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Исследуется упорядочивание двумерного массива ферромагнитных частиц с диполь-дипольным
взаимодействием методом компьютерного моделирования. Для компьютерного моделирования ис-
пользуется модель Изинга и кластерный алгоритм Вольфа. Рассматриваются однодоменные части-
цы. Диполь-дипольное взаимодействие приводит к антиферромагнитному упорядочиванию намаг-
ниченностей частиц. Вычислена зависимость температуры антиферромагнитного упорядочивания
от интенсивности диполь-дипольного взаимодействия. Показано, что эта зависимость носит лога-
рифмический характер. Исследовано поведение системы во внешнем магнитном поле. Для массива
ферромагнитных частиц, как и для непрерывных систем, существует критическое значение напря-
женности магнитного поля, подавляющее антиферромагнитный порядок. Показано, что зависи-
мость критического значения напряженности магнитного поля от интенсивности диполь-диполь-
ного взаимодействия носит линейный характер.
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ВВЕДЕНИЕ
Двумерные массивы ферромагнитных наноча-

стицы представляют собой метаматериалы, полу-
чаемые искусственным путем. Такие системы мо-
гут быть получены на немагнитной подложке раз-
личными способами. Один из способов состоит в
осаждении наночастиц из жидкой среды на струк-
турированную подложку [1, 2]. Изменяя структуру
подложки, можно контролировать взаимное распо-
ложение частиц и, таким образом, влиять на маг-
нитные свойства системы. Второй подход состоит в
литографическом разбиении тонкой ферромагнит-
ной пленки на прямоугольные области одинаково-
го размера [3, 4].

Упорядоченный массив ферромагнитных на-
ночастиц обладает магнитными свойствами схо-
жими с обычными магнитными материалами [5].
Наночастицы имеют малые размеры, вследствие
чего однодоменны. Поэтому при температуре ни-
же температуры блокировки частицы можно рас-
сматривать как один макроспин. Если все частицы
имеют одинаковый размер, то все макроспины
имеют одинаковый магнитный момент. Упорядо-

ченный массив наночастиц можно рассматривать
как двумерную систему, состоящую из макроспи-
нов, расположенных в узлах квадратной решетки.
Магнитное упорядочивание макроспинов происхо-
дит за счет их взаимодействия. Магнитный момент
отдельно взятой частицы определяется обменным
взаимодействием между спинами атомов. Взаимо-
действие между соседними частицами определяет-
ся диполь-дипольными силами.

По аналогии с обычными спиновыми систе-
мами можно говорить о фазовых переходах в мас-
сиве магнитных наночастиц, как упорядочивание
макроспинов. Если макроспины упорядочиваются
в одном направлении, то в системе происходит су-
перферромагнитное упорядочивание. При случай-
ном расположении макроспинов система находит-
ся в суперпарамагнитной фазе. Если массив нано-
частиц разбивается на две вложенные подрешетки с
противоположно ориентированными макроспина-
ми, то можно говорить о суперантиферромагнит-
ной фазе.

Упорядочивание макроспинов в двумерном мас-
сиве наночастиц наблюдалось экспериментально в

УДК 537.622.5

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА

EDN: ABSKLS



1120

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 11  2022

БЕЛИМ, ЛЯХ

ряде работ. Гетероструктуры Co/CaF2/Si(001) при
температурах выше 294 K находятся в суперпара-
магнитной фазе [5]. При понижении температу-
ры происходит переход в суперферромагнитное
состояние. Аналогичные фазовые переходы на-
блюдались в различных массивах наночастиц:
Ge1Sb2Te4 [6], Co/Cu [7], Fe3O4 [8].

Суперантиферромагнитное упорядочивание
наблюдалось в системах наночастиц, в которых
определяющую роль играет диполь-дипольное
взаимодействие. Переход в суперантиферромаг-
нитную фазу наблюдался в массиве нанокристал-
лов Co диаметром 12 нм на углеродных подложках
[9]. Диполь-дипольные силы между частицами
приводят к коллективному поведению системы при
температурах ниже 300 К. Остаточная намагничен-
ность и одноосное поле анизотропии свидетель-
ствуют об изинговском классе универсальности
для этой системы. Поведение магнитных наноча-
стиц Fe/Fe3O4 на поверхности CoFeB зависит от
интенсивности взаимодействия между ними [10].
Эта зависимость была визуализирована методом
сравнения изображений атомно-силового и маг-
нитно-силового микроскопов. Массивы ферромаг-
нитных наночастиц ZnO, легированных различны-
ми переходными металлами, демонстрируют фазо-
вый переход при комнатных температурах [11–18].

В этой статье проведено исследование су-
перантиферромагнитного упорядочивания в
двумерном массиве кубических ферромагнит-

ных наночастиц методом компьютерного моде-
лирования.

МОДЕЛЬ СИСТЕМЫ
Рассмотрим двумерный массив кубических

ферромагнитных наночастиц, расположенных в
узлах прямоугольной сетки. Каждая частица име-
ет размер d × d × d атомных спинов. Будем ис-
пользовать модель Изинга, в которой каждый
спин Si может принимать одно из двух значений
(1/2 или –1/2). Модель Изинга применяется для
описания систем с легкой осью намагничивания.
Внутри частицы взаимодействие между спинами
носит обменный характер и задается обменным
интегралом J0. Будем выбирать размеры частиц
таким образом, чтобы они оставались однодо-
менными. Так как расстояние между соседними
частицами значительно больше, чем расстояние
между атомами в одной частице, то обменные
взаимодействие будет слабым. Основную роль во
взаимодействии между спинами, расположенны-
ми в соседних частицах, будут играть диполь-ди-
польные силы. Энергию взаимодействия спинов
из соседних частиц можно записать в виде:

(1)

r – расстояние между соседними частицами, Si и
Sj спины атомов из двух соседних частиц. Будем
рассматривать системы с легкой осью намагни-
чивания, перпендикулярной плоскости подлож-
ки, на которой расположены частицы. В этом
случае направление спина перпендикулярно ра-
диус-вектору, соединяющему частицы. Энергия
диполь-дипольного взаимодействия будет поло-
жительной:

(2)

Следовательно, соседним частицам энергетиче-
ски выгодно иметь магнитные моменты ориенти-
рованные в противоположные стороны. В систе-
ме должна наблюдаться суперантиферромагнит-
ная фаза. В этой фазе каждая частица имеет
ненулевой магнитный момент, но магнитный мо-
мент системы в целом равен нулю.

Геометрия системы представлена на рис. 1.
Гамильтониан такой системы можно записать

в следующем виде:

(3)

Здесь Dk – частица с номером k, Si – значение
спина в i-ом узле, h0 – напряженность внешнего
магнитного поля, μ0 – магнетон Бора. Суммиро-
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Рис. 1. Геометрия системы.
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вание выполняется только по ближайшим сосед-
ним спинам. Взаимодействие между соседними
частицами слабее, чем между спинами внутри од-
ной частицы, поэтому будет выполняться нера-
венство J(r) < J0.

Для компьютерного моделирования удобнее
пользоваться относительными единицами. Тем-
пературу системы T будем измерять в относитель-
ных единицах J0/kB, где kB – постоянная Больц-
мана. Напряженность магнитного поля будем вы-
числять также в относительных единицах:

(4)

Введем отношение интенсивности диполь-ди-
польного взаимодействия к обменному интегралу:

(5)

Параметр R определяет связность системы.
Значение R = 0 соответствует массиву невзаимо-
действующих частиц.

Для описания поведения системы введем па-
раметр порядка m как шахматную намагничен-
ность для частиц. Пусть намагниченность отдель-
ной частицы с координатами (j, k) равна mjk. То-
гда параметр порядка вычисляется по формуле:

(6)

В первом слагаемом суммирование выполняется
по частицам, сумма координат которых, четная,
во втором – нечетная. N – общее количество ча-
стиц. Данный параметр порядка равен разности
намагниченностей двух подрешеток и равен еди-
нице в суперантиферромагнитной фазе.

Для исследования фазового перехода был ис-
пользован кластерный алгоритм Вольфа [19]. Как
известно, чистые фазовые переходы второго рода
происходят только в бесконечных системах. Для
нивелирования влияния конечных размеров си-
стемы на результаты расчетов была использована
теория конечноразмерного скейлинга [20]. Ос-
новная идея этого подхода состоит в рассмотре-
нии систем различного размера и аппроксимации
результатов на случай бесконечной системы.

При компьютерном моделировании система
частиц располагалась в плоскости OXY. Рассмат-
ривались системы размером L × L. L – количе-
ство частиц вдоль одной из осей координат. Ко-
личество спинов вдоль одной оси равно L × d. Для
определения температуры фазового перехода вы-
числялись куммулянты Биндера четвертого по-
рядка [21]:

(7)

= μ0 0 0 .h h J

= 0( ) .R J r J

+ = + =

 
= − 
 
  .ij ij

j k even j k odd

m m m N

= −
4

4 22
1 .

3

m
U

m

Угловые скобки использованы для обозначе-
ния усреднения по термодинамическим состоя-
ниям. Для вычисления критической температуры
используется независимость куммулянтов Бин-
дера от размеров системы в точке фазового пере-
хода. Исходя из этого графики зависимости кум-
мулянтов Биндера от температуры, построенные
для систем различного размера, будут пересекать-
ся в одной точке. Точка пересечения графиков
соответствует температуре фазового перехода TN.

РЕЗУЛЬТАТЫ 
КОМПЬЮТЕРНОГО ЭКСПЕРИМЕНТА

В компьютерном эксперименте исследовались
системы с частицами размером d = 4. Как показал
компьютерный эксперимент, при увеличении
размеров частиц, они перестают вести себя как
однодоменные. Размеры системы изменялись от
L = 24 до L = 56 с шагом ΔL = 8. Отношение ин-
тенсивности диполь-дипольного взаимодействия
между частицами к обменному интегралу внутри
частиц изменялось от R = 0.2 до R = 1.0 с шагом
ΔR = 0.2. Относительная напряженность внешнего
магнитного поля изменялась от h = 0.0 до h = 4.0 с
шагом Δh = 0.4. Графики зависимости температу-
ры фазового перехода TN от напряженности маг-
нитного поля h при различных значениях R пред-
ставлены на рис. 2.

Зависимость критической температуры TN(R, h)
от напряженности магнитного поля может быть
аппроксимирована соотношением:

(8)
 

= − 
 

2

N 0 2
C

( , ) ( ) 1 .
( )
hT R h T R

h R

Рис. 2. Графики зависимости температуры фазового
перехода TN от напряженности магнитного поля h
при различных значениях R.
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Здесь T0(R) – температура фазового перехода при
нулевом внешнем магнитном поле; hC(R) – кри-
тическая напряженность магнитного поля, при
котором происходит подавление антиферромаг-
нитного упорядочивания.

В отсутствии внешнего магнитного поля тем-
пература фазового T0(R) перехода зависит от от-
носительной интенсивности диполь-дипольного
взаимодействия между частицами R. График за-
висимости T0 от R приведен на рис. 3.

Представленная на графике зависимость под-
чиняется логарифмическому закону:

(9)
Зависимость критического магнитного поля

hC от R представлена на рис. 4.
Данная зависимость может быть аппроксими-

рована линейной функцией:

(10)

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТОВ 
И ВЫВОДЫ

Моделирование двумерного массива ферро-
магнитных частиц с диполь-дипольным взаимо-
действием показало, что в системе происходит
антиферромагнитное упорядочивание макроспи-
нов. В целом, система ведет себя аналогично тон-
кой антиферромагнитной пленке. Система ха-
рактеризуется температурой перехода из пара-
магнитной фазы в суперантиферромагниную
фазу. Эта температура зависит от интенсивности
диполь-дипольного взаимодействия по логариф-
мическому закону. При совпадении интенсивно-
сти диполь-дипольного взаимодействия с интен-

= +0( ) 3.84 0.62 ln .T R R

= +C( ) 1.93 2.07 .h R R

сивностью обменного взаимодействия (R = 1) в
нулевом внешнем поле (h = 0) температура Нееля
совпадает с соответствующим значением для не-
прерывной пленки TN(1, 0) = 3.84. Данный ре-
зультат находится в хорошем согласии с экспери-
ментальными данными [22]. Учитывая степен-
ную зависимость энергии диполь-дипольного
взаимодействия от расстояния, можно говорить о
логарифмической зависимости температуры ан-
тиферромагнитного упорядочивания от расстоя-
ния между частицами.

Как и для непрерывных систем, внешнее маг-
нитное поле подавляет антиферромагнитный по-
рядок. Существует критическое значение напря-
женности магнитного поля, при котором ферромаг-
нитное упорядочивание становится энергетически
более выгодным. Если энергия диполь-дипольного
взаимодействия между частицами равна по величи-
не энергии обменного взаимодействия между спи-
нами внутри частицы (R = 1), то критическое значе-
ние магнитного поля совпадает со значением, ха-
рактерным для непрерывных пленок (hC = 4.0) [23].
При увеличении расстояния между частицами
уменьшается энергия диполь-дипольного взаи-
модействия, отвечающего за антиферромагнит-
ное упорядочивание, что приводит к снижению
критического магнитного поля. Значение напря-
женности магнитного поля, начиная с которого
подавляется суперантиферромагнетизм, убывает
по линейному закону при уменьшении энергии
взаимодействия между частицами. Учитывая за-
висимость энергии диполь-дипольного взаимо-
действия от расстояния можно говорить об убы-
вании критического магнитного поля с расстоя-
нием между частицами по кубическому закону
(hC ∼ r–3).

Рис. 3. График зависимости T0 от R.
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Рис. 4. График зависимости критического магнитно-
го поля hC от R.
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Представлена модифицированная модель Кондорского процессов перемагничивания по механиз-
му задержки смещения доменных границ с учетом магнитостатического взаимодействия между зер-
нами. Проведена оценка угловых зависимостей коэрцитивной силы в постоянных магнитах Nd–
Fe–B на основе моделей Стонера–Вольфарта и Кондорского, а также модифицированной модели
Кондорского. Полученные результаты продемонстрировали, что представленная модель лучше
описывает угловые зависимости коэрцитивной силы исследованных магнитов.

Ключевые слова: постоянные магниты, Nd–Fe–B, процессы перемагничивания, механизмы коэр-
цитивной силы, модель Кондорского, задержка смещения доменных границ, пиннинг, угловые за-
висимости коэрцитивной силы
DOI: 10.31857/S001532302260109X

ВВЕДЕНИЕ

Сфера применения постоянных магнитов
весьма обширна: электродвигатели, генераторы,
магнитные муфты, звукозаписывающие и звуко-
воспроизводящие устройства, различного рода
сенсоры и другое. На сегодняшний день основ-
ной объем используемых магнитов в области вы-
сокотехнологичных устройств приходится на
магниты Nd–Fe–B. Несмотря на длительное вре-
мя изучения, до сих пор открытым остается во-
прос о механизмах перемагничивания разных ти-
пов постоянных магнитов [1–4]. Понимание то-
го, какой механизм является доминирующим в
процессе перемагничивания, представляет собой
как фундаментальный интерес, так и практиче-
ский, в связи с развитием возможностей аддитив-
ных технологий изготовления изделий из функ-
циональных и, в частности, магнитных материа-
лов [5]. Данный вопрос важен также с точки
зрения адаптации металлокерамической техно-
логии как способа получения постоянных магни-
тов, для методов аддитивного производства, на-
пример, селективного лазерного плавления [6, 7].

Существует две точки зрения на процессы пере-
магничивания постоянных магнитов Nd–Fe–B. В
терморазмагниченном состоянии зерна основной

фазы Nd2Fe14B, размеры которых многократно
превышают критический размер однодоменно-
сти, разбиты на несколько доменов. При намаг-
ничивании доменные стенки смещаются и дости-
гают границ зерен, переводя зерна в однодомен-
ное состояние. Движение доменных стенок в
зерне Nd2Fe14B, в отсутствие дефектов, происхо-
дит в небольших внутренних полях, в результате
чего намагниченность приближается к насыще-
нию в полях, меньше величины их коэрцитивной
силы, порядка единиц килоэрстед [8]. В зависи-
мости от того, ферро- или парамагнитной являет-
ся межзеренная прослойка, доменная граница
либо исчезает, либо “выходит” в межзеренную
прослойку. В случае парамагнитной межзерен-
ной границы, толщиной несколько атомных сло-
ев, обменное взаимодействие между зернами ис-
ключается, и задержка смещения доменной гра-
ницы в традиционном понимании исключена
ввиду невозможности существования доменной
границы. Однако недавние исследования пока-
зывают, что прослойка в коммерчески выпускае-
мых магнитах ферромагнитна [9, 10]. По этой
причине возникло предположение о том, что пе-
ремагничивание магнитов осуществляется за счет
движения доменной стенки и ее задержки в меж-
зеренной границе. Первым на возможность за-
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держки доменной стенки на границах ферромаг-
нитных фаз указал Дж. Хаджипанайис [11].

Одним из распространенных методов опреде-
ления механизма перемагничивания является
анализ зависимости коэрцитивной силы от угла θ
между вектором размагничивающего поля H и
ближайшим к нему направлением оси текстуры
магнита. Так, в случае механизма задержки сме-
щения доменной границы (пиннинга), в рамках
модели Кондорского, коэрцитивная сила опреде-
ляется проекцией размагничивающего поля на
ось текстуры магнита, при этом угловая зависи-
мость коэрцитивной силы Hc(θ) описывается как

(1)

где  – коэрцитивная сила магнита при изме-
рении вдоль оси текстуры.

В случае задержки формирования зародыша
перемагничивания в работе Кронмюллера [12]
показано, что Hc(θ) совпадает с таковой, предска-
занной в рамках модели Стонера–Вольфарта.

Микромагнитные расчеты при различным об-
разом подобранных константах магнитокристал-
лческой анизотропии и структуре магнитных ма-
териалов показывают, что возможен переход от
одного типа процесса перемагничивания к друго-
му и, соответственно, от одной угловой зависи-
мости к другой [13].

Результаты экспериментальных исследова-
ний, как правило, показывают, что угловые зави-
симости ни на одном из типов магнитов не опи-
сываются ни одной из этих зависимостей [2, 4,
14–17]. Попытки объяснить несовпадение экспе-
риментальных зависимостей с предсказываемы-
ми моделью Кондорского привели к созданию
нескольких модификаций этой модели. Так в ра-
боте [18] вводится учет обратимого вращения век-
торов намагниченности в соседних доменах, раз-
деленных доменной стенкой. Этот учет показы-
вает, что доменная граница становится не
180-градусной, в результате чего изменяется ее
ширина и энергия, а соответственно, и взаимо-
действие с дефектами, что приводит к изменению
формы угловой зависимости коэрцитивной силы.
В работе [19] также учитывается обратимое вра-
щение намагниченности под действием размаг-
ничивающего поля, однако не с точки зрения из-
менения топологии доменной границы, а с точки
зрения изменения абсолютного значения проек-
ции намагниченности на вектор размагничиваю-
щего поля. Учет обратимого вращения приводит
к отклонению угловой зависимости, предсказы-
ваемой моделью Кондорского, в области больших
углов и исключает неограниченный рост коэрци-
тивной силы в этой области. В работе [20] для
объяснения менее выраженной угловой зависи-
мости предлагается учет пространственного рас-

( ) ( )θ =
θc
0

,
cos

cH
H

( )c 0H

пределения осей легкого намагничивания зерен
при неявном предположении об эквивалентности
их магнитных свойств. Такой подход приводит к
“уплощению” зависимости Hc(θ), однако для
описания экспериментальных зависимостей тре-
буется задание слишком сильной разориентации
частиц, что не соответствует величине остаточ-
ной намагниченности.

Количественное описание угловых зависимо-
стей коэрцитивной силы, с точки зрения анали-
тического подхода, осложнено невозможностью
учета сложных гетерогенных структур постоян-
ных магнитов, а с точки зрения микромагнитного
моделирования – неопределенностью ряда коэф-
фициентов (спонтанная намагниченность, об-
менный интеграл внутри фаз и на их границе,
константа магнитокристаллической анизотро-
пии и ее возможное изменение вблизи границы
фаз), описывающих магнитные свойства межзе-
ренных прослоек и свойств основной фазы вбли-
зи поверхности зерна.

Целью настоящей работы является корректи-
ровка модели Кондорского путем учета влияния
локальных магнитных полей, возникающих в
процессе перемагничивания отдельных зерен в
постоянных магнитах.

МЕТОДИКИ РАСЧЕТОВ 
И ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве образцов для проверки предлагаемого
подхода выбраны спеченные постоянные магниты
Nd–Fe–B марок N35 (Nd35Fe63.5B1Ti0.3Al0.2),
N35SH (Nd32Dy3Fe63.5B1Ti0.3Al0.2) и
N48 (Nd24.5Pr7.2Fe66Co1B1Al0.1Ga0.1Cu0.1), предо-
ставленные предприятием ООО “ПОЗ – Про-
гресс”. Выбор магнитов обусловлен необходимо-
стью проверки предлагаемой модификации мо-
дели на нескольких образцах с различными
величинами намагниченности и коэрцитивной
силы и их отношениями.

Расчеты распределений магнитной индукции
и магнитного поля выполнены в программном
пакете Comsol Multiphysics. Выбрано двумерное
пространство, модуль Magnetic Fields, No Cur-
rents, стационарная задача. Зерна представляют
собой квадраты с размером стороны 10 мкм. Углы
зерен имеют закругления с радиусом 0.5 мкм.
Между границами зерен имеется пустое про-
странство шириной 20 нм. Размер конечных эле-
ментов варьируется от 4 нм вблизи границы зерна
до 200 нм в центре. На изображениях результатов
расчетов цветом обозначено абсолютное значе-
ние напряженности магнитного поля в эрстедах.
Стрелки показывают направление вектора маг-
нитного поля. Ориентация вектора H и его вели-
чина соответствуют середине стрелки. Длина
стрелки пропорциональна напряженности маг-
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нитного поля. Коэффициент пропорционально-
сти на всех рисунках одинаков.

Образцы для изучения микроструктуры за-
прессовывали в электропроводящую смолу и
шлифовали механически с постепенным умень-
шением размера зерна суспензии на установке
Struers TegraPol 15. Финальная полировка прове-
дена на суспензии коллоидного раствора оксида
кремния для удаления наклепанного слоя. Иссле-
дования проводили с использованием сканирую-
щего электронного микроскопа Tescan Mira3
LMU с автоэмиссионным катодом, оборудован-
ного кольцевым детектором обратно рассеянных
электронов (BSE) сцинтилляторного типа.

Магнитные измерения выполнены на вибро-
магнитометре КВАНС-1. При построении угло-
вых зависимостей коэрцитивной силы образцы
магнитов предварительно намагничивали до тех-
нического насыщения в поле 70 кЭ вдоль оси тек-
стуры перед каждым угловым позиционированием.
Поворот образца относительно внешнего магнит-
ного поля осуществляли с помощью гониометра.
Погрешность установки угла между осью текстуры
и направлением внешнего поля не превышала 3°.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Распределение зерен постоянного магнита по
коэрцитивности, вследствие формирования ло-
кальных дефектов, приводит к перемагничива-
нию некоторых зерен в сравнительно слабых маг-
нитных полях. Это вызывает появление заряжен-
ных и незаряженных доменных стенок на
границах зерен. В модели Кондорского учитыва-
ется, что на уже перемагниченный объем образца
действует только проекция внешнего размагни-
чивающего поля под углом θ к оси текстуры. При
этом в модели Кондорского не учитывается, что
перемагниченный объем или заряженная домен-
ная стенка создает собственное локальное маг-
нитное поле Hloc, направленное вдоль оси тексту-
ры, и равное Hloc ≈ 4πMs. Учитывая этот факт, до-
менная стенка и домен вблизи нее оказываются
под действием не только внешнего размагничи-
вающего поля Hext, а суперпозиции полей, кото-
рую можно обозначить, как эффективное поле
Heff = Hloc + Hext.

Представим эффективное поле как векторную
сумму:

(2)

тогда модуль напряженности магнитного поля
может быть записан как

(3)

= +
����� ����� �����

eff ext loc,H H H

( )( )= + − −
1

2 2 2
eff loc ext loc ext2 cos π θ ,H H H H H

а угол между направлением эффективного маг-
нитного поля и ближайшим направлением оси
текстуры как

(4)
Рассмотрим новую угловую зависимость коэр-

цитивной силы в приближении:
(5)
(6)

Введем параметр k, соответствующий отноше-
нию коэрцитивной силы Hc к внутреннему полю
в зерне Hloc:

(7)

Выражение для эффективного угла θ* для раз-
магничивающего поля относительно оси тексту-
ры магнита примет следующий вид:

(8)

Далее перестроим угловую зависимость коэр-
цитивной силы Hc от нового угла θ* как новую 
в координатах приложения внешнего поля θ:

(9)
Предложенную модификацию выражения (1)

можно трактовать как практически линейное “рас-
тяжение” зависимости Hc(θ) вдоль оси ординат.

Поскольку реальное распределение магнитного
поля существенно сложнее предложенного в моде-
ли, на рис. 1 представлены результаты расчетов за-
данных значений намагниченности в нескольких
зернах ансамбля (1а), напряженности внешнего
магнитного поля (1б), распределений магнитного
поля в этих же зернах при внешнем магнитном поле
напряженностью Hext = 0 (1в), 10 (1г) и 16 кЭ (1д)
соответственно, при неизменной ориентации.

Из рис. 1а–1д видно, что угол ориентации маг-
нитного поля, например, в верхнем правом зерне,
намагниченность которого направлена вверх, из-
меняется при изменении величины внешнего
размагничивающего поля. Вблизи с границей уже
перемагниченного зерна (центральное внизу) ве-
личина вектора эффективного размагничиваю-
щего поля максимальна и ориентирована под уг-
лом к оси текстуры, меньшим, чем внешнее маг-
нитное поле. Как раз в таком месте происходит
переход доменной границы из межзеренной фазы
в зерно.

Угловые зависимости коэрцитивной силы в
рамках модифицированной модели Кондорского

 от параметра k представлены на рис. 2. Из
рисунка видно, что кривые  с малыми зна-

( )( )= π −ext effθ arcsin sin θ .* H H

= πloc s4 ;H M
=ext c.H H

= c

s

.
4π

Hk
M

( )
( )

 
=  

 + + 
2

sin θ
θ arcsin .

2 cos θ 1
*

k

k k

c
*H

( ) ( )→c c
*θ* θ .H H

( )c
* θH

( )c
* θH
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чениями k (высокая намагниченность при низ-
кой коэрцитивной силе) имеют слабую угловую
зависимость коэрцитивной силы. Изменение
формы зависимости  связано с сильным
влиянием внутреннего поля Hloc, в качестве ис-
точника которого можно рассматривать как пере-
магниченные кристаллиты, так и заряженные до-
менные стенки. Величина такого поля в случае
магнитов Nd–Fe–B сопоставима по величине с
коэрцитивностью отдельных зерен. С увеличени-

( )c
* θH

ем параметра k наблюдается все большее прибли-
жение угловой зависимости  к таковой в
рамках модели Кондорского, когда коэрцитивная
силы Hc существенно больше внутреннего поля
Hloc. При этом на практике магниты с k > 2, как
правило, не используются. При k → ∞ модифи-
цированная зависимость  переходит в Hc(θ),
описываемую соотношением Кондорского (1).

Изображение шлифованной поверхности по-
стоянного магнита марки N35 представлено на

( )c
* θH

( )c
* θH

Рис. 1. Изображение модели распределения магнитного поля в зернах Nd–Fe–B: намагниченности Ms в нескольких
зернах ансамбля (а), напряженности внешнего магнитного поля (б), распределений магнитного поля в этих же зернах
при внешнем магнитном поле напряженностью Hext = 0 (в), 10 (г) и 16 кЭ (д).
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рис. 3. Ось текстуры магнита перпендикулярна
плоскости рисунка. Наблюдаемая микрострукту-
ра типична для спеченных постоянных магнитов
Nd–Fe–B: в тройных стыках зерен наблюдаются
фазовые выделения, содержащие преимуществен-
но редкоземельные металлы и кислород [4, 21]. От-
метим, что среднее содержание кислорода в низ-
кокоэрцитивных постоянных магнитах выше,
чем в высококоэрцитивных.

На рис. 4–7 представлены результаты измере-
ний угловых зависимостей коэрцитивной силы

магнитов Hc(θ) и угловые зависимости, предска-
зываемые в рамках моделей Кондорского, Стоне-
ра–Вольфарта и предлагаемой модификации мо-
дели Кондорского с учетом параметра k, опреде-
ленного в выражении (7).

Из результатов, представленных на рис. 4, вид-
но, что выражение Кондорского описывает зави-
симость Hc(θ) для исследуемого магнита марки
N48 (образец 1) лишь в угловом диапазоне 0°–10°,
в то время как предложенная модель дает доста-
точно хорошее совпадение Hc(θ) вплоть до 70°.

Рис. 2. Угловые зависимости Hc(θ)/Hc(0) в рамках мо-
дифицированной модели Кондорского.
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Рис. 3. Микроструктура магнита марки N35.
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Рис. 4. Угловые зависимости коэрцитивной силы
Hc(θ) магнита марки N48 (образец 1).
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Рис. 5. Угловые зависимости коэрцитивной силы для
магнита марки N48 (образец 2).
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Дальнейший ход угловой зависимости указывает
на превалирующую роль механизма вращения
векторов намагниченности в диапазоне углов
70°–90° и хорошо описывается в рамках модели
Стонера–Вольфарта. На преобладание вращения
векторов намагниченности в больших углах θ
указывали в работах [12, 17].

В целом, из анализа рис. 4–7 следует, что пред-
ложенная модель значительно точнее описывает
угловые зависимости Hc(θ) образцов магнитов
марок N35 и N48, чем модель Кондорского. Сре-
ди возможных причин отклонения модельных
кривых от экспериментальных данных отметим
наличие в реальных магнитах разориентации
осей легкого намагничивания отдельных кри-
сталлитов, неоднородности межзернной грани-
цы, локальных размагничивающих полей, кото-
рые начинают действовать на перемагниченные
зерна, формируя в них доменную структуру. Фор-
мальный учет влияния этих факторов можно осу-
ществить путем введения параметра Neff, анало-
гичного таковому в формуле Кронмюллера [12].
При этом выражение (5) для локального внутрен-
него поля модифицируется:

(10)

Это приведет к зависимости параметра k от мик-
роструктурных особенностей магнитов k(Neff). При
учете локального поля от размагниченных Hloc сле-
дует принять во внимание, что поле остального
объема образца стремится его подавить, что вы-
ражается введением Neff в формулу (5). При этом
чем больше параметр Neff, тем большее значение

( )= −loc s eff4π 1 .H M N

принимает параметр k. Аналитически оценить
Neff не представляется возможным ввиду того, что
он зависит от большого числа факторов. Введе-
ние параметра Neff в большинстве случаев позво-
ляет улучшить описание экспериментальных за-
висимостей Hc(θ) вплоть до полного совпадения.
Результаты описания при введении Neff и соответ-
ствующего изменения k приведены на рис. 4–7.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе предложен подход к модификации
модели Кондорского для описания угловых зави-
симостей коэрцитивной силы Hc(θ) в рамках ме-
ханизма пиннинга, с учетом внутренних магнит-
ных полей, создаваемых уже перемагнитившими-
ся зернами постоянного магнита. Предложенная
модель показывает лучшее согласие с экспери-
ментом в случае спеченных постоянных магнитов
Nd–Fe–B.

Полученные результаты косвенно подтвер-
ждают представления о том, что в спеченных маг-
нитах Nd–Fe–B ключевым механизмом высоко-
коэрцитивного состояния является задержка
смещения доменных границ, при этом, при углах
более 70° между направлением внешнего магнит-
ного поля и ближайшим направлением оси тек-
стуры, превалирующим становится механизм об-
ратимого вращения векторов намагниченности.
Данная тенденция выполняется для всех исследо-
ванных образцов.

