облучение, и опреде-
ляет формирование морфологии поверхности.

ВЫВОДЫ

Имплантация ионов N+ в нержавеющую сталь
приводит к накоплению азота до 17 ат. %, образо-
ванию химических соединений азота с компо-
нентами сплава, за исключением никеля, в виде
кластеров или нанормазмерных частиц и форми-
рованию кратерообразной морфологии поверх-
ности.

Предполагается, что формирование морфоло-
гии поверхности определяют процессы распыле-
ния, сопровождающие облучение.

Накопление азота до 32 ат. % в поверхностных
слоях титанового сплава ВТ6 при имплантации
ионов N+ сопровождается одновременным обра-
зованием множества включений на поверхности
сплава из нитридов титана, в частности, TiN.

Показано, что формирование морфологии по-
верхности в этом случае определяется процесса-
ми образования нитридов титана в виде включе-
ний по всей поверхности.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Министерства науки и высшего образо-
вания РФ ГЗ N 121030100002-0.

Исследования выполняли с использованием
оборудования ЦКП “Центр физических и физи-
ко-химических методов анализа, исследования

свойств и характеристик поверхности, нанострук-
тур, материалов и изделий” УдмФИЦ УрО РАН.
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Рассмотрено влияние физических и технологических характеристик 3D-печати на структуру и твер-
дость монолитных и сетчатых деталей из Al–Cu–Mg–Si-сплава, полученных методом селективного
лазерного сплавления. Сравнивали структуру и твердость монолитных образцов, синтезированных
при мощности лазера (P = 100–200 Вт) и скорости сканирования (V = 400–950 мм/с) при постоян-
ных диаметре пучка лазера (60 и 75 мкм) и толщине слоя порошка (0.05 мм). Установлено, что твер-
дость 50HB10/250 имели образцы, синтезированные при Р = 200 Вт и V = 750–900 мм/с, а наимень-
шей твердостью (менее 28HB10/250) обладали образцы, полученные при V = 400 мм/с и Р = 100 Вт.
Металлографические исследования структуры образцов выявили наличие дефектов, таких, как уса-
дочные пустоты, горячие трещины и нерасплавленные частицы порошка. Получены эксперимен-
тальные данные, показывающие взаимосвязь геометрии построения сетчатых образцов с разным
уровнем заполнения (количеством и конфигурацией отверстий) с их динамическими свойствами,
измеренными при сжатии методом Гопкинсона–Кольского. Установлено, что уменьшение плотно-
сти (ρ = 2.44 – 1.19 г/см3) и повышение суммарной доли площади отверстий в плоскости построения
и в перпендикулярной ей плоскости от 4 до 86% приводит к снижению динамических механических
свойств: предела текучести в 3 раза, а предела прочности в 4.7 раза.

Ключевые слова: алюминиевые сплавы, структура, селективное лазерное сплавление, механические
свойства
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ВВЕДЕНИЕ

Разработки аддитивных способов получения
Al сплавов являются приоритетными направле-
ниями исследований в России и за рубежом
[1‒4]. Изготовления по компьютерным моделям
деталей сложной формы, обладающих высокими
механическими свойствами, имеют хорошие пер-
спективы для развития современных технологий в
аэрокосмической и машиностроительной отрасли.

Среди материалов, для которых разрабатыва-
ются аддитивные технологии, Al сплавы занима-
ют одно из первых мест. Наиболее известны и
доведены до практического использования спо-
собы селективного лазерного сплавления (СЛС)
Al–Si-сплавов с применением 3D принтеров
[5‒9]. Полученные результаты доказали, что
СЛС технология имеет большие преимущества
перед традиционными способами производства
отливок из силуминов, позволяя не только эко-
номить материал, но и за счет высоких скоро-
стей охлаждения расплава получать изделия с

дисперсной структурой и повышенными эксплу-
атационными характеристиками.

Сплавы системы Al–Cu–Mg, относящиеся к
классу 2ххх-сплавов, являются широко распро-
страненными легкими сплавами, обладающими
высокими свойствами, такими как прочность,
коррозионная стойкость, пластичность, хорошая
свариваемость. Сплавы относятся к термически
упрочняемым сплавам, поэтому их свойства мож-
но регулировать в широких пределах за счет под-
бора режимов термической обработки. Все это
явилось причиной для быстрого развития новых
аддитивных технологий получения этих сплавов,
включая селективное лазерное сплавление
[10‒12]. Большинство исследований посвящено
описанию особенностей структурообразования
при подборе параметров принтера для получения
качественных деталей и аттестации их свойств. В
частности, в [10] предложены режимы 3D-печа-
ти, позволяющие получить качественные образ-
цы из Al–Cu–Mg-сплава типа АА2024 с плотно-
стью 99.8%. Авторы [10] описывают влияние ре-
жимов термической обработки на свойства СЛС
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Al–Cu–Mg-сплава и доказывают, что оптималь-
ным режимом гомогенизации является нагрев до
температуры 540°С с выдержкой 1 ч, а высокие ме-
ханические свойства σВ = 532 МПа, σ0.2 = 338 МПа,
δ = 13% – обусловлены выделением вторичной
AlCuMg фазы.

Недостатком Al–Mg композиций является их
склонность к образованию трещин при горячей
пластической деформации, для устранения этого
дефекта в сплавы добавляют скандий [11, 12]. К
более стойким к трещинообразованию сплавам
относятся сплавы системы Al–Mg–Si–Cu типа
АК6 (АА1360), которые применяются для изготов-
ления сложных штамповок для нагруженных дета-
лей, работающих в том числе и в условиях криоген-
ных температур.

Метод СЛС позволяет создавать детали слож-
ной формы с внутренними отверстиями и перего-
родками из конструкционных материалов, под-
вергающихся экстремальным нагрузкам [13, 14].
Такие объекты, сочетающие низкую массу и вы-
сокие удельные механические характеристики,
имеют преимущества перед монолитными анало-
гами и находят применение в оборонной и косми-
ческой технике. Использование сплава АК6 для
изготовления деталей сложной формы является
перспективным, а применение метода 3D печати
позволит значительно сократить затраты на их
производство. Целью данной работы является
изучение структуры монолитных и сетчатых об-
разцов из сплава АК6, полученных СЛС, и опре-
деление их динамических свойств.

Отсутствие таких данных в научной литерату-
ре делает эти исследования интересными и акту-
альными, а полученные результаты будут исполь-
зованы для совершенствование практики 3D-пе-
чати деталей из алюминиевых сплавов.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Объектами исследования служили монолит-
ные и сетчатые образцы из Al сплава АК6, синте-
зированные на 3D-принтере по металлу Realizer
SLM100. Образцы получены селективным лазер-
ным сплавлением порошка, изготовленного на

предприятии ФГУН ВИАМ. Гранулометрический
состав порошка удовлетворял стандартным усло-
виям синтеза – половина частиц имела размеры от
20 до 60 мкм, а доля частиц размером 80 мкм не
превышала 5%.

Содержание основных компонентов в алюми-
ниевой матрице порошка и сплава после СЛС про-
веряли на спектрометре ICPE-9000 SHIMADZU с
индуктивно-связанной плазмой (погрешность
±0.01 мас. %).

Результаты анализа показали хорошее совпа-
дение химических составов порошка и синтези-
рованного сплава со стандартным составом спла-
ва АК6 (табл. 1).

Режимы работы принтера при синтезе моно-
литных деталей указаны в таблице 2. Варьировали
такие параметры, как мощность лазера (P), ско-
рость сканирования (V), диаметр пучка (d) и ме-
жтрековое расстояние (S) при толщине слоя по-
рошка t = 0.05 мм.

СЛС-детали имели форму дисков толщиной
9 мм и диаметром 80 мм. Сетчатые детали специ-
ального назначения были синтезированы при оди-
наковых СЛС параметрах: P = 200 Вт, V = 500 мм/c,
d = 60 мкм, S = 12 мм, и разделены на 4 группы в
зависимости от их плотности и топологии внут-
реннего строения (размера, количества и формы
отверстий).

Образцы для анализа структуры изготавливали
с использованием механического полирования
на алмазной суспензии. Финишную полировку
проводили на суспензии коллоидного диоксида
кремния. Для выявления макро и микрострукту-
ры применяли электрохимическую полировку в
электролите (430 мл H3PO4, 50 г CrO3) и химическое
травление в реактиве Келлера (0.5 мл HF, 2.5 мл
HNO3, 1.5 мл HCl, 100 мл H2O).

Структуру изучали на поперечных и продоль-
ных шлифах, соответствующих плоскости по-
строения образцов и перпендикулярной ей плос-
кости, с помощью световых оптических микро-
скопов (ОМ) Neophot-32 и Микромед МС2 Zoom
2CR и сканирующего электронного микроскопа
(СЭМ) “Quanta-200” с приставкой для автомати-
ческого индексирования карт дифракции обрат-
но-отраженных электронов (EBSD анализ). На ос-
новании этих данных построены гистограммы
распределения зерен-субзерен по размерам и по
углам разориентировки. Твердость образцов изме-
ряли на приборе Бринелль (диаметр шарика 10 мм,
нагрузка 250 кг) согласно ГОСТ 9012–59. Значе-
ния твердости усредняли по 3–5 отпечаткам, из-

Таблица 1. Химический состав сплава АК6
Элемент, мас. % Mg Cu Mn Si Al

Порошок 0.64 2.25 0.51 0.99 Oснова
СЛС сплав 0.61 2.25 0.50 0.98 Oснова
ГОСТ 4784–97 0.4–0.8 1.8–2.6 0.4–0.8 0.7–1.2 Oснова

Таблица 2. Режимы работы 3D-принтера
P, Вт V, мм/с S, мм d, мкм

100–200 450–950 0.12–0.15 60, 75
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меренным с погрешностью ±0.25%. (погреш-
ность определения экспериментальных значений
твердости не превышала ±1.5%). Микротвердость
структурных составляющих определяли на при-
боре ПМТ-3 (нагрузка 20 г). Усреднение резуль-
татов проводили по 10 измерениям. Погрешности
измерений микротвердости рассчитывали мето-
дом Стъюдента. При доверительной вероятности
0.95 относительная погрешность среднего значе-
ния микротвердости составила 5%.

Динамические механические свойства на сжа-
тие сетчатых образцов определяли по методу
Гопкинсона–Кольского. Размеры образцов до
сжатия: ∅ – 14–16 мм; толщина 7–8 мм. В каж-
дой группе было испытано 6 образцов. Скорость
деформации варьировали в интервале (8–31) ×
× 102 с–1 путем изменения скорости ударника от
9.61 до 22.72 м/с. Относительная деформация ε
образцов не превышала 43%. По результатам ди-
намических испытаний построены графики зави-
симостей напряжения и скорости деформации от
относительной деформации (σ(ε) и έ (ε)), и уста-
новлены значения условных пределов текучести
и прочности в зависимости от скорости деформа-
ции. Далее в каждой группе определяли средние
значения механических характеристик шести об-
разцов, нагруженных во всем интервале скоро-
стей деформации (8–31) × 102 с–1. Подробно по-
строение графиков и обработка результатов экс-
перимента описаны в [15, 16].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Структура и твердость монолитных образцов.
Для определения оптимальных параметров для
3D-печати монолитных образцов проведено срав-
нение их структуры и свойств при варьировании
параметров синтеза согласно табл. 2. В частности,
сравнивали образцы, синтезированные при диа-
метре лазерного пучка (d = 60 и 75 мкм) и одина-

ковой толщине слоя порошка (t = 0.05 мм) и раз-
ных мощности лазера (P = 100–200 Вт) и скорости
сканирования (V = 400–950 мм/с). В качестве ха-
рактеристики свойств материала использовали
твердость СЛС образцов. Полученные зависимо-
сти твердости от мощности лазера при d = 60 мм и
75 мм и V = 700 мм/с показаны на рис. 1. Рисунок 2
иллюстрирует зависимость твердости от скорости
сканирования при P = 200 и 100 Вт и d = 60 мкм.

Из приведенных зависимостей видно, что
твердость меняется при варьировании технологи-
ческих параметров синтеза. Наибольшую твер-
дость более 50 HB10/250 имели образцы, получен-
ные при P = 200 Вт и V = 750–950 мм/с. Наимень-
шую твердость менее 29HB10/250 имели образцы,
синтезированные при P = 100 Вт и V = 450 мм/с.
Для объяснения такой разницы твердости пред-
ставляло интерес проанализировать эволюцию
структуры СЛС образцов и оценить их качество.
На рис. 3а показана структура в поперечном сече-
нии СЛС образца с типичной эллиптической фор-
мой ванны расплава (треками). Внутри треков вы-
является неравномерная структура, образованная
столбчатыми и равноосными зернами.

С увеличением мощности лазера глубина зоны
проплавления увеличивается, а количество столб-
чатых зерен, растущих по направлению теплоотво-
да, сокращается, появляются области равноосных
зерен. Подавление роста столбчатых зерен связа-
но с уменьшением температурного градиента в
объеме ванны расплава.