Работа выполнена при финансовой поддержке
РФФИ, грант № 20-32-90211.

Рис. 6. Угловые зависимости коэрцитивной силы для
магнита марки N35SH.
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Рис. 7. Угловые зависимости коэрцитивной силы для
магнита марки N35.
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Электросопротивление, магнитосопротивление и эффект Холла в монокристалле топологического
полуметалла WTe2 исследованы в области температур от 12 до 200 К и в магнитных полях до 9 Тл.
Установлено, что при низких температурах наблюдается квадратичная температурная зависимость
электросопротивления без поля и проводимости в магнитном поле, что, по-видимому, связано с
вкладами от различных механизмов рассеяния. Для анализа данных по эффекту Холла и магнитосо-
противлению использованы однозонная и двухзонная модели. Полученные результаты свидетель-
ствуют об электронно-дырочной компенсации с небольшим преобладанием электронных носите-
лей заряда.
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1. ВВЕДЕНИЕ
В последние годы было открыто большое ко-

личество различных топологических материалов,
включая топологические изоляторы и топологи-
ческие полуметаллы [1–6]. Значительное внима-
ние привлекают топологические полуметаллы,
которые можно разделить на три основные груп-
пы: вейлевские полуметаллы, дираковские полу-
металлы и топологические полуметаллы с линия-
ми узлов. В дираковских и вейлевских полуметал-
лах две двукратно вырожденные зоны или две
невырожденные зоны, соответственно, пересека-
ются друг с другом в особых точках или узлах
вблизи уровня Ферми, образуя четырехкратно
вырожденные точки Дирака или двукратно вы-
рожденные точки Вейля, и линейно расходятся во
всех трех направлениях импульса. Соответствую-
щие им низкоэнергетические возбуждения ведут
себя аналогично фермионам Дирака и Вейля в
физике высоких энергий.

Известно, что фермионы Вейля могут быть ре-
ализованы в системах, где отсутствует симметрия
по отношению к пространственной инверсии или
по отношению к обращению времени [3–6]. В
связи с этим нецентросимметричные полуметал-
лы, такие как TaAs, и магнитные полуметаллы,
такие как некоторые сплавы Гейслера, в которых

отсутствует симметрия по отношению к обраще-
нию времени, являются кандидатами в полуме-
таллы Вейля. Первое экспериментальное под-
тверждение существования фазы вейлевского
полуметалла было получено на монокристаллах
семейства TaAs (TaAs, TaP, NbAs, NbP) в 2015 г.
[7]. Кроме того, авторы работы [8] предсказали
особый тип пересечения зон с сильно наклонен-
ным конусом Вейля вдоль определенного направ-
ления в импульсном пространстве, так называе-
мые полуметаллы Вейля II типа. Существование
фазы вейлевского полуметалла II типа было пред-
сказано и экспериментально подтверждено в сло-
истых дихалькогенидах переходных металлов
WTe2 [8, 9], MoTe2 и трехкомпонентном соедине-
нии MoxW1 – xTe2 [10].

Особенности электронной структуры тополо-
гических материалов находят отражение в элек-
тронных свойствах и приводят к ряду необычных
эффектов, таких как чрезвычайно большое маг-
нитосопротивление без тенденции к насыщению,
высокая подвижность и малая эффективная мас-
са носителей тока, нетривиальная фаза Берри,
киральная аномалия и аномальный эффект Хол-
ла, особое поведение оптической проводимости
[5, 6].
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Одним из таких необычных эффектов являет-
ся квадратичная температурная зависимость
электросопротивления монокристаллов WTe2 [11]
и MoTe2 [12] в очень широком интервале темпера-
тур от 2 К до 70 и 50 К соответственно. Можно
ожидать, что квадратичная температурная зави-
симость должна наблюдаться в их сопротивлении
и в присутствии магнитного поля. Стоит также
отметить, что при анализе данных по эффекту
Холла с последующим вычислением концентра-
ции и подвижности носителей тока обычно ис-
пользуют либо однозонную [13], либо двухзон-
ную модель [14]. При этом не совсем ясно, на-
сколько корректна та или иная модель.

Данная работа посвящена изучению кинети-
ческих свойств (электро- и магнитосопротивле-
ние, эффект Холла) монокристалла WTe2 с целью
установления вида температурной зависимости
сопротивления (проводимости) в магнитном по-
ле, применению однозонной и двухзонной моде-
лей для анализа гальваномагнитных свойств.

2. ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

2.1. Рост монокристаллов 
и структурная аттестация

Монокристаллы WTe2 были выращены мето-
дом химического газового транспорта [15]. Схема
синтеза приведена на рис. 1. Вольфрам и теллур в
стехиометрическом соотношении помещали в
кварцевую ампулу длиной 24 см и диаметром 1.5 см.
В качестве транспортного агента использовали
бром, плотность паров которого составляла
~5 мг/см3. Ампулу откачивали до остаточного
давления ~10–4 атм, затем помещали в горизон-
тальную трубчатую печь с линейным температур-
ным градиентом. Горячая зона имела температуру
850°C, холодная зона – зона роста – находилась при
температуре 770°C. Процесс выращивания моно-
кристаллов осуществляли в течение 500 ч. Получен-
ные кристаллы имеют игольчатую форму длиной
3–5 мм, шириной 0.2–1.0 мм и толщиной 50–
400 мкм.

Фрагмент дифракционной картины, снятой с
поверхности образца WTe2, показан на рис. 2. Все
пики могут быть индексированы как (00l), следо-
вательно, поверхность монокристалла WTe2 сов-
падает с плоскостью типа (001). Установлено, что
соединение WTe2 кристаллизовалось в ортором-
бической структуре (пространственная группа
Pmn21) с параметрами решетки a = 3.435(8) Å, b =
= 6.312(7) Å, c = 14.070(4) Å.

Микроструктура поверхности и химический
состав кристаллов были исследованы на сканиру-
ющем электронном микроскопе FEI Quanta 200
Pegasus с приставкой EDAX для рентгеновского
энергодисперсионного микроанализа в Центре
коллективного пользования (ЦКП) “Испыта-
тельный центр нанотехнологий и перспективных
материалов” ИФМ УрО РАН. На рис. 3 представ-
лены изображения поверхности типа (001) моно-
кристалла WTe2, а также его боковой поверхно-
сти. Видно, что полученный монокристалл имеет
слоистую структуру.

Результаты рентгеновского энергодисперси-
онного микроанализа монокристалла WTe2 пока-
заны на рис. 4. Соотношение W и Te составляет
33.17 и 66.83 ат. %. Таким образом, химический
состав монокристалла соответствует стехиомет-
рическому WTe2.

2.2. Методика измерения 
кинетических свойств

Сопротивление и эффект Холла измерены че-
тырехконтактным методом в диапазоне темпера-
тур от 12 до 200 K и в магнитных полях до 9 Tл на
универсальной установке для измерения физиче-
ских свойств PPMS-9 (Quantum Design, США) в
ЦКП ИФМ УрО РАН. Электрические контакты

Рис. 1. Схема выращивания монокристаллов WTe2
методом химического газового транспорта с исполь-
зованием Br2 в качестве транспортного агента.

T2 = 770�C

T1 = 850�C Монокристаллы WTe2

Br2

Прекурсор WTe2

Рис. 2. Фрагмент дифракционной картины (CrKα),
снятой с поверхности монокристалла WTe2.
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были приготовлены с использованием тонкой
медной проволоки и серебряной пасты. Измере-
ния проводили при протекании электрического
тока в плоскости (001), магнитное поле было на-
правлено перпендикулярно этой плоскости. От-
ношение сопротивлений при комнатной темпе-
ратуре и гелиевой для полученного монокристал-
ла WTe2 равно ρ300 К/ρ4.2 К ≈ 55, что говорит о его
высокой “электрической” чистоте.

В данной работе электросопротивление без маг-
нитного поля обозначается ρ или ρ(0), магнитосо-
противление Δρxx = ρ(B) – ρ(0), где ρ(B) – сопротив-
ление в магнитном поле B, ρH – холловское сопро-
тивление. Для удобства интерпретации и
представления экспериментальных результатов,
некоторые из них представлены в виде магнито-
проводимости 

3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
3.1. Электросопротивление

Температурная зависимость электросопротив-
ления ρ(T) монокристалла WTe2 представлена на
рис. 5. В области температур от 12 до ~70 К эту за-
висимость можно представить как

(1)
Квадратичную температурную зависимость

электросопротивления наблюдали в чистых ме-
таллах [16]. Обычно вклад ~T2 связывают с элек-
трон-электронным рассеянием, которое, как
правило, наблюдается при температурах ниже
~10–15 К [16, 17]. При более высоких температу-
рах должен преобладать механизм электрон-фо-
нонного рассеяния, который при T  ΘD (ΘD –

( )= Δ Δ +2 2
Hσ ρ ρ ρ .xx xx xx

ρ = ρ + 2
0 .AT

!

температура Дебая) приводит к зависимости ρ(T)
~ T5, а при температуре, сравнимой с ΘD, к линей-
ной зависимости ρ(T). Температура Дебая для
WTe2 составляет 133.8 ± 0.06 K [18]. В нашем слу-
чае при низких температурах T  ΘD вклад в со-
противление, пропорциональный T5, не наблю-
дается, т.е. закон Блоха–Грюнайзена не выпол-
няется.

Квадратичный характер зависимости ρ(T) при
температурах от 12 до ~70 K можно объяснить
следующим образом. Согласно формуле Друде,
проводимость можно записать как

(2)

!

τσ = =
v

2 2
  ,ne ne l

m m

Рис. 3. Микроструктура поверхности монокристалла WTe2: (а) поверхность типа (001), (б) боковая поверхность образ-
ца. На рис. 3а выделена область, на которой был исследован химический состав образца.

40 мкм(а) 40 мкм(б)

Рис. 4. Анализ химического состава монокристалла
WTe2 на участке, выделенном на рис. 3а. Соотноше-
ние W и Te составляет 33.17 и 66.83 ат. %.
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где n – концентрация носителей тока, e – элемен-
тарный заряд, τ – время релаксации, m – масса
электрона, l – длина свободного пробега электро-
нов проводимости, v – их скорость. В работе [19]
для нашего кристалла была сделана оценка вели-
чины l и показано, что в области температур 24–
55 К длина свободного пробега l = const + СT–2,
что согласуется с квадратичным характером зави-
симости электросопротивления при температу-
рах до 70 K. Можно предположить, что из-за осо-
бенностей электронной структуры WTe2 при T ≤

≤ 70 К вклады от различных механизмов рассея-
ния приводят к квадратичной зависимости ρ(T).
Это должно проявиться и в сопротивлении (про-
водимости) в магнитном поле.

3.2. Магнитосопротивление

Полевая зависимость магнитосопротивления
Δρxx = ρ(B) – ρ(0) монокристалла WTe2 при темпе-
ратуре T = 12 К представлена на рис. 6а. Видно, что
магнитосопротивление Δρxx изменяется с полем по
закону, близкому к квадратичному Δρxx ~ Bn, где n ≈
≈ 1.93 ± 0.01. Такая зависимость характерна для
компенсированных проводников с замкнутой по-
верхностью Ферми в области сильных эффектив-
ных магнитных полей (ωcτ  1, где ωc – цикло-
тронная частота) [17].

Температурная зависимость сопротивления
ρ(Т) монокристалла WTe2 в магнитном поле 9 Тл
представлена на рис. 6б. На кривой ρ(Т) имеется
минимум, подобно тому, как наблюдали, напри-
мер, в монокристаллах вольфрама [20], где нали-
чие минимума объяснено переходом от сильных к
слабым эффективным магнитным полям. Со-
гласно [17], проводимость компенсированного
металла с замкнутой поверхностью Ферми в обла-
сти сильных эффективных магнитных полей
(ωcτ  1) будет определяться вкладами от различ-
ных механизмов рассеяния. Поэтому дальней-
ший анализ удобнее проводить, рассматривая за-
висимость проводимости σxx в магнитном поле.
Для упрощения расчетов будем использовать вы-
ражение для σxx для случая изотропного кристал-
ла, где σxx связана с компонентами Δρxx и ρH (со-

@

@

Рис. 5. Температурная зависимость электросопротив-
ления ρ(T) WTe2 в диапазоне температур от 12 до
200 K. На вставке показана зависимость ρ = f(T2) при
температурах от 12 до 100 K.
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0

2

3

4

0

1

2 4 6 8 10

T = 12 K

5

10

0 2 4 531

12 K

55 K

T 2, 103 K2

� x
x,

 1
03  (О

м
 с

м
)–

1

0

2.5

3.0

3.5

2.0

25 50 75 100

55 K

T, K

(б)

�,
 1

0–
4  О

м
 с

м

B = 9 Тл

~Bn

B, Тл

(а)

��
xx

, 1
0–

4  О
м

 с
м



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 11  2022

КИНЕТИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА МОНОКРИСТАЛЛА 1135

противление Холла) тензора сопротивления как
 График зависимости σxx

от T2 показан на вставке к рис.6б. Видно, что про-
водимость σxx в магнитном поле изменяется с
температурой также по квадратичному закону, но
уже в более узком, по сравнению с электросопро-
тивлением, диапазоне температур от 12 до ~55 К.
Таким образом, наблюдается квадратичная темпе-
ратурная зависимость как электросопротивления
без поля, так и проводимости в магнитном поле,
которая, по-видимому, связана с вкладами от
различных механизмов рассеяния.

3.3. Эффект Холла

На рис. 7а представлены температурные зави-
симости коэффициента Холла RH, концентрации
n основных носителей заряда и их подвижности μ
монокристалла WTe2, полученные в рамках одно-
зонной модели по формулам:

(3)

(4)

(5)

( )= Δ Δ +2 2
Hσ ρ ρ ρ .xx xx xx

ρ= H
H ;R

B

=
H

1 ;n
R e

μ =
ρ
H .R

Поскольку RH < 0, основными носителями за-
ряда являются электроны с концентрацией n ≈
≈ 5.3 × 1019 см–3 и подвижностью μ ≈ 5.9 ×
× 103 см2/(В с) при T = 12 К. Величина n, опреде-
ленная по формуле (4), слабо изменяется с темпе-
ратурой, что наблюдается для ряда компенсиро-
ванных проводников с замкнутой поверхностью
Ферми [21, 22]. В то же время подвижность μ, рас-
считанная с использованием выражения (5),
сильно уменьшается с температурой, что можно
объяснить ростом эффективности рассеяния но-
сителей тока.

В работе [19] показано, что сопротивление
Холла ρH в WTe2 нелинейно зависит от магнитно-
го поля B. Предполагается, что такое поведение
ρH(B) может быть связано с механизмом рассея-
ния электронов проводимости на поверхности
образца. Подобное наблюдали в работах [23, 24],
где исследовали компенсированные металлы с
замкнутой поверхностью Ферми в условиях ста-
тического скин-эффекта. Сильно нелинейную
зависимость ρH от поля в WTe2 также наблюдали
при низких температурах в работах [14, 25], что
было объяснено наличием носителей электрон-
ного и дырочного типа. В системах, содержащих
электронные и дырочные носителя заряда, для
анализа полевых зависимостей сопротивления ρ
в магнитном поле и холловского сопротивления
ρH, как правило, используют двухзонную модель.

Рис. 7. (а) Температурные зависимости коэффициента Холла RH, концентрации n и подвижности μ носителей тока в
WTe2, полученные с помощью однозонной модели, в поле B = 9 Тл. (б) Полевые зависимости холловского сопротив-
ления ρH(B) и сопротивления ρ(B) в магнитном поле для WTe2 при T = 12 К: точки – эксперимент; сплошные красные
линии – кривые, полученные с помощью двухзонной модели и рассчитанные с использованием программы ЭВМ [26].
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Выражения для ρ и ρH записаны в форме, пред-
ставленной в работе [14]:

(6)

(7)

где ne (μe) и nh (μh) – концентрация (подвижность)
электронов и дырок соответственно. Полевые за-
висимости холловского сопротивления ρH(B) и
сопротивления ρ(B) в магнитном поле для моно-
кристалла WTe2 при 12 К были описаны с помо-
щью двухзонной модели, используя формулы (6),
(7), как показано на рис. 7б. Получены такие зна-
чения концентраций и подвижностей электронов
и дырок: ne = (3.14 ± 0.01) × 1019 см–3, nh = (2.78 ±
± 0.01) × 1019 см–3, μe = (4.77 ± 0.02) × 103 см2/(В с),
μh = (3.42 ± 0.01) × 103 см2/(В с). Соотношение
ne ≈ nh свидетельствует об электронно-дырочной
компенсации в WTe2.

Таким образом, оценки концентраций и по-
движностей носителей тока, полученные с ис-
пользованием как однозонной, так и двухзонной
моделей, хорошо согласуются между собой. Это
относится и к значениям коэффициента Холла:
RH = –1.170 × 10–1 см3/Кл – двухзонная модель,
RH = –1.168 × 10–1 см3/Кл – однозонная модель.

4. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследования кинетических свойств моно-

кристалла топологического полуметалла WTe2
показали, что как электросопротивление в отсут-
ствие магнитного поля, так и проводимость в по-
ле зависят от температуры по квадратичному за-
кону в широком температурном интервале от 12 К
до ~70 и ~55 К соответственно, что, по-видимо-
му, связано с вкладами от различных механизмов
рассеяния.

В результате анализа экспериментальных дан-
ных по эффекту Холла и сопротивлению в маг-
нитном поле были сделаны оценки концентра-
ции и подвижности носителей тока в WTe2, ис-
пользуя как однозонную, так и двухзонную
модели. Полученные результаты хорошо согласу-
ются и свидетельствуют об электронно-дырочной
компенсации с небольшим преобладанием элек-
тронных носителей заряда.

Результаты исследований электросопротивле-
ния (разд. 3.1) получены в рамках государствен-
ного задания МИНОБРНАУКИ России (тема
“Спин”, № 122021000036-3) при частичной под-
держке стипендии Президента Российской Федера-
ции молодым ученым и аспирантам, осуществляю-

( ) ( )
( ) ( )

μ + μ + μ + μ μ μρ =
μ + μ + − μ μ

2

2 2 2 2 2
1 ,h h e e h e e h h e

h h e e h e h e

n n n n B
e n n n n B

( ) ( )
( ) ( )

μ − μ + − μ μ
ρ =

μ + μ + − μ μ

2 2 2 2 2

H 2 2 2 2 2 ,
h h e e h e h e

h h e e h e h e

n n n n BB
e n n n n B

щим перспективные научные исследования и разра-
ботки по приоритетным направлениям
модернизации российской экономики (Перева-
лова А.Н., СП-2705.2022.1). Исследования магни-
тосопротивления (разд. 3.2) и эффекта Холла
(разд. 3.3) выполнены при поддержке проекта
РНФ (грант № 22-42-02021). Авторы благодарят
Н.Г. Бебенина за полезное обсуждение получен-
ных результатов и ценные советы по их представ-
лению.
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Исследованы особенности наведенной магнитной анизотропии и процессов перемагничивания од-
но- и многослойных пленок Fe20Ni80 толщиной от 10 до 200 нм, полученных наклонным осаждени-
ем. Для всех однослойных пленок обнаружена наведенная в плоскости образцов одноосная магнит-
ная анизотропия. При напылении многослойных пленок перед осаждением каждого последующего
слоя подложкодержатель поворачивали на 90°. Ось результирующей магнитной анизотропии ока-
залась ориентирована под углом 45° к осям анизотропии индивидуальных слоев. Процессы пере-
магничивания исследованных образцов рассмотрены с учетом как когерентного вращения магнит-
ных моментов, так и зарождения доменов обратной ориентации намагниченности и движения до-
менных стенок.
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ВВЕДЕНИЕ

Магнитная анизотропия является важнейшим
параметром материалов, используемых в устрой-
ствах спинтроники и магнитных сенсорах [1, 2].
Поэтому проблема магнитной анизотропии в
тонких магнитных пленках, являющаяся предме-
том пристального внимания исследователей на
протяжении нескольких десятилетий, не потеря-
ла своей актуальности и в настоящее время. Как
было установлено еще в 60-е годы прошлого сто-
летия, причиной возникновения магнитной ани-
зотропии в пленочных структурах является на-
магниченность и ее ориентация в процессе оса-
ждения пленок [3, 4]. Позднее было показано, что
такая анизотропия может быть наведена в пленке
в результате последующих термомагнитных и
термомеханических обработок посредством ре-
лаксации магнитострикционных напряжений,
направленного упорядочения пар атомов в сплаве
и перераспределения дефектов в межзеренных гра-
ницах [5]. При этом каков бы ни был конкретный
механизм возникновения наведенной магнитной
анизотропии, он связан с намагниченностью плен-
ки, поэтому за данным типом анизотропии закре-
пился термин M-наведенная анизотропия [6–8].

Ориентация намагниченности осаждаемой
пленки, а следовательно, и оси наведенной маг-
нитной анизотропии осуществляется, в основном,
двумя способами: приложением постоянного маг-
нитного поля в плоскости образца в процессе роста
пленочных структур [3] или наклонным напылени-
ем, когда направление потока осаждаемых на под-
ложку частиц отклонено от нормали к плоскости
подложки [9–11]. В последнем случае ориентация
намагниченности задается анизотропией формы
компонентов микроструктуры, а именно, возника-
ющей за счет эффекта самозатенения столбчатой
микроструктуры [12, 13].

Большинство исследований свойств наклонно
осажденных пленочных структур по-прежнему
проводится на пленках, полученных термиче-
ским напылением [9–11, 14]. В нашей работе бы-
ли исследованы пленки пермаллоя, полученные с
помощью магнетронного распыления, прослеже-
ны изменения их магнитных свойств при измене-
нии толщины, а также особенности наведенной
магнитной анизотропии в многослойных пленоч-
ных структурах без дополнительных прослоек, в
которых индивидуальные оси магнитной анизо-
тропии соседних слоев были ортогональны друг
другу.

УДК 539.216.2:537.624

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА

EDN: WPXZKS



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 11  2022

МАГНИТНАЯ АНИЗОТРОПИЯ ПЛЕНОК ПЕРМАЛЛОЯ 1139

ОБРАЗЦЫ
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Пленки пермаллоя Fe20Ni80 были осаждены на
стеклянные подложки методом магнетронного
распыления соответствующей мишени. Предвари-
тельное остаточное давление в рабочей камере со-
ставляло 5 × 10–7 мм рт. ст., распыление мишени ве-
ли при рабочем давлении аргона 2 × 10–3 мм рт. ст.
Скорость осаждения пленок составляла 0.13 нм/с.
Толщину слоев FeNi варьировали в диапазоне 10–
200 нм. Направление потока осаждаемых на под-
ложку частиц отклонено от нормали к плоскости
подложкодержателя на угол γ = 35° (рис. 1). Угол γ
был выбран на основе анализа литературных дан-
ных, который показал, что при таком угле накло-
на одноосная магнитная анизотропия в плоско-
сти пленки формируется при осаждении пленок
как методом термического испарения, так и маг-
нетронного распыления мишени [15]. При напы-
лении многослойных образцов перед осаждением
каждого последующего слоя подложкодержатель
поворачивали на 90° без разгерметизации рабо-
чей камеры. Определим плоскость напыления
как плоскость, параллельную проекции падаю-
щего луча распыляемого материала мишени на
плоскость пленки и ортогональную плоскости
пленки. Перед размещением подложек на под-
ложкодержателе на них наносили метки, которые
позволяли в последующем определять ориента-
цию проекции плоскости напыления в плоскости
исследуемого образца. В работе использованы
шесть типов образцов, их обозначения и основ-
ные характеристики собраны в табл. 1.

Магнитные свойства образцов исследовали с
помощью меридионального эффекта Керра на
базе MOKE-микроскопа (Evico Magnetics micro-
scope) и вибрационного магнитометра (Lake
Shore Cryotronics).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Анализ петель гистерезиса, измеренных в раз-

ных направлениях в плоскости пленок, показал,
что для всех типов однослойных образцов харак-
терна наведенная магнитная анизотропия, ось
легкого намагничивания (ОЛН) которой перпен-
дикулярна плоскости напыления. На рис. 2 пока-
заны магнитооптические (МО) петли гистерези-
са, измеренные как вдоль проекции плоскости
напыления, так и перпендикулярно к ней.

Наличие одноосной магнитной анизотропии
подтверждается и угловой зависимостью приве-
денной остаточной намагниченности Mr/Ms(θ),
где θ – угол между проекцией плоскости напыле-
ния и полем измерения. В качестве примера на
рис. 3 представлены данные зависимости для трех
типов образцов: S1, S3 и S4. Данный результат на-
ходится в согласии с литературными данными
[16, 17].

Количественным параметром, описывающим
магнитную анизотропию, является, в частности,
поле магнитной анизотропии Ha. Один из спосо-
бов его определения – это нахождение точки пе-
ресечения высокополевых участков петель гисте-
резиса, измеренных вдоль ОЛН и ОТН – оси
трудного намагничивания. Однако этот метод
считается наиболее оправданным для монокри-
сталлических образцов [18].

Для поликристаллических образцов предло-
жен метод обнаружения особых точек, который в
применении к магнитным материалам сводится к
поиску второй производной намагниченности
d2M/dH2 [19, 20]. Соответствующие кривые для
образцов S1, S2 и S5 приведены в качестве приме-
ра на рис. 4. Усредненные величины Ha, получен-
ные двумя методиками, суммированы на рис. 5.

Данные значения Ha были использованы для
описания угловой зависимости коэрцитивной
силы Hc(ϕ) в рамках модели Стонера–Вольфарта
выражением Hc(ϕ) = Hacosϕ, где ϕ – угол между
направлением поля измерения и ОЛН [21, 22]. На

Рис. 1. Схема напыления пленок.

�

Таблица 1. Основные характеристики исследуемых
типов образцов

Наименование 
образца Тип Толщина 

слоев L, нм

S1 Пленка FeNi(10)
S2 Пленка FeNi(20)
S3 Пленка FeNi(40)
S4 Пленка FeNi(100)
S5 Пленка FeNi(200)
M1 Многослойная пленка [FeNi(40)]4
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рис. 6 в качестве примера приведены зависимости
Hc(ϕ) для образцов S2, S3 и S4. Видно, что наи-
лучшее совпадение наблюдается для образца S2 в
диапазоне углов ±15° отклонения от ОТН, где пе-
ремагничивание пленки происходит когерент-
ным вращением магнитных моментов.

При прочих углах различие эксперименталь-
ной и модельной зависимостей Hc(ϕ) обусловле-
но тем, что перемагничивание пленки происхо-
дит как когерентным вращением магнитных мо-
ментов, так и зарождением доменов обратной

ориентации намагниченности и движением до-
менных стенок. Отметим также, что с увеличени-
ем толщины пленки увеличивается расхождение
между экспериментальной и расчетной кривыми
даже в интервале углов ϕ = ±15°. Скорее всего, это
связано с тем, что в относительно толстых плен-
ках перемагничивание даже вдоль ОТН осу-
ществляется не чистым когерентным вращением
магнитных моментов, а в том числе и через эво-
люцию системы заблокированных доменов, воз-
никающих на базе ряби намагниченности [23].

Рис. 2. МО петли гистерезиса образцов S1–S5, измеренные вдоль (1) и перпендикулярно (2) ОЛН.
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Данный факт проиллюстрирован на рис. 7, где
для образца S5 приведена МО петля гистерезиса,
измеренная вдоль ОТН, и представлены изобра-
жения магнитной структуры, соответствующие
отдельным участкам петли.

Этот результат противоречит данным, полу-
ченным в работе [16], где наблюдали рост поля
наведенной магнитной анизотропии при возрас-
тании толщины пленки пермаллоя в интервале
толщин от 24 до 66 нм. Возможно, причиной та-
кого расхождения является состав исследованных
пленок. В нашей работе использовали сплав
Fe20Ni80, константа магнитострикции которого
близка к нулю, в то время как в работе [16] был ис-
следован сплав Fe25Ni75 с довольной большой
константой магнитострикции λ ≈ 1.5 × 10–5 [24].
Изменение толщины пленки может сопровож-
даться изменением интенсивности внутренних
напряжений в ней, что в совокупности с ненуле-
вой магнитострикцией может влиять на количе-
ственные параметры наведенной магнитной ани-
зотропии [5].

В настоящем исследовании немонотонное из-
менение Ha с толщиной может быть обусловлено

как изменением микроструктуры образцов, так и
влиянием поверхности пленок. Снижение Ha в
интервале толщин от 10 до 100 нм может быть свя-
зано с изменением микроструктуры образцов.
Известно, что в указанном интервале толщин
средний размер кристаллитов в пленках FeNi не
превышает 15 нм и не превосходит толщину пле-
нок. Однако с ростом толщины пленок увеличи-
вается относительная доля кристаллической фа-
зы и растет степень текстурованности [25, 26]. Все
это уменьшает плотность разного типа дефектов в
образце, препятствующих перемагничиванию

Рис. 4. Кривые d2M/dH2 для образцов S1, S2 и S5.
Стрелками указаны поля магнитной анизотропии Ha.

–0.03
–0.01

0

–0.02

–0.01

0

5 10

S2

S1

S5

150
H, Э

d2 M
/d

H
 2

d2 M
/d

H
 2

Рис. 5. Зависимость поля магнитной анизотропии Ha
от толщины пленок FeNi.

0 40 80 120 160 200

2

4

6

8

10

12

H
a,

 Э

L, нм

Рис. 6. Угловая зависимость коэрцитивной силы для
образцов S2, S3 и S4. Точки – экспериментальные
данные, штриховые линии – расчет согласно выра-
жению Hc(ϕ) = Hacosϕ.

0

0.6

1.2

0 90 180

S4

270 360
�, град

H
c,

 Э

0

1

2

3

4

0 90 180

S3

270 360

H
c,

 Э

0

1

2

0 90 180

S2

270 360

H
c,

 Э



1142

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 11  2022

СВАЛОВ и др.

пленки. Аналогичный эффект имеет уменьшение
относительной роли поверхностных дефектов
при увеличении толщины образца. Кроме того,
учитывая, что перемагничивание пленок вдоль

ОТН происходит не только вращением вектора
спонтанной намагниченности, но и движением
доменных границ, локальный минимум на зави-
симости Ha(L) вблизи L = 100 нм может быть свя-
зан со сменой типа доменных границ. Известно,
что с ростом толщины пленки стенки неелевско-
го типа сменяются стенками Блоха (через стенки
с перевязками) [27]. Как ранее было показано,
для пленок пермаллоя, полученных магнетрон-
ным распылением, эта смена происходит при
толщине около 100 нм [28]. В качестве примера на
рис. 8 показана магнитная доменная структура,
наблюдавшаяся с помощью магнитооптического
микроскопа для пленок разной толщины.

Используя вышеприведенные результаты, были
получены четырехслойные пленки пермаллоя без
дополнительных прослоек, в которых перед осажде-
нием каждого последующего слоя подложкодержа-
тель поворачивали на 90° (образец M1). На рис. 9а
представлены угловые зависимости приведенной
остаточной намагниченности для этого образца, по-
лученные из измерений петель гистерезиса.

Видно, что результирующая ОЛН ориентиро-
вана под углом 45° к плоскости напыления. На
рис. 9б приведены петли гистерезиса, измерен-
ные на вибромагнитометре вдоль (1) и перпенди-
кулярно (2) ОЛН, определенной по результатам,
представленным на рис. 9а.