Смешанная структура, присущая технологии
получения СЛС образцов, четко прослеживается
при EBSD-анализе (рис. 4). Сопоставляя ориен-
тационную карту (рис. 4а) с картой распределе-
ния границ зерен-субзерен по углам разориенти-
ровки (рис. 4б) и с гистограммами распределения
зерен-субзерен по размерам (рис. 4в) и по углам
разориентировки (рис. 4г), видно, что в данной
области структуры доля большеугловых границ

Рис. 1. Влияние мощности лазерного излучения на
твердость образцов при V = 700 мм/c.
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Рис. 2. Зависимость твердости от скорости сканиро-
вания при P = 200 и 100 Вт (d = 60 мкм).
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зерен с разориентировкой >15° (БУГ) составляет
25%, а преобладающую долю (~70%) имеют мало-
угловые границы (МУГ) субзерен с углом разори-
ентировки менее 5°. Наличие таких границ дис-
локационного происхождения свидетельствует о
неравновесной кристаллизации сплава с образо-
ванием внутренней ячеистой субструктуры внут-
ри зерен. Средний размер зерен-субзерен равен
22 мкм, а размер зерен не превышает 100 мкм. Для
сравнения размер зерна в слитках из сплава АК6
составляет не менее 500 мкм, что указывает на из-
мельчение структуры при СЛС.

На рис. 3б показана область равноосных зерен
с ячеистой субструктурой. В центральной части
трека ячейки меньше ~2 мкм, а по границам,
вследствие переплава при повторном прохожде-
нии лазерного пучка, они крупнее в 2–2.5 раза.
Ячеистый тип кристаллизации часто наблюдает-
ся при быстрой закалке Al сплавов из расплава и
свидетельствует о высоком значении параметра
G/R (где G – температурный градиент на межфаз-
ной границе кристалл–расплав, а R – скорость
кристаллизации) [17].

На рис. 3в дано изображение структуры трека,
полученное во вторичных электронах (СЭМ), на
котором видно, что эвтектические алюминиды Al
(Cu, Mg), элементный состав которых подтвер-
жден ЕDS-анализом, образуют дискретную тон-
кую сетку по границам ячеек, толщина которой со-
ставляет 150–900 нм. Смена формы роста эвтекти-
ки с пластинчатой в литом сплаве на глобулярную в
СЛС сплаве также обусловлена высокими скоро-
стями охлаждения расплава при синтезе. Микро-
твердость СЛС сплава HV = 650–750 МПа. Все вы-
шеперечисленные факты подтверждают идентич-
ность структурообразования Al сплавов при СЛС
и быстрой закалке из расплава, что неоднократно
отмечалось ранее [9, 17, 18].

При анализе качества СЛС образцов, не зави-
симо от режима их синтеза, было обнаружено
большое количество дефектов – усадочных пу-
стот (рис. 5а), не растворившихся частиц исход-
ного порошка и кристаллизационных трещин
(рис. 5б), что не могло не сказаться на результатах
измерения твердости.

Известно, что [4, 19, 20] при использовании
низкой мощности лазерного излучения совмест-
но с высокой скоростью сканирования не проис-
ходит полного расплавления порошка из-за недо-
статка энергии, что не позволяет получить хоро-
шую зону перекрытия между слоями и приводит к
пористости. При использовании режимов с высо-
кой мощностью лазерного излучения и низкой
скоростью сканирования создаются температур-
ные условия, достаточные для испарения матери-
ала, что также приводит к высокой пористости.
Газовая пористость является одним из наиболее
распространенных дефектов в СЛС-алюминие-
вых сплавах и может оказывать сильное влияние
на усталостную прочность. Установлено, что га-
зовые поры, объемная доля которой составляет
0.2–1.6%, и средний размер – 20–55 мкм, иници-
ируют разрушение образцов при испытании на
усталость [20].

Наличие кристаллизационных трещин в СЛС-
образцах в первую очередь [21–23] связано с
большими термическими напряжениями, возни-
кающими вследствие цикличности быстрых про-
цессов нагрева и охлаждения. Так, в [22, 23] путем
измерения внутренних напряжений в Ti и Co спла-
вах установлено, что при СЛС возникают упругие
напряжения растяжения, снижающие пластич-

Рис. 3. Структура СЛС-образцов в поперечном сече-
нии: а – зерна внутри трека; б – ячеистая субструкту-
ра (ОМ); в – эвтектические алюминиды Al (Cu, Mg)
по границам ячеек (СЭМ).

26 мкм(а)

8 мкм(б)

5 мкм(в)
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ность материала и приводящие к его разрушению.
В Al сплавах причиной кристаллизационных тре-
щин является также широкий эффективный ин-
тервал кристаллизации [24].

Можно заключить, что все исследованные об-
разцы, содержат макродефекты, и для их устране-
ния требуется корректировка режимов синтеза. В
целях дальнейшей оптимизации технологии син-
теза образцов из сплава АК6, были проанализи-
рованы результаты качественной 3D печати Al
сплавов других составов. Согласно [7, 25], основ-
ным параметром синтеза, влияющим на тепло-
физические условия на межфазной границе рас-
плав-кристалл и, тем самым, контролирующим
структуру и дефектность СЛС сплавов, является
плотность энергии Ψ, которую можно рассчитать
по формуле:

Практика получения качественных безде-
фектных образцов из Al-сплавов показала, что
плотность энергии должна быть не менее 180–

Ψ = ).(P VSt

340 Вт с/мм3 [7, 25]. Из этих результатов следует,
что при предельной мощности лазера 200 Вт и за-
данных параметрах S и t (см. табл. 2), скорость
сканирования, для случая получения качествен-
ных образцов из сплава АК6, должна быть сниже-
на до 200 мм/с. Данные рекомендации требуют
практической проверки в дальнейших экспери-
ментах.

Структура и динамические свойства сетчатых
образцов. Сетчатые образцы из сплава АК6, отли-
чающиеся плотностью, разным уровнем заполне-
ния, конфигурацией и количеством внутренних
отверстий, были разделены на 4 группы по 6 штук
в каждой (группы 1–4). На рис. 6а, 6б в качестве
примера представлены фотографии двух сечений
образцов, входящих в первую группу. Тонкая
структура каркаса из сплава АК6 идентична опи-
санной выше структуре монолитных образцов.

В задачу эксперимента входило определение
связи топологии внутреннего строения образцов
с их динамическими свойствами.

Рис. 4. EBSD-анализ: а – ориентационная карта; б – карта распределения границ зерен-субзерен по углам разориен-
тировки (БУГ обозначены черным цветом, МУГ-серым цветом); в – гистограмма распределения зерен–субзерен по
размерам; г – спектр углов разориентировок зерен–субзерен.
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В качестве условной характеристики, описы-
вающей топологию внутреннего строения сетча-
тых образцов каждой группы, была выбрана сум-
марная доля площади, занятой отверстиями в
плоскости построения и перпендикулярной ей
плоскости (Σ S1 + S2), где S1 – отношение суммы
площадей всех отверстий в поперечном сечении к
его площади, а S2 – отношение суммы площадей
всех отверстий в продольном сечении к его пло-
щади.

Для расчета этой характеристики использова-
ли программный комплекс “FIJI” – расширен-
ную версию программы ImageJ, позволяющий

обрабатывать оптические изображения объектов
любой формы и определять их количество, разме-
ры, площади и т.д. [26]. Оптические изображения
поперечных и продольных сечений сетчатых об-
разцов, на которых проводили расчеты площади
отверстий, были получены на микроскопе “Мик-
ромед MC2 Zoom 2CR” при одном увеличении
(погрешность измерения ±5%).

В табл. 3 приведены результаты этих расчетов
для образцов, входящих в разные группы. Образ-
цы каждой группы подвергались динамическому
сжатию при одинаковых режимах нагружения έ =
= (8–31) × 102 с–1. Для сравнения свойств сетча-
тых образцов в зависимости от уровня их заполне-
ния были посчитаны средние значения механиче-
ских характеристик в пределах каждой группы.

В табл. 4 представлены средние значения ме-
ханических характеристик четырех групп образ-
цов (по 6 образцов в каждой группе), определен-
ные при динамическом сжатии во всем интервале
έ = (8–31) × 102 с–1. Исходя из приведенных дан-
ных, видно, как изменяются динамические свой-
ства в зависимости от топологии внутреннего
строения сетчатых образцов. Эти данные позво-
ляют ориентировочно оценить потерю прочност-
ных характеристик деталей с ростом объема, за-
нятого отверстиями.

После испытаний внешняя форма отверстий
и их площади меняются (рис. 6в, 6г). Напри-
мер, Σ S1 + S2 в образце первой группы, проде-
формированном на 43% с έ = 24 × 102 с–1, умень-
шается с 86 до 58% (S1 = 32%, а S2 = 26%). В ре-
зультате динамического сжатия алюминиевый
каркас сетчатых образцов дополнительно упроч-
няется, его микротвердость возрастает с 750 до
1050 МПа. Дополнительное упрочнение материа-
ла достигается за счет увеличения плотности дис-
локаций, что неоднократно доказано при анализе
деформированной структуры Al-сплавов [16, 27],
а также стали [28] после динамического сжатия по
методу Гопкинсона–Кольского.

Рис. 5. Дефекты в СЛС-образцах: а – усадочные пу-
стоты; б – кристаллизационные трещины.

145 мкм(а)

11 мкм(б)

Рис. 6. Фотографии образцов первой группы: а, б – до испытаний; в, г – после испытаний методом Гопкинсона–
Кольского; (а, в – поперечное, б, г – продольное сечения).

4000 мкм(а) 2000 мкм(б) 4000 мкм(в) 2000 мкм(г)
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом СЛС получены монолитные и сетча-
тые детали из Al–Mg–Cu–Si-сплава. Изучено
влияние режимов 3D-печати на структуру, твер-
дость и дефектность деталей. Показано, что при
мощности лазера P = 100–200 Вт и скорости ска-
нирования более 400 мм/с в структуре сохраня-
ются не проплавленные частицы порошка и при-
сутствуют горячие трещины и поры. Для устране-
ния этих дефектов и повышения качества деталей
предложено изменение режима печати за счет
снижения скорости сканирования лазерного пуч-
ка. Установлено, что СЛС-образцы из сплава
АК6 имеют смешанную структуру, состоящую из
столбчатых и равноосных зерен, средний размер
которых на порядок ниже, чем в сплаве, полу-
ченном традиционными методами литья. Опре-
делено, что многократный нагрев и высокая ско-
рость охлаждения расплава вызывают формирова-
ние дисперсной ячеистой структуры Al-твердого
раствора и интерметаллидных фаз эвтектического
происхождения субмикронных размеров. Ис-
следована структура и динамические свойства
сетчатых деталей с разным уровнем заполнения.
Показано, что снижение суммарной доли пло-
щади отверстий в плоскости построения и пер-
пендикулярной ей плоскости от 86 до 4% приво-
дит к трехкратному повышению динамического
предела текучести и к росту предела прочности в
4.7 раза.

Авторы выражают благодарность за участие в
проведении металлографических исследований
Т.И. Яблонских и В.В. Астафьеву.
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ВВЕДЕНИЕ
Титановые сплавы благодаря высоким характе-

ристикам удельной прочности и удельной жаро-
прочности, являются одними из наиболее исполь-
зуемых материалов в авиационном двигателестрое-
нии [1]. Из них изготовляют детали вентилятора и
компрессора низкого давления, которые работают
при температурах не выше 600°С. На данный мо-
мент считается, что эта температура является пре-
дельной для жаропрочных сплавов титана, причем
длительность эксплуатации при этой температуре
ограничена. В тоже время сплавы на основе алю-
минидов титана могут работать и при более высо-
ких температурах (650–700°С), однако их приме-
нение сдерживается низкими характеристиками
пластичности и вязкости при комнатных темпе-
ратурах.

Хорошо известно [2–5], что для получения по-
вышенных характеристик жаропрочности предпо-
чтительно иметь в сплавах пластинчатую структу-
ру при небольших содержаниях β-фазы в пределах
5–7%, которую получают за счет деформации или
термической обработки в β-области. Возможны-
ми способами увеличения длительности использо-
вания сплавов при повышенных температурах яв-
ляются как дополнительное легирование сплавов

тугоплавкими элементами, так и создание двух-
фазных α + α2-структур. Оба этих подхода имеют
существенные проблемы. Так, все тугоплавкие
элементы, применяемые в титановой промышлен-
ности, а именно: молибден, вольфрам, ниобий и
тантал, являются β-стабилизаторами, и их введе-
ние увеличивает количество термически неста-
бильной β-фазы, что в свою очередь будет увели-
чивать деформацию при ползучести. В случае со-
здания α + α2-структуры при используемых в
настоящее время режимах термической обработки
наблюдается эффект охрупчивания сплавов вслед-
ствие образования высокодисперсных частиц, ко-
торые достаточно равномерно распределяются как
по телу зерен, так и по их границам. В этой связи в
промышленных сплавах минимизируют количе-
ство выделяющейся α2-фазы для сохранения ком-
плекса вязко-пластических свойств.