Проанализируем полученный результат, ис-
пользуя данные для трехслойных пленочных
структур (два магнитных слоя, разделенных не-
магнитной прослойкой). Для них было показано,
что при несовпадении ориентаций ОЛН в слоях,
намагниченность в каждом магнитном слое от-
клоняется от ОЛН вследствие межслойной связи
через немагнитную прослойку [29]. В случае оди-
наковых параметров магнитных слоев (намагни-
ченность насыщения, константа наведенной маг-
нитной анизотропии, толщина) и ориентации
ОЛН под прямым углом друг к другу угол α – от-
клонение вектора намагниченности от ОЛН в ну-
левом внешнем поле – одинаков для каждого
слоя и может быть определен из выражения

(1)α = −c utg2 / .K K L

Рис. 7. МО петля гистерезиса для образца S5 (a), из-
меренная вдоль ОТН, и изображения магнитной
структуры, соответствующие отдельным участкам
МО петли (б).
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Здесь Kc – константа межслойной связи, Ku –
константа наведенной магнитной анизотропии,
L – толщина магнитного слоя. Как следует из
уравнения (1), α пропорционально интенсивно-
сти межслойной связи, которая, в свою очередь,
возрастает с уменьшением толщины немагнит-
ной прослойки. В работе [30] для двухслойных
пленок FeCoNi, в которых ОЛН слоев были ори-
ентированы под прямым углом друг к другу, при-
ведена величина Kc = 1.6 × 103 эрг/см2. Как отмеча-
ют авторы этой работы, для получения конечной
величины Kc был использован технологический
прием, понижающий интенсивность межслойной
связи – пауза между напылением слоев. Исполь-
зуем величину Kc для приблизительной оценки

возможной величины α для образца M1. Полагая,
что Ku = (HaMs)/2, и используя данные рис. 5, по-
лучим Ku = 2.6 × 103 эрг/см3 для слоев FeNi с L =
= 40 нм. Подстановка известных величин в выра-
жение (1) дает α ≈ 30°. Учитывая, что отсутствие
технологической паузы при напылении слоев об-
разца M1 должно заметно повысить величину Kc,
определенная в эксперименте ориентация ре-
зультирующей ОЛН под углом 45° к ориентации
плоскостей напыления для образца M1 представ-
ляется вполне логичной.

Поле магнитной анизотропии Ha для этого ти-
па образцов было определено как традиционным
методом из петли гистерезиса, измеренной вдоль
ОТН, так и из второй производной намагничен-
ности d2M/dH2. В результате была получена
усредненная величина Ha = 3.1 Э. Используя это
значение, удается удовлетворительно описать уг-
ловую зависимость коэрцитивной силы Hc(ϕ)
вблизи ОТН образца в диапазоне углов ϕ = ±20°
(рис. 10). Отметим, что для этого образца величи-
на Ha = 3.1 Э оказалась меньше, чем для одно-
слойной пленки толщиной 40 нм (рис. 5).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Пленки пермаллоя Fe20Ni80 и многослойные

структуры того же состава, полученные магне-
тронным распылением при наклонном осажде-
нии, обладали наведенной одноосной магнитной
анизотропией. Для однослойных пленок толщи-
ной от 10 до 200 нм ось легкого намагничивания
перпендикулярна плоскости напыления.

Величины поля анизотропии, определенные
из кривых намагничивания и петель гистерезиса,
позволили с хорошей точностью описать угловую

Рис. 9. Угловая зависимость приведенной остаточной намагниченности Mr/Ms (а) и петли магнитного гистерезиса (б),
измеренные на вибромагнитометре вдоль (1) и перпендикулярно (2) ОЛН, для образца M1.
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зависимость коэрцитивной силы вблизи оси
трудного намагничивания в рамках модели коге-
рентного вращения магнитных моментов.

Величина поля магнитной анизотропии для
четырехслойных пленок, в которых каждый по-
следующий слой осаждали после поворота под-
ложки на 90 градусов, оказалась меньше, чем у
однослойной пленки, толщина которой равна
толщине слоя многослойного образца. Этот ре-
зультат дает перспективу получения квази-изо-
тропных многослойных пленок путем увеличе-
ния количества слоев и уменьшения угла между
осями магнитной анизотропии соседних слоев.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 22-29-00980,
https://rscf.ru/project/22-29-00980/.
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Исследованы особенности структуры и статические магнитные свойства композитов на основе
эпоксидных смол с микрочастицами оксида железа FeOx как модельных материалов для магнитного
детектирования. В качестве чувствительного элемента прототипа детектора слабых магнитных по-
лей, работающего на основе магнитоимпедансного эффекта (МИ), был использован пленочный
элемент [FeNi/Cu]5/Cu/[Cu/FeNi]5 с поперечной магнитной анизотропией. Показано, что наблю-
дается линейная зависимость удельного магнитного момента от концентрации микрочастиц в ин-
тервале 0–70 мас. %, несмотря на заметные различия в структуре композитов. C помощью прототи-
па МИ детектора слабых полей установлена линейная зависимость изменения МИ от концентра-
ции микрочастиц FeOx в интервале частот 80–260 MГц. Показано, что созданные композиты и
пленочные элементы на основе пермаллоя с точки зрения их функциональных свойств являются
комплементарными и могут быть использованы как модельная “пара” для магнитного детектиро-
вания.

Ключевые слова: магнитные эпоксикомпозиты, микрочастицы оксида железа, структура наполнен-
ных композитов, пленки пермаллоя, магнитные свойства, магнитный импеданс
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ВВЕДЕНИЕ
Создание композиционных магнитных мате-

риалов для электроники – важная научная зада-
ча. К востребованным электронным устройствам
следует отнести детекторы слабых магнитных по-
лей, которые используют для различных прило-
жений [1, 2]. Их разработка требует создания мо-
дельных калибровочных материалов. Использо-
вание эпоксидных композитов, наполненных
магнитными микрочастицами, позволяет решить
данную задачу [3, 4]. Эпоксидные наполненные
магнитные материалы – это среды, магнитными
свойствами которых можно управлять, изменяя
концентрацию и тип наполнителя. Особый инте-
рес вызывает возможность бесконтактного детек-
тирования концентрации магнитных частиц в со-
ставе композиционных материалов типа “поли-
мерная матрица–магнитный наполнитель”
разного происхождения [2, 5].

Существует много способов определения кон-
центрации магнитных частиц в различных мате-
риалах. Например, ЯМР-релаксометрия является

наиболее чувствительным методом, однако он
требует дорогостоящего оборудования [6]. Ин-
дукционный метод [7] подразумевает воздействие
на частицы возбуждающего поля, и за счет нели-
нейной магнитной индукции генерируемый сиг-
нал измеряется приемными катушками. Однако
чувствительный элемент в виде катушки индук-
тивности сильно подвержен влиянию перемен-
ных электромагнитных полей и требует дополни-
тельной защиты от электромагнитных помех. От-
дельно следует отметить магнитоимпедансные
детекторы, обладающие высокой чувствительно-
стью к внешнему магнитному полю.

Магнитоимпедансный эффект (МИ) – это из-
менение импеданса ферромагнитного проводни-
ка во внешнем магнитном поле при протекании
по нему тока высокой частоты [2, 8]. МИ-эффект
с высокой чувствительностью к магнитному по-
лю наблюдается в магнитомягких пленочных
структурах на основе пермаллоя (FeNi) с попе-
речной магнитной анизотропией. Однако при
толщине слоя пермаллоя выше критической,
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происходит переход в “закритическое” состояние
и снижение эффекта МИ [9, 10]. Решением дан-
ной проблемы стало использование многослой-
ных пленочных структур [11, 12].

Магнитные эпоксикомпозиты – это востребо-
ванный материал, имитирующий магнитные ча-
стицы в биологических тканях, изучение которо-
го требуется для биомедицинских приложений
[13]. Распределение магнитных частиц в биологи-
ческих тканях и органах чаще всего не является
однородным, а отражает биологическую структу-
ру данных объектов [14]. Например, можно упо-
мянуть модель тромба, в которой доставка тром-
болитиков может осуществляться магнитными
частицами. МИ-детектирование их полей рассея-
ния позволяет контролировать локальную кон-
центрацию лекарственного препарата [15, 16].
МИ-детектирование полей рассеяния и сопо-
ставление структурных и магнитных свойств
композитов с различной концентрацией магнит-
ных частиц позволят лучше понять особенности
детектирования частиц в реальных тканях.

Цель настоящей работы – исследование
структуры и магнитных свойств микрочастиц
магнетита и цилиндрических образцов компози-
тов на основе эпоксидной смолы и возможности
их использования в качестве модельных калибро-
вочных материалов для пленочных МИ-детекто-
ров слабых полей на примере пленочного элемен-
та типа [FeNi/Cu]5/Cu/[Cu/FeNi]5.

ОБРАЗЦЫ 
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДИКИ
Многослойные пленочные структуры были

получены методом ионно-плазменного распыле-
ния на подложки из стекла с использованием
сплавной мишени состава Fe20Ni80. МИ-элемен-
ты имели размеры: 10.0 × 0.5 мм. Состав много-
слойной структуры [Fe21Ni79(100 нм)/Cu(3 нм)]5/
Cu(500 нм)/ [Fe21Ni79(100 нм)/Cu(3 нм)]5 был вы-
бран на основе литературных данных [2, 15]. При
получении пленочных структур постоянное
внешнее магнитное поле величиной 100 Э при-
кладывали вдоль короткой стороны элемента в
его плоскости для формирования наведенной од-
ноосной магнитной анизотропии. Напыление
проводили через металлические маски; предва-
рительный вакуум составлял 3 × 10–7 мбар, рабо-
чее давление аргона 3.8 × 10–3 мбар.

Для наполнения полимерных матриц исполь-
зовали коммерческие магнитные частицы компа-
нии Alfa Aesar (Ward Hill, MA, USA) оксида железа.
Их геометрические параметры и фазовый состав
анализировали с помощью рентгенофазового ана-
лиза (РФА) и сканирующей электронной микро-
скопии (СЭМ). РФА выполнен на рентгеновском
дифрактометре Philips X’pert PRO, в медном Cu-Kα

излучении (длина волны λ = 1.5418 Å) [17]. СЭМ
выполнена с использованием микроскопа JEOL
JSM-640.

Образцы эпоксидных композитов с концентра-
цией магнитного наполнителя (С) от 0 до 70 мас. %
представляли собой цилиндры диаметром 5 мм и
высотой 4 мм. Для изготовления композитов в ка-
честве полимерной матрицы была выбрана эпок-
си-дифенилолпропановая смола KDA (Chimex
Ltd., Россия), которую смешивали с отвердите-
лем – три(этил)-тетра(амин) (Epital, Россия) в со-
отношении 6 : 1 по весу. После этого навески по-
рошков (для получения концентраций 0–70%)
смешивали с жидкой композицией эпоксидной
смолы при температуре 25°C в течение 10 мин. За-
тем смесь помещали в форму из полиэтилена для
отвердения в течение 2 ч при 70°C.

Для исследования особенностей структуры
эпоксикомпозитов использовали метод СЭМ
(JEOL JSM-640). На поверхность композитов, во
избежание накопления электрического заряда,
методом ионно-плазменного распыления допол-
нительно наносили тонкий (20–25 нм) слой угле-
рода, не влияющий на особенности структуры
композитов.

Магнитные свойства как микрочастиц, так и
полимерных композитов исследовали с помощью
вибрационного магнетометра Cryogenics Ltd. при
комнатной температуре. Измерения продольного
МИ эффекта (внешнее магнитное поле прикла-
дывали параллельно направлению протекания
высокочастотного тока) проводили с помощью
анализатора импеданса Agilent HP E 4991 A во
внешнем магнитном поле, создаваемом катушка-
ми Гельмгольца. Поле прикладывали вдоль длин-
ной стороны пленочных элементов в направле-
нии протекания переменного тока в диапазоне
полей ±100 Э с шагом 0.33 Э.

Комплексный импеданс (Z) измеряли в зависи-
мости от величины внешнего магнитного поля в ин-
тервале частот тока возбуждения от 1 до 400 МГц).
Образцы крепили на специальные держатели, со-
ставляя часть линии “микрострайп” (рис. 1а), а
для выделения вклада образца из общего сигнала
использована описанная ранее стандартная про-
цедура калибровки и учета вклада микроволново-
го тракта [12].

Импеданс пленочного МИ-элемента измеря-
ли при разных положениях центра магнитного
цилиндра относительно пленочного элемента.
Магнитный цилиндр располагали на расстоянии
порядка 1.1 ± 0.2 мм над поверхностью элемента, он
мог передвигаться вдоль оси OX c шагом 1 мм
(рис. 1б). Предварительно магнитный цилиндр
намагничивали до насыщения в поле 2 кЭ, после
чего в нулевом внешнем поле величина его маг-
нитного момента совпадала с величиной остаточ-
ного магнитного момента (σr). Для описания ре-
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зультатов МИ-исследований использована полевая
зависимость МИ соотношения (1) и МИ-отклик
на положение магнитного цилиндра (2):

(1)

(2)

где Hmax = 100 Э – поле, в котором происходит
магнитное насыщение пленочного элемента при
приложении поля вдоль его длинной стороны,
ΔZ/Zcontrol – МИ-соотношение для пленочного
элемента с расположенным над ним эпоксидным
композитом с 0% концентрацией (контроль);
ΔZ/Zposition – МИ-пленочного элемента с располо-
женным над ним магнитным цилиндром в опре-
деленной позиции. Частотная зависимость МИ-
соотношения описывается с помощью параметра
ΔZ/Zmax, или максимального значения МИ-соот-
ношения для полевой зависимости при опреде-
ленной частоте тока возбуждения.

РЕЗУЛЬТАТЫ
Анализ дифрактограммы (рис. 2а) показал, что

микрочастицы FeOx содержат следующие фазы:
Fe3O4 – 94 мас. %; Fe2O3 – 1 мас. % и FeO(OH) –
5 мас. %. Максимумы с индексами Миллера (111),
(200), (311), (400), (422), (333) (440), (620), (533) и
(444) соответствуют магнетиту. На рис.2б приве-
дено СЭМ изображение эпоксикомпозита: боль-
шая часть микрочастиц имеет форму, близкую к
сферической. Определение среднего размера об-
ласти когерентного рассеяния (d) дает следующие

−Δ = × max

max

( ) ( )( ) 100% ;
( )

Z H Z HZ H
Z Z H

( )Δ Δ ΔΔ = −
control position

( ) ,Z Z ZH
Z Z Z

значения: Fe3O4 – d = 130 ± 10 нм; Fe2O3 – d = 75 ±
± 5 нм, FeO(OH) – d = 70 ± 5 нм. Однако анализ
данных сканирующей микроскопии показал, что
распределение по размерам использованных
микрочастиц хорошо описывается нормальной
(гауссовой) функцией распределения Pn(d) с ме-
дианой 248 нм и дисперсией 57 нм. Различие дан-
ных о среднем размере микрочастиц можно объ-
яснить тем, что крупные частицы магнетита со-
стоят из нескольких поликристаллитов. Как
будет показано ниже, последнее объяснение хо-
рошо согласуется с особенностями магнитного
гистерезиса и ненулевой коэрцитивностью маг-
нитных микрочастиц и композитов на их основе.

На рис. 3 представлены результаты электрон-
номикроскопического исследования структуры
магнитных композитов. Полимерная матрица об-
ладает меньшей плотностью в отношении про-
хождения электронов, поэтому матрица выглядит
более темной, а светлые включения представляют
собой отдельные микрочастицы или агрегаты не-

Рис. 1. Общий вид микрополосковой линии с МИ
пленочным элементом (а). Схема детектирования
эпоксидных композитов. H – прикладываемое маг-
нитное поле; Iac – высокочастотный ток; Mr – оста-
точная намагниченность магнитного цилиндра (б).

Магнитный 
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элем. OX

OZ

OY
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Рис. 2. Рентгеновский спектр исследуемых микроча-
стиц оксидов железа, индексы Миллера указаны в
круглых скобках (а); микрочастицы FeOx, СЭМ (б).
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скольких микрочастиц. Следует отметить, что
“информационная глубина” СЭМ для данного
композита по приблизительным оценкам соста-
вила до 3 микрон. Таким образом, несмотря на
ограничение глубины проникновения, использо-
ванная методика позволяет с хорошей степенью
достоверности оценить распределение микроча-
стиц не только на поверхности, но и в приповерх-
ностной области.

Структура композитов с малой концентрацией
микрочастиц около 1% может быть описана как
довольно однородное распределение отдельных
частиц и их небольших агломератов, состоящих
из нескольких частиц, по объему. Увеличение

концентрации частиц не меняет однородного
распределения отдельных частиц и их агрегатов
по объему, но наряду с небольшими агрегатами
появляются и более крупные. Их размер при кон-
центрации частиц в 30% доходит до нескольких
микрон, а расстояние между ближайшими агрега-
тами составляет несколько десятков микрон. Не-
смотря на сложную форму возникающих скопле-
ний микрочастиц и достаточно рыхлую структуру
самого скопления, общая форма больших агрега-
тов близка к сферической.

На рис. 4а показана петля магнитного гистере-
зиса микрочастиц: коэрцитивная сила составляет
75 Э, удельный магнитный момент насыщения

Рис. 3. Фотография СЭМ поверхности эпоксидных композитов с массовыми концентрациями микрочастиц FeOx в 1,
5 и 30% при двух увеличениях: единица шкалы 5 мкм (столбец слева); единица шкалы 10 мкм (столбец справа).
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составляет порядка σs = 65 Гс см3/г, как и следует
ожидать для микрочастиц магнетита.

Удельный магнитный момент насыщения
композитов, содержащих магнитные наночасти-
цы, зависит от содержания магнитного наполни-
теля (рис. 4б). Магнитные композиты обладают
ненулевым остаточным магнитным моментом, а
значит, магнитные поля рассеяния при МИ-де-
тектировании должны быть приняты во внима-
ние [15, 16]. Несмотря на образование скоплений
микрочастиц, эволюции структуры композита с
увеличением количества магнитного наполните-
ля, удельный магнитный момент насыщения σs
композитов линейно растет при увеличении кон-
центрации микрочастиц. Следовательно, полу-
ченные композиты удовлетворяют требованиям,
предъявляемым к модельным композитам для
МИ-детектирования (рис. 5). Ввиду наблюдае-
мой линейной зависимости магнитного момента
от концентрации микрочастиц в очень широком
интервале концентраций от 0 до 70% можно легко
выбирать композиты с необходимыми магнитны-
ми свойствами, используя их в качестве калибро-
вочных образцов.

Величина МИ-эффекта и его чувствитель-
ность по отношению к внешнему магнитному по-
лю зависят от частоты тока возбуждения (f) и ве-
личины данного поля. Поэтому на первом этапе
необходимо подобрать оптимальную частоту пе-
ременного тока, а также диапазон полей, при ко-
торых МИ-элемент будет обладать максималь-
ной чувствительностью к внешнему полю. Мак-
симальное значение МИ-пленочного элемента
[FeNi/Cu]5/Cu/[Cu/FeNi]5 с поперечной магнит-
ной анизотропией составляло 160% при частоте
тока 169 МГц в полях до 6 Э (рис. 6а). Данной ча-
стоте также соответствует максимальная чувстви-
тельность к внешнему магнитному полю около

Рис. 4. Зависимость удельного магнитного момента
от величины внешнего магнитного поля: (а) магнит-
ных микрочастиц FeOx; (б) композитов с различны-
ми концентрациями магнитных микрочастиц FeOx.
Цифры указывают концентрацию магнитных частиц
в весовых процентах.
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ластях с различными концентрациями: (а) 0–10; (б) 0–70%. Уравнение линейной аппроксимации y = 0.8x–0.3.
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42%/Э, в диапазоне полей от 3 до 5 Э (рис. 6б).
Увеличение или снижение частоты относительно
частоты f = 169 МГц приводит к снижению мак-
симального значения МИ-соотношения и ее чув-
ствительности. При увеличении частоты наблю-
дается смещение пика полевой зависимости в об-
ласть больших полей, а также его сглаживание.
Уменьшение частоты тока возбуждения характери-
зуется противоположными тенденциями (рис. 6а).

Цилиндрический модельный образец в виде
эпоксидной смолы без добавления магнитных ча-
стиц (Control) вблизи МИ элемента не вносит
вклада в МИ отклик (рис. 7). В диапазоне полей,
в котором проводили МИ-детектирование, маг-
нитные цилиндры находились в состоянии оста-

точной намагниченности, создавая магнитные
поля рассеяния, хорошо детектируемые пленоч-
ным МИ-детектором. Наблюдали две тенденции:
смещение МИ кривых в область больших полей,
связанное с наличием продольной компоненты Hy
полей рассеяния (вдоль длинной стороны МИ-
элемента), и уменьшение пика МИ, являющееся
следствием вклада поперечной компоненты Hx
полей рассеяния (вдоль короткой стороны МИ-
элемента).

Для всех эпоксидных композитов с концен-
трацией микрочастиц FeOx вплоть до 30% в обла-
сти максимальной чувствительности (во внеш-
нем магнитном поле около 5 Э) удалось количе-
ственно определить изменение импеданса
пленочного элемента и рассчитать положение об-
разца магнитного композита (рис. 8). По форме
МИ-кривых можно судить о распределении по-

Рис. 6. (а) Частотная зависимость максимального значения МИ соотношения пленочного [FeNi/Cu]5/Cu/[Cu/FeNi]5
МИ элемента; (б) полевая зависимость МИ соотношения в области максимальной чувствительность и при разных ча-
стотах, указанных цифрами 85, 169 и 253 в МГц; в единицах %/Э указана чувствительность на определенном участке:
1 – 42; 2 – 22; 3 – 32%/Э.
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Рис. 7. Полевая зависимость МИ пленочного
[FeNi/Cu]5/Cu/[Cu/FeNi]5 элемента при разных по-
ложениях магнитной вставки на частоте 169 МГц при
концентрации микрочастиц FeOx 20%. Числа в под-
писях к кривым соответствуют различному положе-
нию (в миллиметрах) центра магнитной вставки от-
носительно центра МИ элемента (см. рис. 1б).
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лей рассеяния, создаваемых магнитным компо-
зитом в виде цилиндра. Пик МИ отклика для
больших концентраций микрочастиц FeOx (5, 9, 20,
30%) характеризуется плато шириной 3 мм, что
близко к высоте магнитных цилиндров (4 мм).

Следующим этапом может быть разработка
принципов детектирования образцов различной
геометрии, однако особый интерес представляет
задача определения распределения магнитных
частиц в составе полимерного композита с помо-
щью анализа МИ-откликов. Ее решение давно вос-
требовано в физике магнитных полимерных мате-
риалов.

Зависимость МИ-отклика от концентрации
при фиксированном положении цилиндра точно
над центром пленочного МИ-элемента (0 мм) хо-
рошо описывается линейным законом (рис. 9),
т.е. данную методику можно использовать для
определения концентрации магнитных частиц в
композитах. Зависимость удельного магнитного
момента насыщения от величины МИ-отклика
также линейна (рис. 9б), фактически представляя
собой калибровочную кривую для определения
магнитного момента композитов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В настоящей работе были синтезированы ком-
позиты на основе эпоксидной смолы с концентра-
цией микрочастиц FeOx в интервале 0–70 мас. %.
Удельный магнитный момент насыщения компо-
зитов линейно растет при увеличении концентра-
ции, несмотря на образование скоплений микро-
частиц, и эволюцию структуры композита с уве-
личением количества магнитного наполнителя.

Величина магнитоимпедансного эффекта пле-
ночного [FeNi/Cu]5/Cu/[Cu/FeNi]5 элемента ис-

следована в интервале частот от 1 до 400 МГц как
в отсутствие, так и в присутствии модельных об-
разцов в виде цилиндров с различной концентра-
цией магнитного наполнителя от 0 до 30%. Осо-
бенности создаваемых полей рассеяния компози-
ционных образцов зависели как от концентрации
магнитного наполнителя, так и от взаимного по-
ложения чувствительного МИ-элемента и образ-
ца композита. Показано, что МИ линейно зави-
сит от концентрации магнитных частиц в компо-
зитах при определенной геометрии измерений.
Предложенную методику можно использовать
для определения концентрации магнитных ча-
стиц в композитах, а также магнитных свойств
композитов.

Результаты были получены в рамках выполне-
ния государственного задания Минобрнауки
России FEUZ-2020-0051. Отдельные измерения
были выполнены в SGIKER UPV/EHU.
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Представлены результаты измерения основных параметров спектров ферромагнитного и спин-вол-
нового резонанса (резонансного поля, ширины линии и интенсивности) однослойных пленок
пермаллоя при различных углах в ориентации out-of-plane. Исследовано влияние типа поверхност-
ных условий на угловую зависимость соотношения интенсивностей смежных мод. Установлено со-
ответствие между углом приложенного постоянного магнитного поля относительно нормали к
пленке и изменением типа колебания с однородного на неоднородное. Выявленные особенности
угловых зависимостей резонансного поля и интенсивности пика спектра могут быть успешно ис-
пользованы при идентификации СВЧ-спектров. Были определены фундаментальные магнитные
параметры (эффективная намагниченность, константа обменного взаимодействия, константу по-
верхностной анизотропии, поле перпендикулярной анизотропии).

Ключевые слова: спин-волновой и ферромагнитный резонанс, константа поверхностной анизотро-
пии, тонкие магнитные пленки, граничные условия
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ВВЕДЕНИЕ

Ферромагнитный (ФМР) и спин-волновой
(СВР) резонансы являются динамическими ме-
тодами исследования магнитных систем при
определении основных магнитных параметров:
эффективной намагниченности Meff, константы
магнитной анизотропии, константы обменного
взаимодействия A, константы поверхностной
анизотропии KS. Морфология объектов и классов
веществ, к которым применимы указанные мето-
дики, представляют широкий диапазон: тонкие
ферромагнитные пленки [1–6], порошковые си-
стемы [7, 8], разбавленные магнитные полупро-
водники [9–11] и нанокомпозиты “ферромагнит-
ный металл–диэлектрик” (гранулированные
сплавы) [12, 13], а также ферригидридные нано-
частицы химического и биологического проис-
хождения [14, 15]. Преимуществами ФМР и СВР
являются простота реализации измерений и воз-
можность получения магнитно-структурных дан-
ных об исследуемых объектах [5, 16–18]. Досто-
верность определяемых параметров зависит от
точности идентификации мод в регистрируемом

СВЧ-спектре: их резонансного поля Hres, ширины
линии , интенсивности I.

Интерпретация регистрируемого пика в СВЧ-
спектре также определяет форму записи дисперси-
онного уравнения в виде ω0 ~ Hres (где ω0 – резонанс-
ная частота, Hres – резонансное поле) и необходи-
мость учета в нем тех или иных анизотропных либо
морфологических (  = 4π) вкладов. Показатель-
ными в этом случае являются безуспешные попытки
описать первый регистрируемый ФМР-спектр
[19, 20] дисперсионным уравнением ωL = γHres (где
ωL – Ларморова частота). Принципиальные ре-
зультаты теоретического описания эксперимен-
тов ФМР для двух ориентаций внешнего поля от-
носительно базиса образца были получены Кит-
телем [21, 22], где кроме внутреннего магнитного
поля образца H0, учитываются размагничиваю-
щие поля анизотропии формы. Больше данных о
вкладе разнообразных источников анизотропии
при измерении ФМР можно получить как при из-
менении ориентации образца относительно на-
правления внешнего магнитного поля, так и пол-
ного частотно-полевого анализа.

ΔH

Σ iN

УДК 539.216.2:537.635

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА

EDN: NAUMYJ
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Новые вызовы возникли при определении
условий возбуждения неоднородных мод намаг-
ниченности в тонкой ферромагнитной пленке в
виде обменных стоячих спиновых волн и их тео-
ретического описания [23, 24]. Основными ре-
зультатами этого этапа развития методов СВР и
ФМР являются: диапазон толщин пленок (100–
500 нм), в котором реализуются условия для воз-
буждения когерентных спиновых волн, введение
дополнительных (обменных) граничных условий
на поверхности пленки [24–26], а также вид зависи-
мости резонансных полей от номера моды (Hn ~ n2).

Актуальность настоящей работы определяется
необходимостью точного определения магнит-
ных параметров ультратонких магнитных струк-
тур (толщина магнитной области менее 100 нм),
которые используются в низкоразмерных устрой-
ствах. При применении подобных структур сле-
дует принимать во внимание два основных фак-
тора – равноценность влияния поверхностных и
объемных эффектов и скорость переориентации
намагниченности. Определить затухание прецес-
сии намагниченности относительно равновесно-
го состояния можно по ширине линии ФМР. По-
верхностная мода, регистрируемая при опреде-
ленных условиях в спектре СВР, позволяет
определить величину и знак константы поверх-
ностной анизотропии. Отметим, что СВЧ-спек-
тры ультратонких пленок имеют ряд особенно-
стей, игнорирование которых приведет к ошиб-
кам при верификации отдельных пиков спектра
и, как следствие, к неверным оценкам магнитных
параметров пленки.

Представляемая работа выполнена для уста-
новления особенностей угловых зависимостей
параметров СВЧ-кривой (Hres, ΔH, I) с целью их
использования при идентификации мод реги-
стрируемых спектров.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
Методом термического испарения в вакууме

(10–6 мм рт. ст.) на стеклянные подложки были
получены однослойные пленки Fe20Ni80 с толщи-
ной 70 и 140 нм, обозначаемые как Py_70 и
Py_140. Выбор толщины учитывал соотношение
между толщиной пленки и эффективным обмен-
ным радиусом, который для материала образцов
составляет ≈100 нм.

Спектры поглощения были измерены на обору-
довании КРЦКП ФИЦ КНЦ СО РАН (спектро-
метр ELEXSYS E580, Bruker, Германия) в X-диапа-
зоне (частота накачки резонатора f = 9.48 ГГц) при
поперечной накачке резонатора. Образец поме-
щали в пучность переменного магнитного поля h~
объемного резонатора. Кривые СВЧ-поглощения
были разложены на составляющие с помощью
дифференцированной функции Лоренца. Изме-

рения были выполнены при изменении направ-
ления постоянного магнитного поля по углу θH и
по углу ϕH (рис. 1д). Намагниченность насыще-
ния MS была измерена на вибрационном магнето-
метре Lake Shore VSM 8604.

Однородная прецессия вектора намагничен-
ности, экспериментально наблюдаемая при
ФМР, возникает при отсутствии закрепления по-
верхностных спинов. Предельные случаи для
магнито-изотропного образца в виде бесконечно
тонкого диска были получены Киттелем [22]:

(1)

где γ = 1.758 × 107 Гц/Э – гиромагнитное соотно-
шение, θH и ϕH – полярный и азимутальный углы
внешнего постоянного подмагничивающего поля
H0. Отметим, что Meff включает в себя, в отличие
от намагниченности насыщения, разнообразные
внутренние влияния (внутренние напряжения,
поры, неоднородности и т.п.).

Выражение резонансной частоты ФМР в сфе-
рической системе координат [27–29] через пол-
ную энергию магнитной системы E, с учетом
уравнения Ландау–Лифшица для движения на-
магниченности M, заданной полярным θ и азиму-
тальным ϕ углами, может быть представлено:

(2)

Равновесное положение вектора намагничен-
ности и плотность свободной энергии [28] опре-
деляется следующими соотношениями:

(3)

(4)

где K1 и K2 – первая и вторая константа кубиче-
ской анизотропии; Kn – константа перпендику-
лярной одноосной анизотропии; Ku – константа
одноосной анизотропии в плоскости, ϕ0 – угол,
характеризующий направление поля одноосной
анизотропии в плоскости.

Численно решая систему уравнений (2)–(4),
можно найти значение резонансного поля H0 од-
нородной моды при произвольном ϕH и заданных
значениях поля перпендикулярной анизотропии
(2Kn/MS) и поля анизотропии в плоскости
(2Ku/MS).
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Неоднородное распределение намагниченно-
сти по толщине пленки в виде стоячих обменных
спиновых волн, регистрируемых методом СВР,
возможно в случае, если поверхностные спины
жестко закреплены [24]. Положение резонансных
полей возбуждаемых мод при действии постоян-
ного магнитного поля и θH = 0° описывается вы-
ражением:

(5)

где ηeff = 2A/MS – спин-волновая жесткость, свя-
занная с константой обменного взаимодействия
A, k = πn/d – волновой вектор, зависящий от но-
мера моды n и толщины пленки d.