Известно [6, 7], что процесс формирования
двухфазной α + α2-структуры может проходить
как путем образования дисперсных частиц по ме-
ханизму зарождения и роста, так и по реакции
упорядочения с образованием областей с даль-
ним порядком. В последнем случае при относи-
тельно крупных размерах упорядоченных обла-
стей можно избежать эффекта охрупчивания и,
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тем самым, создать сплав с термически стабильной
двухфазной α + α2-структурой. Для реализации раз-
личных механизмов формирования α + α2-структу-
ры необходимо сформировать разные исходные
структурные состояния и оценить процессы, кото-
рые обеспечивают распад пересыщенного α-твер-
дого раствора с образованием упорядоченной фа-
зы. Как было показано в работе [8], различные
структурные состояния, полученные закалкой с
разных температур, способствуют активации раз-
ных механизмов распада метастабильного α-твер-
дого раствора. Кроме того, на наш взгляд, допол-
нительный вклад в получение термически стабиль-
ной двухфазной структуры можно реализовать,
выполнив оценку влияния легирования на несоот-
ветствие решеток α и α2-фаз. Создание сплава с их
минимальным несоответствием позволит обеспе-
чить пониженную удельную поверхностную энер-
гию и, следовательно, дополнительно повысить
термическую стабильность структуры.

В связи с этим целью данной работы является
изучение закономерностей процессов формиро-
вания структуры в модельных сплавах системы
Ti–10% Al, дополнительно легированных как β-ста-
билизаторами (молибден, ниобий), так и “ней-
тральными” элементами (цирконий, олово), при
закалке от температур, соответствующих однофаз-
ной β- и двухфазной (α + β)-областям, и установ-
ление влияния структуры на комплекс механиче-
ских свойств.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Материалом исследования служили слитки из
титановых сплавов, массой по 40 г, полученные в
дуговой электрической печи Heraues L200d. Хи-
мический состав сплавов представлен в табл. 1.
Слитки гомогенизировали в вакуумной печи при

температуре 1200°С в течение 3-х ч с последую-
щим медленным охлаждением.

Термическую обработку осуществляли закал-
кой в воде. Основными методами исследования
служили растровая (РЭМ) и просвечивающая
электронная микроскопия (ПЭМ), выполненные
на микроскопах AURIGA CrossBeam и JEM2100
соответственно, и рентгеноструктурный анализ,
проведенный на дифрактометре Brukker D8-Ad-
vance в CuKα-излучении в диапазоне углов 2θ =
= 20°–75°. Погрешность в определении периода
фаз не превышала ±0.0001 нм. Микродюрометри-
ческие измерения проводили с помощью прибора
MHTXCSM INSTRUMENTS по методике Оливе-
ра и Фарра [9]. При этом использовали следую-
щие условия эксперимента: индентор – алмазная
пирамидка, скорость нагружения 18 Н/мин, мак-
симальная нагрузка 9 Н, время выдержки 15 с,
скорость снятия нагрузки 18 Н/мин. Твердость
образца определяли по глубине отпечатка, модуль
упругости – по кривой разгрузки. Измерение
твердости по Роквеллу (по пяти замерам) прово-
дили на твердомере “Zwick Roell 6187.5 LKV” при
нагрузке 150 кг.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
В качестве температур нагрева под закалку бы-

ли выбраны 1200 и 950°С для реализации различ-
ных структурных состояний. В первом случае
(Тзак = 1200°С, закалка из β-области) по данным
РЭМ в результате закалки формировался α'-мар-
тенсит (рис. 1а, 1б), а в случае закалки с 950°С
(двухфазная α + β – область) фиксировали круп-
ные пластины α-фазы, разделенные прослойка-
ми α'-мартенсита (рис. 1в, 1г). Микрорентгено-
спектральный анализ (МРСА) показал, что в
процессе обработки в двухфазной области на-
блюдается перераспределение легирующих эле-
ментов между фазами: α-фаза обогащается алю-
минием до 10.0–10.5 мас. % и обедняется молиб-
деном и ниобием (табл. 2, спектр 2). При этом,
если молибден полностью переходит в α'-мартен-
сит, который образовался из β-фазы при закалке
(спектр 3), то ниобий сохраняется в некотором
количестве в α-фазе. Олово и цирконий распре-
деляются между фазами практически равномер-
но. Содержание алюминия в α'-мартенсите, со-
ставляет 7.0–7.5 мас. %, а суммарное содержание

Таблица 1. Химический состав исследуемых сплавов

Обозначение сплава
Химический состав, мас. %

Al Mo Nb Zr Sn O Ti
Ti10Al 9.60 – – – – 0.18 Oстальное
Ti10Al1Mo1Nb 9.58 1.20 1.41 – – 0.18 Oстальное
Ti10Al1Mo1Nb4Zr 9.60 1.21 1.39 4.34 – 0.18 Oстальное
Ti10Al1Mo1Nb3Sn 9.62 1.20 1.40 – 3.20 0.18 Oстальное
Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn 9.61 1.19 1.42 4.35 3.22 0.18 Oстальное

Таблица 2. Химический состав сплава Ti10Al1Mo1Nb4Zr
по данным МРСА (участки анализа, обозначены на
рис. 1г)

Спектры Al Ti Zr Nb Mo Total

Спектр 1 (α + α') 9.10 84.00 4.30 1.40 1.20 100.00
Спектр 2 (α) 10.40 84.90 4.20 0.50 0.00 100.00
Спектр 3 (α') 7.60 81.60 4.40 2.40 4.00 100.00
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молибдена и ниобия соответствует молибденово-
му эквиваленту около 5 (спектр 3).

При исследовании структуры методами ПЭМ
установлено, что преимущественно образуется
мартенсит пакетной морфологии (рис. 2а, 2б),
но иногда встречаются отдельно расположенные
и различно ориентированные пластины. Внутри
мартенситных игл наблюдаются скопления дис-
локаций и иногда микродвойники.

Наибольшее количество двойников обнаруже-
но в сплаве Ti10Al1Mo1Nb, а дополнительное
введение олова и циркония существенно умень-
шает количество образовавшихся двойников, что
может косвенно свидетельствовать о повышении
энергии дефектов упаковки вследствие такого ле-

гирования. Введение в химический состав спла-
вов циркония несколько повышает дисперсность
структуры. На ряде микро-электронограмм на-
блюдаются сверхструктурные отражения от α2-фа-
зы, однако сами частицы обнаружить не удалось,
что обусловлено их крайне малым размером, и
найти их в высоко дефектной матрице оказалось
затруднительным. Судя по интенсивности сверх-
структурных отражений количество α2-фазы уве-
личивается при введении в состав сплавов олова.

Рентгеновские дифрактограммы, полученные
с закаленных из β-области образцов, свидетель-
ствуют об однофазной структуре сплавов (рис. 3).
В табл. 3 представлены периоды решетки мартен-

Рис. 1. Типичные РЭМ-изображения микроструктуры сплавов, закаленных из β- (а, б) и из (α + β)-области (в, г); а, в –
сплав Ti10Al1Mo1Nb; б, г – сплав Ti10Al1Mo1Nb4Zr.

30 мкм(г)

Спектр 2

Спектр 3

Спектр 1

20 мкм(в)

10 мкм(б)10 мкм(а)

Таблица 3. Периоды решетки α'-мартенсита в сплавах, закаленных из β-области

Сплав
Закалка 1200°С

а, нм с, нм с/а Уд. объем, нм3 × 103

Ti10Al 0.2918 0.4665 1.598 17.199
Ti10Al1Mo1Nb 0.2920 0.4657 1.595 17.193
Ti10Al1Mo1Nb4Zr 0.2923 0.4650 1.591 17.203
Ti10Al1Mo1Nb3Sn 0.2924 0.4647 1.587 17.204
Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn 0.2930 0.4634 1.582 17.225
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Рис. 2. Светлопольные ПЭМ-изображения микроструктуры (а, б) и соответствующие микроэлектронограммы (в, г)
сплавов Ti10Al1Mo1Nb (а, в) и Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn (б, г), закаленных из β-области.
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Рис. 3. Рентгеновские дифрактограммы исследуемых сплавов, закаленных из β-области.
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ситной фазы, образовавшейся при закалке спла-
вов. Как следует из представленных результатов
легирование способствует увеличению периода

“а” и уменьшению периода “с” мартенситной фа-
зы, что обусловливает уменьшение отношения
с/а и, тем самым, увеличивает возможное количе-
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ство систем скольжения, которые могут реализо-
ваться при деформации. Поскольку размеры ато-
мов циркония и олова больше, чем атомов тита-
на, а при их введении возрастает период “а”,
можно предположить, что они преимущественно
оккупируют базисные плоскости, в то время как
атомы алюминия и молибдена меньших размеров
располагаются по направлениям оси “с”.

При легировании молибденом и ниобием удель-
ный объем решетки, приходящийся на один атом,
уменьшается, а при введении циркония и олова на-
блюдается его закономерный рост. В структуре
сплавов, закаленных с 950°С, внутри пластин α-фа-
зы наблюдается характерный контраст (рис. 4а), ко-
торый обусловлен параллельным расположением
дислокаций, вследствие их торможения различны-
ми препятствиями. На электронограммах при
этом наблюдаются слабые диффузные рефлексы
в положениях, соответствующих α2-фазе, однако
самих частиц выявить не удалось. Это может быть
следствием как высокой дисперсности и малой

объемной доли выделений, так и формированием
областей, обогащенных по алюминию, но еще не
имеющих своей кристаллической решетки, т.е.
предвыделений.

Однако такие области могут являться барьерами
для движения дислокаций и приводить к образова-
нию такой планарной структуры. По данным рент-
геноструктурного анализа в закаленном состоянии
в сплавах Ti10Al1Mo1Nb и Ti10Al1Mo1Nb4Zr, при-
сутствуют только α и α'фазы, а при введении олова в
сплавах Ti10Al1Mo1Nb3Sn и Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn
(рис. 4б) дополнительно фиксируются отражения
от α2-фазы. Разделить линии α и α'-фаз после та-
кой обработки практически невозможно и поэто-
му в табл. 4 периоды этих фаз представлены как
единое целое.

Сравнивая данные, представленные в табл. 3 и
4 видно, что для (α + α') структуры характерны
меньшие значения периода “а” и большие значе-
ния “с”, чем для однофазного мартенситного со-
стояния. Это приводит к возрастанию отношения

Рис. 4. Светлопольные ПЭМ-изображения микроструктуры (а, б) и соответствующие микроэлектронограммы (в, г)
сплавов Ti10Al1Mo1Nb (а, в) и Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn (б, г), закаленных из (α + β)-области.
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“с/а”, что должно несколько затруднять пласти-
ческую деформацию по призматическим и пира-
мидальным плоскостям скольжения. Следует от-
метить, что хотя по данным МРСА [Mo]экв для
β-фазы при такой обработке близок к 5-ти, ли-
ний, соответствующих образованию ромбическо-
го α"-мартенсита, зафиксировано не было.

Проведение дюрометрического исследования
показало, что легирование приводит к увеличе-
нию твердости и снижению модуля упругости Е
(табл. 5). При этом наибольший вклад в упрочне-
ние наблюдается за счет введения в состав спла-
вов β-стабилизаторов – молибдена и ниобия. Ле-
гирование оловом и цирконием способствует
дополнительному упрочнению. Как и следовало
ожидать, твердость сплавов, закаленных из двух-
фазной области, несколько ниже, чем сплавов,
обработанных на α'-мартенсит.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, в работе установлено влияние
легирования на формирование структуры, в спла-
вах системы титан – 10 мас. % алюминия, при за-

калке с температур, соответствующих однофаз-
ной β- и двухфазной (α + β)-областям. Показано,
что после закалки из β-области формируется
α'-мартенсит пакетной морфологии. Легирова-
ние способствует увеличению дисперсности
структуры. В сплавах, закаленных из двухфазной
области, формируется α + α'-структура с неболь-
шим количеством α2-фазы. Проанализировано
влияние легирования на периоды решетки α(α')-
фаз. Установлено, что введение циркония и олова
приводит к увеличению периода “а” и уменьше-
нию “с” после закалки как из однофазной, так и
двухфазной областей, что способствует лучшей де-
формируемости сплавов. В сплавах, содержащих
олово, при закалке из двухфазной области обна-
ружена α2-фаза.

“Исследование выполнено при финансовой
поддержке РФФИ в рамках научного проекта
№ 19-38-90222”.
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Таблица 5. Влияние легирования и температуры закалки на твердость сплавов

Сплав
HRC HV E, ГПа

Тзак = 1200°С Тзак = 950°С Тзак = 1200°С Тзак = 950°С Тзак = 1200°С Тзак = 950°С

Ti10Al 31 27 367 378 131 119

Ti10Al1Mo1Nb 39 33 467 371 117 103

Ti10Al1Mo1Nb4Zr 40 34 516 387 127 122

Ti10Al1Mo1Nb3Sn 41 32 474 380 128 99

Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn 44 35 542 403 118 100

Таблица 4. Периоды решетки α (α')-фаз в сплавах после закалки с 950°С

Сплав
Закалка 950°С

а, нм с, нм с/а Уд. объем, нм3 × 103

Ti10Al 0.2909 0.4677 1.607 17.139

Ti10Al1Mo1Nb 0.2917 0.4660 1.597 17.169

Ti10Al1Mo1Nb4Zr 0.2917 0.4664 1.599 17.183

Ti10Al1Mo1Nb3Sn 0.2917 0.4664 1.599 17.183

Ti10Al1Mo1Nb4Zr3Sn 0.2918 0.4675 1.602 17.234
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Монокристаллы феррита галлия Ga2 – xFexO3 (x = 0.8, 1 и 1.2) выращены методом оптических пла-
вающих зон. Рентгеноструктурный анализ ясно показал проявление закона Вегарда. Было установ-
лено, что микротвердость для конкретной нагрузки не зависит от времени нагружения. Изменение
нагрузки демонстрирует нелинейное явление, которое подробно обсуждается в тексте. Микротвер-
дость уменьшается с содержанием Fe из-за расширения решетки. Трансформацию от трещин
Палмквиста к срединным трещинам наблюдали во всех композициях монокристаллов с увеличени-
ем нагрузки. Были рассчитаны механические параметры, такие как длина трещины, вязкость раз-
рушения, индекс хрупкости и предел текучести, обсуждается их влияние на концентрацию Fe.

Ключевые слова: ферриты, механические свойства, микротвердость, механизм разрушения, рост
кристаллов
DOI: 10.31857/S001532302112010X

1. ВВЕДЕНИЕ
Феррит галлия (GaFeO3 или для краткости

GFO) при комнатной температуре является пье-
зоэлектрическим и ферримагнитным материалом
[1, 2], обладающим нецентральносимметричной
орторомбической кристаллической структурой
[3]. GFO находит применение в качестве магнит-
ных датчиков, хранилищ данных, высокочастот-
ных фильтров, оперативной памяти и т.д. [4].
Обычно ферриты являются хрупкими материа-
лами, и поэтому качеству и прочности материала
следует придавать первостепенное значение,
прежде чем использовать для практических при-
менений. Что касается прочности материала, то
механические свойства, такие как анизотропия
твердости, предел текучести, хрупкость и меха-
низмы разрушения, можно спрогнозировать из
экспериментов по испытанию на микротвер-
дость. В общем случае твердость является мерой
сопротивления пластической деформации. Испы-
тание на микротвердость является одним из луч-
ших методов для понимания механических свойств
материалов, таких как упругие постоянные [5],
предел текучести [6], анизотропия пластичности и
твердости [7], поведение при ползучести [8] и пове-
дение при разрушении [9]. Различными фактора-
ми, приводящими к анизотропии твердости, явля-
ются искажение рельефа поверхности вблизи следа
от индентора, внутренняя геометрия и ориента-
ция, упругое восстановление следов индентиро-

вания, которое происходит после разгрузки, рас-
пределение напряжения сдвига в материале под
индентором и локальная ориентация системы
скольжения в окрестности следа от индентора [10].

Качество ферритов определяется их твердостью
по отношению к разрушению, поскольку они явля-
ются нерасщепляемыми хрупкими материалами
[11]. Анизотропное поведение твердости различ-
ных кристаллов показывает периодическое изме-
нение микротвердости при изменении ориентации
кристалла. Многие исследователи сообщали об ис-
следованиях микротвердости монокристаллов ор-
тоферрита [12]. Авторы работы [13] сообщили, что
значения твердости различаются для разных
плоскостей кристалла HoFeO3. Исследования по-
казали, что вязкость разрушения обеспечивает
пластической деформации не последнюю роль в
образовании трещин в хрупких ортоферритах
[14]. Проблема снижения прочности и необходи-
мости замены материалов из-за роста трещин
должна быть тщательно исследована для такого
рода материалов. Несмотря на то, что ферриты
являются хрупкими материалами, очень важно
изучить их механические свойства, чтобы иметь
представление о том, насколько они могут сохра-
нять свою прочность при использовании в жест-
ких условиях. Насколько нам известно, сообще-
ния о микротвердости монокристаллов феррита
галлия отсутствуют. Таким образом, был проведен
подробный и систематический анализ микротвер-
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дости по Виккерсу монокристаллов Ga2 – xFexO3 с
целью исследования зависимости микротвердости
от продолжительности приложения нагрузки, вели-
чины приложенной нагрузки, механизма разруше-
ния и факторов хрупкости материала в зависимости
от концентрации Fe.

2. ЭКСПЕРИМЕНТ

2.1. Выращивание монокристаллов

Исходные материалы Ga2O3 и Fe2O3 взвешива-
ли и смешивали в течение 5 ч в шаровой мельнице.
Смесь предварительно прокаливали при 1373 К, и
наличие орторомбической фазы поликристалли-
ческого феррита галлия Ga2 – xFexO3 было под-
тверждено рентгеноструктурным анализом по-
рошкового материала. Подающий стержень для
выращивания монокристалла готовили путем
компактирования и холодного прессования в
гидравлическом прессе при давлении 70 МПа в
течение 15 мин. Затем, в верхней части стержня
было просверлено отверстие, в которое была
вставлена петля из платиновой проволоки. Окон-
чательное уплотнение стержня осуществляли пу-
тем спекания при температуре 1573 К в верти-
кальной печи Молисили со скоростью 10 мм/ч
при скорости вращения 10 об./мин в течение 24 ч.
В итоге был получен подающий стержень длиной
6 см и диаметром 5 мм. Аналогичным способом
изготовлен затравочный стержень длиной 2 см и
диаметром 3 мм, который используется для на-
чального роста кристаллов Ga2 – xFexO3.

Подающий стержень и затравочный стержень
были подвешены внутри печи. Выращивание
кристаллов осуществляли при избыточном давле-
нии газа кислорода в 10 атм. Верхний и нижний
подвешенные стержни вращали со скоростью от
30 до 50 об./мин во взаимно противоположных
направлениях. Были включены галогенные лам-
пы, и свет от галогенных ламп фокусировали с по-
мощью эллипсоидальных зеркал, создавая в месте
фокуса область высокой температуры. Когда на-
правленные навстречу друг другу кончики подаю-
щего и затравочного стержней плавились, в этот
момент они соединялись вместе, образуя зону рас-
плава. Затем оба стержня опускали таким образом,
что длина подающего стержня, преобразовавшаяся
из поликристаллического в расплавленное состоя-
ние, затем трансформировалась в монокристалл при
медленном охлаждении. Скорость роста составляла
около 2–5 мм/ч. На рис. 1 приведено изображение
выращенного кристалла Ga2 – xFexO3 (x = 1).

Выращенные кристаллы были аттестованы на
фазовый состав кристаллическую структуру ме-
тодами порошковой рентгеновской дифракции.
Для проверки элементного состава кристаллов
был проведен энергодисперсионный рентгенов-
ский анализ.

2.2. Индентационные тесты

Отпечатки индентора были сделаны на плос-
кости (001) с помощью тестера микротвердости
Виккерса (mhp-100). Индентирование произво-
дили при комнатной температуре. Длину диагона-
ли отпечатка и длину трещины измеряли с помо-
щью микрометрического окуляра с увеличением
×500. Микротвердость HV монокристаллов рассчи-
тывали по формуле [15]:

(1)

где P – величина приложенной нагрузки, d – сред-
няя длина диагонали индентационного отпечатка.

3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
3.1. Анализ структуры и состава

Наличие орторомбической фазы было под-
тверждено методом порошковой рентгеновской
дифракции, а пики были проиндексированы, как
показано на рис. 2. Рентгеновские данные были
уточнены методом анализа Ритвельда с использо-
ванием программного обеспечения FULLPROF.
Результаты показывают, что наблюдается линей-
ное увеличение параметров кристаллической ре-
шетки с содержанием железа, что обеспечивает
надежный контроль за элементным составом, как
показано в табл. 1. Линейное изменение парамет-
ров решетки показало, что Ga2 – xFexO3 следует за-
кону Вегарда.

Для установления стехиометрии выращенных
кристаллов был проведен энергодисперсионный
рентгеновский (ЭДР) анализ. Наличие Ga, Fe и O
близко к стехиометрическому составу, было подтвер-
ждено ЭДР исследованиями, как показано в табл. 2.

( )V = ° = ×2 2  2 sin 68   1.8544     ,P PH
d d

Рис. 1. Изображение выращенного монокристалла
Ga2 – xFexO3 (x = 1).

Таблица 1. Параметры решетки Ga2 – xFexO3

Концентрация Fe, x a (Å) b (Å) c (Å)
0.8 8.7215 9.4671 5.0534
0.9 8.7367 9.4805 5.0628
1.0 8.7482 9.4914 5.0789
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3.2. Механические свойства
3.2.1. Влияние продолжительности 

индентирования на твердость
Значение микротвердости (Hv) материалов мо-

жет зависеть [16] или не зависеть [17] от продол-
жительности вдавливания при индентировании.
Для изучения влияния продолжительности вдав-
ливания на твердость, индентирование монокри-
сталлов Ga2 – xFexO3 проводили при постоянной на-
грузке 50 г в течение 10 с и 10 мин. Наблюдения по-
казали, что Hv остается неизменным (1224 кг/мм2

для Ga2 – xFexO3, x = 1.0) как в течение 10 с, так и в
течение 10 мин и, следовательно, не зависит от
продолжительности вдавливания индентора. Ана-
логичные результаты наблюдали также и для дру-
гих составов (x = 0.8, 1.2). Приведенные выше ре-
зультаты свидетельствуют о возникновении пла-
стической деформации, которая не зависит от
продолжительности воздействия. Ползучесть также
не оказывает заметного эффекта на эти кристаллы.

3.2.2. Влияние величины нагрузки на твердость
До сих пор сообщали о большом количестве

исследований зависимости микротвердости от
нагрузки на различные материалы. Результаты

измерений микротвердости могут быть независи-
мыми от нагрузки [18], увеличиваться с нагрузкой
[19], уменьшаться с нагрузкой [20] и демонстри-
ровать сложные изменения с изменением нагруз-
ки [21]. В настоящем исследовании зависимость
HV от нагрузки была исследована путем приложе-
ния нагрузок, варьирующихся от 10 до 100 г. Было
замечено, что изначально значение HV нелинейно
уменьшается с приложенной нагрузкой и медлен-
но стремится к насыщению, когда она достигает
100 г, как показано на рис. 3. Та же тенденция
была замечена для всех концентраций Fe. Умень-
шение значения HV может быть связано с расшире-
нием решетки, о чем свидетельствуют рентгенов-
ские спектры. В зонах с низкой нагрузкой индентор
проникает только в поверхностные слои, и, следо-
вательно, сопротивление, оказываемое материа-
лом, меньше. Это приводит к высоким значениям
твердости в зонах с низкой нагрузкой.

Однако по мере увеличения глубины проник-
новения в игру вступают внутренние слои кри-
сталла, и поэтому пластическая текучесть матери-
ала становится выше. Поэтому сопротивление,
оказываемое материалом, является высоким, что
снижает твердость. Такого рода нелинейное пове-
дение твердости при нагрузке наблюдается во мно-

Рис. 2. Рентгенограмма кристаллов Ga2 – xFexO3.
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Таблица 2. Состав Ga2 – xFexO3, по данным ЭДР (EDX)

Элемент
Ga Fe O

ат. % вес. % ат. % вес. % ат. % вес. %
x = 0.8 23.90 46.92 16.76 26.35 59.34 26.73
x = 1.0 20.11 40.07 20.56 32.82 59.32 27.13
x = 1.2 15.97 33.25 24.55 39.84 59.48 26.91
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гих других ортоферритах [22] и может быть мате-
матически описано законом Хейса и Кендалла
[23], который является модифицированной фор-
мой закона Кика. Закон Кика [24] задается урав-
нением:

(2)
или

(3)
где K1 – стандартная константа твердости, n – ин-
декс Мейера, который равен 2 для всех инден-
торов.