Положение резонансных полей при регистрация
спектра СВР когда θH = 90° [16, 30] определяется:

(6)

= ω γ + π − η 2
n 0 eff eff( ) 4 ,H M k

( )
 ω 
 = + π − π − η γ   

2
2 20

n eff S eff2 2 .H M M k

Вне зависимости от геометрии эксперимента
СВР (θH = 90° или θH = 0°) эффективная обмен-
ная жесткость в полевых координатах вычисляет-
ся по формуле:

(7)
Реализация того или иного вида колебаний на-

магниченности обусловлена граничными услови-
ями на поверхности пленки [31]. Количественно
и качественно оценить граничные условия можно
по величине и знаку константы поверхностной
анизотропии KS [26, 32, 33]. Если KS > 0 (легкая
ось поверхностной анизотропии нормальна к по-
верхности пленки), то возбуждаются только гар-
монические моды СВР с реальными значениями
волнового вектора k. Когда KS < 0 (трудная ось по-
верхностной анизотропии нормальна к поверх-
ности пленки), то в спектре СВР также регистри-
руется гиперболическая нераспространяющаяся
обменная спиновая волна (поверхностная мода) с
мнимым волновым вектором. Если KS = 0, то од-

η = − −�

2
eff 1( ) ( 1).nH H n

Рис. 1. Экспериментальные СВЧ спектры для однослойных пленок Fe20Ni80 с толщинами 70 нм (а, б) и 140 нм (в, г)
при θH = 90° (а, в) и θH = 0° (б, г). Схема, иллюстрирующая геометрию эксперимента (д). Соотношение интенсивно-
стей первой и второй моды (е) и первой и поверхностной моды (ж) при θH вблизи 0°. На вставках показаны зависимо-
сти резонансных полей от квадрата номера моды.
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нородным переменным магнитным полем h~ воз-

буждается только однородное колебание намаг-
ниченности (ФМР) c k = 0. Согласно [24] в случае
симметричных граничных условий с KS = ∞, до-

пустимые значения k = πn/d, где n принимает зна-
чения 1, 3, 5, 7, … .

Возможные виды спектров поглощения по-
дробно рассмотрены в [17]. Отметим, что реги-
стрируемая в спектре СВР поверхностная мода
позволяет определить величину KS:

(8)

Возбуждаемые стоячие обменные спиновые
волны, регистрируемые в СВР-спектре в виде от-

дельных пиков с  позволяют определить
константу обменного взаимодействия A:

(9)

Следует отметить, что величина A при θH = 0°
такая же, как и при θH = 90°.

Угловая зависимость собственных неоднород-
ных колебаний намагниченности (стоячих об-
менных спиновых волн), возбуждаемых при дей-
ствии однородного переменного магнитного по-
ля h с частотой ω, определяется выражением [34]:

(10)

Авторы [34] установили единообразие угловых
зависимостей для величины KS и функции

 Они определили, что при θH крит, ко-

гда функция  = 0, происходит переход

от одного типа граничных условий к другому.
Первый случай, 0° < θH < θH крит, на поверхностях

пленки имеется закрепление и в СВЧ-спектре на-
блюдаются неоднородные моды с k = πn/d (СВР).
Второй случай, θH крит < θH < 90°, на поверхности

пленки закрепление намагниченности отсутству-
ет и внешнее магнитное поле вызывает однород-
ное колебания с k = 0 (ФМР).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Угловые зависимости были измерены как в
плоскости образца (in-plane ориентация), когда
направление приложенного магнитного поля из-
менялось в плоскости пленки по углу ϕH, так и

вне плоскости (out-of-plane ориентация) при
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фиксировании ϕH и варьировании θH (рис. 1д).

Полярные диаграммы резонансного поля одно-
родной моды для Py_70, а также первой и третьей
неоднородных мод колебания намагниченности
для Py_140 при in-plane ориентации демонстри-
руют отсутствие выделенной оси анизотропии в
плоскости образцов.

Примеры экспериментальных СВЧ-спектров
в out-of-plane геометрии представлены на рис. 1.

СВЧ-спектр однослойной пленки FeNi с тол-
щиной 70 нм в диапазоне 9° ≤ θH ≤ 90° демонстри-

рует возбуждение единственного пика (рис. 1а),
который идентифицируется нами как однород-
ная мода прецессии с k = 0. В то же время в про-
дольной геометрии эксперимента для Py_140 на-
ми регистрируются неоднородные моды прецес-
сии в виде стоячих обменных спиновых волн
(рис. 1в). Отсутствие в спектре СВР поверхност-
ной моды в виде дополнительного пика в полях,
больших поля основного максимума, свидетель-
ствует о закреплении типа “легкая ось” на каждой
поверхности пленки. Спектры Py_140 сохраняют
подобную структуру, а следовательно, и подоб-
ные условия закрепления на поверхностях плен-
ки вплоть до θH = 9°. СВЧ-спектры каждой из

двух пленок (рис. 1б, 1г) в перпендикулярной гео-
метрии эксперимента (θH = 0°) демонстрируют

несколько хорошо различимых пиков, обуслов-
ленных возбуждением обменных стоячих спино-
вых волн. Спектр Py_140, помимо стоячих волн,
содержит “затухающую” поверхностную моду в
полях, больших первой объемной моды.

Последнее свидетельствует о реализации гра-
ничных условий на одной из поверхностей плен-
ки типа “легкая плоскость”. Позиции резонанс-
ных полей Hn неоднородных мод в СВР спектрах

образцов описываются линейными зависимостя-
ми от квадрата номера моды вне связи с геометри-
ей эксперимента (рис. 1д). Справедливость пред-
положения о регистрации спектра СВР во всем
диапазоне углов θH для Py_140 подтверждается

достаточно близкими значениями эффективной
обменной жесткости (в полевых единицах (7))
27 ± 1.5 и 24 ± 1.5 Э при 0° и 90° соответственно.

Идентификация отдельных пиков вблизи θH =

= 90° проведена с учетом соотношения интенсив-
ностей соседних пиков от угла θH. Во-первых, от-

метим преобладание интенсивности поверхност-
ной моды IS над интенсивностью первой обмен-

ной моды I1 для Py_140 [26, 32, 33].

Во-вторых, соотношение интенсивностей
между двумя объемными модами должно слабо
зависеть от угла, в то время как соотношение ин-
тенсивностей между поверхностной и первой
объемной модой критично к углу (рис. 1е, 1ж).
Смена соотношения с IS > I1 на IS < I1 обусловлена

постепенным уменьшением вклада граничных
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условий на формирование волн намагниченности
по толщине пленки при отклонении от θH = 0°.

В-третьих, функциональные зависимости от-
ношений интенсивностей ближайших мод от угла
отличаются в зависимости от их характера рас-
пределения по пленке (рис. 1е, 1ж).

Отношение I1/IS линейно возрастает с увели-

чение угла между внешним полем и нормалью к
плоскости пленки (рис. 1ж), I1/I2 демонстрирует

точки экстремумов при θH = 0° и θH = θH крит

(рис. 1е), где θH крит – критический угол, при кото-

ром происходит смена типа колебаний с однород-
ных на неоднородные.

Угловые зависимости параметров первой сто-

ячей моды или однородного пика исследуемых

пленок представлены на рис. 2. Изменения типа

колебаний с однородных (ФМР) на неоднород-

ные (СВР) для образца Py_70 фиксировали сразу

по двум признакам: структуре регистрируемого

спектра (появление дополнительных пиков в диа-

пазоне углов –8° ≤ θH ≤ 8°) и изменению хода уг-

ловой зависимости интенсивности наибольшего

регистрируемого пика при θH = 8° (рис. 2в). Инте-

ресно отметить, что переход от одних условий за-

крепления к другим при конечных значениях

константы поверхностного закрепления, что на-

блюдается для Py_140, также сопровождается

Рис. 2. Угловые зависимости Hres (а, б), I (в, г) иΔH (д, е) для пленок Py_70 (а, в, д) и Py_140 (б, г, е). На вставках по-
казаны угловые зависимости поверхностной моды.
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ВАЖЕНИНА и др.

сменой хода угловой зависимости интенсивности
первой стоячей обменной моды. Сопоставление
угловых зависимостей интенсивностей первых
объемных мод Py_70 и Py_140 в диапазоне углов –
8° ≤ θH ≤ 8° выявляет влияние граничных условий

типа “легкая плоскость” на интенсивность пер-
вой объемной моды. Отсутствие поверхностных
пиков в СВЧ-спектре пленки Py_70 свидетель-
ствует о типе граничных условий на обеих по-
верхностях “легкая ось”, и интенсивность первой
объемной моды достигает максимума при θH = 0°.

Поверхностная анизотропия типа “легкая плос-
кость” реализуется на одной из поверхностей
пленки Py_140 при перпендикулярной геометрии
эксперимента, а максимально интенсивным пи-
ком при θH = 0° является поверхностный, экстре-

мумы первой объемной моды наблюдаются при
θH = 3° и θH = –3° (рис. 2).

Оценка угловых зависимостей ширины линии
должна проводиться с учетом соотношения
(ω/γ)/4πMS [35, 36]. Авторы [35] изучили резо-

нансные кривые, рассчитанные по (2)–(4) при
разных фиксированных частотах резонатора, и
отметили, что в случае (ω/γ)/4πMS ~ 0.1 и при зна-

чении θH в диапазоне 2°–10° наблюдается ложное

увеличение ΔH. Наблюдаемый эффект обуслов-
лен анизотропией формы. Учитывая, что отно-
шение (ω/γ)/4πMS для наших систем близко к 0.1,

мы считаем, что “физическая” ширина линии по-
глощения ΔH как для Py_70, так и для Py_140 не
зависит от θH, а при оценке ΔH для вычисления

параметра релаксации следует использовать
крайние значения углового диапазона. Величина
физической ΔH при θH, равном 0° и 90°, для Py_70

составляет ~30 Э, для Py_140 ~40 Э. В то же время
ход кривой ΔH(θH) представляет качественный

интерес и позволяет по точкам экстремумов уста-
навливать критические углы θH.

Приняв поле перпендикулярной анизотропии
равным –100 Э в выражениях (2)–(4), была рас-
считана подгоночная кривая для образца Py_70,
которая достаточно точно совпадает с позициями
экспериментальных резонансных полей одно-
родной моды (относительная ошибка в величине
поля не более 5%) (рис. 2а). Величина MS, которая

использована при расчете подгоночной кривой,
составила 820 ± 20 Гс и была измерена на вибра-
ционном магнетометре.

Значения Hres,  и I позволили установить

константу обменного взаимодействия А, кон-
станту поверхностной анизотропии KS, эффек-

тивную намагниченность Meff (табл. 1).

Угловая зависимость интенсивности пика
(рис. 2в, 2г) позволяет оценить критический угол
θH, при котором происходит либо смена типа ко-

лебания от однородного к неоднородному (θH ≈ 8°
для Py_70), либо смена граничных условий за-
крепления (θH ≈ 8° для Py_140).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Угловая зависимость интенсивности реги-
стрируемого пика СВЧ-кривой позволяют точно
установить тип колебания – однородное или не-
однородное (поверхностная или объемная стоя-
чая мода). Соотношение между интенсивностями
двух соседних пиков в случае незначительного от-
личия по величине их резонансных полей можно
использовать при идентификации поверхност-
ных (гиперболических) и объемных (тригономет-
рических) неоднородных колебаний намагни-
ченности. В первом случае, при сравнении ин-
тенсивностей двух соседних объемных мод,
изменения в знаке соотношения не происходит –
мода с меньшим волновым числом k в диапазоне
углов реализации неоднородных колебаний имеет
большую интенсивность, а соотношение Ik/Ik + 1

больше единицы. Во втором случае, при сравне-
нии интенсивностей поверхностной моды и пер-
вой объемной стоячей моды, наблюдается смена
знака соотношения. IS > I1 изменяется на IS < I1

после некоторого критичного угла θH крит. Также

стоит отметить линейных характер зависимости
I1/IS от угла θH.

Обнаружено, что углу θH крит, при котором про-

исходит изменение типа колебания с однородно-
го на неоднородный, соответствует точка экстре-
мума (минимума) угловой зависимости интен-
сивности. Вид зависимости I(θH) отражает тип

поверхностных условий на границах пленки. Ин-
тенсивность первой стоячей обменной моды, ко-
гда на каждой поверхности пленки тип закрепле-
ния “легкая ось”, плавно увеличивается в диапа-
зоне углов от θH крит до 0° (или уменьшается в

диапазоне углов от 0° до θH крит) и характеризуется

максимальным значением при θH = 0°. Зависимость

I(θH) при реализации хотя бы на одной поверхности

пленки закрепления типа “легкая плоскость” де-
монстрирует минимальное значение I1 при θH = 0° и

максимальные значения I1, расположенные сим-

метрично относительно θH = 0°.

Таким образом, угловые зависимости резо-
нансного поля, интенсивности и ширины линии
наравне со структурой СВЧ-спектров отражают
как изменение типа колебания с однородного на

ΔHТаблица 1. Магнитные параметры

Образец Meff, Гс
A × 10–6, 

эрг/см
KS, эрг/см2

Py_70 812 ± 20 0.23 ± 0.02 –

Py_140 θH = 0° 750 ± 15 0.26 ± 0.02 0.024

θH = 90° 0.16 ± 0.02 –
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неоднородный, так и тип поверхностного закреп-
ления. Особенности угловых зависимостей пара-
метров регистрируемых пиков СВЧ-спектра спо-
собствуют точной верификации спектров и, как
следствие, корректному определению как объем-
ных, так и поверхностных параметров магнитной
системы.
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Исследуются плазмонные моды в симметричной структуре, состоящей из двух слоев допированно-
го или инвертированного графена, разделенных диэлектрическим барьерным слоем, их дисперси-
онные свойства при различных параметрах барьерного слоя. Обнаружено возникновение дополни-
тельных мод, существующих в ограниченном частотном интервале, вблизи отсечки которых сильно
падает фазовая скорость плазмонов. В случае инвертированного графена дополнительные моды яв-
ляются усиливающимися. Выявлены области параметров, при которых основная и дополнительная
моды имеют групповые скорости, противоположные по знаку.
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ВВЕДЕНИЕ
Значительный интерес представляют волнове-

дущие структуры, дисперсией которых удается
управлять внешним потенциалом, что важно для
быстрой перестройки формы дисперсионной
кривой в прикладных задачах фотоники. Одним
из возможных решений является использование
слоев графена и различных планарных структур
на его основе. Благодаря уникальным электрон-
ным и оптическим свойствам графена [1–5], свя-
занным с бесщелевым линейным энергетическим
спектром носителей заряда, структуры на его ос-
нове обладают сильным плазмонным откликом
на терагерцовых частотах. Терагерцовые (ТГц)
усилители и генераторы на основе структур, со-
держащих слои графена, предложены в работах
[6–8].

Формирование плазменных волн в графено-
вой структуре позволяет сконцентрировать элек-
тромагнитное поле вблизи слоев графена и значи-
тельно повысить эффективность его взаимодей-
ствия со структурой [9–12]. В работах [9, 13–15]
была показана возможность усиления излучения
графеном с инвертированным распределением
носителей заряда (электронов и дырок). В резуль-
тате инверсии носителей заряда в графене при до-
стижении некоторого порогового значения оптиче-
ской накачки в ТГц-диапазоне возникает отрица-
тельная высокочастотная проводимость, наличие
которой может приводить к стимулированной гене-

рации ТГц-плазмонов в графене. В структуре, со-
стоящей из двух параллельных слоев графена,
разделенных тонким диэлектрическим барьер-
ным слоем, электромагнитные поля распространя-
ющихся в этих слоях плазмонов взаимодействуют
друг с другом, что приводит к образованию единой
плазмонной моды [16–20]. Теоретически установ-
лено [18], что инкремент усиления ТГц-антисим-
метричной плазмонной моды в двух слоях графена
в несколько раз превышает инкремент плазмонов
в однослойной структуре вследствие модового за-
медления, а инкремент симметричной моды пре-
восходит инкремент в одном слое графена благода-
ря конструктивной интерференции плазмонных
полей в слоях графена. Однако при исследовании
двухслойных графеновых структур было упущено
возникновение в ограниченных интервалах пара-
метров новых плазмонных мод, которые в данной
работе названы дополнительными.

В настоящей работе исследуются выявленные
плазмонные моды при различных энергетических
состояниях слоев графена (пассивный, допиро-
ванный, инвертированый графен), рассмотрено
влияние параметров барьерного слоя на данные
моды. Показано, что дополнительные моды ха-
рактерны для двухслойных графеновых структур
и отсутствуют в случае изолированных слоев гра-
фена. Выявляются различия фазовых и группо-
вых скоростей плазмонов основной, существую-
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щей в значительно большем частотном диапазо-
не, и дополнительной мод.

ИСХОДНЫЕ УРАВНЕНИЯ

Рассмотрим планарную симметричную струк-
туру, состоящую из двух монослоев графена, ко-
торые разделены диэлектрическим барьерным
слоем толщиной d и покрытых диэлектрически-
ми обкладками. Диэлектрические проницаемо-
сти (ДП) барьерного слоя  и обкладок  не за-
висят от частоты и являются действительными
величинами. Предполагается, что слои графена
идентичны и могут быть как в допированном, так
и инвертированном состоянии – одинаковая ин-
версия населенности свободных носителей заря-
да может быть обеспечена симметричной прямой
или диффузионной накачкой каждого из слоев
графена [21, 22]. Поверхностная динамическая
проводимость графена определяется выражением
[14, 23–25]:

(1)

где  =  для допи-

рованного графена  – энергия Ферми и

  для инвертиро-

ванного графена  – квазиуровни Ферми,
определяющие величину инверсии носителей за-
ряда (электронов и дырок) при температуре T,

  Здесь

 e – заряд электрона; ħ – постоянная
Планка;  – постоянная Больцмана; τ – время
рассеяния носителей заряда. Первое слагаемое в
(1) описывает внутризонное диссипативное (дру-
девское) поглощение в графене, определяемое
временем τ. Остальная часть выражения описы-
вает межзонные переходы носителей заряда в гра-
фене. В приведенном выражении не учитывается
пространственная дисперсия проводимости –
данное приближение использовали в других ра-
ботах, посвященных аналогичным структурам
[19, 24, 26]. Заметим, что основной интерес для
нас представляют плазмоны с малыми значения-
ми волновых векторов и частот.

Далее будем исследовать случай распростране-
ния в симметричной графеновой структуре волн
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ТМ-типа, для которых дисперсионное уравнение
имеет вид [18]:

(2)

где для поляритонов, локализованных на грани-
цах барьерного слоя (т.е. на графеновых листах),
поперечные компоненты волнового вектора в

каждой из сред имеют вид 
здесь  c обозначает барьерный слой и об-
кладки;  ‒ константа распространения (КР)
плазмона,  ω и с – частота и скорость
света в вакууме. Для структуры, симметричной
относительно плоскости XZ, уравнение (2) распа-
дается на два уравнения:

(3)

(4)

Моды, отвечающие уравнению (3), будем на-
зывать, следуя работе [18], симметричными, а от-
вечающие уравнению (4) – антисимметричными,
в соответствии с распределением  – тангенци-
альной к графеновым слоям составляющей элек-
трического поля TM-волн плазмонов относи-
тельно плоскости симметрии структуры – данная
составляющая симметрична и антисимметрична
для соответствующих мод. Далее приводятся ре-
зультаты численного анализа уравнения для ан-
тисимметричных плазмонных мод, полученных
при следующих значениях параметров: 

  Заметим, что результаты чис-
ленного анализа были продублированы исполь-
зованием трех программных пакетов: математи-
ческого пакета высокого уровня и двух пакетов
низкого уровня (Delfi и Cи++).

ДОПОЛНИТЕЛЬНЫЕ МОДЫ
ПРИ РАЗЛИЧНОЙ ПРОВОДИМОСТИ 

СЛОЕВ ГРАФЕНА
Частотная зависимость проводимости графена

(1) учитывает оба механизма рассеяния – внутри-
зонное диссипативное рассеяние Друде и меж-
зонное рассеяние вследствие генерации и реком-
бинации электронно-дырочных пар. В случае до-
пированного графена при рассматриваемых
параметрах системы и действительная, и мнимая
части проводимости являются положительными
величинами, следовательно, излучение поглоща-
ется. В случае же инвертированного графена в до-
статочно широкой области терагерцового диапа-
зона действительная часть проводимости может
принимать отрицательные значения, при этом
энергия за счет межзонных излучательных пере-
ходов превалирует над суммарными ее потерями в
графене, и реализуется режим усиления. При этом в
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данной работе показано, что обнаруженные модо-
вые особенности реализуются в структуре, содержа-
щей два слоя графена, при разном 

Далее рассмотрим зависимость от частоты
действительной и мнимой частей константы рас-
пространения (КР) плазмона антисимметричной
моды, отвечающей уравнению (4). На рис. 1 при-
ведены зависимости  и  полученные
для структуры с допированными графеновыми
слоями при следующих параметрах:  = 0, 20, 30,
40, 50, 60 мэВ (а – кривые 1–6),  = 20, 25, 30,
35 мэВ (б, в – кривые 1–4),   Из
рисунка видно, что в области относительно ма-
лых частот (не доходя до максимума действитель-
ной части КР) имеет место дополнительная мода,
действительная часть КР которой с увеличением
частоты вначале незначительно растет, а по до-
стижении максимума быстро спадает до малых
значений ( ), после чего мода исчезает.
Значение фазовой скорости дополнительной мо-
ды вблизи отсечки получены численно – умень-
шение шага численного анализа приведет к
уменьшению  вблизи модовой отсечки, а на-
хождение предельно малой  требует дополни-
тельных исследований. Таким образом, в некото-
ром интервале частот при одинаковых параметрах
системы реализуются две моды, отличающиеся по
КР и имеющие разный знак групповых скоростей.
Из рис. 1б видно, что при  = 20, 25 мэВ наблюда-
ется перекрещивание действительных частей КР
рассматриваемой моды и моды, существующей
при больших частотах; при  = 30, 35 мэВ такое
перекрещивание отсутствует. В первом случае
мнимая част КР оказывается меньше у данных
мод, которые мы назвали дополнительными. В
случае отсутствия перекрещивания мнимая часть
КР дополнительных мод, как правило, имеет
большие значения. С увеличением энергии Фер-
ми действительная часть КР мод уменьшается, но
возрастает интервал частот, в котором существует
дополнительная мода. При этом мнимая часть КР
у одной из мод уменьшается с ростом энергии
Ферми, а у другой моды увеличивается.

В работе [27] также были показаны дополни-
тельные моды в случае инвертированного графе-
на, однако численный счет ранее не выявил их
полный вид, не получив решения при малом бас-
сейне аттрактора на параметрической плоскости,
в результате чего возникали перескоки между мо-
дами при изменении устойчивость решений.
Приведенные здесь решения получены при до-
полнительном использовании пакетов програм-
мирования низком уровне, что позволило вы-
явить дополнительные моды во всех интервалах
параметров, где они существуют, независимо от
величины параметрического бассейна.
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Рис. 1. Зависимости от частоты компонент КР плаз-
монов (4) в структуре с допированными слоями гра-
фена при  = 0, 20, 30, 40, 50, 60 мэВ (а – кр. 1–6),

 = 20, 25, 30, 35 мэВ (б, в – кр. 1–4), 
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Дополнительные моды возникают также при
других энергетических состояния графена. На
рис. 2 приведены зависимости от частоты дей-
ствительных и мнимых частей КР антисиммет-
ричных мод в структурах со слоями инвертиро-
ванного графена при параметрах: 

  = 10, 20, 30, 40, 50 нм (а – кривые 1–5),
 = 30, 34, 38, 40 нм (б, в – кривые 1–4). Допол-

нительные, моды в случае инвертированного гра-
фена возникают в частотном диапазоне, как пра-
вило, отвечающем модовому усилению. При этом
увеличение толщины барьерного слоя приводит к
уменьшению частотного интервала, в котором реа-
лизуются дополнительные моды. Инкремент уси-
ления дополнительных мод оказывается ниже в
случае пересечения действительных частей КР ос-
новной и дополнительной моды (что имеет место
для достаточно тонких барьерных слоев) и выше
инкремента усиления обычных мод, если действи-
тельные части КР не пересекаются. При достаточно
толстых барьерных слоях дополнительные моды не
возникают, и имеет место только одна ассимет-
ричная мода в неограниченном частотном диапа-
зоне. Последнее говорит о том, что дополнитель-
ные моды отсутствуют в структурах с одним слоем
графена.

На рис. 3 приведена зависимость от ДП ба-
рьерного слоя действительной части КР антисим-
метричной моды в случае допированного графена
при параметрах:  = 0, 20, 30 мэВ (кривые 1–3),

 на частоте 

=F 70 мэВ,E
ε = 10,b d
d

FE

= 30 нмd −ω = × 12 154 10 с .

Рис. 2. Зависимости от частоты компонент КР анти-
симметричных мод в структурах со слоями инверти-
рованного графена при    = 10,
20, 30, 40, 50 нм (а – кр. 1–5),  = 30, 34, 38, 40 нм
(б, в – кр. 1–4).
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Из приведенных зависимостей, аналогичных
зависимостям от частоты плазмонов, видно, что
дополнительные моды существуют в ограничен-
ном диапазоне значений параметра  Вначале
рост  приводит к медленному увеличению 
как обычной, так и дополнительной мод, а после
прохождения максимума зависимости 
(или зависимости ) скорость изменения
действительных частей КР плазмонов значитель-
но увеличивается, при этом у обычных мод фазо-
вая скорость растет, у дополнительных мод – па-
дает до малых значений (вблизи модовой отсечки
численный анализ в ряде случаев показал значе-
ние ).

ε .b

εb 'xk

( )ε'x bk

( )ω'xk

≈ 0'xk

На рис. 4 приведена зависимость от толщины
барьерного слоя действительной и мнимой ча-
стей КР антисимметричных мод в случае невоз-
бужденного ( ) графена на частоте плазмонов

 (а, б) и инвертированного графена

при  на частоте  (в, г)
для  = 6, 80, 10 (кривые 1–3). Из рисунка видно,
что затухание дополнительных мод невозбужден-
ной структуры меньше (б), а усиление дополни-
тельных мод в инвертированном графене (г)
больше в тех случаях, когда действительные части
КР не пересекаются. Для  КР плазмо-
нов практически перестает зависеть от толщины
барьерного слоя, а дополнительные моды отсут-

=F 0E
−ω = × 12 150 10 с

=F 70 мэВE −ω = × 12 190 10 с
εb

≥ 100 нмd

Рис. 4. Зависимость от толщины барьерного слоя компонент КР антисимметричных мод для  и 

(а, б) и для инвертированного графена при   (в, г);  = 6, 80, 10 (кр. 1–3).
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ствуют, т.к. графеновые слои в структуре можно
считать изолированными.

В случае симметричных плазмонов, описывае-
мых уравнением (3), дополнительных решений
дисперсионного соотношения, соответствующих
дополнительным модам, не обнаружено. Тот
факт, что выявленные дополнительные моды не
были обнаружены в предшествующих исследова-
ниях подобных структур [17, 18, 28, 29] можно
объяснить тем, что они имеют место только в
определенных интервалах значений параметров.
Кроме того, при достаточно большом шаге варьи-
рования параметра рассматриваемые особенно-
сти дисперсионных зависимостей могут быть
приняты за дефекты численного анализа.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Численный анализ дисперсионного уравнения
для плазмонных мод в структуре с двумя слоями
графена, разделенными диэлектрическим ба-
рьерным слоем, показал, что в ограниченном ча-
стотном диапазоне возникает дополнительная
антисимметричная мода. Фазовая скорость дан-
ной дополнительной моды сильно уменьшается в
области отсечки ( ). Таким образом,
для антисимметричных плазмонов возникают
условия, при которых возбуждаются плазмоны
двух мод, различающихся по КР и по групповым
скоростям. Причем в области значений парамет-
ров, близких к модовой отсечке, групповые ско-
рости основной и дополнительной мод имеют
противоположные знак, что может быть исполь-
зовано при создании терагерцовых генераторов
излучения на основе друхслойных графеновых
структур.

Возникновение дополнительных мод харак-
терно для двухслойной графеновой структуры,
при этом они обнаружены как в случае допиро-
ванного, так и в случае инвертированного графе-
на, а также при отсутствии возбуждения графено-
вых слоев. В случае инвертированного графена
дополнительные моды приходятся на частотный
диапазон, где имеет место модовое усиление.

Усиление и поглощение (при допированном
графене) дополнительных мод может быть как
меньше, так и больше, чем в случае основной мо-
ды. При значительном увеличении толщины ба-
рьерного слоя графеновые слои можно считать
изолированными, при этом дополнительные моды
исчезают, так как они отсутствуют в структуре с од-
ним слоем графена. Отсутствуют дополнительные
моды также для симметричных плазмонов.

Существование обнаруженных дополнитель-
ных мод не критично зависит от конкретных зна-
чений проводимости графена и имеет явную
общность для двухслойных графеновых структур,

−≤ 10.' 1 Mмxk

так как наблюдается при различных энергетиче-
ских состояниях графена.

Работа поддержана Министерством науки и
высшего образования РФ в рамках государствен-
ного задания № 0830-2020-0009.
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Изучены спектральные, температурные и магнитополевые зависимости магнитооптического эква-
ториального эффекта Керра (ЭЭК), а также оптические спектры слоев InFeAs, сформированных
ионной имплантацией и последующим импульсным лазерным плавлением при различных энерги-
ях лазерного импульса. Обнаружена сильная зависимость магнитооптических и оптических свойств
слоев InFeAs от энергии импульса. Спектры ЭЭК образца, сформированного при минимальной
энергии импульса (W = 0.1 Дж/см2), свидетельствуют о присутствии в слабо легированной полупро-
водниковой матрице ферромагнитных нанокластеров (In, Fe)As с температурой Кюри ≈180 К, а так-
же об отсутствии вторичных магнитных фаз. Спектры ЭЭК слоев, полученных при W = 0.15–
0.4 Дж/см2, являются суперпозицией вкладов от распределенных в объеме ферромагнитных нано-
областей (In,Fe)As и приповерхностных включений Fe. Преобладание в спектрах вклада железа
свидетельствует об усилении диффузии Fe к поверхности при увеличении энергии лазерного им-
пульса. Анизотропия магнитооптических и оптических спектров подтверждает анизотропное хими-
ческое фазовое разделение в слоях.
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ВВЕДЕНИЕ
Одной из наиболее важных задач при изуче-

нии разбавленных ферромагнитных полупровод-
ников (РФП) является получение высококаче-
ственных материалов с собственным высокотем-
пературным ферромагнетизмом. Значительный
прогресс в этом направлении достигнут при полу-
чении низкотемпературной молекулярно-луче-
вой эпитаксией разбавленных железосодержа-
щих РФП (A3, Fe)B5 (A = Ga, In; B = Sb, As) [1–6].
В частности, были сформированы слои (In, Fe)Sb
с содержанием Fe до 35%, температура Кюри (TC)
которых превышает комнатную (Tком) [5]. В се-
мействе (A3, Fe)B5 соединение (In, Fe)As уникаль-
но, так как в нем реализованы как p-, так и n-ти-
пы проводимости с высокой подвижностью элек-
тронов [2]. Однако при легировании, близком к
однородному, не удается получать слои (In,Fe)As
с TC > 70 К. В то же время в слоях (In,Fe)As:Be, вы-
ращенных на вицинальных подложках GaAs(001) с
использованием методов спинодального разло-
жения и дельта-легирования, был реализован
ферромагнетизм при комнатной температуре [6].