Из рис. 4 видно, что тангенс угла наклона был
рассчитан по графику, lgP–lgd, и оказался рав-
ным n = 1.48, что меньше 2. Следовательно, закон
Кика становится недействительным, и поэтому
закон Хейса и Кендалла был использован для
объяснения отмеченного расхождения, исполь-
зуя следующее уравнение:

(4)
где W – малое давление сопротивления, K2 – по-
стоянный по величине коэффициент пропорцио-

= 1
nP K d

= +1lg lg   lg ,P K n d

− = 2
2 ,P W K d

нальности, n = 2 – логарифмический индекс. W
воздействует на материал при приложении на-
грузки, и это считается функцией испытываемого
материала.

Подставляя значение P в уравнение (4), полу-
чаем:

(5)
или

(6)

Наклон графика lgP от lgd дает значение n.
Аналогично значения K1, K2 и W могут быть вы-
числены из графика зависимости dn от d2, как по-
казано на рис. 5.

Для определения этих констант использована
подгоночная программа. График зависимости
lg(P−W) от lgd, как показано на рис. 6, дает значе-
ние n ≈ 2 для Ga2 – xFexO3, где x = 1.0, (в дальнейшем
будет записывать GaFeO3), что свидетельствует о
справедливости теории, включающей концепцию
давления сопротивления (W). Аналогичные графи-

= − 2
1 2 nW K d K d

 = + 
 

22

1 1

.n K Wd d
K K

Рис. 3. Зависимость твердости HV от нагрузки.

800

1000

1200

1400

1600

1800

2000

2200

0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10

x = 0.8
x = 1.0
x = 1.2

P, кг

H
V
, к

г/
м

м
2

Рис. 4. График зависимости логарифма P от логариф-
ма d для GaFeO3.
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Рис. 5. График зависимости dn–d2 для GaFeO3.
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Рис. 6. График зависимости lg(P – W) от lgd для
GaFeO3.
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ки были построены для других составов (x = 0.8,
1.2), и данные по n, K1, K2 и W, определенные таким
образом для Ga2 – xFexO3, приведены в табл. 3.

Применение закона Хейса и Кендалла дает не-
зависимое от нагрузки значение HV из уравнения:

(7) (7)

или
(8)

Независимые от нагрузки значения HV, рас-
считанные для кристаллов Ga2 – xFexO3, также
приведены в табл. 3.

3.2.3. Механика разрушения

На вязкость разрушения Kc материала влияют
трещины, возникающие в кристалле. В результа-
те вдавливания в материал индентора могут обра-
зовываться два типа систем трещин. Это системы
медианных трещин и трещин Палмквиста. Пере-
ход от вторых к первым реализуется при конкрет-
ной величине c/a, где c – это длина трещины, за-
меренной от центра индентационного отпечатка
(ИО) до еe конца, a – это половина диагонали
ИО. Вязкость разрушения Kc, рассчитывается из
соотношения

(9)

где для виккерсовского индентора βo взято как 7.
Приведенное выше уравнение. (9) основано на

−=V 21.8544 P W
H

d

=V 21.8544 .H K

=
β

c 3 2
o

,P
K

c

том факте, что зарождение трещин может быть
результатом поля упругих напряжений, возника-
ющего под индентором во время его вдавливания
[25]. Когда c/a < 2.5, трещины идентифицируют-
ся как трещины Палмквиста, и Kc был рассчитан
из соотношения

(10)

где l = c–a представляет средняя длина трещины
Палмквиста. В случае Ga2 – xFexO3 трещины начи-
нают появляться при нагрузке 30 г для всех кон-
центраций x, и постепенно длина трещины уве-
личивается и становится более заметной по мере
увеличения нагрузки. Первоначально образовав-
шиеся трещины являлись трещинами Палмкви-
ста, и поэтому для расчета вязкости разрушения
Kc было использовано уравнение (10). Затем, по
мере увеличения нагрузки, трещины становились
трещинами срединного типа и для расчета Kc,
следовательно, было использовано уравнение (9).
Было замечено, что Kc сильно зависит от длины
поверхностной трещины, что может быть связано
с наличием остаточного поверхностного напря-
жения [26]. Изображение индентационной тре-
щины на поверхности монокристалла GaFeO3
представлено на рис. 7.

Также было замечено, что по мере увеличе-
ния концентрации Fe трансформация от тре-
щин Палмквиста к срединным трещинам про-
исходит очень постепенно, как показано на
рис. 8. Это означает, что присутствие большего

=
β

c 1 2
o

,P
K

al

Таблица 3. Результаты анализа микротвердости кристаллов Ga2 – xFexO3

Kонцентрация Fe n K1, кг/мм2 K2, кг/мм2
W, ×10–3 кг HV, кг/мм2

x = 0.8 1.527 67.933 623.512 8.293 1156
x = 1.0 1.485 59.444 554.498 6.842 1028
x = 1.2 1.468 46.981 494.861 6.398 917

Рис. 7. Изображение индентационной трещины на
поверхности кристалла GaFeO3.

Рис. 8. Изменение вязкости разрушения Kc при на-
грузке P.
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количества атомов Fe в решетке пытается проти-
востоять разрушению, но, тем не менее, преобла-
дает образование трещин.

3.2.4. Индекс хрупкости и предел текучести

Хрупкость – это важное свойство, которое да-
ет представление о разрушении, произошедшем в
материале. Индекс хрупкости Bi рассчитывается
из соотношения

(11)

Зависимость индекса хрупкости от нагрузки
для кристаллов Ga2 – xFexO3 представлена на рис. 9.

Происходит внезапный скачок индекса хрупко-
сти, когда характер трещин меняется от типа Палм-
квиста на медианный тип. Очевидно, что индекс
хрупкости для трещин срединного типа выше, чем у

= V
i

c

.H
B

K

трещин Палмквиста. Можно видеть, что для всех
концентраций x в Ga2 – xFexO3 индекс хрупкости
остается почти одинаковым при появлении трещин
Палмквиста, но после перехода к трещинам средин-
ного типа значения Bi различаются для разных соста-
вов. Таким образом, содержание Fe в значительной
степени влияет на трещины срединного типа.

Предел текучести σy можно рассчитать по зна-
чению твердости [27]. Поскольку индекс Мейера
n меньше 2 для кристаллов Ga2 – xFexO3, приве-
денная ниже формула [28] используется для вы-
числения σy:

(12)

Различные механические параметры, полу-
ченные в результате вышеуказанных исследований
для монокристаллов GaFeO3, приведены в табл. 4.

σ = V
y .

3
H

Рис. 9. Изменение показателя хрупкости при нагрузке.
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Таблица 4. Микротвердость (HV), вязкость разрушения (Kc), индекс хрупкости (Bi), предел текучести (σy) и тип
трещин для кристаллов GaFeO3

P, г HV, кг/мм2 Kc, г мкм–3/2 Bi, мкм1/2 σy, кг/мм2 c/a Тип трещин

10 192 – – 643 – –

20 1686 – 562 – –

30 1483 0.898 1.650 494 2.035 Палмквиста

40 1294 0.799 1.618 431 2.189 Палмквиста

50 1224 0.697 1.756 408 2.418 Палмквиста

60 1178 0.211 5.572 392 2.612 Срединный

70 1109 0.201 5.504 369 2.730 Срединный

80 1044 0.183 5.687 348 2.830 Срединный

90 1037 0.164 6.317 345 3.063 Срединный

100 1002 0.147 6.802 334 3.25 Срединный
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Поскольку σy прямо пропорционально HV, очевид-
но, что зависимость σy от нагрузки аналогична по-
ведению HV от нагрузки P, как показано на рис. 10.
Таким образом, предел текучести уменьшается с
увеличением нагрузки.

4. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Монокристаллы феррита галлия Ga2 – xFexO3

(x = 0.8, 1 и 1.2) выращены методом зонной плав-
ки, обеспечиваемой фокусировкой лучей от гало-
геновых источников света. Состав кристаллов был
подтвержден ЭДР анализом. Линейное увеличе-
ние параметров решетки с увеличением содержа-
ния железа отражает проявление закона Вегарда.
Значения микротвердости кристаллов Ga2 – xFexO3
не зависели от продолжительности индентирова-
ния, что свидетельствует о несущественности
влияния ползучести (крипа). Закон Хейса–Кен-
далла был использован для объяснения нелиней-
ности микротвердости при приложенной нагрузке.
HV уменьшается с содержанием Fe из-за расширения
решетки. Зарождение трещин происходило при на-
грузке 30 г, и довольно интенсивно при нагрузке око-
ло 70 г и выше – почти для всех композиций Fe. Из-
менение типа трещин от Палмквиста до срединного
происходило в GaFeO3 при нагрузке 60 г. Вместе с
тем, это превращение происходило очень постепен-
но с увеличением концентрации Fe, что свидетель-
ствует о том, что Ga2 – xFexO3 пытался противостоять
разрушению, но трещины преобладали.

Авторы очень благодарны за любезную под-
держку и ценные предложения, данные доктором
S.Ganesamoorthy из Индийского Центра атомных
исследований им. Индиры Ганди, г. Калпаккам,
шт. Тамилнад, при выполнении данной работы.

Авторы заявляют об отсутствии конфликта ин-
тересов в связи с публикацией данной работы. Это
исследование не получило какого-либо конкретного
гранта от финансирующих агентств в государствен-
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Покрытия Cr–Ni–Al–C–N наносили методом импульсного катодно-дугового испарения (PCAE) в
среде аргона, азота и этилена с использованием катода Cr3C2–NiAl, полученного с помощью само-
распространяющегося высокотемпературного синтеза. Структура покрытий исследована методами
сканирующей электронной микроскопии, рентгенофазового анализа, оптической эмиссионной
спектроскопии тлеющего разряда и рамановской спектроскопии. Механические и трибологиче-
ские свойства были исследованы методами наноиндентирования и трибологического тестирования
по схеме “pin-on-disk”. Антикоррозионные свойства оценивали методом вольтамперометрии в сре-
де 1 N H2SO4. Нереакционное покрытие, осажденное в инертной среде Ar, содержало ГЦК-фазу
Cr3C2 с размером кристаллитов <20 нм. Осаждение в реакционных средах C2H4 и N2 привело к
аморфизации покрытий. Образцы, осажденные в аргоне и азоте, показали высокую твердость 24–
25 ГПа. Осаждение покрытий в C2H4 привело к снижению твердости на 40%. Однако углеродсодержа-
щий образец характеризовался относительно низким коэффициентом трения на уровне 0.28, а также
лучшей износо- и коррозионной стойкостью, благодаря положительному влиянию фазы DLC.

Ключевые слова: импульсное катодно-дуговое испарение, покрытия, Cr3C2, NiAl, механические,
трибологические и антикоррозионные свойства
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ВВЕДЕНИЕ
Для нанесения защитных покрытий различно-

го назначения (износо-, жаро- и коррозионно-
стойких) в настоящее время активно применяют
высокоточные технологии, такие как высоко-
мощное импульсное магнетронное напыление
[1], электроискровое легирование (electospark al-
loying, ESA) и импульсное катодно-дуговое испа-
рение (pulsed cathodic arc evaporation, PCAE) [2] с
использованием керамических или композитных
электродных материалов, изготовленных мето-
дом самораспространяющегося высокотемпера-
турного синтеза. Применение импульсного пита-
ния позволяет предотвратить интенсивное разру-
шение керамики вследствие термоудара [2–4].
Нанесение тонкого поверхностного слоя позво-
ляет модифицировать широкий спектр подложек
и придать им повышенные твердость, износо-

стойкость и коррозионную стойкость, характерные
для объемных керамических, металлокерамиче-
ских и композитных материалов [5–7]. К основ-
ным преимуществам данных технологий следует
отнести высокую производительность и высокую
адгезионную прочность получаемых покрытий [8].
Высокая прочность сцепления покрытия с под-
ложкой обусловлена либо протеканием металлур-
гических реакций на межфазной границе (ESA) [9],
либо бомбардировкой подложки высокоэнерге-
тическими ионами и образованием протяженных
псевдодиффузионных слоев между подложкой и
растущим покрытием (PCAE) [10]. Ключевыми
параметрами процесса осаждения для управления
свойствами покрытий являются частота и длитель-
ность импульсов, средняя и пиковая мощность,
энергия разряда и другие электрические характери-
стики [11, 12]. Дополнительный контроль структу-
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ры и свойств достигается за счет использования
различных газовых сред при нанесении покрытий
[13, 14].

Одним из перспективных материалов для на-
несения защитных покрытий является карбид
хрома. Широко известны покрытия в системе
Cr3C2–NiCr [15–17], также разрабатываются но-
вые составы с улучшенными характеристиками:
Cr3C2–ZrO2 [18], Cr3C2–NiCr–CeO2 [19], Cr3C2–
NiMo [20], Cr3C2–NiCrCoMo [21]. Ранее нами
были исследованы покрытия на основе системы
Cr3C2–NiAl, осажденные методом ESA в токе ар-
гона или воздуха при нормальных условиях [22].
Проведены работы по осаждению покрытий ме-
тодами магнетронного напыления и электроис-
крового легирования в вакууме [23]. Было показа-
но, что покрытия, полученные по оптимальным
режимам, обладают высокой износостойкостью и
низким коэффициентом трения на уровне 0.18.
Образцы, нанесенные ионно-плазменными ме-
тодами при распылении катодов Cr3C2–NiAl в ар-
гоне, характеризуются высокой плотностью и
сплошностью [22]. Известно, что улучшить тех-
нологические характеристики покрытий можно
путем введения дополнительных компонентов
посредством осаждения в реакционной атмосфе-
ре. Отметим, что покрытия Сr–Ni–Al–C–N, по-
лученные методом PCAE в реакционной среде,
ранее изучены не были.

Настоящая работа посвящена получению по-
крытий методом PCAE при испарении катода
Cr3C2–NiAl в различных газовых средах, таких

как аргон, азот и этилен, а также исследованию
влияния рабочей среды на свойства получаемых
покрытий.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ

В данной работе для испарения использовали
катод Сr3C2–NiAl, полученный методом саморас-
пространяющегося высокотемпературного синтеза
(СВС). По сравнению с традиционными методами
порошковой металлургии СВС обладает лучшими
технико-экономическими показателями, такими
как высокая производительность, относительная
дешевизна, достигаемая за счет использования бо-
лее дешевого сырья, и чистота получаемых продук-
тов. В качестве подложек использовали диски из
стали 5140 (40Х, состав, вес. %: Fe – 97.0, C –
0.36–0.44, Si – 0.17–0.37, Mn – 0.5–0.8, Cr – 0.8–
1.1, Cu – 0.3) размером ∅30 × 5 мм. Покрытия син-
тезировали на установке на базе откачивающей си-
стемы УВМ-2М, в камере которой установлен узел
PCAE, оснащенный катодом из наносимого мате-
риала, анодами в форме металлического кольца и
спирали, а также электродом поджига (рис. 1).

Катод помещают в специальный держатель,
изолированный от электрических пробоев с по-
мощью тефлоновой трубки и кварцевой колбы.
Поджиг осуществляется через металлическую
проволоку. Анодное напряжение подается на во-
доохлаждаемые спираль и диск, изготовленные
из меди. Подложка закрепляется на удерживаю-
щем кольце и располагается в пространстве меж-

Рис. 1. Фото, схема и зависимость напряжения от времени для блока PCAE.
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ду спиралью и диском на расстоянии 20 мм от ка-
тода. Энергия дугового разряда накапливается в
батарее конденсаторов емкостью 2000 мкФ. Для
реализации этой энергии в дуговом разряде ис-
пользуется высоковольтный инициирующий им-
пульс напряжения, подводимый вблизи катода.
Напряжение и частота поджига составляли 15 кВ
и 10 Гц соответственно. Напряжение, подаваемое
на анод, находилось вблизи значения 110 В, ток
при этом достигал 1 кА. Давление рабочих газов,
Ar (99.9995%), N2 (99.999%) и C2H4 (99.95%) со-
ставляло 0.4 Па, остаточное давление 4 × 10–3 Па.
Подложки подвергали ультразвуковой очистке в
изопропиловом спирте. Затем после помещения в
вакуумную камеру, на подложку в первые 2–3 мин
подавали анодное напряжение для нагрева за
счет электронной бомбардировки. Далее в тече-
ние 5 мин проводили формирование псевдо-
диффузионного слоя при плавном понижении
от –2 до 0 кВ отрицательного напряжения сме-
щения, подаваемого на подложку. Перед осажде-
нием покрытий в реакционных средах проводили
нанесение подслоя при испарении катода в арго-
не в течение 1–2 мин.

Для структурного анализа использовали скани-
рующий электронный микроскоп Hitachi S-3400N c
системой энергодисперсионного анализа NORAN
System 7. Профили распределения элементов полу-
чали с помощью оптического эмиссионного спек-
трометра тлеющего разряда Profiler-2 HORIBA-JY
согласно методике [24]. Рентгенофазовый ана-
лиз (РФА) проводили на дифрактометре D8
ADVANCE компании Bruker с использованием
CuKα-излучения. Расчет размера кристаллитов
проводили с использованием формулы Дебая–
Шеррера. Исследования методом Рамановской
спектроскопии проводили на приборе NTEGRA
NT-MDT с использованием красного лазера
(длина волны 633 нм). Механические характери-
стики, такие как твердость (Н), модуль упругости
(Е), упругое восстановление (W), исследовали на
нанотвердомере Nanohardness Tester (CSM Instru-
ments) при нагрузке 4 мН. Расчет параметров про-
водили по методу Оливера–Фарра. Значения
твердости рассчитывали как отношение макси-
мальной нагрузки к площади проекции восста-
новленного отпечатка, модуль упругости опреде-
ляли исходя из площади проекции отпечатка,
контактной жесткости, рассчитываемой по на-
клону верхней трети кривой разгружения, коэф-
фициента Пуассона и параметров индентора.
Трибологические испытания проводили на ав-
томатизированной машине трения Tribometer
(CSM Instruments) по схеме “pin-on-disk” с по-
мощью контртела из Al2O3 при линейной скоро-
сти 10 см/с и нагрузке 1 Н. Фрактографические
исследования канавок износа с последующим
вычислением величины приведенного износа
проводили на оптическом профилометре Veeco

WYKO NT1100. Для экспериментов по определе-
нию коррозионной стойкости использовали трех-
электродную ячейку с потенциостатом “Voltalab
PST050”. Испытания проводили в 1 N H2SO4 при
температуре 25°C.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Состав покрытий, определенный методом

оптической эмиссионной спектроскопии тлею-
щего разряда (ОЭСТР), может быть записан
следующим образом: Cr47.0Ni5.2Al1.3C46.5 (покры-
тие 1), Cr37.8Ni7.8Al1.4C10.3N42.7 (покрытие 2), и
Cr20.8Ni6.0Al3.0C70.2 (покрытие 3). На поверхности
всех покрытий наблюдаются выраженные вклю-
чения конденсированной капельной фазы, по-
явившейся в результате плавления и испарения
катодного материала (рис. 2а). Данный поверх-
ностный дефект является особенностью катодно-
дуговых покрытий [25]. Для всех покрытий кон-
центрация капель преимущественно сфериче-
ской формы находилась в пределах 13–15% от
площади покрытий.

Отметим, что толщина покрытий 1, 2 и 3, опре-
деленная из профилей ОЭСТР, составила 1.0, 0.6
и 2.3 мкм соответственно.

Согласно СЭМ-изображениям поперечных из-
ломов, все покрытия показали схожую плотную
однородную структуру. На поверхности покрытий
заметна капельная фаза; дефектов внутри покры-
тий не наблюдали. Для реакционных покрытий
четко прослеживается подслой, осажденный в
среде Ar (рис. 2б).

Согласно данным РФА, на дифрактограммах
всех покрытий были выявлены пики подложки Fe
(JCPDS 06-0696) и твердого раствора Ni(Al,Cr)
(JCPDS 16-17228) (рис. 2в). Для покрытий, полу-
ченных в Ar и N2, были найдены пики, связанные
с отражениями от плоскостей (201), (211) и (121)
ГЦК-фазы на основе Cr3C2 (JCPDS 89–2723).
Размер кристаллитов Cr3C2 не превышал 25 нм
для образцов 1 и 2. Осаждение в реакционной
среде N2 дополнительно привело к образованию
фазы Сr2N (JCPDS 35-0803). При переходе к рас-
пылению в среде C2H4 выявлялись пики от фазы
Cr7C3 (JCPDS 071–3789), при этом размер кри-
сталлитов составлял 30–50 нм. В диапазоне 2Θ =
= 35°–50° наблюдали уширенный пик, который,
вероятно, связан с образованием аморфного уг-
лерода.

Спектры комбинационного рассеяния покры-
тий Cr–Ni–Al–C–N, полученных в атмосфере
Ar, N2 и C2H4, показаны на рис. 2г. Для покрытий,
нанесенных в Ar и N2, не было выявлено харак-
терных пиков. В то время как на спектрах комби-
национного рассеяния покрытия, полученного в
среде C2H4, наблюдаются пики 1330 и 1520 см–1,
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форма и положение которых аналогичны фазе ал-
мазоподобного углерода DLC [26].

Исследование механических характеристик
показало, что покрытие, осажденное в аргоне, об-
ладает твердостью Н = 24 ± 5 ГПа, максимальным
модулем упругости Е = 305 ± 37 ГПа и упругим
восстановлением W = 59% (табл. 1).

При осаждении покрытий в среде N2 значение
твердости практически не изменилось и состави-
ло 25 ± 5 ГПа, однако наблюдалось снижение мо-
дуля упругости на 8%. При этом образец 2 обладал
максимальным упругим восстановлением W = 70%.
Похожие результаты, такие как незначительный
рост твердости и снижение модуля упругости при
увеличении концентрации азота, были получены

Рис. 2. Типичные СЭМ-изображения поверхности (а) и поперечного сечения (б) покрытия 3, рентгенограммы (в) и
спектры комбинационного рассеяния (г) покрытий 1–3.
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Таблица 1. Механические свойства покрытий и подложки

№ Атмосфера H, ГПа E, ГПа W, % H/E H3/E2, ГПа

1 Ar 24 ± 5 305 ± 37 59 0.079 0.149
2 N2 25 ± 5 281 ± 24 70 0.089 0.198
3 C2H4 15 ± 3 185 ± 36 66 0.081 0.099

Подложка – 4 223 12 0.018 0.001
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для катодно-дуговых покрытий Al–Cr–B–N в ра-
боте [27]. Осаждение в среде этилена привело к
снижению твердости на ~40% и модуля упругости
на ~35–40%. В то же время упругое восстановле-
ние покрытия 3 составило 66%, что на 12% выше
значений, полученных для нереакционного по-
крытия. Снижение твердости при осаждении по-
крытий в углеродсодержащей среде может быть
связано с образованием фазы графита. Подобное
явление наблюдали в работах [28, 29]. На основа-
нии результатов наноиндентирования были так-
же определены характеристики H/E и H3/E2 (табл.
2), которые могут служить показателями износо-
стойкости и характера разрушения покрытий
[30].

График зависимости коэффициента трения f
от дистанции и средние значения f покрытий 1–3
показаны на рис. 3 и в табл. 2. Характерным для
покрытия 1 является наличие этапа приработки
на пробеге 0–14 м, после которого f плавно воз-
растает до значений 0.70–0.76 и сохраняется по-
стоянным до конца испытания. Коэффициент
трения азотсодержащего покрытия за 40 м испы-
тания возрос до ~1 и сохранился постоянным на
оставшейся дистанции испытания.

В случае покрытия 3 наблюдали скачок f до 0.44
на пробеге 0–25 м, связанный с этапом приработки
покрытия. Углеродсодержащее покрытие показало
низкий и стабильный коэффициент трения на
уровне ~0.28. Снижение коэффициента трения при
осаждении в этилене может быть связано с образо-

ванием графита на поверхности покрытия, что под-
тверждается данными спектроскопии комбинаци-
онного рассеяния (рис. 2г). В работах [31, 32] показа-
но, что графит в зоне трибоконтакта на изношенной
поверхности способствует снижению коэффициента
трения за счет смазывающего эффекта.

Согласно 2D- и 3D-профилям, глубина дорож-
ки износа (hw) покрытия 1, полученного в Ar, соста-
вила 5 мкм при толщине 1 мкм, что говорит о пол-
ном износе образца 1. Для образца 2 hw = 1.5 мкм,
что превышает толщину покрытия и свидетельству-
ет о его износе. Покрытие, полученное в C2H4, ха-
рактеризовалось hw = 0.3 мкм при толщине 2.3 мкм.
Можно сделать вывод, что образец 3 не износился
до подложки.

Отметим, что скорость износа покрытий (Vw),
определенная по 3D-профилям дорожек трения
(рис. 4), снижалась в ~13 и ~3 раза при переходе от
Ar и N2 к распылению в среде C2H4 (табл. 2).

Таблица 2. Трибологические характеристики и корро-
зионная стойкость покрытий

№ f
VW × 10–5, 

мм3 Н–1 м–1
ϕ, мВ icor, мкА/см2

1 0.71 19.9 –198 88
2 0.97 4.8 –203 189
3 0.28 1.5 –210 35

Рис. 3. Зависимость коэффициента трения от дистан-
ции для покрытий 1–3.
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Рис. 4. 3D-профили дорожек износа покрытий 1 (а),
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Поляризационные кривые покрытий 1–3
представлены на рис. 5.