Если в подобных слоях удастся осуществить даль-
ний магнитный порядок, они могут стать перспек-
тивными компонентами спинтронных устройств.

Слои (In,Fe)As были выращены также мето-
дом ионной имплантации с последующим им-
пульсным лазерным плавлением (ИИ + ИЛП). В
них обнаружено анизотропное распределение Fe
в полупроводниковой матрице и зарегистрирова-
на ненулевая намагниченность при Tком [7]. Однако
следует учитывать, что при росте в неравновесных
условиях могут формироваться наноразмерные
включения вторичных магнитных фаз [8, 9]. Воз-
никновение ферромагнетизма в слоях РФП
обычно регистрируют высокочувствительными
СКВИД-магнитометрами, и наличие даже мини-
мального количества нежелательных магнитных
фаз может вносить заметный вклад в магнитный
сигнал и приводить к неверным выводам. В связи
с этим контроль фазового состава РФП критиче-
ски важен.

Ферромагнетизм РФП проявляется в магнито-
оптических спектрах особенностями, энергети-
ческое положение которых определяется зонной
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структурой исходного полупроводника [10]. По
этой причине магнитооптическая спектроскопия
является эффективным методом диагностики и
исследования РФП, позволяющим регистриро-
вать возникновение ферромагнетизма, изучать
электронный спектр материала и выявлять нали-
чие вторичных магнитных фаз. Мы использовали
магнитооптическую спектроскопию в геометрии
экваториального эффекта Керра, чтобы устано-
вить магнитное состояние и фазовый состав серии
образцов InFeAs. Образцы были получены при им-
плантации одинаковой концентрации ионов Fe и
варьировании энергии лазерного импульса, вызы-
вающего плавление и последующую рекристалли-
зацию имплантированного слоя.

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЙ

Образцы были получены имплантацией ионов
Fe (с энергией 100 кэВ и флюенсом 1 × 1016 см–2)
в пластины InAs(001) и плавлением лазерным им-
пульсом с энергией W = 0.1–0.4 Дж/см2 (шаг
ΔW = 0.05 Дж/см2). В дальнейшем нумерация об-
разцов соответствует энергии лазерного импульса
(s 0.1–s 0.4). Толщина рекристаллизованных сло-
ев ≈90 нм. Информация о деталях технологии и
предшествующих исследованиях подобных об-
разцов содержится в [7], где было обнаружено
присутствие фазы (In, Fe)As в виде пластин тол-
щиной несколько нанометров, ориентированных
параллельно плоскости (110) InAs.

В эксперименте измеряли сигнал экватори-
ального эффекта Керра (ЭЭК):

(1)

где I(H) и I(0) – интенсивности отраженного света
при наличии и в отсутствие магнитного поля соот-
ветственно, в диапазоне энергий E = 1.5–3.5 эВ в
магнитных полях до 280 кА/м в температурном
диапазоне 20–300 K. Измеряли также зависимо-
сти ЭЭК от температуры δ(Т) и магнитного поля
δ(H) при фиксированных энергиях. С учетом обна-
руженной в [7] анизотропии измерения проводили
для двух ориентаций магнитного поля относитель-
но кристаллографических осей InAs: 1 – 
(плоскость падения света || (110)); 2 – 
(плоскость падения ). Оптические свой-
ства образцов исследовали с помощью спектраль-
ной эллипсометрии. Спектры эллипсометрических
параметров Ψ(E) и Δ(E) записывали при комнатной
температуре в диапазоне E = 1.24–4.5 эВ для ориен-
тации плоскости падения: 1 – || плоскости (110)
InAs; 2 – || плоскости .

δ = − −[ ( ) ( )] 2 (0),I H I H I

�

|| [110]H
�
� [1 10]H

|| (1 10)

(1 10)

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

По данным эллипсометрии мы вычислили
спектральные зависимости диагональных компо-
нент псевдодиэлектрической функции kεl = kε1l +
+ ikε2l образцов InFeAs. Спектры мнимой части
kε2(E)l для трех образцов s 0.1, s 0.2 и s 0.4 демон-
стрируют общую тенденцию изменения зависи-
мостей kε2(E)l с ростом энергии лазерного им-
пульса (рис. 1). На рисунке приведены также из-
вестные из литературы спектры ε2(E) InAs [11] и Fe
[12]. Штриховыми линиями отмечены энергии пе-
реходов E1, E1 + Δ1 и  в L и X критических точках
зоны Бриллюэна InAs. В области этих переходов в
спектрах kε2(E)l слоев InFeAs хорошо выражены
пики, свидетельствующие о сохранении в слоях
InFeAs, сформированных методом ИИ + ИЛП,
зонной структуры InAs. С ростом энергии лазер-
ного импульса значения kε2l слоев увеличиваются
в низкоэнергетической части спектра, где погло-
щение полупроводниковой матрицы падает. На-
блюдается размытие дублета, обусловленного пе-
реходами E1, E1 + Δ1 и уменьшение пика в области
перехода  Причиной трансформации спектров
kε2(E)l может быть увеличение плотности дефек-
тов полупроводниковой матрицы при легирова-
нии Fe. Из сравнения со спектром ε2(E) Fe следу-
ет, что рост значений kε2l слоев в диапазоне E <
< 2.5 эВ может быть также связан с присутствием
в них включений, сохраняющих свойства объем-
ного железа. На характер зависимостей kε2(E)l
может влиять и наличие окислов и шероховатости
на поверхности слоев. На вставке рис. 1 вместе со
спектром образца s 0.1 в геометрии 1 и спектром
InAs приведена зависимость kε2l(E), вычисленная
для модели с реалистичными параметрами припо-
верхностной области. Модель включает: подложку
InAs; слой смеси 0.8 InAs + 0.2 Fe толщиной 2 нм;
поверхностный слой толщиной 5.5 нм, представ-
ляющий собой смесь 0.5 оксиды InAs + 0.5 пусто-
ты. Коэффициенты определяют объемное соот-
ношение фаз. Достаточно хорошее совпадение
спектра kε2(E)l образца s 0.1 и модельного спектра
указывает на то, что кристаллическая структура в
этом образце нарушена слабо. Количество вклю-
чений железа, сохраняющих свойства объёмного
материала, мало. Неопределенность состава по-
верхностного слоя других образцов не позволила
построить модели для них. Можно лишь отме-
тить, что введение в модель большего количества
Fe приводит к существенному росту значений kε2l
в низкоэнергетической части спектра. На рис. 1
видно, что в области E = = 1.24–2.2 эВ значения
kε2l в геометрии 1 больше, чем в геометрии 2, при-
чем анизотропия наиболее явно выражена в спек-
трах образца s 0.2.

0'E

0.'E
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От всех образцов при комнатной температуре
регистрировали слабые сигналы ЭЭК. Отклик
образца s 0.1 при Тком был наименьшим, близким
к погрешности измерений. При понижении тем-

пературы сигналы ЭЭК увеличиваются. Спектры
δ(E) образца s 0.1 при Т = 20 К, Н = 280 кА/м для
геометрий 1 и 2 показаны на рис. 2а. В спектрах
присутствуют особенности I и II в области энер-
гий переходов E1 (2.608 эВ) и E1 + Δ1 (2.857 эВ) в
L-критической точке зонной структуры InAs, а
также полоса отрицательной полярности III в
диапазоне E ≈ 1.5–2.2 эВ. Ранее мы наблюдали
подобную полосу в спектрах ЭЭК ферромагнитно-
го полупроводника (In,Mn) As. На вставке рис. 2а
для сравнения показан спектр δ(E) образца
In0.931Mn0.069As с TC = 77 K [14]. Наличие характе-
ристической структуры I + II в спектрах δ(E), а
также подобие спектров образца s 0.1 и РФП
(In,Mn)As указывает на присутствие в образце s
0.1 ферромагнитной фазы – (In,Fe)As. Малость
сигнала от образца s 0.1 по сравнению с сигналом
от образца In0.931Mn0.069As с невысоким для РФП и
близким к однородному легированием указывает
на то, что доля ФМ-фазы (In,Fe) As в образце s 0.1
незначительна. Магнитополевые зависимости,
δ(Н), при Т = 20 К для геометрий 1 и 2, E = 1.81 эВ
приведены на рис. 2б, где вертикальные отрезки
показывают погрешность измерений, ≈2 × 10–5.
Характер кривых δ(Н) можно объяснить магнит-
ной неоднородностью образца: присутствием на-
ряду с ферромагнитной фазой парамагнитной и,
возможно, суперпарамагнитной фаз. На рис. 2а,
2б видно, что спектральные и магнитополевые за-
висимости ЭЭК образца s 0.1 слабо анизотропны.

Температурные зависимости ЭЭК образца
s 0.1, записанные в двух геометриях, в пределах точ-
ности измерений совпадают. На рис. 2в показана
кривая δ(T) для геометрии 1 поля Н = 280 кА/м, E =
= 1.81 эВ. Экстраполяция участка более резкого ро-
ста до пересечения с осью абсцисс даёт оценку тем-
пературы Кюри ФМ фазы (In,Fe) As ТС ≈ 180 К.

Форма спектров ЭЭК существенно меняется
при повышении энергии лазерного импульса, что
наглядно демонстрируют зависимости δ(E) об-
разца s 0.15, показанные на рис. 3а. Спектры, из-
меренные при Т = 50 и 20 K для геометрий 1 и 2 в
поле Н = 160 кА/м, представляют собой широкую
полосу положительной полярности с максиму-
мом в диапазоне 1.7–2.0 эВ. В области E < 2.2 эВ
сигналы ЭЭК в геометрии 1 заметно больше, чем
в геометрии 2, т.е. хорошо выражена магнитооп-
тическая анизотропия. Линией без символов на
рис. 3а показан спектр ЭЭК пленки Fe толщиной
≈100 нм на подложке GaAs при Tком. Величина
сигнала от пленки Fe уменьшена в 22 раза. Подо-
бие спектров на рис. 3а указывает на присутствие
в образце s 0.15 включений железа, сохраняющих
свойства объемного материала. В высокоэнерге-
тической части спектра наблюдаются слабые осо-
бенности в области переходов E1 и E1 + Δ1 в InAs.
Таким образом, спектры ЭЭК образца s 0.15 явля-
ются суперпозицией вкладов от включений Fe и

Рис. 1. Спектры мнимой части псевдодиэлектриче-
ской функции, kε2(E)l, образцов s 0.1, s 0.2 и s 0.4 при
T = 300 K для геометрий 1 и 2, а также спектры InAs
[11] (кривая без символов) и “объемного” железа [12]
(штриховая кривая). Тонкие штриховые линии –
энергии переходов E1 и E1 + Δ1 в InAs при Т = 300 К.
1 – плоскость падения  плоскости (110) InAs; 2 –
плоскость падения  плоскости . На вставке -
спектры InAs, образца s 0.1 и зависимость kε2l(E) для
модели: подложка InAs; слой 0.8 InAs + 0.2 Fe толщи-
ной 2 нм; слой смеси 0.5 окислы InAs + 0.5 пустоты
толщиной 5.5 нм.
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ФМ областей (In,Fe)As с преобладанием первого
вклада. На рис. 3а видно, что при понижении тем-
пературы от 50 до 20 К сигнал ЭЭК уменьшается.

Магнитополевые зависимости δ(Н) образца
s 0.15 при Т = 50 и 20 К в геометриях 1 и 2 для E =
= 1.97 эВ приведены на рис. 3б. (Погрешность из-
мерений такая же, как на рис. 2б). Характер зави-
симостей δ(Н), отличающихся от кривых намаг-
ничивания железа, можно связать с магнитной и
фазовой неоднородностью образца. На рис. 3в
показана зависимость δ(T) в геометрии 1 поля
Н = 160 кА/м для E = 1.97 эВ. При понижении

Рис. 2. Образец s 0.1. (а) Спектры ЭЭК при T = 20 K,
Н = 280 кА/м и ориентации магнитного поля: 1 –

 2 –  Штриховые линии – энергии
переходов E1 и E1 + Δ1 в InAs при Т = 22 К [13]. На
вставке – спектр δ(E) ферромагнитного образца
In0.931Mn0.069As (TC = 77 K) при T = 17 K [14]. (б) За-
висимости δ(H) при Т = 20 K, E =1.81 эВ для ориента-
ций 1 и 2 поля  Вертикальные отрезки показывают
погрешность измерений. (в) Зависимость δ(T) в гео-
метрии 1 поля Н = 200 кА/м, E = 1.81 эВ.
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Рис. 3. Образец s 0.15. (а) Спектры ЭЭК при T = 50 и
20 К, Н = 160 кА/м для геометрий 1 и 2, а также спектр
пленки Fe на GaAs (δFe/22, d = 100 нм, T = 300 К).
(б) Зависимости δ(Н) для двух геометрий, Т = 50 и
20 К, E = 1.97 эВ. (в) Зависимость δ(T) в геометрии 1
при Н = 160 кА/м, E = 1.97 эВ.
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температуры наблюдается значительный близкий
к линейному рост ЭЭК, сменяющийся спадом
ниже 50 К. Немонотонное температурное поведе-
ние ЭЭК можно объяснить конкуренцией вкла-
дов положительной полярности (от включений
железа) и отрицательной полярности (от ФМ кла-

стеров (In,Fe)As), которые становятся соизмери-
мыми при T < 50 К.

Спектры ЭЭК образца s 0.2 при T = 50 и 300 K
в двух геометриях поля H = 200 кА/м и спектр
пленки сравнения показаны на рис. 4а. Видно,
что спектры образца s 0.2 как при низкой, так и
при комнатной температуре подобны спектру
пленки железа. В низкотемпературных спектрах
образца s 0.2 присутствуют также характеристиче-
ские особенности в области переходов E1 и E1 + Δ1
в InAs. В диапазоне E < 2.2 эВ сигналы ЭЭК в гео-
метрии 1 заметно больше, чем в геометрии 2.
Анизотропия также хорошо выражена в спектрах
kε2(E)l образца s 0.2 на рис. 1. Зависимости δ(H)
образца s 0.2 при Т = 50 и 300 К, E = 1.81 эВ для
геометрий 1 и 2 приведены на рис. 4б. Они подоб-
ны зависимостям δ(H) образцов s 0.1 и s 0.15. Тем-
пературная кривая, δ(T), образца s 0.2 для геомет-
рии 1 поля Н = 200 кА/м, E = 1.97 эВ, представ-
ленная на рис. 4в, демонстрирует значительный
линейный рост сигнала ЭЭК при охлаждении. В
спектрах ЭЭК и на зависимостях δ(H) и δ(T) об-
разца s 0.2 конкуренция вкладов разной полярно-
сти явно не проявляется.

Форма и особенности спектров ЭЭК, а также
характер зависимостей δ(H) и δ(T), наблюдаемые
для образца s 0.2, сохраняются для образцов
s 0.25–s 0.4 как при низких температурах, так и
при Тком. Сигнал ЭЭК от этих образцов уменьша-
ется при увеличении энергии лазерного импуль-
са. Отметим, что сигналы ЭЭК малы от всех об-
разцов s 0.15–s 0.4, следовательно, количество
включений железа в них незначительно. Нам не
удалось обнаружить их с помощью магнито-сило-
вой микроскопии при Тком, по-видимому, из-за
более высокой локальности этого метода.

В [7] выполнены комплексные исследования
аналогичных пленок InAs, имплантированных
такой же дозой Fe и рекристаллизованных в од-
ном из режимов ИЛП. Установлено, что после
плавления ~2/3 атомов Fe диффундируют к по-
верхности, оставшаяся концентрация атомов Fe в
слое InAs ≈ 2.5–3.1%. В приповерхностной обла-
сти толщиной ≈50 нм около 70% ионов Fe зани-
мают позиции катионного замещения. Осталь-
ные ионы Fe предположительно находятся в де-
фектном аморфном поверхностном слое. В матрице
InAs обнаружены обогащенные Fe нанокристаллы
толщиной несколько нанометров и длиной ≈90 нм
в виде пластин параллельных плоскостям (110).
Подтверждена ферромагнитная связь внутри обога-
щённых железом нанопластин и установлено отсут-
ствие дальнего ферромагнитного порядка в образ-
це. При Tком обнаружена ненулевая индуцирован-
ная полем намагниченность. Дано теоретическое
обоснование преимущественной агрегации ионов
Fe вдоль направления  и анизотропного рас-
пределения Fe в форме обогащенных железом на-

[1 10]

Рис. 4. Образец s 0.2. (a) Спектры ЭЭК в поле H =
= 200 кА/м для геометрий 1 и 2 при T = 50 и 300 K.
Кривая без символов – спектр пленки Fe на GaAs
(δFe/35, T = 300 К). (б) Зависимости δ(H) для геомет-
рий 1 и 2 при Т = 50 и 300 К, E = 1.81 эВ. (в) Зависи-
мость δ(T) для H = 200 кА/м в геометрия 1 при E =
= 1.97 эВ.
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нопластин. При анализе наших данных мы ис-
пользовали результаты, полученные в [7].

Характеристические особенности в области
переходов в L точке InAs присутствуют в низко-
температурных спектрах ЭЭК всех образцов, под-
тверждая наличие в них ФМ фазы (In, Fe)As. До-
ля фазы (In,Fe)As в образцах незначительна, так
как эти особенности малы. Вторичные магнит-
ные фазы отсутствуют только в образце s 0.1.
Спектр ЭЭК этого образца формируется ФМ
включениями (In,Fe)As с ТС ≈ 180 К. Зависимости
δ(Н) образца s 0.1 по-видимому, включают сопо-
ставимые по величине ферромагнитную и супер-
парамагнитную составляющие. Незначительное
отличие магнитооптических и оптических спек-
тров образца s 0.1 в двух геометриях эксперимента
согласуется с данными [7], где при ориентации
магнитного поля вдоль осей [110] и  наблюда-
ли совпадение петель гистерезиса, соответствую-
щее эквивалентности этих направлений в струк-
туре цинковой обманки.

Спектры ЭЭК образцов s 0.15–s 0.4 являются
суперпозицией вкладов от включений Fe и
(In,Fe)As. Преципитаты Fe могут формироваться в
приповерхностной области, где концентрация ато-
мов Fe повышена вследствие диффузии из расплав-
ленного слоя. Согласно данным энергодисперсион-
ной рентгеновской спектроскопии [7], увеличение
концентрации Fe вблизи поверхности происходит
локально, внутри нанопластин (In,Fe)As. Такое не-
однородное распределение Fe в нанопластинах
может приводить к анизотропному распределе-
нию частиц Fe вблизи/или на поверхности, их
выстраиванию вдоль направления  и к ани-
зотропии в спектрах образцов s 0.15–s 0.4. Преци-
питаты Fe в [7] не были обнаружены. Согласно
нашим данным они присутствуют в образцах, по-
лученных при W > 0.1 Дж/см2 (s 0.15–s 0.4).

Увеличение энергии лазерного импульса W от
0.15 до 0.2 Дж/см2 вызывает рост сигнала ЭЭК и
значений kε2l, а также значительную анизотро-
пию в магнитооптических и оптических спектрах.
Эти изменения указывают на рост количества
приповерхностных ориентированных включений
Fe из-за усиления диффузии из расплавленного
слоя, температура которого повышается с ростом
W. Дальнейшее увеличение W (0.25–0.4 Дж/см2)
приводит к уменьшению сигналов и анизотропии
в спектрах ЭЭК при сохранении формы спектров,
характера зависимостей δ(H) и δ(T), а также уве-
личенных значений kε2l в низкоэнергетической
области. Такие изменения могут быть вызваны
поверхностной диффузией, а также испарением
атомов Fe с ростом энергии лазерного импульса.
Необычные температурные зависимости ЭЭК
образцов s 0.2–s 0.4 и начальная часть кривой δ(T)
образца s 0.15, демонстрирующие значительный

[1 10]

[1 10]

линейный рост при охлаждении, не характерны для
“объемного” железа (с ТС = 1043 К). Возможно, та-
кое поведение связано с ростом упорядоченности и
суммарной намагниченности невзаимодействую-
щих приповерхностных ферромагнитных и/или су-
перпарамагнитных частиц железа во внешнем маг-
нитном поле при понижении температуры. Маг-
нитная неоднородность слоев и соизмеримость
сигналов от ферромагнитных и/или суперпара-
магнитных частиц и парамагнитных атомов Fe,
по-видимому, определяют характер магнитопо-
левых зависимостей ЭЭК образцов s 0.15–s 0.4.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Обнаружено сильное влияние энергии рекри-

сталлизующего лазерного импульса на магнитооп-
тические и оптические характеристики ИИ + ИЛП
слоев InFeAs. При минимальной энергии им-
пульса W = 0.1 Дж/см2 формируются слои, в слабо
легированной InAs-матрице которых содержатся
ферромагнитные нанокластеры (In,Fe)As с ТС ≈
≈ 180 К, вторичные магнитные фазы отсутствуют.
Образцы, полученные при W = 0.15–0.4 Дж/см2,
содержат распределенные в объеме ФМ нанокла-
стеры (In,Fe)As, а также приповерхностные вклю-
чения железа, образующиеся при диффузии Fe из
расплавленного слоя к поверхности. Анизотропия в
магнитооптических и оптических спектрах образ-
цов, полученных при W = 0.15–0.4 Дж/см2, соответ-
ствует картине анизотропного химического фазо-
вого разделения [7]. Это соответствие свидетель-
ствует о том, что диффузия Fe происходит из
областей формирования обогащенных железом
кристаллографически ориентированных нано-
пластин (In,Fe)As и приводит к образованию
вблизи и/или на поверхности ориентированных
нанокластеров железа. Немонотонная зависи-
мость сигнала ЭЭК образцов, полученных при
W > 0.1 Дж/см2, от энергии лазерного импульса,
может быть следствием поверхностной диффу-
зии, а также испарения атомов Fe при увеличении
энергии импульса.

Авторы благодарны А.И. Руковишникову за
измерения эллипсометрических спектров.

Работа выполнена в рамках государственного
задания ИРЭ им. В.А. Котельникова РАН.
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Исследовано влияние режима термической обработки: закалки, температуры старения, отжига – на
параметры амплитудной зависимости внутреннего трения, динамический модуль упругости, твер-
дость и структуру сплава Zr–8.1% Nb. Проанализированы характер и интенсивность изменения
свойств в зависимости от основных фазово-структурных превращений в 6 интервалах температур
старения. На основании соответствия зависимостей объема элементарной ячейки ω-фазы, твердо-
сти и динамического модуля упругости сплава от температуры старения сделано предположение о
том, что объем элементарной ячейки ω-фазы является характеристикой прочности и жесткости ее
кристаллической структуры.

Ключевые слова: сплав Zr–8.1% Nb, закалка, старение, отжиг, амплитудная зависимость внутренне-
го трения, динамический модуль упругости, низкоамплитудное внутреннее трение, твердость, де-
формационная релаксация, фазовый состав, структура
DOI: 10.31857/S0015323022100230

ВВЕДЕНИЕ
Сплавы системы Zr–Nb и сплавы на их основе

являются перспективным материалом для изде-
лий различных отраслей промышленности, в
частности, атомной, химической промышленно-
сти, ядерной энергетики. Актуальным остается
углубление знаний об их свойствах и структуре.

Сплав Zr–8.1% Nb относится к сплавам,
упрочняемым метастабильной ω-фазой [1, 2]. Из
работ, в которых анализируется амплитудная за-
висимость внутреннего трения сплавов Zr–Nb,
следует отметить работы [3, 4].

В работе [3] проведен анализ влияния химиче-
ского состава отожженных сплавов системы Nb–
Zr на низкоамплитудное внутреннее трение и
предел упругой циклической деформации.

В работе [4] проанализирована амплитудная
зависимость внутреннего трения циркония,
сплава Zr–20.2% Nb после различных режимов
термической обработки, а сплава Zr–8.1% Nb –
после закалки. Проведен сравнительный анализ
исследованных материалов и их состояний по
демпфирующей способности. Рассмотрено влия-
ние атермической и изотермической ω-фаз, двой-
ников, дислокационной структуры на амплитуд-
ную зависимость внутреннего трения.

В работе [4] изучению подвергнута амплитуд-
ная зависимость внутреннего трения сплава Zr–
8.1% Nb лишь после закалки от 900°С. Интерес
представляет изучение влияния последующего
старения как на изученные в работе [4], так и на
другие параметры амплитудной зависимости
внутреннего трения, на квадрат частоты колебаний
(как характеристику динамического модуля упруго-
сти), на эволюцию при этом структурных составля-
ющих, в особенности, упрочняющей сплав ω-фазы.
Представляет также интерес проанализировать из-
менение такой информативной механической ха-
рактеристики, как твердость.

Целями настоящей работы являются: 1) изуче-
ние влияния старения в интервале температур до
субкритической (600°С), отжига на параметры
амплитудной зависимости внутреннего трения,
квадрат частоты колебаний, твердость сплава Zr–
8.1% Nb; 2) сопоставление характера изменения
этих свойств с полученными в настоящей работе
и известными данными о структуре, уделяя осо-
бое внимание структуре ω-фазы; 3) учитывая то,
что метод амплитудно-зависимого внутреннего
трения является структурно чувствительным,
провести уточнение особенностей эволюции
структуры сплава Zr–8.1% Nb при увеличении
температуры старения.

УДК 669.296:539.67

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ

EDN: BAYLIT
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Исследован сплав Zr–8.1% Nb. Сплав в виде
слитков получали из йодидного циркония
(99.85% Zr) и ниобия НБП-1 (99.7% Nb) путем че-
тырехкратного переплава в электродуговой печи
в атмосфере гелия на медном водоохлаждаемом
поду. Слитки ковали в интервале температур
1150–900°С на прутки диаметром 12 мм с последую-
щим охлаждением на воздухе, что обеспечивало их
поликристаллическую структуру. Из прутков точи-
ли образцы.

Образцы подвергали термической обработке в
следующей последовательности: 1) закалка от
900°С (из β-области) с нагревом в расплавленной
смеси солей ВаС12 и NaCl в соотношении (%)
78 : 22 в течение 15 мин с последующим охлажде-
нием в масле, подогретом до 70°С; 2) старение в
интервале температур 150–600°С в вакууме; вы-
держка при каждой температуре 1.5 ч с последую-
щим охлаждением с печью до 100°С, а далее – на
воздухе; 3) отжиг в вакууме при 670°С (в α + β об-
ласти, на 50°С выше температуры монотектоид-
ного превращения) – для сравнения с состояния-
ми после старения; выдержка при 670°С – 1.5 ч с
последующим охлаждением с печью до 100°С, да-
лее – на воздухе. Средняя скорость охлаждения
до 100°С – 50 град/ч.

Методика измерения амплитудной зависимо-
сти внутреннего трения приведена в работе [4].
Одновременно с логарифмическим декремен-
том δ (погрешность определения – не более 5% от
измеряемой величины) фиксировали период ко-
лебаний, который далее переводили в квадрат ча-
стоты f 2, и который, в соответствии с работами
[5, 6], интерпретировали как характеристику ди-
намического модуля упругости. Частота колеба-
ний зависит от режима термической обработки,
ее значения находились в интервале 14.2–16.1 Гц.
Погрешность определения квадрата частоты не
более 1.5%.

Рентгеновский анализ проводили на дифрак-
тометре “XRD-7000” в Со-излучении. Объем эле-
ментарной ячейки ω-фазы определяли по формуле:

(1)

где a и c – периоды решетки. Периоды решетки
ω-фазы определяли в соответствии с работой [7],
но по видоизмененным формулам:

(2)

(3)

где d1 и d2 – межплоскостные расстояния; A =
= H2 + HK + K2; B = L2; H, K, L – индексы рентге-
новских линий. Индексы 1 и 2 относятся, соот-
ветственно, к линиям ω-фазы (112) и (002) α-из-

( )= 0.5 23 2 ,V a c

( ) = − − 
0.50.5 2 2

1 2 1 2 2 1 2 2 1 1(4 3) ( ) ,a d d A B A B B d B d

( ) = − − 
0.52 2

1 2 1 2 2 1 1 1 2 2( ) ,c d d A B A B A d A d

лучения. Погрешность определения периодов ре-
шетки – не более 2 × 10–5 нм.

Микроструктуру отожженного сплава иссле-
довали с помощью микроскопа “Neophot 21”.
Твердость HV измеряли на приборе ТВМ 1000 по
стандартной методике.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Особенности параметров амплитудной зависи-

мости внутреннего трения. Отличием исследова-
ний амплитудной зависимости внутреннего тре-
ния в настоящей работе по сравнению с исследо-
ваниями, изложенными в работе [4], является
изучение наряду с прямым и обратного ее хода. За
максимальную амплитуду колебаний была взята
амплитуда γ = 23 × 10–4, во-первых, как не превы-
шающая предел упругой циклической деформа-
ции отожженного сплава Zr–8.1% Nb, во-вторых,
как превышающая амплитуду начала проявления
на амплитудной зависимости внутреннего трения
участка, обусловленного, в соответствии с дан-
ными работы [4], поверхностными явлениями на
границе β-ω фаз.

На рис. 1 показана типичная для настоящих
исследований амплитудная зависимость внут-
реннего трения δ(γ) прямого и обратного хода.
Обратный ход идет ниже прямого до амплитуды
их слияния γmin, в результате чего образуется пет-
ля гистерезиса площадью Sг. Амплитуда замыка-
ния петли гистерезиса γmin зависит от состояния
сплава и находится в интервале γ = (4–15) × 10–4.

Снижение уровня δ(γ) при обратном ходе по
сравнению с прямым является разновидностью
явления деформационной релаксации. В данном
случае деформационная релаксация выражается
в снижении уровня рассеяния энергии колебаний
в интервале амплитуд от 23 × 10–4 до γmin под дей-
ствием на сплав циклической деформации. Тер-
мин “релаксация” принят по той причине, что
изменение уровня рассеяния энергии колебаний
под воздействием циклической деформации со-
ответствует изменению состоянию сплава в на-
правлении к более равновесному состоянию. В
настоящей работе в качестве меры деформацион-
ной релаксации принята площадь петли гистере-
зиса Sг на графике δ(γ) (рис. 1).

Квадрат частоты колебаний (характеристика
динамического модуля упругости) зависит от ре-
жима термической обработки, но для каждого от-
дельно взятого состояния сплава практически не
зависит от амплитуды колебаний в изучаемых ее
пределах. Соответственно и гистерезис квадрата
частоты отсутствует.

Экспериментальные данные, являющиеся ре-
зультатом обработки всех графиков δ(γ) и соот-
ветствующих им квадратов частоты колебаний,
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представлены на рис. 2. Из рис. 2а, 2б и 3 видно,
что зависимости квадрата частоты, низкоампли-
тудного внутреннего трения, твердости от темпе-
ратуры старения имеют максимумы, которые на-
ходятся в интервале температур 280–350°С. При
этом характер изменения низкоамплитудного
внутреннего трения отличается тем, что оно су-
щественно снижается в интервале температур
старения от комнатной до 150°С.

Площадь петли гистерезиса графиков δ(γ) (да-
лее – эффект деформационной релаксации) в за-
висимости от температуры старения имеет два
максимума: при 200 и 450°С (рис. 2в). Эффект де-
формационной релаксации, как и низкоампли-
тудное внутреннее трение, существенно умень-
шается в интервале температур – от комнатной до
150°С.

Обсуждение результатов. В исследуемом спла-
ве при закалке из β-области выделяется атерми-
ческая ω-фаза. Об этом свидетельствует наличие
на рентгенограмме, в частности, линий (112) и
(002), которые в исследуемом сплаве характерны
только для ω-фазы. На рис. 4 представлен участок
дифрактограммы, на котором видно местополо-
жение этих линий. Выделения ω-фазы, по дан-
ным работ [1, 8], имеют после закалки, в основ-
ном, пластинчатую форму со средним размером
около 1.5 нм. В соответствии с изменением отно-
сительной интенсивности линии (112) из рис. 5а
следует, что повышение температуры старения
примерно до 400°С сопровождается увеличением, а
выше 400°С – уменьшением содержания ω-фазы.