Потенциал свободной коррозии (ϕ) и плотность
тока коррозии (icor), рассчитанная с использовани-
ем уравнения Тафеля, сведены в табл. 2. Близкие
значения потенциалов коррозии всех испытанных
образцов указывают на то, что плотности тока по-
крытий в основном определяются растворением
материала подложки (железа). Для нереакцион-
ного покрытия значение плотности тока корро-
зии составило 88 мкА/см2. При переходе к реак-
ционному распылению в среде N2 для покрытия 2
плотность тока коррозии возросла в ~2 раза и со-
ставила 189 мкА/см2. Минимальной плотностью
тока коррозии 35 мкА/см2 характеризовался об-
разец, осажденный в среде C2H4. Таким образом,
покрытие, полученное в С2Н4, показало стойкость к
коррозионному воздействию в 2.5 и 5.4 раза выше,
чем образцы, осажденные в среде Ar и N2.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом импульсного катодно-дугового испа-
рения электрода Сr3C2–NiAl были получены по-
крытия в атмосфере Ar, N2 и C2H4. Покрытие, оса-
жденное в Ar, содержало фазы Cr3C2 и Ni(Al,Cr).
Переход к распылению в реакционной среде N2
способствовал образованию в покрытии дополни-
тельной фазы Cr2N. Осаждение в C2H4 привело к
изменению доминирующей фазы Cr3C2 на Cr7C3;
тогда как избыточный углерод выделялся в виде
фазы DLC. Образцы, полученные в Ar и N2, пока-
зали близкие значения твердости 24 и 25 ГПа со-
ответственно. При осаждении в углеродсодержа-
щей среде твердость покрытия снизилась на 40%
в результате образования относительно мягкой
фазы графита. Однако образование свободного

углерода привело к снижению коэффициента тре-
ния и росту износостойкости покрытия по сравне-
нию с образцами, осажденными в аргоне и азоте.
Покрытие, осажденное в C2H4, характеризовалось
низкой плотностью тока коррозии на уровне
35 мкА/см2, что в 2.5 и 5.4 раза меньше данных, по-
лученных для образцов, осажденных в Ar и N2, со-
ответственно.

Таким образом, покрытия, осажденные в Ar и
N2, показали лучшие механические характери-
стики. В то же время углеродсодержащий образец
обладал низким коэффициентом трения, высо-
кой износо- и коррозионной стойкостью.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского научного фонда (договор № 20-79-
10104) в части электрохимических исследований.
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ВВЕДЕНИЕ
Существенным недостатком подшипников

скольжения из алюминия является их склон-
ность к схватыванию со стальным валом в случае
дефицита жидкой смазки на поверхности тре-
ния. Вероятность зарождения очага схватывания
снижается, а давление схватывания повышается,
если в состав Al матрицы вводят вещества типа
олова, способные размазываться по поверхности
трения в виде тонких разделительных пленок
[1‒3]. Композиционные материалы (КМ) с боль-
шой долей мягких фаз используются обычно в
виде антифрикционных покрытий твердых под-
шипниковых вкладышей (ГОСТ 14113–78).

Для повышения твердости Al-сплавов в них
вводят твердые керамические частицы [4–6]. Од-
нако их поверхность плохо смачивается оловом, и
при кристаллизации расплава образуются слабые
межфазные границы. С целью сохранения высо-
кой прочности антифрикционного КМ площадь
таких границ стремятся минимизировать путем
снижения объемной доли олова или его замены
частицами материала типа графита [7–9].

С целью увеличения прочности межфазных
границ твердые керамические частицы в компо-
зитах Al–Sn можно заместить алюминидами, хо-
рошо смачиваемыми и жидким Sn, и Al. Причем,
твердые частицы необязательно вводить в рас-
плав готовыми, они могут быть получены “in situ”
вследствие реакции между алюминиевой основой

и железом [10]. Во избежание проблемы однород-
ного перемешивания расплава с большим содер-
жанием частиц твердой фазы, такие КМ можно
получать методами порошковой металлургии.
Например, в ходе спекания прессовок из элемен-
тарных порошков были получены двухфазные
КМ “Al–Al3Fe”, обладающие повышенной изно-
состойкостью по сравнению с обычными алюми-
ниевыми сплавами и не уступающие по триботех-
ническим свойствам оловянистым бронзам [11].

Поскольку алюминид Al3Fe частично раство-
рим в жидком алюминии [12], он хорошо им сма-
чивается и образует с матрицей прочную адгези-
онную границу при кристаллизации расплава.
Растворимость железа в жидком олове также рас-
тет с температурой [13]. Отсюда следует, что мож-
но не опасаться формирования в композите Al–
Fe–Sn слабых адгезионных границ между добав-
ками и смело увеличивать содержание олова до вы-
сокой оптимальной концентрации 35–40 мас. %,
определенной в работе [14]. Однако ранее такие
композиционные материалы спеканием не полу-
чали и не исследовали. Поэтому основной целью
настоящей работы является исследование трибо-
технических свойств указанных КМ при сухом
трении, с тем чтобы установить целесообразность
введения большого количества олова в алюмо-
матричный КМ, упрочненный частицами интер-
металлидов.

УДК 669.018.24;620.178.162.42

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ
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МАТЕРИАЛЫ
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Для формирования композитов со сложным
фазовым составом использовали смеси порошков
алюминия марки АСД-4, железа марки ПЖ-4 и
олова марки ПО 2. Так в смесь, обозначаемую да-
лее КМ20, помимо алюминия входили 8 мас. %
(5 ат. %) Fe и 21 мас. % (6 ат. %) Sn, а в смесь, обо-
значаемую КМ40, входили 7 мас. % (5 ат. %) желе-
за и 38 мас. % (13 ат. %) олова. После смешивания
порошки прессовали в плотные брикеты с пори-
стостью ∼5% и подвергали спеканию в вакуумной
печи марки СНВЭ, при остаточном давлении ат-
мосферных газов не выше 10–2 Па. Спекание про-
водили при температурах ниже и выше точки
плавления алюминия с выдержкой 1 ч. Спеченные
брикеты подвергали дополнительному уплотне-
нию при 250°С в закрытой пресс-форме под давле-
нием, трехкратно превышающем предел текучести
Al. Плотность образцов определяли по методу Ар-
химеда, путем гидростатического взвешивания.

Шлифы для металлографических исследова-
ний готовили по следующей методике: поверх-
ность образца шлифовали на наждачных бумагах
с убывающим размером абразивных частиц, а за-
тем на сукне с нанесенной на него алмазной пас-
той, содержащей частицы менее 1 мкм. Полиро-
ванные поверхности дополнительно протравли-
вали в 4%-ном растворе азотной кислоты в
этиловом спирте. Для анализа структуры и соста-
ва поверхности шлифов использовали оптиче-
ский и сканирующий электронный LEO EVO 50
(Zeiss, Германия) микроскопы, предоставленные
ЦКП “НАНОТЕХ” ИФПМ СО РАН (ЦКП ТНЦ
СО РАН).

Данные для рентгенофазового анализа были по-
лучены с помощью дифрактометра ДРОН-7, с ис-
пользованием CoKα-излучения без монохроматора
при симметричной схеме отражения. Съемку про-
водили в интервале углов 25° ≤ 2θ ≤ 165° с шагом
0.05°. Для обработки результатов использовали

программный комплекс PDWin (Буревестник,
Россия).

Триботехнические свойства композитов опре-
деляли при сухом трении по стальному контртелу
по схеме “палец–диск” на установке фирмы “Tri-
botechnic” (Франция). Коэффициент трения μ
рассчитывался автоматически встроенным ком-
пьютером. Линейную интенсивность изнашива-
ния Ih образцов сечением 2 × 2 мм определяли по
формуле: Ih = Δ/L [мкм/м], где Δ – толщина изно-
шенного слоя при прохождении пути трения дли-
ной L, измеренная с помощью микрометра. Точ-
ность значения Ih составила ±0.02 [мкм/м]. Поверх-
ности контртел перед началом трибологических
испытаний готовили по методике, используемой
для приготовления шлифов. Давление на поверх-
ность трения P составляло 1–5 МПа, скорость
скольжения V – 0.6 м/с, путь трения L – 1000 м.
Механические характеристики материалов опреде-
ляли при сжатии прямоугольных образцов на уни-
версальной испытательной машине Instron-1185
при скорости осаживания 0.5 мм/мин.

РЕЗУЛЬТАТЫ
В спекаемых двухкомпонентных порошковых

смесях твердое соединение Al3Fe интенсивно об-
разуется при температуре ∼650°С, близкой к
плавлению эвтектики Al–Fe [15]. Однако олово
плавится при 231°С. Его расплав проникает по
границам зерен алюминиевых порошинок и на-
сыщается алюминием. Достигнув порошинок же-
леза, он хорошо их смачивает и фрагментирует на
отдельные зерна, в которые диффундирует рас-
творенный в олове алюминий, образуя интерме-
таллид Al3Fe. Увеличение площади поверхности
реакции приводит к быстрому сплавообразова-
нию, и свободное железо в образцах полностью
замещается указанным соединением уже при
490°С спекания (рис. 1). Данные результаты со-
гласуются с [13], где сообщается, что равновес-
ный фазовый состав сплавов Al–Fe–Sn в алюми-
ниевом углу диаграммы при 320 и 700°С образуют
олово, алюминий и соединение Al3Fe.

За счет растворения атомов Al в порошках же-
леза объем последних возрастает почти в 4 раза, и
на их месте формируются кластеры, состоящие из
тугоплавких частиц Al3Fe, разделенных тонкими
прослойками Sn. Ввиду завершения реакции спла-
вообразования при низкой температуре спекания
(Тсп), дальнейший ее подъем на фазовый состав
КМ40 и КМ20 не влияет, хотя частицы Al3Fe при
этом укрупняются, а среднее расстояние между
ними увеличивается (рис. 2).

Условный предел текучести композитов σ0.2
также не зависел от температуры спекания и имел
практически постоянную величину ∼60 МПа
(табл. 1). Низкое ее значение указывает, что по-

Рис. 1. Дифрактограмма спеченного при 490°С ком-
позита КМ40.
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ры, как непременные элементы структуры спе-
ченных материалов, также вносят свой вклад в их
прочность. Двустороннее обжатие спеченных об-
разцов при 250°С в закрытой пресс-форме с це-
лью их доуплотнения привело к заметному
уменьшению объемной доли пор и росту σ0.2 ком-
позитов КМ40 и КМ20 от 60 до ∼100 МПа и до
∼122–130 МПа предела прочности (σВ). Получен-
ные значения указанных величин практически не
зависели от температуры спекания КМ (табл. 1),
что также указывает на постоянство их фазового
состава.

Включения олова, в отличие от пор, являются
несжимаемыми элементами структуры КМ с пре-
делом упругости немного ниже, чем у Al и, зна-
чит, поддерживают уровень действующего гидро-

статического давления в деформируемом образ-
це. Поэтому при изменении концентрации олова
аддитивная величина σ0.2 у доуплотненных двух-
фазных композитов Al–Sn меняется мало. Алю-
миниды же гораздо тверже Al-матрицы, и при их
добавлении в композит величина σ0.2 растет. В на-
шем случае объемная доля твердых частиц Al3Fe,
образующихся при спекании смесей Al–Fe–Sn,
составляла 14–17%, в результате чего предел теку-
чести КМ после их допрессовки имел такую же
величину, как σ0.2 у упрочненных методом равно-
канального углового прессования (РКУП) соот-
ветствующих двухфазных композитов Al–Sn [14].
При сжатии на 30% прочность дисперсно-упроч-
ненных КМ20 и КМ40 дополнительно возрастала
на 25–30 МПа (табл. 1).

Рис. 2. Структура спеченного композита КМ40. Тсп, °С: 620 (а); 650 (б); 680 (в); 710 (г). Темные области – алюминиевая
матрица, светлые – оловянные включения, серые – частицы Al3Fe.

200 мкм(а) 200 мкм(б)

200 мкм(в) 200 мкм(г)
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Сравнительные испытания спеченных пар
композитов с малым (Al–20Sn и КМ20) и боль-
шим (КМ40 и Al–40Sn) содержанием олова пока-
зали, что интенсивность изнашивания спечен-
ных при низкой температуре (570°С) легирован-
ных железом КМ была выше, чем у двухфазных
КМ, и стала сравнимой только при повышении
температуры спекания до 620°С (табл. 2). Т.е. повы-
шение износостойкости композитов Al–Sn за счет
легирования их железом было незначительным.

Максимальная температура спекания двух-
фазных композитов Al–Sn ограничивается из-за
потери порошковыми прессовками формы вслед-
ствие растворения алюминия в олове и образова-
ния большого количества жидкой фазы. Однако
образцы КМ40 и КМ20 благодаря присутствию в
них тугоплавких частиц Al3Fe можно было нагре-

вать до температуры выше точки плавления Al-
матрицы. В результате после спекания при 710°С
и допрессовки интенсивность изнашивания ком-
позита КМ40 при сухом трении по стальному
диску стала на 10–15% ниже, чем у базового КМ
Al–40Sn (табл. 2). Износостойкость КМ20 с
меньшим содержанием олова была заметно хуже,
а спеченный при 680°С безоловянистый компо-
зит Al–10Fe (5 ат. % Fe) истирался еще быстрее,
несмотря на более высокое содержание в нем
твердых алюминидов.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Из представленных в табл. 2 данных следует,

что при сухом трении по стальному контртелу из-
носостойкость литого (АВЧ) алюминия выше,
чем у мелкозернистого спеченного алюминиевого

Таблица 1. Влияние температуры спекания Тсп и последующего доуплотнения на механические свойства (пре-
дел текучести σ0.2, предел прочности σB, относительное укорочение δ) КМ Al–Fe–Sn при сжатии

* Спеченные образцы (перед деформационной обработкой); ** спеченные образцы при 600°С и подвергнутые последующему
однократному РКУП при 200°С.