Резкое снижение низкоамплитудного внут-
реннего трения в результате последующего старе-
ния при 150°С свидетельствует о том, что его по-
вышенное значение в закаленном состоянии
(рис. 2б) обусловлено метастабильностью пере-
охлажденной при закалке β-фазы из-за значи-
тельной пересыщенности β-твердого раствора

Рис. 1. Зависимость логарифмического декремента от
амплитуды крутильных колебаний при прямом (1) и
обратном (2) измерениях после закалки от 900°С и
старения при 450°С сплава Zr–8.1% Nb. Sг – площадь
петли гистерезиса (заштрихована).
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Рис. 2. Влияние температуры старения на квадрат ча-
стоты колебаний (а), низкоамплитудное внутреннее
трение (при γ = 5.3 × 10–5) (б) и площадь петли гисте-
резиса (в) предварительно закаленного от 900°С
сплава Zr–8.1% Nb.
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цирконием. Необходимо отметить, что явление су-
щественного снижения низкоамплитудного внут-
реннего трения при повышении температуры ста-
рения в интервале температур, примыкающих к
комнатной температуре, известно. Оно относится к
сплавам, способным получать при закалке структу-
ру с достаточной степенью метастабильности. На-
пример, такие явления имеют место при распаде
α-мартенсита циркония [4], пересыщенного твер-
дого раствора замещения в сплавах Zn–Al [9].

Итак, при старении 150°С происходят струк-
турные процессы, ведущие, по сравнению с за-
каленным состоянием, к разнонаправленному
изменению свойств. Повышение механических
характеристик: квадрата частоты, соответствую-
щего динамическому модулю упругости, и твердо-
сти, обусловлено преобладающим влиянием фак-
тора увеличения содержания ω-фазы (рис. 5а).
Снижение параметров амплитудной зависимости
внутреннего трения: низкоамплитудного внут-
реннего трения и эффекта деформационной ре-

лаксации, происходит, в основном, за счет преоб-
ладающего влияния фактора уменьшения степе-
ни пересыщенности β-твердого раствора
цирконием.

При старении выше 150°С квадрат частоты,
низкоамплитудное внутреннее трение, твердость
изменяются с одним, а эффект деформационной
релаксации – с двумя максимумами (рис. 2, 3).
Увеличение квадрата частоты и твердости до тем-
ператур старения 280–300°С (рис. 2а, 3) вполне
объяснимо увеличением содержания упрочняю-
щей сплав ω-фазы (рис. 5а). О причине усиления
низкоамплитудного внутреннего трения в интер-
вале температур 150–350°С можно предположить
следующее. С увеличением содержания ω-фазы в
этом интервале температур увеличивается пло-
щадь границ между выделениями ω-фазы пла-
стинчатой формы и β-матрицей. Эти границы ко-
герентны и обладают свойством повышенного
рассеяния энергии при механических колебани-
ях. Поэтому, чем больше площадь когерентных
границ, тем сильнее внутреннее трение. Вклад
этого механизма во внутреннее трение, начиная с
температур старения около 150°С, превышает
вклад механизма внутреннего трения, обуслов-
ленного уменьшением степени пересыщенности
β-твердого раствора цирконием.

Рис. 3. Влияние температуры старения на твердость
предварительно закаленного от 900°С сплава Zr–
8.1% Nb.

t, �C

HV

400

350

300

450

200 400 6000

Рис. 4. Рентгеновская дифрактограмма сплава Zr–
8.1% Nb после старения при 400°С. Слева-направо –
линии, соответствующие ω-, β-, α-фазам: (002)ω,
(211)ω, (211)β, (112)α, (201)α, (112)ω.
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Рис. 5. Влияние температуры старения на относи-
тельную интенсивность линии (112) (а), объем эле-
ментарной ячейки (б) ω-фазы в предварительно зака-
ленном от 900°С сплаве Zr–8.1% Nb.
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Итак, для сплава Zr–8.1% Nb в интервале тем-
ператур старения от 150 примерно до 300°С харак-
терно нечасто встречающееся явление – прямо
пропорциональное соотношение характеристики
прочности с внутренним трением. Следует отме-
тить, что такое соотношение имеет место, напри-
мер, при старении некоторых сплавов Mn–Cu [10].

Максимум эффекта деформационной релак-
сации при 200°С (рис. 2в) по температуре совпа-
дает с близкой к максимальной интенсивностью
изменения квадрата частоты, твердости сплава
(рис. 2а, 3), относительной интенсивности линии
(112) ω-фазы (рис. 5а). Такое соответствие позво-
ляет предположить, что максимум эффекта де-
формационной релаксации при 200°С обуслов-
лен наибольшей нестабильностью пересыщен-
ной цирконием β-фазы по отношению к β → ω-
превращению

Из рис. 2а, 2б и 3 видно, что максимальные
значения квадрата частоты, низкоамплитудного
внутреннего трения, твердости приходится на
интервал температур старения 280–350°С. Этому
интервалу температур соответствует оптимальное
(с точки зрения максимального значения ком-
плекса указанных свойств) сочетание количества,
среднего размера, формы частиц ω-фазы при на-
личии когерентности границ между ω- и β-фаза-
ми, а также максимальное значение объема эле-
ментарной ячейки ω-фазы (рис. 5б).

Выше температур старения 300–350°С значе-
ния квадрата частоты, низкоамплитудного внут-
реннего трения и твердости начинают снижаться
(рис. 2а, 2б и 3), а содержание ω-фазы продолжает
увеличиваться до 400°С (рис. 5а). По данным ра-
бот [1, 11] при температурах старения около 400°С
в сплавах, по составу близких к исследуемому (7.5
и 10 ат. % Nb), форма частиц ω-фазы становится
кубической, а их размер составляет 45–100 нм (в
отличие от закаленного состояния с их пластин-
чатой формой и средним размером около 1.5 нм).
На основании этих данных можно считать, что
причиной начала снижения значений упомяну-
тых физико-механических характеристик до тем-
пературы старения около 400°С являются процес-
сы начала коагуляции, укрупнения частиц ω-фа-
зы и соответствующий им процесс начала потери
когерентности границ между ω- и β-фазами. Имеет
место также соответствие снижения квадрата часто-
ты и твердости (рис. 2а и 3) уменьшению объема
элементарной ячейки ω-фазы (рис. 5б).

Интенсивное снижение квадрата частоты,
твердости и относительно более умеренное сниже-
ние низкоамплитудного внутреннего трения выше
температуры старения 400°С (рис. 2а, 2б и 3) обу-
словлено комплексом фазово-структурных про-
цессов: 1) дальнейшим уменьшением степени ко-
герентности межфазных границ между ω- и β-фа-
зами, заканчивающимся в интервале температур

450–500°С (рис. 5а); 2) процессом превращения
ω → α [1]; 3) в соответствии с диаграммой состо-
яния системы Zr–Nb, с данными работы [1], про-
цессом распада пересыщенной цирконием β-фазы
с образованием монотектоида (α + β)м; 4) уменьше-
нием дефектности α-фазы в интервале температур
старения 450–600°С, о чем свидетельствует
уменьшение ширины линии (102) в 1.6 раза. Учи-
тывая это, можно считать, что максимум эффекта
деформационной релаксации при 450°С в интер-
вале температур 350–600°С (рис. 2в) обусловлен
наибольшей нестабильностью структуры по от-
ношению к превращению ω-фазы и пересыщен-
ной цирконием β-фазы в структурно свободную
α-фазу и монотектоид.

Из рис. 2в видна тенденция уменьшения эф-
фекта деформационной релаксации при увеличе-
нии температуры старения от 200 до 600°С. Эта
тенденция обусловлена присущим большинству
дисперсионно-твердеющих сплавов уменьшени-
ем степени метастабильности закаленной струк-
туры с увеличением температуры старения до
субкритической.

На основании соответствия зависимостей объ-
ема элементарной ячейки ω-фазы, твердости и
квадрата частоты, соответствующего динамиче-
скому модулю упругости, от температуры старе-
ния (рис. 2а, 3, 5б) можно предположить, что объ-
ем элементарной ячейки ω-фазы исследуемого
сплава является характеристикой прочности и
жесткости ее кристаллической структуры.

Следует отметить, что увеличение температу-
ры старения от комнатной до 450°С сопровожда-
ется уменьшением периода решетки a. увеличе-
нием периода решетки c и тетрагональности c/a
ω-фазы (табл. 1). Последнее свидетельствует об
отсутствии корреляции между объемом элемен-
тарной ячейки и тетрагональностью решетки ω-
фазы при увеличении температуры старения.
Максимуму объема элементарной ячейки ω-фазы
на рис. 5б соответствуют близкие к максимальной
интенсивности изменения периодов решетки и
тетрагональности в зависимости от температуры
старения (табл. 1).

Таблица 1. Влияние температуры старения t на перио-
ды и тетрагональность решетки ω-фазы

t, °С a, нм c, нм c/a

23 0.50396 0.31185 0.61880
150 0.50395 0.31200 0.61911
200 0.50394 0.31242 0.61996
280 0.50376 0.31291 0.62114
350 0.50335 0.31326 0.62235
400 0.50297 0.31330 0.62290
450 0.50260 0.31332 0.62340
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Свойства сплава, отожженного при 670°С: f 2 =
= 213 Гц2; δн = 5.1 × 10–4; Sг = 3.3 × 10–8; HV = 300.
Они незначительно отличаются в сравнении со
сплавом, состаренным при субкритической тем-
пературе 600°С (рис. 2, 3). Этим свойствам соот-
ветствует микроструктура (рис. 6), состоящая из
монотектоидной матрицы и структурно свобод-
ной α-фазы (светлые включения).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Всем состояниям сплава Zr–8.1% Nb характер-

но наличие гистерезиса на амплитудной зависимо-
сти внутреннего трения. Площадь петли гистерези-
са является структурно-чувствительной характери-
стикой, дающей дополнительную информацию о
степени реакции различных видов структур сплава
Zr–8.1% Nb на циклическую деформацию, отра-
жая, в частности, интенсивность фазово-структур-
ных превращений. Площадь петли гистерезиса
использована в качестве меры деформационной
релаксации.

Исследования методом внутреннего трения
показали, что квадрат частоты колебаний как па-
раметр, характеризующий динамический модуль
упругости, зависит от режима термической обра-
ботки.

По критериям характера и интенсивности из-
менения свойств в зависимости от основных фа-
зово-структурных превращений можно выделить
6 интервалов температур старения:

1) Интервал от комнатной температуры до
150°С. Происходит относительно небольшой

рост квадрата частоты и твердости сплава из-за
небольшого увеличения содержания ω-фазы.
Снижение низкоамплитудного внутреннего тре-
ния и эффекта деформационной релаксации обу-
словлено интенсивным уменьшением степени
пересыщенности β-фазы цирконием.

2) Интервал 150–250°С. Имеет место рост
квадрата частоты и твердости сплава из-за увели-
чения содержания ω-фазы, чему соответствует и
увеличение объема ее элементарной ячейки. Уси-
ление низкоамплитудного внутреннего трения
обусловлено увеличением удельной поверхности
межфазных когерентных ω–β границ, обладаю-
щих свойством повышенного рассеяния энергии
при механических колебаниях, вследствие увели-
чения содержания ω-фазы. Максимум эффекта
деформационной релаксации при 200°С обуслов-
лен максимальной структурной нестабильности
сплава при температуре около 200°С по отноше-
нию к β → ω превращению.

3) Интервал 250–350°С. В этом интервале тем-
ператур находятся максимумы квадрата частоты,
твердости, низкоамплитудного внутреннего тре-
ния сплава, чему соответствует оптимальное
(с точки зрения наибольшего значения комплек-
са этих свойств) сочетание количества, размера,
формы частиц ω-фазы при наличии когерентно-
сти β-ω границ, а также максимальный объем
элементарной ячейки ω-фазы.

4) Интервал 350–400°С. Имеет место относи-
тельно небольшое снижение квадрата частоты,
твердости, низкоамплитудного внутреннего трения
сплава. Основными причинами этого являются на-
чинающиеся процессы коагуляции, укрупнения ча-
стиц ω-фазы, потери когерентности β–ω границ.
Небольшое увеличение содержания ω-фазы яв-
ляется второстепенным фактором по влиянию на
упомянутые свойства.

5) Интервал 400–500°С. Происходит интен-
сивное снижение квадрата частоты. твердости и
относительно умеренное снижение низкоампли-
тудного внутреннего трения сплава из-за даль-
нейших процессов уменьшения степени коге-
рентности β–ω границ, превращения ω-фазы и
пересыщенной цирконием β-фазы в структурно
свободную α-фазу и монотектоид, чему соответ-
ствует и уменьшение объема элементарной ячей-
ки ω-фазы. Максимум эффекта деформационной
релаксации при 450°С обусловлен наибольшей
интенсивностью процессов распада ω-фазы и пе-
ресыщенной цирконием β-фазы при этой темпе-
ратуре.

6) Интервал 500–600°С. Имеет место умерен-
ное снижение квадрата частоты, твердости, низ-
коамплитудного внутреннего трения, эффекта
деформационной релаксации сплава, что обу-
словлено, в частности, процессом уменьшения
степени дефектности α-фазы.

Рис. 6. Микроструктура сплава Zr–8.1% Nb после от-
жига при 670°С.

50 мкм
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Свойства сплава, отожженного при 670°С, не-
значительно отличаются от свойств сплава, со-
старенного при 600°С.

Сделано предположение о том, что объем эле-
ментарной ячейки ω-фазы является характери-
стикой прочности и жесткости ее кристалличе-
ской структуры, а также о том, что это является
одним из факторов, определяющих значения
твердости и квадрата частоты, соответствующего
динамическому модулю упругости, сплава в ин-
тервале температур старения от комнатной до
температуры существования ω-фазы.

Отмечено отсутствие корреляции между объе-
мом элементарной ячейки и тетрагональностью
решетки ω-фазы при увеличении температуры
старения. Их соответствие имеет место только до
температуры старения 280°С.

В заключение следует отметить. что в настоя-
щей работе присутствуют предположения о том,
что: 1) низкоамплитудное внутреннее трения в
интервале температур 150–350°С усиливается
вследствие увеличения удельной поверхности
межфазных когерентных ω–β границ, обладаю-
щих свойством повышенного рассеяния энергии
при механических колебаниях; 2) объем элемен-
тарной ячейки ω-фазы является характеристикой
прочности и жесткости ее кристаллической струк-
туры, и это является одним из факторов, определя-
ющих значения твердости и квадрата частоты, со-
ответствующего динамическому модулю упруго-
сти, сплава. Для получения более убедительных
знаний об этих предполагаемых закономерностях
необходимы дополнительные исследования.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Добромыслов А.В., Талуц Н.И. Структура циркония

и его сплавов. Екатеринбург: УрО РАН, 1997. 228 с.

2. Кедровский С.Н., Коваль Ю.Н., Слепченко В.Н.
Сплавы на основе Zr–Nb – перспективные функ-
циональные материалы // Металлофизические
новейшие технологии. 2014. Т. 36. № 12. С. 1651–
1659.

3. Скворцов А.И., Плюснин Е.С., Скворцов А.А. Пара-
метры амплитудной зависимости внутреннего тре-
ния и твердость отожженных сплавов систем Nb–Zr
и Al–Zn // Деформация и разрушение материалов.
2014. № 8. С. 35–39.

4. Скворцов А.И., Скворцов А.А. Амплитудная зависи-
мость внутреннего трения циркония, сплавов Zr–
8% Nb, Zr–20% Nb // Физика металлов и металло-
ведение. 2018. Т. 119. № 7. С. 676–685.

5. Головин С.А., Пушкар А., Левин Д.М. Упругие и
демпфирующие свойства конструкционных ме-
таллических материалов. М.: Металлургия, 1987.
190 с.

6. Блантер М.С., Головин И.С., Головин С.А. и др. Под
ред. С.А. Головина, А.А. Ильина. Механическая
спектроскопия металлических материалов. М.:
МИА, 1994. 256 с.

7. Горелик С.С., Расторгуев Л.Н., Скаков Ю.А. Рентге-
нографический и электроннооптический анализ.
М.: Металлургия, 1970. 366 с.

8. Dawson C.W., Sass S.L. The as-quenched from of the
omega phase in Zr–Nb alloys // Metallurgical Trans-
actions. 1970. V. 1. № 8. P. 2225–2233.

9. Скворцов А.И., Скворцов А.А. Влияние старения на
твердость и структуру закаленно-деформированного
сплава Zn–23% Al // Металловедение и термическая
обработка металлов. 2014. № 12. С. 41–45.

10. Матвеев В.В., Ярославский Г.Я., Чайковский Б.С.,
Кондратьев С.Ю. Сплавы высокого демпфирова-
ния на медной основе. Киев: Наукова думка, 1986.
208 с.

11. Perkins A.J., Yaffe P.E., Hehemann R.F. The isothermal
omega transformation in zirconium–niobium alloys //
Metallography. 1971. V. 4. № 4. P. 303–323.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2022, том 123, № 11, с. 1182–1186

1182

КОРРЕЛЯЦИЯ РАЗМЕРНЫХ ФАКТОРОВ НАНОКАТАЛИЗАТОРА 
И УГЛЕРОДНЫХ НАНОТРУБОК

© 2022 г.   О. А. Томилинаa, *, А. А. Коншинa, Е. Т. Милюковаa, С. В. Томилинa, В. Н. Бержанскийa

aКрымский федеральный университет им. В.И. Вернадского, просп. Вернадского, 4, Симферополь, 295006 Россия
*e-mail: olga_tomilina@mail.ru

Поступила в редакцию 08.04.2022 г.
После доработки 15.07.2022 г.

Принята к публикации 11.09.2022 г.

Приведены результаты исследования влияния размера наночастиц Ni-катализатора на размерные
параметры углеродных нанотрубок (УНТ), синтезированных методом каталитического пиролиза
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стицы, полученные методом термической грануляции сверхтонкой пленки Ni на подложке моно-
кристаллического Si. Выявлена корреляция между размерами каталитических наночастиц и диа-
метром синтезированных нанотрубок. Показано, что зависимость диаметра УНТ от размера нано-
частиц Ni-катализатора имеет сложный характер и содержит несколько участков с линейной
аппроксимацией, при этом диаметр нанотрубки примерно равен либо меньше диаметра катализа-
тора, на котором она выросла.

Ключевые слова: нанокатализатор, углеродная нанотрубка, пиролиз углеводорода, размерный фактор
DOI: 10.31857/S0015323022100321

ВВЕДЕНИЕ
Углеродные нанотрубки (УНТ) являются од-

ним из наиболее популярных наноматериалов.
УНТ обладают уникальными физическими свой-
ствами, такими как механическая прочность,
электро- и тепловодность, поверхностная и опти-
ческая абсорбция и т.д. [1–9]. В связи с этим од-
ной из актуальных проблем углеродной наноин-
дустрии является контролируемый синтез УНТ с
заданными параметрами.

Одним из распространенных методов синтеза
УНТ является метод CVD (англ. Chemical vapor
deposition – химическое осаждение из паровой
фазы) [10–12]. В данном методе углеродсодержа-
щий газ (пар) разлагается на подложке-носителе,
(как правило, термически), при этом углерод осе-
дает на поверхности, а остальные компоненты в
газовой фазе удаляются из реакционного объема.

Для формирования УНТ из осажденного угле-
рода применяются наночастицы катализатора.
Чаще всего это наночастицы ферромагнитных
металлов (железо, никель, кобальт) или соедине-
ний на их основе [11]. Такие катализаторы полу-
чают либо в виде коллоидного раствора, либо в
виде наночастиц, осажденных на поверхность
подложки-носителя. Очевидно, что размер нано-
частиц катализатора и условия синтеза имеют
прямое влияние на параметры получаемых нано-
трубок. Существует достаточно большое количе-

ство работ, посвященных вопросам влияния раз-
мерных параметров катализаторов на кинетиче-
ские параметры роста и размеры углеродных
нанотрубок [13–20].

В частности, в работах [13–16] приводятся дан-
ные по соотношению диаметра катализаторов и
диаметра углеродных нанотрубок. Однако дан-
ные указаны либо в виде усредненных парамет-
ров в табличном представлении, либо даны об-
щие данные статистики распределения катализа-
торов и нанотрубок по размерам, без анализа
корреляционной зависимости. В работе [17] приво-
дится вывод о том, что диаметр нанотрубки не зави-
сит от диаметра катализатора, что представляется
весьма сомнительным. Часть теоретических и экс-
периментальных работ [18–20] посвящены иссле-
дованию влияния размеров катализаторов на кине-
тику роста УНТ, при этом утверждается, что диа-
метр нанотрубок коррелирует со скоростью
синтеза. Таким образом исследование непосред-
ственной функциональной зависимости между
диаметром наночастицы катализатора и диамет-
ром углеродной нанотрубки, которая на ней вы-
росла, является недостаточно освещенной и, сле-
довательно, актуальной научной проблемой.

Настоящая работа посвящена исследованию
влияния размера самоорганизующихся наноча-
стиц Ni-катализатора на параметры углеродных
нанотрубок, синтезированных на его основе ме-
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тодом пиролиза углеводорода. Использование
наночастиц катализатора, полученного методом
грануляции пленки чистого никеля, имеет пре-
имущество при анализе размерных эффектов (по
сравнению с коллоидными наночастицами), по-
скольку в этом случае каталитические наночасти-
цы содержат только чистый материал катализато-
ра и не имеют примесей и оболочек [21–23].

ПОЛУЧЕНИЕ ОБРАЗЦОВ
Образцы углеродных нанотрубок в данной рабо-

те были получены CVD-методом каталитического
пиролиза этанола в реакторе CVDomna III+. В дан-
ном реакторе газообразный источник углерода
(C2H5OH) сначала окисляется до монооксида уг-
лерода CO, который затем разлагается на Ni-ка-
тализаторе, образуя при этом атомарный углерод.

Ni-катализатор представляет собой самоорга-
низующиеся наночастицы никеля на поверхности
подложки из полированного монокристаллическо-
го кремния. Наночастицы Ni были получены мето-
дом термоактивированной грануляции (отжиг при
450°C в течение 3 ч в вакууме 5 × 10–4 Па) сверхтон-
кой пленки Ni толщиной порядка 2 нм. Пленка
была получена методом термического напыления
(напыление и отжиг производили в едином тех-
нологическом цикле без доступа атмосферного
воздуха) [24].

На рис. 1 показан снимок морфологии само-
организующихся наночастиц Ni на Si подложке,
полученный с помощью растровой электронной
микроскопии (РЭМ). Как видно из рисунка, на-
ночастицы Ni имеют форму, близкую к округлой.
Размеры наночастиц варьируются в диапазоне от
7 до 70 нм (редко 80 нм), средний размер частиц

35–40 нм, среднеквадратичное отклонение со-
ставляет 9 нм, распределение достаточно хорошо
аппроксимируется Гауссианом.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЯ
Для исследования на РЭМ углеродные нано-

трубки вместе с Ni-катализатором отделяли от Si-
подложки и помещали на предметную сетку.
Морфология синтезированных УНТ показана на
РЭМ-снимке высокого разрешения (рис. 2а).
Видно, что нанотрубки представляют собой про-
тяженные структуры различного диаметра от 10
до 20 нм. Концы нанотрубок закрыты сфериче-
скими наночастицами Ni-катализатора (примеры
на снимке обозначены пунктиром) [25].

Энергодисперсионный рентгеновский микро-
анализ элементного состава образца УНТ на Ni-
катализаторе (рис. 2б) показал наличие выражен-
ных пиков углерода (непосредственно УНТ), ни-
келя (нанокатализатор) и кислорода (входит в
окись Ni, адсорбированные пары воды, углекис-

Рис. 1. РЭМ-снимок поверхности самоорганизую-
щихся наночастиц Ni на Si-подложке. На вставке по-
казано распределение наночастиц по размерам
(столбцы – экспериментальные данные, линия – ап-
проксимация функцией Гаусса).
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Рис. 2. РЭМ-исследование параметров УНТ: а – об-
щий снимок морфологии нанотрубок с высоким про-
странственным разрешением, б –энергодисперсион-
ный рентгеновский микроанализ химического соста-
ва образца.
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лого газа и других веществ, содержащихся в атмо-
сферном воздухе), а также следовые включения
Al (очевидно из алундовой керамики реактора).

РЭМ-исследование корреляции размерных
параметров УНТ (диаметр трубки) и Ni-катализа-
тора (диаметр наночастицы) показано на рис. 3.
Для этого исследование проводилось на одном
участке образца при одновременном детектиро-
вании вторичных электронов (рис. 3а) и отражен-
ных (обратно рассеянных) электронов (рис. 3б).

Детектирование во вторичных электронах поз-
воляет получить хорошее пространственное раз-
решение рельефа поверхности УНТ. Это дает воз-
можность оценить форму и геометрию нанотру-
бок. Детектирование в отраженных электронах
дает хороший контраст между компонентами об-
разца, отличающимися химическим составом
(композиционный контраст). Это позволяет визу-
ально отличить “тяжелый” Ni в составе катализа-
тора от “легкого” углерода в нанотрубках. Таким
образом, сравнивая РЭМ-снимки, полученные в

отраженных и вторичных электронах, можно про-
следить корреляцию между размером наночастиц
катализатора и диаметром нанотрубки.

На рис. 4 представлена корреляционная зави-
симость диаметра нанотрубки dCNT от диаметра
наночастиц Ni-катализатора dNi, на котором эта
трубка выросла. Видно, что всю совокупность то-
чек на рис. 4 можно разбить на три области с
близким к линейному характером зависимости
dCNT(dNi). Так, при малых размерах катализатора
(dNi ≤ 10 нм) диаметр нанотрубки примерно равен
диаметру катализатора (разница не превышает
10%). При этом аппроксимирующая линейная
функция dCNT = 0.98dNi – 0.57, для которой коэф-
фициент достоверности аппроксимации (коэф-
фициент детерминации) R2 = 0.98.

При размерах катализатора dNi (диаметре на-
ночастицы) от 10 до 27 нм зависимость dCNT(dNi)
также близка к линейной, но при этом диаметр
трубки существенно меньше диаметра катализа-
тора (точки лежат ниже прямой dCNT = dNi). При
этом разница между dCNT и dNi тем больше, чем
больше диаметр катализатора dNi (около 10% при
dNi = 10 нм и до 40% при dNi = 27 нм). Уравнение
аппроксимирующей прямой в этом случае имеет
вид dCNT = 0.51dNi + 3.9, для которой коэффици-
ент достоверности R2 = 0.82.

При диаметре наночастиц катализатора dNi от
27 до 40 нм диаметр УНТ практически не меняется,
не превышая значение 21 нм. Данной области соот-
ветствует уравнение линейной аппроксимации
dCNT = 0.035dNi + 18.4 с достоверностью R2 = 0.74.

Существование размерных областей с разным
характером зависимости dCNT от dNi, очевидно,
обусловлено термодинамическими параметрами

Рис. 3. РЭМ-снимок морфологии УНТ совместно с
Ni-катализатором: а – детектирование вторичных
электронов, б – детектирование отраженных элек-
тронов.

500 нм(а)

500 нм(б)

Рис. 4. Корреляционная зависимость диаметра УНТ
от диаметра наночастиц Ni-катализатора.
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синтеза, которые приводят к реализации разных
механизмов роста [26–28].

Поскольку в нашем исследовании катализатор
представлял собой самоорганизующиеся наноча-
стицы металла, полученные при термоотжиге
пленки, то предпочтительным механизмом роста
УНТ является “рост на вершине” (англ. tip-growth
model) [26]. Следовательно, точка перехода в рай-
оне 10 нм может быть обусловлена изменением
типа нанотрубок с одностенных (ОУНТ) при раз-
мере катализатора dNi единицы нанометра, на
многостенные (МУНТ) при размере dNi десятки
нанометров [27]. Таким образом, диаметр нано-
частиц Ni-катализатора dNi = 10 нм определяет
критический параметр кривизны поверхности, до
которого возможно формирование стабильного
замкнутого купола фулереноподобного конца
ОУНТ.

Вторая точка перехода в окрестности 27–28 нм
определяет максимальный диаметр МУНТ, кото-
рый возможен при заданных термодинамических
условиях синтеза. Т.е. растущей нанотрубке энер-
гетически более выгодно увеличивать свою дли-
ну, чем диаметр. Поэтому дальнейшее увеличе-
ние размера катализатора не приводит к форми-
рованию более “толстых” МУНТ.

Следует отметить, что при анализе размера на-
ночастиц Ni-катализатора (рис. 1) и при РЭМ-ис-
следовании во вторичных электронах (рис.3б) на-
блюдаются также крупные наночастицы диамет-
ром более 40 нм (до 70–80 нм). Однако сравнение
и детальный анализ РЭМ-снимков на рис. 3а и
рис. 3б (а также других снимков, не вошедших в
настоящую статью) показали, что на крупных
(dNi > 40 нм) наночастицах не происходит синтеза
нанотрубок.

ВЫВОДЫ
В работе приведены результаты исследования

влияния размера наночастиц Ni-катализатора на
размерные параметры углеродных нанотрубок,
синтезированных методом каталитического пи-
ролиза этанола.

Выявлена корреляция между размерами ката-
литических наночастиц и диаметром синтезиро-
ванных нанотрубок. Показано, что в зависимости
от размера катализатора можно выделить три диа-
пазона с линейной зависимостью dCNT(dNi), кото-
рые соответствуют различным условиям синтеза
УНТ.

Так для наночастиц Ni-катализатора размером
менее 10 нм диаметр УНТ примерно равен диа-
метру катализатора. При размере наночастиц ка-
тализатора от 10 до 27 нм диаметр УНТ суще-
ственно меньше диаметра катализатора (точки
лежат ниже прямой dCNT = dNi). При этом разница
между dCNT и dNi тем больше, чем больше диаметр

катализатора dNi. При диаметре наночастиц ката-
лизатора от 27 до 40 нм диаметр УНТ практически
не меняется и не превышает 21 нм. На крупных
наночастицах Ni свыше 40 нм синтез нанотрубок
не наблюдали.
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При получении слоистых композиционных материалов методом сварки взрывом особенности фор-
мирования поверхности раздела между сцепляемыми материалами можно объяснить с помощью
теории самоорганизации открытых систем. Если такую поверхность раздела рассматривать как от-
крытую систему, то с помощью самоорганизации можно объяснить ее эволюцию при интенсифи-
кации режима сварки. Последующее интенсивное внешнее воздействие (сдвиг под высоким давле-
нием) стремится уничтожить структуру, полученную благодаря самоорганизации поверхности раз-
дела при сварке взрывом, а затем создать новую структуру.
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ВВЕДЕНИЕ

Эффективным способом соединения материа-
лов и создания на этой основе высокопрочных
биметаллических и многослойных композитов
является сварка взрывом. Однако для получения
новых свойств композиционных материалов не-
обходимо понимание физической природы про-
цессов, протекающих при формировании данных
композитов. Значительный интерес представляет
также класс открытых систем, для которых по-
верхность раздела особым образом структуриро-
вана вследствие коллективного поведения неко-
торых ее частей [1–7].

К настоящему времени имеется большое ко-
личество исследований, посвященных анализу
процессов, происходящих при сварке взрывом.
При этом большинство методов анализа, описы-
ваемых в литературе, базируется на оптической
микроскопии поперечных сечений поверхности
раздела, что может быть недостаточно для выяв-
ления закономерностей формирования получае-
мых соединений.

Поскольку свариваемые взрывом материалы в
определенной мере можно рассматривать как
класс открытых систем с большой подводимой
энергией, находящихся далеко от равновесия,
представляет интерес объяснить многие особен-

ности возникающей при этом внутренней струк-
туры с помощью теории самоорганизации. Также
нужно отметить, что для изучения самоорганиза-
ции, часто используют метод фрактального рас-
чета, который является количественной мерой
анализа диссипативных процессов.