Состав Фазовый состав Тсп, °С σ0.2, МПа σB, МПа δ, %

КМ40 Al, Sn, Al3Fe 570 101/61* 126/81* 18/9.4*
Al, Sn, Al3Fe 595 100 128 18.5
Al, Sn, Al3Fe 620 97/61* 123/95* >30/>30*
Al, Sn, Al3Fe 680 90 123 >30
Al, Sn, Al3Fe 710 98 122 >30

КМ20 Al, Sn, Al3Fe 620 97 129 >30

**Al–40Sn [14] Al, Sn 600 102/43* 110/80* >30
**Al–20Sn [14] Al, Sn 600 103/45* 119/91* >30

Таблица 2. Зависимость интенсивности изнашивания Ih и коэффициента трения μ композитов Al–Fe–Sn в спе-
ченном и доуплотненном (ГП) состоянии от давления при сухом трении по стали. V = 0.6 м/с

Состав Тсп, °С
Ih, мкм/м μ

1 МПа 3 МПа 4 МПа 5 МПа 1 МПа 3 МПа 4 МПа 5 МПа

Al–10Fe 680 + ГП 0.21 0.51 0.66 0.97 0.42 0.29 0.27 0.26
КМ20 570 0.16 0.35 0.52 0.59 0.47 0.40 0.39 0.32

570 + ГП 0.16 0.28 0.40 0.46 – – – –
620 + ГП 0.13 0.22 0.33 0.36 – – – –

КМ40 570 0.14 0.33 0.42 0.55 0.45 0.39 0.38 0.29
570 + ГП 0.13 0.22 0.25 0.28 0.43 0.37 0.38 0.30

620 0.15 0.26 0.28 0.33 – – – –
620 + ГП 0.13 0.19 0.23 0.25 – – – –
680 + ГП 0.14 0.20 0.26 0.28 – – – –

710 0.17 0.24 0.25 0.28 – – – –
710 + ГП 0.12 0.17 0.21 0.22 0.45 0.36 0.34 0.32

Al–20Sn 600 + ГП 0.13 0.24 – 0.36 – – – –
Al–40Sn 600 + ГП 0.13 0.20 0.23 0.25 – – – 0.31
АВЧ Литой 0.10 0.23 0.30 0.32 0.34 – 0.30 0.29
АСД-4 640 + 2 РКУП 0.08 0.23 0.37 0.40 0.56 – 0.32 0.31
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образца. Объяснить слабое сопротивление спечен-
ных образцов истиранию только отрицательным
влиянием остаточной пористости нельзя, по-
скольку даже после уплотнения и упрочнения спе-
ченных образцов двукратным РКУП износостой-
кость их при повышенных давлениях оставалась
ниже, чем у литого сплава. Т.е. при сухом трении
интенсивность изнашивания алюминиевого об-
разца зависит в основном от величины приложен-
ной нагрузки, и в малой степени от его прочности.

Однако величину Ih у спеченного алюминия
можно существенно снизить, если в его состав до-
бавить около 40 мас. % (20 об. %) мягкого олова.
Указанная концентрация Sn вдвое больше, чем в
стандартных литых сплавах марки АО, но при
меньших его концентрациях эффект олова на из-
носостойкость спеченного Al незначителен [14].

Исследования структуры подповерхностного
слоя трущихся по стали образцов Al–Sn показали
[10, 14], что улучшение износостойкости алюми-
ния при добавлении в него большого количества
олова обусловлено не смазыванием им поверхно-
сти трения, а облегчением относительного сме-
щения соседних зерен, которое имеет место при
наличии на разделяющей их границе тонкой про-
слойки из мягкого пластичного материала. Про-
скальзывание Al-зерен вдоль Sn прослоек позволя-
ет подвергнуть материал большим деформациям,
не повышая существенно плотность дислокаций
внутри зерен [16]. Весовая концентрация олова
35–45% является оптимальной, поскольку поз-
воляет сохранить мостики спекания между Al-
зернами и в то же время существенно облегчает их
относительное смещение. Поскольку при сухом
трении деформирующему воздействию в первую
очередь подлежит верхний слой зерен, то при на-
личии прочных связей между зернами деформа-
ция не локализуется только в верхнем их слое, а
распространяется и на нижележащие слои. Рост
толщины вовлеченного в деформацию слоя мате-
риала приводит к снижению ее градиента, и рас-
положенные в деформируемом слое зерна могут
испытывать большие деформации до отслоения,
которое происходит вследствие исчерпания ре-

сурса пластичности разделяющих их тонких оло-
вянных прослоек.

Сдерживать взаимное проскальзывание де-
формируемых зерен могут и присутствующие на
границах твердые частицы, и тем самым способ-
ствовать вовлечению в пластическое течение под-
поверхностные слои зерен, т.е. увеличивать тол-
щину вовлеченного в деформацию силами тре-
ния слоя и снижать интенсивность образования
частиц износа в виде отслоившихся зерен матри-
цы. Однако если частицы хрупкие и слабо связа-
ны с окружающим их оловом, то их присутствие
ускорит разрушение оловянных прослоек, и вли-
яние частиц на износостойкость композицион-
ного материала будет обратным.

Межзеренные поры также способствуют лока-
лизации пластического течения и ускоренному
изнашиванию спеченных образцов при сухом
трении. При повышении температуры спекания
их объемная доля убывает, а износостойкость КМ
растет. Однако устранить поры полностью удает-
ся лишь посредством горячей допрессовки спе-
ченных образцов, что способствует дальнейшему
улучшению их износостойкости (табл. 2). Устра-
нение пор привело к росту у допрессованных об-
разцов σ0.2 на 30–40 МПа, но примерно на эту же
величину вырос и предел их прочности σВ. Т.е.
прочность исследуемых композитов является ве-
личиной аддитивной концентрации составляю-
щих их фаз, объемное соотношение которых по-
стоянно и не зависит от Тсп композита.

Во время непосредственно спекания объемное
соотношение фаз не является величиной посто-
янной и зависит от температуры процесса, влия-
ющей на растворимость атомов алюминия в оло-
ве и атомов железа в расплаве Sn–Al. Их раство-
римость растет при повышении Тсп и таким
образом влияет на размеры частиц фаз и образуе-
мую ими структуру КМ. В результате ускоренной
растворимости мелкие частицы алюминидов ис-
чезали, а крупные подрастали, и удельная поверх-
ность частиц фазы Al3Fe снижалась. Часть защем-
ленного между частицами олова высвобождалась

Рис. 3. Структура железосодержащих кластеров КМ40. Тсп, °С: 650 (а), 680 (б) и 710 (в).

20 мкм(а) 20 мкм(б) 20 мкмAl3Fe

Al3Fe

(б)
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и расходовалась на фрагментацию матрицы и
утолщение прослоек между ее зернами (рис. 1). С
ростом толщины прослоек ресурс их пластично-
сти увеличивался, и это способствовало повыше-
нию износостойкости композитов (табл. 2).

Растворимость олова в жидком алюминии не-
ограниченна, и при расплавлении матрицы КМ
образуется расплав Al–Sn. При его кристаллиза-
ции растворенное в нем олово выпадает на грани-
цах растущих алюминиевых зерен в виде просло-
ек (рис. 2в, 2г). Ввиду высокой скорости кри-
сталлизации расплава размер новых Al зерен
становится меньше, чем до расплавления матри-
цы, и это благоприятно сказывается на пластич-
ности КМ [14]. При расплавлении матрицы зна-
чительная часть олова продолжает удерживаться
в кластерах капиллярными силами и высвобож-
дается только при укрупнении частиц алюмини-
дов. С уходом избыточного олова в расплав раз-
меры кластеров снижаются (рис. 2). В результате
указанных структурных изменений износостой-
кость композитов возросла, величина Ih у КМ40
стала на 10–15% ниже, чем у базового двухфазного
композита Al–40Sn при прочих равных условиях.

Эволюцию размеров и формы частиц Al3Fe
при температуре выше плавления Al-матрицы
можно видеть на рис. 3. До расплавления матри-
цы в оловянных прослойках оставалось много
мелких частиц алюминидов (показаны стрелками
на рис. 3а), которые снижали их пластичность.
Крупные частицы имели неравновесную форму и
содержали поры и трещины, что также плохо ска-
зывалось на износостойкости КМ. При расплав-
лении Al начинает действовать как поверхност-
но-активная жидкость, проникает на границы зе-
рен больших частиц алюминидов железа и
фрагментирует их (рис. 3б). Увеличение площади
межфазной поверхности способствует интенси-
фикации процессов растворения–осаждения и
приводит к практическому исчезновению мелких
частиц Al3Fe. Размер оставшихся алюминидов вы-
равнивается, а количество в них трещин и других
дефектов снижается (рис. 3в). Снижение числа ча-
стиц приводит к утолщению прослоек олова, ре-
сурс их пластичности повышается, и они могут вы-
держать большие деформации до его исчерпания.

Таким образом, из рассмотренного выше ма-
териала следует, что основным фактором, спо-
собствующим повышению износостойкости КМ
Al–Fe–Sn, является улучшение их пластичности
за счет снижения пористости и утолщения оло-
вянных прослоек, при условии сохранения свя-
занности зерен матрицы. Об улучшении пла-
стичности КМ с ростом температуры спекания
свидетельствуют не только данные испытаний

Рис. 4. Структура доуплотненных образцов КМ40 под
поверхностью трения. V = 0.6 м/с, P = 5 МПа. Темпе-
ратура спекания, °С: 570 (а), 620 (б), 710 (в, г). Обра-
зец (г) не доуплотнялся.
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(в)
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на сжатие (табл. 1), но и характер структуры мате-
риала под поверхностью трения (рис. 4).

На представленных фотографиях видно, что
в случае низкой пластичности спеченного при
570 С КМ40 зерна матрицы под поверхностью
трения практически не деформированы. Т.е. ча-
стицы износа образуются вследствие разрушения
кластеров с мелкими частицами алюминидов и
абразивного истирания больших зерен матрицы
поверхностными неровностями твердого сталь-
ного контртела.

Однако, как только пластичность материала
повышалась за счет утолщения прослоек Sn, вы-
свободившегося вследствие укрупнения интер-
металлических частиц, так под поверхностью тре-
ния стали наблюдаться сильнодеформированные
Al-зерна, а износостойкость КМ возросла (табл. 2).
Явными признаками возросшей пластичности
спеченного при 710°С КМ40 является появление
заусенца с задней стороны трущегося образца
(рис. 4в).

Отметим важность такой операции как до-
прессовка спеченных образцов. В результате ее
применения устраняются охрупчивающие мате-
риал межчастичные поры. В противном случае
они облегчают распространение подповерхност-
ных трещин и преждевременное образование ча-
стиц износа. На месте таких частиц образуются
большие углубления (рис. 4г), которые хорошо
видны и на фотографиях поверхности трения об-
разца (рис. 5а). На поверхности трения допрессо-
ванного образца также присутствуют углубления
на месте отслоившихся зерен (рис. 5б), но из
сравнения рис. 4в и 4г следует, что они гораздо
мельче, чем у спеченных образцов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Из полученных результатов следует, что по-
средством спекания смеси элементарных порош-
ков Al, Fe и Sn можно получать композиты на ос-
нове алюминия с большим содержанием мягкого
олова и твердой интерметаллидной фазы Al3Fe,
объединенной в кластеры из мелких частиц, раз-
деленных тонкими оловянными прослойками. С
повышением температуры спекания размер ча-
стиц увеличивается, прочность композитов не-
сколько снижается, но заметно возрастает их пла-
стичность и становится сравнимой с пластично-
стью двухфазных КМ Al–Sn. Спекание при
температуре выше точки плавления Al матрицы
огрубляет структуру частиц в железосодержащих
кластерах, что приводит к увеличению толщины
разделяющих их оловянных прослоек и повыше-
нию износостойкости КМ. Горячая допрессовка
спеченных КМ Al–Fe–Sn эффективно способ-
ствует улучшению их механических и триботех-
нических свойств. Увеличение содержания олова
с 20 до 40 мас. % также способствует существен-
ному повышению износостойкости исследуемых
КМ тройного состава.

Работа выполнена в рамках государственного за-
дания ИФПМ СО РАН, тема № FWRW-2021-0006.
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