Объединяя вышеперечисленные положения,
можно прийти к следующей картине, происходя-
щей в системе, проявляющей внутреннюю само-
организацию. Подходящим способом, подводя к
образцу внешний достаточно мощный источник
энергии, можно “вынудить” систему эволюцио-
нировать за счет усиления нелинейных эффектов
и значительного роста флуктуаций [3, 7]. Система
уходит из слабо-неравновесного состояния к со-
стоянию с сильной неравновесностью. Появля-
ются дальнодействующие корреляции, а также
коллективное поведение возникающих вновь
подсистем. Происходит самоорганизация, за-
ключающаяся в пространственном упорядочении
структуры на различных масштабных уровнях.

Цель работы – представить общую схему про-
цессов самоорганизации сварного соединения,
используя данные, полученные в предыдущих
статьях авторов [8–14] для двухслойных компози-
тов (Cu–Ta, Cu–Ti). Проверить повторяемость
полученной схемы на новых образцах (много-
слойный композит Cu–Ta). А также проанализи-
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ровать изменения в структуре вызванные добав-
лением еще одного сильного внешнего воздей-
ствия (кручения под высоким давлением).

1. МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

В работе приведены результаты исследований
следующих материалов: многослойный композит
Cu–Ta (состоит из семи слоев и, соответственно,
из 6 переходных границ), двухслойный композит
Cu–Ta и двухслойный композит Cu–Ti.

Сварку проводили в Волгоградском государ-
ственном техническом университете, а также в
ОАО “Уралхиммаш”. Схема сварки: параллель-
ное расположение пластин. На верхней (плакиру-
ющей) пластине размещали заряд взрывчатого
вещества [8].

В качестве исходных материалов для получе-
ния соединений были выбраны тантал (марки
ТВЧ), медь марки М1 и технически чистый титан
марки ВТ1-0.

Используемое взрывчатое вещество – это
смесь аммиачной селитры мелкого помола (в ка-
честве окислителя) с древесной мукой или керо-
сином (в качестве горючего) и кварцевым песком
(инертная добавка для снижения скорости дето-
нации).

Многослойное сварное соединение Cu–Ta полу-
чается благодаря последовательному соударению
пластин [8]. Важно подчеркнуть, что сварка в
данном случае происходит за один этап. После
инициации взрывчатого вещества метаемая пла-
стина падает на лежащую под ней пластину, на-
чиная тем самым формировать первый переход-
ный слой. При этом вся конструкция продолжает
двигаться вниз. После соударения со следующей
пластиной формируется второй переходный
слой. Аналогично получаются все остальные ис-
следуемые поверхности раздела. Далее приведе-
ны параметры режимов сварки для изучаемых пе-
реходных зон (скорость точки контакта одна и та
же Vk = 2400 м/c). (1) – γ = 10.63°, (2) – γ = 11.23°,
(3) – γ = 11.01°, (4) – γ = 10.96°, (5) – γ = 10.86°,
(6) – γ = 10.77°, здесь γ – угол соударения.

Двухслойный композит Cu–Ta. В работе ис-
пользуются результаты, полученные нами в
предыдущих работах [9]. Внизу приведены дан-
ные для двухслойного композита медь–тантал,
имеющего следующие параметры режима сварки:
Сp (γ = 5.2°, Vk = 2571 м/c). Нужно отметить, что
индекс “p” обозначает форму поверхности разде-
ла (плоская).

Двухслойный композит Cu–Ti. В работе ис-
пользуются результаты, полученные нами в
предыдущих работах [10, 11]. Для того, чтобы убе-
диться в идентичности работы нашего принципа
для других материалов, внизу приведены данные

для двухслойного композита медь-титан, имею-
щего следующие параметры режима сварки:
(1') (γ = 14.5°, Vk = 1900 м/c), (2') (γ = 15°, Vk =
= 2100 м/c), (3) (  = 13°, Vk = 2300 м/c), (4') (γ = 9°,
Vk = 2500 м/c).

При выполнении исследований в работе ис-
пользовали три способа получения информации
о рельефе поверхности: 1) Продольное сечение
образца; 2) Поперечное сечение образца;
3) Изображение поверхности Ta и Ti, полученное
с помощью удаления меди реактивом (1 часть
HNO3 + 1 часть H2O).

Исследования микроструктуры проводили с
помощью метода сканирующей (СЭМ) электрон-
ной микроскопии (QUANTA 200 FEI Company).
При описании изменения морфологии поверхно-
стей раздела в статье, в том числе, будут использо-
ваны термины, соответствующие визуальным ассо-
циациям при наблюдении поведения ламинарного
и турбулентного течения жидкостей: “всплеск”,
“волна”, “вихрь” и т.д.

2. ОБЩАЯ СХЕМА ПРОЦЕССОВ 
САМООРГАНИЗАЦИИ 

СВАРНОГО СОЕДИНЕНИЯ
В момент инициации взрывчатого вещества

(ВВ) метаемая пластина падает на неподвижную.
Когда часть метаемой пластины уже соприкасает-
ся с неподвижной, направленное действие реак-
ции взрывчатого вещества продолжается, при-
нуждая пластины находиться в контакте и, в ко-
нечном счете, свариваться. Когда взрывчатое
вещество заканчивается, большая часть пластин
успевает свариться. Таким образом, химическая
энергия ВВ переходит в кинетическую, которую
фактически мы и считаем подводимой энергией.
Также надо отметить, что данный тип энергии не
переходит обратно в кинетическую энергию по
причинам, описанным выше. Эта энергия “идет”
на изменение внутренней энергии металлов, ло-
кализованной вблизи контактной поверхности.
Также важна быстротечность данного процесса.

Изменения внутренней энергии, локализую-
щиеся вблизи контактирующих поверхностей,
приводят к развитию процессов самоорганиза-
ции. В наших предыдущих работах [9–12] уста-
новлено, что микроструктура композитов на ос-
нове меди, при интенсификации режима сварки
подчиняется следующим правилам: переход из
области ниже нижней границы (НГ) окна свари-
ваемости [9] непосредственно к НГ сопровожда-
ется консолидацией отдельных выступов в регу-
лярно распределенные всплески, направление
которых хаотично (так называемая плоская грани-
ца). Окно свариваемости – область значений углов
соударения и скоростей контакта, при которых
сварка взрывом имеет положительный результат,

γ
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т.е. происходит достаточно прочное сцепление по-
верхностей раздела соединяемых материалов.
Дальнейшее увеличение количества подводимой
энергии в систему приводит к формированию ква-
зиволновой поверхности, на которой одновременно
сосуществуют как всплески, так и разнонаправлен-
ные волны с различными амплитудами. Завершаю-
щим этапом является образование волнообразной
границы в центре окна свариваемости.

Таким образом механизмы изменения внут-
ренней энергии, которые успевают произойти за
короткое время воздействия взрывом: образова-
ние выступов, образование всплесков, формиро-
вание изрезанности на поверхности раздела, об-
разование волны, локальное расплавление, фраг-
ментация типа дробления, образование вихрей и
др. Необходимо подчеркнуть, что каждое соеди-
нение, и даже каждый конкретный образец ха-
рактеризуется собственным набором механизмов
диссипации энергии, а также количественным
распределением энергии при реализации данных
механизмов. Например, для некоторых соедине-
ний Cu–Ti не было обнаружено зон расплава [11],
т.е. механизм создания зон расплава осуществля-
ется не всегда.

Считается, что одной из важнейших движущих
сил самоорганизации, наряду с избытком свобод-
ной энергии и, соответственно, стремлением к
максимуму энтропии, является скорость дисси-
пации энергии (или скорость производства эн-
тропии). Именно в возможности “выбора” систе-
мой между различными путями (траекториями),
по которым осуществляется тот или иной про-
цесс, и состоит сущность явлений самоорганиза-
ции. Система “выбирает” из нескольких возмож-
ных тот путь, который обеспечивает наиболее
быстрые превращения (реакции), даже если это
приводит к образованию термодинамически ме-
нее стабильных систем, чем те, которые соответ-
ствуют максимальному выигрышу в свободной
энергии [13, 14].

Исходя из вышеописанного принципа, нами
был предложен процесс самоорганизации пере-
ходной зоны, с помощью которого распределяется
подводимая энергия в сварном соединении. Мы
разбиваем данный процесс на несколько этапов:

1) Зарождение выступов и их рост.
2) Консолидация выступов и переход к

всплескам.
3) Консолидация всплесков и переход к волнам.
Зарождение выступов и их рост. На самом пер-

вом этапе по поверхности раздела возникают от-
дельно расположенные выступы. Дальнейшее
увеличение подводимой энергии приводит к по-
явлению все большего количества выступов, ко-
торые заполняют все имеющееся пространство.
Подобное поведение системы заставляет поверх-
ность раздела качественно измениться: теперь

каждый выступ “вынужден” взаимодействовать
друг с другом.

Консолидация выступов и переход к всплескам.
На данном этапе активно начинают действовать
процессы самоорганизации. Система пытается
“израсходовать” подводимую энергию. Выступы
начинают накладываться друг на друга, создавая
новый тип рельефа – всплески, где уже нет от-
дельных объектов, и вся поверхность раздела ста-
новится связанной единой структурой. Всплески
имеют достаточно регулярное распределение по
поверхности. Но из-за того, что они были сфор-
мированы из выступов разной высоты, их ампли-
туды могут различаться на 30–40% на выделенном
участке. Каждый всплеск представляет из себя
сложную, шероховатую структуру, для описания
которой используется фрактальный метод (остается
некоторая доля хаотичности поверхности). Таким
образом, можно сказать, что получаемая на данном
этапе поверхность (всплески) создается в результате
самоорганизации выступов. В этом проявляется
коллективное поведение системы.

Консолидация всплесков и переход к волнам.
Как и в предыдущем случае, у системы возникает
необходимость в “избавлении” от подводимой
энергии, только в другом количестве. Ситуацию
можно рассматривать, аналогично второму этапу.
Теперь всплески начинают накладываться друг
на друга, создавая новый тип рельефа – волны.
Волны еще более регулярно распределены по по-
верхности раздела (перепады амплитуд здесь ми-
нимальны, однако сами амплитуды стали на по-
рядок выше). Таким образом, можно сказать, что
получаемая на данном этапе поверхность (волны)
создается в результате самоорганизации всплес-
ков. При увеличении количества подводимой
энергии, система полностью избавляется от
всплесков и остаются лишь ярко выраженные
волны с постоянной амплитудой, длинной волны
и повторяющейся формой. Хаотичность поверх-
ности раздела уменьшается (уменьшается шеро-
ховатость поверхности волны). Таким образом,
можно сказать, что получаемая на данном этапе
поверхность (волны) создается в результате само-
организации всплесков.

Предполагается, что из всех возможных спосо-
бов самоорганизации поверхности раздела выби-
рается такой, для которого скорость преобразова-
ния подводимой механической энергии во внут-
реннюю энергию будет максимальной.

3. ПРОЦЕССЫ САМООРГАНИЗАЦИИ 
ДЛЯ СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЙ 

Cu–Ti И Cu–Ta

Вышеописанная схема эволюции поверхности
раздела сформирована, в частности, на основа-
нии статей [9–14]. Ниже приведем некоторые ре-
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зультаты для двухслойных композитов Cu–Ta и
Cu–Ti. Это необходимо для проведения аналогии
с многослойным композитом Cu–Ta. Не повто-
ряя общей схемы эволюции поверхности раздела
отметим некоторые особенности данных двух-
слойных композитов.

При формировании всплесков проявляется
сложная, шероховатая структура. В [11] продоль-
ное сечение поверхности Cu–Ta и Cu–Ti исполь-
зуются для получения фрактальных размерностей
соответствующих поверхностей разделов. Для со-
единения Cu–Ta была получена фрактальная раз-
мерность D(Cp) = 1.68 ± 0.07, а для соединения Сu–Ti
фрактальная размерность D(2') = 1.38 ± 0.02, D(1') =
= 1.32 ± 0.03 [13].

Также надо отметить интересную особен-
ность, что при переходе от второго этапа к третье-
му (от всплесков к волнам) наблюдается квази-
волновая поверхность: например, для соедине-
ния Cu–Ta переход всплески-волны реализуется
на одном режиме, а в случае соединения Cu–Ti
наблюдается прерывистая волна. Для соединения
Cu–Ti фрактальная размерность квазиволновой
поверхности D(4') = 1.18 ± 0.02 [13]. При переходе к
третьему этапу (волнообразная граница) была полу-
чена фрактальная размерность D(3) = 1.14 ± 0.02 [13].

Важно отметить, что фрактальная размерность
уменьшается при интенсификации режима свар-
ки, что является важным выводом работы [13].
Этот вывод отражает тот факт, что нестационар-
ное поведение поверхности раздела меняется на
более устойчивое поведение.

Многослойный композит Cu–Ta
Режим (1). На рис. 1а показана поверхность

тантала (медь вытравлена). Почти везде по по-
верхности реализована волнообразная граница
(3-й этап), однако есть и некоторые особенности.
Амплитуды волн в зоне “1” и “2” (выделены на
рисунке) сильно отличаются. Между зонами про-
исходит переход, когда волны из зоны “1” объ-
единяются и формируют зону “2”. Это происхо-
дит в результате перераспределения энергии по
поверхности образца. Также можно заметить, что
в зоне “3” реализованы всплески, то есть 2-й этап.
Таким образом по всей переходной зоне для ре-
жима (1) наблюдаются волны различной величи-
ны. Однако в некоторых местах появляются
всплески, которые, проявляя коллективно пове-
дение, объединяются в волны.

Режим (2). Для данной границы ситуация схо-
да с режимом (1). Поверхность волнообразная,
периодически происходит переход от волны с
меньшей амплитудой к волне обладающей боль-
шей амплитудой. В отличие от режима (1) здесь
почти не наблюдается всплесков, однако можно
заметить, что на поверхности волн иногда возни-

кает шероховатость (на рис. 1б выделены овала-
ми). Интересно заметить, что частота появления
шероховатости уменьшается при увеличении ам-
плитуды волны.

Режим (3). При данном режиме на поверхно-
сти реализуется волнообразная граница, т.е. 3-й
этап. Однако для данной переходной зоны чаще
встречаются всплески (на рис. 1в выделены как
“1”). Волны не переходят друг в друга (амплитуда
волны почти везде одинаковая). Т.е. здесь в боль-
шей степени реализована ситуации перехода от
второго этапа к третьему.

Режимы (4), (5). Так же как и в предыдущих
случаях, граница – волнообразная. Единственное
отличие: при режиме (5) примерно для 20% по-
верхности реализованы всплески (рис. 1г).

Таким образом, при режимах (1)–5), мы на-
блюдали либо третий этап, либо переход от второ-
го к третьему. Однако особый интерес представ-
ляет последний режим.

Режим (6). Эта переходная зона образуется при
сцеплении предпоследней и последней (непо-
движной) пластины, поэтому на нее приходится
энергия всего верхнего пакета. Режим (6) облада-
ет максимальной подводимой энергией, пример-
но в семь раз большей, чем все остальные. Отме-
тим, что каждая новая пластина падала на следу-
ющую с добавлением некоторой неоднородность
в распределении энергии по поверхности. Эта не-
однородность росла с каждым новым шагом и на
последней свариваемой поверхности раздела бы-
ла максимальной. В результате поверхность при
режиме (6) обладала большим градиентом рас-
пределения энергии. Это привело к тому, что при
вытравливании меди наблюдались все возмож-
ные переходные состояния (рис. 2). На рисунке
выделены зоны “0”–“4”, рельеф поверхности ко-
торых совершенно разный, однако он реализован
на одном и тоже образце. Подобная ситуация мо-
жет быть вредна с точки зрения сцепления свар-
ного шва, но она крайне интересна с точки зре-
ния изучения поведения поверхности раздела при
различных внешних условиях. Рассмотрим ре-
жим (6) подробнее.

Зона “0” ранее нами не была учтена, здесь
фактически нет никаких особенностей, поверх-
ность гладкая, то есть на данном участке еще не
начали проявлять себя процессы самоорганиза-
ции. Можно предположить, что причина такого
поведения кроется в том, что на данных участках
просто недостаточно подводимой энергии.

В зоне “1” начинают зарождаться выступы,
при приближении к зоне “2” они растут и объеди-
няются. Начинаются коллективные процессы.

В зоне “2” выступы активно объединяются в
всплески, этот процесс усиливается с приближе-
нием к зоне “3”.
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Рис. 1. Многослойный композит Cu–Ta, медь вытравлена: а – режим (1); б – режим (2); в – режим (3); г – режим (5).
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Рис. 2. Многослойный композит Cu–Ta, медь вытравлена: а, б – режим (6).
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Рис. 3. Многослойный композит Cu–Ta, продольное сечение: а – режим (1); б – режим (6).
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В зоне “3” из всплесков формируются волны.
Надо отметить, что вблизи перехода зона “2–3”
волны обладают небольшим периодом и ампли-
тудой, но эти величины быстро растут при при-
ближении к центру зоны “3”. Этот рост не закан-
чивается в центре и приходит к максимуму в кон-
це зоны “3” (рис. 2). Интересно, что после этого
следует резкий переход к зоне “0”, пропуская зо-
ны “1” и “2”. Причина подобного поведения не
совсем ясна.

В зоне “4” (рис. 2б) можно отметить отдельные
волны, но они расположены хаотично. Здесь нет
четкой структуры, которая наблюдается в
зоне “3”. Амплитуды волн в зоне “4” сравнимы с
амплитудами волн в зоне “3”, таким образом
нельзя сказать, что здесь проявляются всплески.
Можно предположить, что для данной зоны под-
водимая энергия была слишком высока и самоор-
ганизация была нарушена.

На рис. 3 представлены продольные сечения
для соединения Cu–Ta. С помощью них мы рас-
считываем соответствующую фрактальную раз-
мерность. Так как режимы (1)–(5) схожи друг с
другом, то и фрактальная размерность была рас-
считана только для режима (1): D = 1.28 ± 0.01
(рис. 3а). Этот результат соотносится с похожими
данными для двухслойного композита Cu–Ta в
случае волнообразной границы [10]. Однако для
режима (6) фрактальная размерность меняется, в
зависимости от того, на каком участке она измеря-
ется (рис. 3б). В зоне, обозначенной цифрой “1”,
D = 1.26 ± 0.02; в зоне, обозначенной цифрой “2”,
D = 1.38 ± 0.03. Это согласуется с тем фактом, что
при режиме (6) одновременно реализуется все
этапы самоорганизации поверхности раздела. Та-
ким образом поведение фрактальной размерно-
сти для данного образца соответствует нашей схе-

ме: при интенсификации режима сварки фрак-
тальная размерность падает.

Обобщая все вышесказанное, можно отме-
тить, что поведение многослойного сварного со-
единения Cu–Ta совпадает с предложенными в
начале статьи этапами самоорганизации переход-
ной зоны.

4. ПРОЦЕССЫ САМООРГАНИЗАЦИИ
ПРИ КРУЧЕНИИ 

ПОД ВЫСОКИМ ДАВЛЕНИЕМ
Рассмотрим, что происходит с многослойным

композитом Cu–Ta, полученным сваркой взры-
вом, при сдвиге под высоким давлением – СПД
(рис. 4).

При подобном сильном внешнем воздействии,
мы подводим в наш образец большое количество
внешней энергии. Однако, т.к. это совершенно
иная форма сильного внешнего воздействия, то си-
стема стремится сначала уничтожить уже имеющу-
юся структуру (структуру, полученную благодаря
самоорганизации поверхности раздела, протека-
ющей при сварке взрывом), а затем создать новую
(полученную благодаря кручению под высоким
давлением).

Из многослойного композита, полученного
сваркой взрывом (рис. 4а), переходим к ослабле-
нию периодической структуры за счет кручения:
рис. 4б (левый образец – угол поворота 180°, P =
= 8 ГПа, правый образец – угол поворота 360°,
P = 8 ГПа). На рис. 4б также видно постепенное
перемешивание слоев. Дальнейшее увеличение
подводимой энергии (10 оборотов, P = 8 ГПа)
приводит к полному уничтожению слоистости
(рис. 4в); начинается активное перемешивание
Cu и Ta. Возникает новая внутренняя структура:
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вихри меди в тантале (рис. 4в). Однако можно ли
подобное поведение системы также, как и для
сварки взрывом, описать с помощь самооргани-
зации требует дальнейшего изучения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе, используя предыдущие результаты

для двухслойных композитов (Cu–Ta и Cu–Ti),
была сформулирована общая схема эволюции по-
верхности раздела при сварке взрывом: 1) Зарож-
дение выступов и их рост. 2) Консолидация вы-
ступов и переход к всплескам. 3) Консолидация
всплесков и переход к волнам.

Данная схема была апробирована на много-
слойном композите Cu–Ta. Выяснилось, что эво-
люция поверхности при режимах (1–6) соответ-
ствует приведенной выше закономерности. Так-
же отмечено, что при режиме (6) наблюдаются

уникальные зоны раздела, которые дополняют
общую схему изменения поверхности раздела.

Несмотря на схожесть поведения двухслойных
композитов Cu–Ta, Cu–Ti и многослойного ком-
позита Cu–Ta, у этих пар были выявлены разли-
чия в диссипации энергии (особенности зон ло-
кального расплавления, особенности поведения
фрактальной размерности).

Кручение под высоким давлением (как новое
интенсивное внешнее воздействие) стремится
уничтожить структуру, полученную благодаря са-
моорганизации поверхности раздела при сварке
взрывом, а затем создать новую.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Давле-
ние” № 122021000032-5) при частичной поддерж-
ке РФФИ (проект № 20-42-660001).

Рис. 4. Многослойный композит Cu–Ta, поперечное сечение: а – нет кручения и сжатия; б – СПД: угол поворота 180°
и 360°, P = 8 ГПа; в – СПД: 10 оборотов, P = 8 ГПа.

50 мкм(в)

500 мкм(а) 400 мкм(б)
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Нержавеющие стали обладают высокой коррозионной стойкостью в различных средах, в том числе
и в кислых. Пассивация таких сталей происходит за счет плотного оксидного слоя шпинельного ти-
па, который самопроизвольно образуется на поверхности. В настоящей статье проведены экспери-
ментальные исследования микроструктуры трех нержавеющих сталей: ВНС53, новой ВНС53-М,
легированной ниобием и ванадием и 08Х18Н10Т, выбранной в качестве базовой для сравнения экс-
периментальных данных. Полученные данные сопоставлены с результатами коррозионно-электро-
химических исследований. Показано, что в испытанных электролитах не наблюдается существен-
ного снижения коррозионной стойкости указанных сталей. Данный результат особенно важен для
высокоазотистой нержавеющей стали марки ВНС53-М, имеющей сложное легирование, приводя-
щее к формированию карбидных и нитридных фаз в структуре материала.

Ключевые слова: нержавеющие стали, высокоазотистые стали, микроструктура, включения, потен-
циодинамические исследования
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ВВЕДЕНИЕ

В настоящее время такие отрасли народного
хозяйства как судостроение, нефтяная и газовая
промышленность, энергетика, строительство,
медицина, нуждаются в сталях нового поколения.
Они должны превосходить существующие по
прочности, коррозионной стойкости, экологиче-
ским характеристикам, комплексу функциональ-
ных свойств. Одним из наиболее эффективных
путей решения данной проблемы является внед-
рение азота в качестве легирующего элемента в
высокопрочные и коррозионностойкие стали.
Введение азота способно отчасти заменить ни-
кель, марганец и остальные аустенитообразую-
щие элементы за счет способности стабилизовать
аустенит [1].

Высокопрочная коррозионностойкая аусте-
нитная сталь ВНС53 (08Х21Г11АН6) отличается
высоким содержанием азота (до 0.5%) и обладает
пределом прочности 980 МПа. Данная сталь раз-
работана как материал для тонкостенных трубо-
проводов гидросистем высокого давления лета-

тельных аппаратов, работающих во всех климати-
ческих условиях в контакте с авиационными
жидкостями при температурах от –70 до +300°С.
Сталь ВНС53 помимо прочностных характери-
стик превосходит стали-аналоги по показателям
выносливости при сохранении хорошей пластич-
ности и технологичности [2].

В традиционных коррозионностойких низко-
углеродистых сталях легирование азотом приво-
дит к снижению чувствительности к локальным
видам коррозии. Последнее качество связано с
ослаблением или полным предотвращением про-
цесса образования карбида Cr23C6 на границах зе-
рен [3]. Для повышения сопротивления локаль-
ной коррозии и измельчения зерна традицион-
ную нержавеющую сталь легируют титаном или
ниобием [4, 5]. Однако для азотсодержащих ста-
лей не применяется легирование титаном, так как
он имеет сильное сродство к азоту и не участвует
в связывании свободного углерода. Как показано
авторами [6], Ti-содержащие нержавеющие стали
азотируют строго методом химико-термической
обработки (ХТО) – без введения азота в расплав

УДК 669.14+541.13

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ

EDN: RRPAWE
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посредством шихтовых материалов, для исключе-
ния формирования крупных нитридных включе-
ний, снижающих пластичность.

Титан и ниобий связывают углерод, образуя
карбиды TiC и NbC и исключают возможность
образования карбидов хрома, и как следствие,
обеднение хромом аустенита [4]. Преимуществом
ниобия по сравнению с титаном является его
меньшее сродство к кислороду, что особенно
важно при изготовлении сварных конструкций из
нержавеющей стали. Кроме того, карбиды нио-
бия обладают значительно меньшей растворимо-
стью в аустените при высоких температурах, чем
карбиды титана [7].

Таким образом, целью работы является сравни-
тельное коррозионно-электрохимическое исследо-
вание новой азотсодержащей стали ВНС53-М в
нейтральных средах, содержащих депассивирую-
щие ионы (хлориды, сульфаты), а также установле-
ние связи со структурно-фазовыми характеристи-
ками. Полученные данные сопоставлены с данны-
ми для известных марок сталей 08Х18Н10Т и
ВНС53, также исследованными в данной работе.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Были исследованы три марки стали: стандарт-
ная нержавеющая сталь 08Х18Н10Т, азотсодержа-
щая аустенитная сталь ВНС53 и сталь ВНС53-М,
модифицированная ниобием и ванадием. Стали
были получены на предприятии ОАО “Научно-
исследовательский институт металлургической
технологии” методом индукционной выплавки, в
дальнейшем были подвержены электрошлаково-
му переплаву (ЭШП). Для получения электродов
ЭШП слитки индукционной выплавки подверга-
ли ковке. Предварительную ковку слитков осу-
ществляли в интервале температур 1200–1000°С,
окончательную – в интервале 1200–950°С. Полу-
ченные слитки ЭШП были откованы в круг ∅80 мм.
Температурный интервал ковки составлял 1200–
950°С для сталей ВНС53 и ВНС53-М, и 1200–
900°С для стали 08Х18Н10Т. Химический состав
сталей представлен в табл. 1.

Образцы для металлографического анализа и
исследования коррозионных свойств были изго-
товлены из образцов для испытаний на ударную
вязкость при отрицательных температурах. Ме-

таллографические шлифы изготавливали для об-
разцов каждого типа стали. Шлифование прово-
дили на шлифовально-полировальном станке до
13 класса чистоты поверхности. К образцам для
исследования коррозионных свойств методом ла-
зерной сварки приваривали проволоку, которая в
дальнейшем служила токосъемником при корро-
зионно-электрохимических исследованиях. Обез-
жиренная поверхность металлографического
шлифа являлась рабочей, остальные поверхности
изолировали лаком.

Электрохимические свойства образцов иссле-
довали путем снятия анодных потенциодинами-
ческих кривых в боратном буферном растворе
(ББР) с pH 7.4, а также в ББР с добавлением
0.01 M NaCl и 0.01 M Na2SO4 при естественной аэра-
ции. Использовали потенциостат EcoLab 2A-100.
Растворы готовили на дистиллированной воде,
температура растворов составляла 23 ± 2°C. Ис-
пользована стандартная электрохимическая ячейка
ЯСЭ-2. Электродные потенциалы E, мВ приведены
относительно электрода сравнения – насыщенного
хлорид-серебряного. Скорость сканирования по-
тенциала 1 мВ/с. Плотность тока I, мкА/см2 на ри-
сунках и в тексте приведена в расчете на видимую
геометрическую поверхность электрода.

Металлографический анализ был проведен на
инвертированном металлографическом микро-
скопе Альтами МЕТ-1 и автоматизированном
анализаторе микроструктуры SIAMS 800.

Топографию анализируемых образцов иссле-
довали методом атомно-силовой микроскопии на
исследовательском комплексе Centaur U HR, в
состав которого входит сканирующий зондовый
микроскоп Certus. Съемку вели при сканирова-
нии в полуконтактном режиме на воздухе при
комнатной температуре. В результате были полу-
чены изображения поверхности с размером скана
20 × 20 мкм разрешением 400 × 400 точек при ско-
рости сканирования 0.8 Гц. Компьютерную обра-
ботку изображений проводили в программе ПО
Gwiddion.

Электронно-микроскопические исследования
проводили на растровом электронном микроско-
пе FEI Inspect S50. Съемку осуществляли в режи-
ме высокого вакуума при ускоряющем напряже-
нии 20 кВ и геометрических увеличениях 5000×,
постоянная времени 7.68 мкс, рабочее расстояние

Таблица 1. Химический состав исследованных образцов

Марка стали
Химический состав, вес. %

C Mn Si P S Cr Ni Cu V Ti Nb N

ВНС53 0.08 10.65 0.50 0.016 0.005 21.13 5.59 0.11 0.17 0.02 0.01 0.499
ВНС53-М 0.07 11.00 0.22 0.014 0.005 20.48 5.50 0.09 0.29 0.01 0.29 0.491
08Х18Н10Т 0.07 0.90 0.68 0.030 0.008 17.07 9.48 0.35 0.16 0.59 – –
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10 мм. Время накопления варьировали: 100, 200  и
500 с. Детектирование поверхности осуществляли
в режиме вторичных электронов (ETD). Рентге-
носпектральный микроанализ образцов проводи-
ли после обдува поверхности воздухом. Количе-
ственный анализ проводили точечно по дефектам
структуры образцов.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Потенциодинамические исследования. Для всех
исследованных образцов и сред характерна ши-
рокая область перехода образцов в пассивное со-
стояние. В качестве характеристики пассивного
состояния могут быть выбраны: потенциал пере-
пассивации, ширина пассивной области. Кроме
того, при различных потенциалах, где металл на-
ходится в пассивном состоянии, могут быть опре-
делены анодные токи при фиксированных значе-
ниях потенциала, которые также являются количе-
ственной мерой скорости анодного растворения
данного образца. Учитывая большую ширину по-
тенциала пассивации, были выбраны три значения
потенциалов, при которых определены токи
(табл. 2). Это позволяет количественно судить о

степени торможения анодного процесса в одина-
ковых условиях для разных сталей.

На рис. 1 представлены анодные поляризаци-
онные кривые для широко используемой стали
08Х18Н10Т, выбранной в качестве основы для
сравнения, и сталей ВНС53 и ВНС53-М в борат-
ном буферном растворе.

Можно видеть, что ход анодных кривых во мно-
гом аналогичен. Низкие токи анодной поляризации
в области потенциалов от –400 до 1000 мВ свиде-
тельствуют об устойчивом пассивном состоянии
всех образцов. Однако для стали ВНС53-М на-
блюдаются меньшие значения токов во всех обла-
стях пассивации.

Таким образом, сталь ВНС53-М более корро-
зионно стойкая в испытанном нейтральном рас-
творе. Есть некоторые различия в области пере-
пассивации: резкое возрастание анодного тока
при достижении соответствующего потенциала.
Можно отметить, что сталь ВНС53-М имеет не-
которые преимущества.

На рис. 2 показаны кривые поляризации в сан-
тимолярном растворе хлорида натрия в ББР. Из
рисунка видно, что минимальные анодные токи

Таблица 2. Анодные токи растворения образцов при двух фиксированных потенциалах в различных средах

Образец

I1, мкА/см2

при Е = 0 мВ

I2, мкА/см2 при
Е = +700 мВ (для Na2SO4)

E = +50 мВ (для NaCl)
Eпп, мВ

ББР ББР + NaСl ББР + Na2SO4 ББР ББР + NaСl ББР + Na2SO4 ББР ББР + NaСl ББР + Na2SO4

08Х18Н10Т 8.9 8.1 –0.8 18.1 5.7 6.1 1031.3 217.6 1060.7
ВНС53 10.4 –18.2 –6.6 17.9 –20.4 8.4 1019.6 107.3 1067.4
ВНС53-М 7.4 1.9 1.1 14.3 –1.4 7.9 1063.9 179.8 1056.8

Рис. 1. Потенциодинамические кривые в боратном
буферном растворе: 1 – сталь 08Х18Н10Т; 2 – сталь
ВНС53; 3 – сталь ВНС53-М.
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Рис. 2. Потенциодинамические кривые в боратном
буферном растворе с добавлением хлоридов: 1 – сталь
08Х18Н10Т; 2 – сталь ВНС53; 3 – сталь ВНС53-М.
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характерны для аустенитной стали ВНС53, кото-
рая достигает области перепассивации при значе-
нии потенциала Eпп ≈ 110 мВ. Для базовой стали
08Х18Н10Т и стали ВНС53-М эти значения со-
ставляют Eпп ≈ 120 и Eпп ≈ 165 мВ соответственно.
Таким образом, по устойчивости стали к перепас-
сивации лучшие результаты показывает сталь
ВНС53-М. Отметим, что в данном хлоридном
растворе образцы стали подвергаются воздей-
ствию хлорид-анионов, что стимулирует локали-
зацию их анодного растворения. Об этом свиде-
тельствует фибриляция токов по мере роста по-
тенциалов. Следовательно, сталь ВНС53-М
проявляет более высокую коррозионную стой-
кость также в хлорид-содержащем растворе.

На рис. 3 изображены кривые анодной поля-
ризации для изученных сталей в ББР с добавле-
нием 0.01 M Na2SO4.

Как уже отмечали, ионы сульфата являются
менее сильными стимуляторами растворения ле-
гированных сталей, что сказывается в меньшем
увеличении анодных токов и увеличении потенци-
ала перепассивации по сравнению с хлоридсодер-
жащим раствором. Отметим, что с ростом потен-
циала в области пассивности наблюдается устой-
чивое повышение анодного тока для всех образцов
стали, хотя плотность этого тока перед переходом
сталей в транспассивное состояние невелика и со-
ставляет 10–12 мкА/см2. Для данного раствора
можно отметить отсутствие преимуществ сталей
ВНС53 и ВНС53-М по сравнению с базовой ста-
лью 08Х18Н10Т. Таким образом, все испытанные
в данном растворе стали ведут себя в равной сте-
пени аналогично.

В табл. 2 сопоставлены результаты электрохи-
мических испытаний для всех образцов сталей.
Выбраны значения потенциалов Е = 0 мВ, Е =
= +700 мВ (для Na2SO4), E = +50 мВ (для NaCl),
соответствующие устойчивому пассивному со-
стоянию.

Исследование микроструктуры. Исследуемые
марки сталей относятся к классу аустенитных.
Металлографическое исследование показало, что
микроструктура образцов сталей ВНС53 и
ВНС53-М представляет собой аустенит. В резуль-
тате модифицирования ВНС53-М в металле об-
разуются дополнительные центры кристаллиза-
ции, способствующие измельчению зерна. Номер
зерна аустенита в образцах сталей ВНС53 и
ВНС53-М – 6 и 11 соответственно (рис. 4б, 4в).

Микроструктура стали 08Х18Н10Т состоит из
мелкоигольчатого мартенсита и остаточного аусте-
нита (рис. 4а). В структуре металла образца стали
08Х18Н10Т наблюдаются характерные включения
нитридов и карбонитридов титана, а также вклю-
чения оксидов и сульфидов. В структуре стали
ВНС53 наблюдается скопление мелких карбидов
преимущественно по границам зерен. В структу-
ре образца стали ВНС53-М, помимо оксидов и
сульфидов, присутствуют множественные вклю-
чения нитридов и карбонитридов ниобия, а также
скопление мелких и крупных карбидов как по
границам зерен, так и внутри зерна. При этом об-
разец стали ВНС53 является наименее загрязнен-
ным неметаллическими включениями: оксидами
и сульфидами, по сравнению с образцами из ста-
лей 08Х18Н10Т и ВНС53-М.

Энергодисперсионный анализ включений в
стали ВНС53-М подтвердил, что они представля-
ют собой сложные включения на основе ниобия и
хрома (рис. 5, табл. 3). Имеются также следы ва-
надия, но в меньшем процентном содержании.
Пики S Kα, появившиеся в EDS-спектре, соот-
ветствуют включениям сульфидов, располагаю-
щихся вокруг нитридов и карбонитридов, что
подтверждено металлографическим анализом.

Рис. 3. Потенциодинамические кривые в боратном бу-
ферном растворе с добавлением сульфатов: 1 – сталь
08Х18Н10Т; 2 – сталь ВНС53; 3 – сталь ВНС53-М.
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Таблица 3. Энергодисперсионный анализ химическо-
го состава включений в стали ВНС53-М

Химический элемент
Массовая доля, вес. %

Спектр 1 Спектр 2

Nb 40.89 7.92
Cr 27.76 20.59
O 10.96 3.05
Fe 10.19 43.04
Mn 3.64 17.09
N 3.12 0.30
V 1.71 0.64
C 0.77 0.49
Ni 0.64 3.83
Si 0.32 0.46
S – 2.60
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Среди неметаллических частиц в стали также
обнаруживаются включения на основе циркония,
который, вероятно, попал в сталь в результате
шихтовки.

После проведения коррозионно-электрохи-
мических испытаний образцы исследовали на ме-

таллографическом микроскопе и методом АСМ.
Снятие поляризационных кривых показало на
поверхности следы коррозионных поражений
диаметром 100–400 мкм (рис. 6а). В результате
электрохимических испытаний в растворе ББР
очаги коррозии выявлены для всех трех анализи-

Рис. 4. Микроструктура исследуемых образцов сталей: а – 08Х18Н10Т: мартенсит и остаточный аустенит, включения
нитридов и карбонитридов титана размерами 2–6 мкм; б – ВНС53: аустенит 6 номера, включения нитридов хрома
размерами 3–8 мкм; в – ВНС53-М: аустенит 11 номера, включения нитридов и карбонитридов ниобия размерами
2.5–8 мкм.
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руемых марок стали. При этом следов растворе-
ния вокруг включений нитридов и карбонитри-
дов не наблюдается.

В боратном буфере с добавлением 0.01 M NaCl
на поверхности образца стали ВНС53 в оптиче-
ском микроскопе наблюдаются коррозионные
поражения размерами ~250 мкм. По границам
участка коррозии расположены включения кар-
бидов размерами до 8 мкм.

На поверхности образца стали ВНС53-М об-
наружен участок коррозионного поражения
(рис. 6б), по границам очагов коррозии наблюда-
ются включения карбидов. Коррозионные пора-
жения вокруг одиночных включений в оптиче-
ский микроскоп не наблюдаются. Для образца
стали 08Х18Н10Т в растворе ББР + 0.01 M NaCl
следов коррозии не наблюдается. В растворе
ББР + 0.01 M Na2SO4 следы коррозии также обна-
ружены только на образцах сталей ВНС53 и
ВНС53-М. Для стали ВНС53 размер участков
коррозионного поражения составляет ~600 мкм.
На поверхности образца стали ВНС53-М обнару-
жены множественные коррозионные поражения
размерами ~300 мкм (рис. 6в). При этом следов
коррозии вокруг включений для обеих сталей не
наблюдается, что крайне важно с точки зрения

условий эксплуатации стали в агрессивных сре-
дах. Другими словами, формирование локальных
включений карбонитридов не приводит к ухуд-
шению коррозионных свойств материала. Дей-
ствительно, в работе [8] было убедительно пока-
зано, что основной вклад в МКК вносят включе-
ния карбидов и боридов, при этом нитриды и
РЗМ практически не ухудшают коррозионную
стойкость.

Сравнительный анализ топографии поверхно-
сти образцов, проведенный методом АСМ до и
после потенциодинамических исследований, по-
казал наличие пор как на исходной поверхности,
так и на поверхности образцов после испытаний в
коррозионной среде. На образце стали 08Х18Н10Т
поры обнаружены вблизи включений. Для сталей
ВНС53 и ВНС53-М выявлено, что обнаруженные
поры не связаны с включениями и располагаются
отдельно, преимущественно строчками. При этом
число пор в исходном образце стали ВНС53-М
наименьшее (рис. 7а).

АСМ-изображения и профиль поверхности
образцов стали 08Х18Н10Т и ВНС53 после испы-
таний в растворе ББР показывают наличие пор
глубиной до 60 и 40 нм соответственно, располо-
женных обособленно от включений. Анализ

Рис. 5. EDS-спектр включений стали ВНС53-М.
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АСМ-изображений и профиля поверхности об-
разца стали ВНС53-М показывает наличие оди-
ночных пор глубиной ~50 нм, расположенных
обособленно от включений, и пор, расположен-
ных непосредственно рядом с включением.

После испытаний в растворе ББР + 0.01 M NaCl
в образце 08Х18Н10Т обнаружены поры, распо-
ложенные на участке поверхности равномерно
или строчками. Глубина пор составляет 50–80 нм.
На образцах сталей ВНС53 и ВНС53-М методом

Рис. 6. Участки коррозионного поражения, обнаруженные на образцах стали ВНС53-М: а – в растворе ББР; б – в рас-
творе ББР + 0.01 M NaCl; в – в растворе ББР + 0.01 M Na2SO4.

600 мкм(а) 150 мкм(б) 150 мкм(в)

Рис. 7. АСМ-изображение поверхности образца стали ВНС53-М: а – в исходном состоянии; б – после испытаний в
растворе ББР; в – после испытаний в растворе ББР + 0.01 M NaCl; г – после испытаний в растворе ББР + 0.01 M Na2SO4.
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АСМ также обнаружены поры, причем наиболь-
шая глубина пор обнаружена в стали ВНС53-М и
составляет 170 мкм.

На образцах сталей 08Х18Н10Т и ВНС53 после
коррозионных испытаний в растворе ББР + 0.01 M
Na2SO4 обнаружены одиночные поры, располо-
женные вблизи включений. Глубина пор в образ-
це ВНС53 ~50 нм, в образце 08Х18Н10Т достигает
100 нм. АСМ изображения поверхности образца
стали ВНС53-М выявляют наличие строчек и
одиночных пор, расположенных как вблизи
включений, так и обособленно. Глубина пор со-
ставляет 20–50 нм.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведен анализ микроструктуры и коррози-

онно-электрохимических свойств в различных
средах новой высокоазотистой нержавеющей
стали ВНС53-М, перспективной для применения
в авиационной технике, в сравнении с высоколе-
гированными сталями 08Х18Н10Т и ВНС53, ши-
роко используемыми в машиностроении.

В нейтральном ББР все образцы в условиях
анодной поляризации после катодной активации
переходят в пассивное состояние. Установлено,
что легирование азотистой стали ВНС53-М кар-
бонитридообразующими элементами – ниобием
и ванадием – не приводит к ухудшению коррози-
онно-электрохимических свойств при регистри-
руемом изменении микроструктуры.

Показано, что добавление в ББР сульфат-
ионов несколько ухудшает пассивационные
свойства всех образцов стали, что приводит к не-
которому снижению их коррозионных характе-
ристик. Одновременно с этим выявлено, что но-
вая сталь ВНС53-М более стойкая, чем другие ис-
следованные образцы. Введение в ББР более
агрессивного депассивирующего хлорид-аниона
приводит к практически одинаковому снижению
коррозионной стойкости указанных сталей.

Исследована взаимосвязь между микрострукту-
рой и коррозионными свойствами сталей. Для всех
образцов размер наблюдаемых включений одного
порядка и соответствует диапазону 1–10 мкм. Од-
нако плотность их локализации выше для стали
ВНС53-М. Включения представлены карбонит-
ридами, сульфидами, оксидами. Обнаружена вы-
сокая концентрация ниобия, ванадия, азота, уг-
лерода во включениях. Включения имеют высо-
кую степень когерентности с матрицей металла и
не являются причиной локального растворения
поверхности образца.

Одновременно с этим были обнаружены следы
локальной (строчечной) коррозии, не связанные

с включениями, что свидетельствует об отсут-
ствии корреляции между наличием включений и
началом указанного вида коррозии. Полученные
результаты подтверждают литературные данные о
том, что включения ниже критического размера
не ухудшают пассивационные характеристики
поверхности и не приводят к локальной корро-
зии. Данное свойство крайне важно для легиро-
ванных нержавеющих сталей, эксплуатируемых
при повышенных температурах в агрессивных
средах.

Авторы выражают благодарность за финансо-
вую поддержку РНФ, проект № 19-79-20012, а
также сотрудникам кафедры физики твердого те-
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Приведены результаты расчетов упругих свойств закаленных биосовместимых сплавов на основе
титана состава (в ат. %) Ti–26% Nb, Ti–26% Nb–3% Zr, Ti–26% Nb–6% Zr, Ti–26% Nb–3% Zr–1% Sn, Ti–
26% Nb–3% Zr–1% Sn–0.7Ta и сопоставление рассчитанных свойств с имеющимися литературны-
ми данными и экспериментом по определению модуля упругости сплавов методом микроинденти-
рования. Методами микроструктурного и рентгеноструктурного анализа показано, что после закал-
ки из β-области в исследуемых сплавах фиксируется однофазный метастабильный β-твердый рас-
твор, который, исходя из положения сплавов на диаграмме Bo–Md, склонен к двойникованию при
холодной деформации. Установлено хорошее соответствие расчетных и экспериментальных значе-
ний упругих свойств, для которых характерен рост модулей сдвига, Юнга и снижение коэффициен-
та Пуассона при увеличении величины молибденового эквивалента, характеризующего стабиль-
ность β-твердого раствора сплава.

Ключевые слова: биосовместимые титановые сплавы, закалка, упругие свойства, расчет из первых
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ВВЕДЕНИЕ

Титановые сплавы на основе β-твердого рас-
твора перспективны для применения в производ-
стве биосовместимых имплантатов, используе-
мых для замены тазобедренного, коленного су-
става и др., благодаря лучшей биосовместимости
в сочетании с низким модулем упругости, по
сравнению с другими металлическими материа-
лами для имплантологии – техническим тита-
ном, α + β-титановыми сплавами Ti–6Al–4V ELI,
Ti–6Al–7Nb, нержавеющими сталями, кобальто-
выми сплавами [1, 2]. Низкий модуль упругости
сплавов титана на основе β-твердого раствора
позволяет при эксплуатации снизить “эффект
экранирования напряжения” и резорбцию кости
[1]. В качестве легирующих элементов в этих
сплавах используют биосовместимые β-изо-
морфные стабилизаторы (ниобий, молибден,
тантал) и нейтральные упрочнители (цирконий,
олово) [3], которые совместно способствуют ста-
билизации и снижению модуля упругости β-твер-
дого раствора титана с ОЦК-решеткой [4].

При разработке составов биосовместимых ти-
тановых сплавов на основе β-твердого раствора
широкое применение получила методика оценки
их фазовой стабильности с использованием ха-
рактерных параметров, рассчитываемых теорети-
чески из их электронной структуры методом мо-
лекулярных орбиталей как линейная комбинация
атомных орбиталей (МО ЛКАО) [5]. В этой мето-
дике определяют параметр “Bo” (bond order – по-
рядок связи), который характеризует силу кова-
лентной связи между титаном и легирующим эле-
ментом, и параметр “Md”, характеризующий
уровень энергии d-орбитали металлической свя-
зи в сплаве титана с легирующим элементом [6]. С
помощью приведенной в литературе Во–Md-диа-
граммы можно спрогнозировать фазовый состав
сплава после закалки и устойчивость его β-твердо-
го раствора к деформационным воздействиям [5].

Точное определение упругих характеристик
(модуль упругости Е, модуль сдвига G, объемный
модуль В, коэффициент Пуассона ν) β-твердого
раствора титана проводят на выращенных моно-
кристаллах [7] либо ультразвуковым методом [8]

УДК 669.295:539.26
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измерения упругих констант cij кубической ре-
шетки. Но данные методики являются трудоем-
кими и дорогостоящими. В качестве их альтерна-
тивы используют расчетные методы из первых
принципов [9], которые для двойных систем мо-
гут давать значения упругих свойств, близкие к
свойствам реальных кристаллов. Однако для ти-
тановых сплавов с тремя и более элементами про-
ведение такого рода расчетов вызывает опреде-
ленные трудности из-за необходимости построе-
ния сложных моделей кристаллической решетки,
время обсчета которых существенно увеличива-
ется. В работе [10] для прогнозирования величи-
ны упругих свойств многокомпонентных систем
на основе β-твердого раствора титана было пред-
ложено моделирование упругих констант cij с по-
мощью CALPHAD с совместным применением
расчетов с помощью теории функционала плот-
ности. В данной работе, используя такого рода
моделирование констант cij ОЦК-решетки β-твер-
дого раствора на основе титана, рассчитаны упругие
свойства титановых сплавов систем Ti–Nb, Ti–
Nb–Zr, Ti–Nb–Zr–Sn, Ti–Nb–Zr–Sn–Ta и про-
ведено сравнение полученных значений модуля
упругости с экспериментальными данными.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ
Материалами исследования служили горяче-

деформированные прутки диаметром 20 мм из
опытных сплавов титана на основе β-твердого
раствора, полученных на ПАО “Корпорация
ВСМПО-АВИСМА”. Состав сплавов и их молиб-
деновый эквивалент ([Mo]экв), характеризующий
стабильность в сплаве β-твердого раствора к фа-
зовым превращениям [11], представлен в табл. 1.

Для расчета [Mo]экв сплавов (в мас. %) исполь-
зовали выражение из работы [11]:

(1)

Сравнительный анализ с другими выражения-
ми [Mo]экв, рассмотренными в работе [12], пока-
зал, что это выражение для исследуемых сплавов

−

эквMo = %Mo+ 0.33%Nb+ 0.25%Ta +
+ 0.31%Zr + 0.3%Sn + 1.25% V + 0.59% W +

+ 1.93%Fe+ 1.84%Cr + 1.54%Cu + 2.46%Ni +
+ 2.67%Co+ 2.26%Mn +

[ ]

 3.01%Si 1.47% Al.

наиболее адекватно учитывает β-стабилизирую-
щий эффект циркония и олова в комбинации с
β-изоморфными ниобием и танталом. Критиче-
ское значение (βс), при котором после закалки в
структуре титанового сплава фиксируется только
β-твердый раствор, в работе [11] принято 11.7 мас. %.
Исходя из полученных значений молибденового
эквивалента, в исследуемых сплавах после закал-
ки в структуре должно фиксироваться однофаз-
ное β-состояние. Стабильность β-фазы увеличи-
вается от двойного сплава T26N (13.53) до сплава
TN6Z (16.32).

Прутки исследуемых сплавов нагревали в β-об-
ласть до 700°С, выдерживали 2 ч и закаливали в
воду. Эффективный контактный модуль упругости
сплавов определяли методом микроиндентирова-
ния на установке CSM Instruments по методике
Оливера и Фарра [13] при постоянной максималь-
ной нагрузке (9 Н). Было проведено по 20 измере-
ний для каждого сплава.

Рентгеноструктурный фазовый анализ образ-
цов осуществляли с использованием дифракто-
метра Bruker D8 Advance с детектором LynxEye.
Съемку производили с поперечного сечения
прутка.

Упругие константы многокомпонетных спла-
вов на основе титана выражали с помощью соот-
ношения, приведенного в работе [10]:

(2)

где первый член в уравнении связан с суммирова-
нием всех элементов в многокомпонентном спла-
ве, а xa и cij(a) представляют собой мольную долю
каждого элемента a и упругие константы каждого
элемента соответственно. Второй член связан с
суммированием для всех бинарных систем а–b в
многокомпонентном сплаве с xb, являющейся
мольной долей второго элемента b в бинарной си-
стеме, и L0 и L1, являющимися параметрами би-
нарного взаимодействия. Третий член в уравне-
нии суммирует все тройные системы a–b–c в
многокомпонентном сплаве с xc, являющейся
мольной долей третьего элемента c в системе, и L2
параметром тройного взаимодействия.

В расчете не учитывали влияние бинарных си-
стем, в которых отсутствует титан, и тройных си-

( ) ( ) ( )=  +  + − +
+ 

0 1

2,
(ij a ij a b a b

a b c

c x x c a x x L L x x
x x x L

Таблица 1. Характеристика исследуемых сплавов

Сплав (обозначение в статье) Состав, мас. %/ат. % [Mo]экв

T26N Ti41Nb/Ti26Nb 13.53
TN3Z Ti39Nb5Zr/Ti26Nb3Zr 15.08
TN6Z Ti39Nb9Zr/Ti26Nb6Zr 16.32
TNZS Ti39Nb5Zr2Sn/Ti26Nb3Zr1Sn 15.68
TNZST Ti39Nb5Zr2Sn2Ta/Ti26Nb3Zr1Sn0.7Ta 16.18
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стем, в которых одновременно отсутствует титан
и ниобий, предполагая их незначительное влия-
ние на изменения упругих постоянных ОЦК-ре-
шетки титана.

В табл. 2 и 3 приведены используемые в расче-
тах упругие константы кубической решетки для
чистых элементов (Ti, Nb, Zr, Ta, Sn), полученные
из первых принципов в работе [10], а также пара-
метры взаимодействия L0, L1 и L2 для двойных и
тройных систем.

Исходно расчет упругих констант сплавов
проводили для температуры 0 К. Для учета “нор-
мальных” условий (∼300 К) для исследуемых за-
каленных сплавов в окончательном расчете ис-
пользованы “температурные” поправки cij:

(3)

(4)

(5)

Величина поправочных коэффициентов вы-
брана исходя из проведенного в работах [14, 15]
анализа влияния температуры на cij ОЦК-решет-
ки сплава Ti–25 (ат. %) Nb [14] и титановых спла-
вов системы Ti–Nb–Zr–Ta [15] на основе β-твер-
дого раствора. Изменение упругих констант свя-
зано с наличием мартенситного превращения с
температурой начала превращения МН в интерва-
ле 0–300 К, что приводит к размягчению ОЦК-
решетки титана и изменению упругих модулей
при “нормальных” условиях, относительно рас-
четов при 0 К.

Упругие характеристики для изотропной ОЦК
решетки β-твердого раствора исследуемых спла-
вов рассчитаны с использованием приближения
Фойгта–Рейса–Хилла [16]:

(6)

(7)

(8)

(9)

(10)

( ) ( )=11  300 К 11  0 К1. ,022с с

( ) ( )=12  300 К 12  0 К0.9 ,88 с с

( ) ( )=44  300 К 44  0 К0. .984с с

−−ν = ν =
+ +
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+
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V

3
;

5
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G

(11)

где νV, νR, νH – коэффициент Пуассона по Фойг-
ту, Рейсу и Хиллу соответственно; ЕV, ER, EH –
модуль упругости в ГПа по Фойгту, Рейсу и Хиллу
соответственно; ВV, BR, BH – объемный модуль
упругости в ГПа по Фойгту, Рейсу и Хиллу соответ-
ственно; GV, GR, GH – модуль сдвига в ГПа по Фойг-
ту, Рейсу и Хиллу соответственно; с11, с12, с44 – упру-
гие константы в ГПа для анализируемых ОЦК-
решеток сплава.

Значения рассчитанных упругих модулей по
Фойгту являются верхней границей для монокри-
сталла/поликристалла (для коэффициента Пуассо-
на нижняя граница соответственно), по Рейсу –
нижней границей (верхней для ν соответствен-
но). Расчет по Хиллу дает среднее значение, ко-
торое наиболее близко к реальным значениям
упругих свойств для монокристаллов и поликри-
сталлов [16].

( )−=
+ −

44 11 12
R

44 11 12

5
)
,

4 3(
c c c

G
c c c

Таблица 2. Значения упругих констант cij для кубиче-
ской решетки чистых элементов [10]

Элемент с11, ГПа с12, ГПа с44, ГПа

Ti 93 115 41

Nb 245 144 27

Ta 278 164 81

Zr 86 91 32

Sn 50 52 29

Таблица 3. Параметры взаимодействия L0, L1 и L2 и
значения упругих констант cij для систем на основе ти-
тана [10]

Система Li с11 с12 с44

Ti–Nb L0 40.46 –32.39 –41.54

L1 0 0 –41.95

Ti–Ta L0 83.65 38.05 –51.96

L1 –67.76 0 0

Ti–Zr L0 246.97 –110.53 70.06

L1 –135.95 78 0

Ti–Sn L0 119.46 15.9 59.79

L1 0 –146.8 –94.38

Ti–Nb–Zr L2 –220.35 72.1 –55.29

Ti–Nb–Sn L2 –41.52 25.52 67.85

Ti–Nb–Ta L2 –93.77 –15.8 4.25
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1, 2 представлены дифрактограммы и

на примере сплава T26N типичная микрострукту-
ра закаленных сплавов, которые свидетельствуют
о присутствии в сплавах только метастабильного
β-твердого раствора в виде равноосных зерен по-
лиэдрической формы. Фиксация в структуре при
закалке из β-области только β-фазы хорошо со-
гласуется с рассчитанными значениями [Mo]экв
(табл. 1).

Полученный закалкой метастабильный β-твер-
дый раствор в сплавах, согласно их положению на
диаграмме Bo–Md, приведенной на рис. 3, при хо-
лодной деформации может деформироваться
двойникованием и температура Мн у них действи-
тельно ниже комнатной.

Анализ изменения периодов решетки β-твер-
дого раствора (аβ) в закаленных сплавах, рассчи-
танных из дифрактограмм (рис. 4), показал, что

период аβ возрастает с увеличением молибдено-
вого эквивалента (рис. 4), и минимальный период
решетки в сплаве Ti26Nb (0.3283 нм) больше, чем
рассчитанный для ОЦК решетки чистого титана
при комнатной температуре – 0.3282 нм [17].

Увеличение периода решетки β-фазы в спла-
вах с ростом [Mo]экв, по нашему мнению, связано
с тем, что атомные радиусы легирующих элемен-
тов – RNb = 142.9 пм; RTa = 143 пм, RZr = 160.25 пм;
RSn = 162 пм [18] больше, чем атомный радиус ти-
тана в ОЦК-решетке – 142.11 пм [19]).

Наличие в структуре исследуемых сплавов
только метастабильного β-твердого раствора поз-
воляет провести расчет их упругих характеристик,
используя приведенные в методике формулы и
соответствующие данные для сплавов на основе
титана с ОЦК-решеткой (табл. 2, 3).

На рис. 5 представлены рассчитанные значе-
ния упругих констант сij для исследуемых сплавов

Рис. 1. Дифрактограммы, снятые с закаленных сплавов.
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Рис. 2. Структура закаленного сплава T26N.
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Рис. 3. Положение на диаграмме Bo–Md [4] исследуе-
мых сплавов.
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с ОЦК-решеткой титана с учетом температурной
поправки на 300 К (см. формулы 3–5).

Анализ величины рассчитанных значений
упругих констант показал, что легирование двой-
ного сплава T26N цирконием и/или оловом, тан-
талом приводит преимущественно к увеличению
значений с11 и с44 и снижению с12 по мере увеличе-
ния молибденового эквивалента сплава. Зависи-
мость изменения упругих постоянных можно
считать линейной с высоким уровнем коэффици-
ента детерминации – R2 (рис. 5). Полученные β-
твердые растворы с ОЦК-решеткой являются упру-
го стабильными по критерию Борна (для кубиче-
ской решетки: с11–с12 > 0; c11 + 2c12 > 0; c44 > 0 [19]).

Рассчитанные для исследуемых сплавов упру-
гие характеристики показаны на рис. 6. В каче-
стве верхнего и нижнего предела значений Е и G
были выбраны значения по Фойгту и по Рейссу
соответственно (расхождение их значений от
среднего находится в пределах ≈ ±3%). В качестве
верхнего и нижнего предела значений для коэф-
фициента Пуассона были выбраны значения по
Рейссу и по Фойгту соответственно (расхождение
их значений от среднего находится в пределах
≈±0.5%).

Из полученных зависимостей видно, что с уве-
личением [Mo]экв сплава величина объемного мо-
дуля упругости практически не изменяется
(рис. 6а) и находится на уровне 124 ГПа, модуль
Юнга и сдвига увеличиваются практически по
линейному закону (рис. 6б, 6в) соответственно с
минимальных значений 57 и 20 ГПа (сплав
Ti26Nb) до максимальных значений 65 и 23 ГПа
(сплав TN6Z), коэффициент Пуассона уменьша-
ется c максимальной величины 0.424 (сплав
Ti26Nb) до минимальной – 0.412 (сплав TN6Z)
(рис. 6г). Увеличение значений модулей E, G
можно объяснить тем, что сила связи между ато-
мами циркония и тантала больше, чем у титана.
Об этом можно судить по параметру Во (для тита-
на 2.79; ниобия 3.099; циркония 3.086; тантала
3.144 [5]). Однако у олова Вo = 2.283 [5], т.е. мень-
ше, чем у титана, а упругие модули сплава TNZS
больше, чем сплава TN3Z, и причины этого пока
не выяснены. Имеющиеся в литературе экспери-
ментальные данные для закаленных сплавов си-
стемы Ti–Nb [7, 20–23], с близкой к исследуемым
в работе сплавам стабильностью по [Mo]экв, ука-
зывают на аналогичный характер влияния [Mo]экв
на изменение E, G, ν, что и полученный в работе
(рис. 6).

Исходя из полученных данных, нами были
взяты рассчитанные коэффициенты Пуассона
для определения значений модуля упругости
сплавов при микроиндентировании по методу
Оливера и Фарра.

Полученные методом микроиндентирования
значения контактного модуля упругости сплавов
представлены на рис. 7.

Видно, что экспериментальные значения мо-
дуля упругости имеют хорошую количественную
корреляцию с полученными нами расчетными
значениями. Это подтверждает адекватность рас-
четных значений упругих характеристик β-твер-
дого раствора титана исследуемых сплавов, полу-
ченных из первых принципов, и приемлемость
использования их для определения контактного
модуля упругости методом микроиндентирова-
ния с учетом расчетных значений коэффициента
Пуассона.

Рис. 5. Зависимость расчетных значений с11 (а); с12 (б)
и с44 (в) при 300 К от [Mo]экв закаленных сплавов.
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ВЫВОДЫ

1. Сплавы Ti–26% Nb, Ti–26% Nb–3% Zr,
Ti–26% Nb–6% Zr, Ti–26% Nb–3% Zr–1% Sn,
Ti–26% Nb–3% Zr–1% Sn–0.7Ta после закалки
из β-области сохраняют однофазное метаста-
бильное β-состояние, которое, согласно положе-
нию сплавов на диаграмме Bo–Md, склонно к
двойникованию при холодной деформации.

2. Проведен расчет упругих характеристик ис-
следуемых сплавов (B, G, E, ν) с использованием
методики расчета из первых принципов упругих
констант cij для кубических решеток элементов,
входящих в сплавы, и учетом параметров взаимо-
действия легирующих элементов с титаном в
двойных и тройных системах. Показано, что с по-
вышением [Mo]экв исследуемых сплавов наблю-
дается линейный рост G, E и снижение ν.

3. С использованием рассчитанных коэффи-
циентов Пуассона методом микроиндентирова-
ния определены экспериментальные значения
модуля упругости сплавов, которые в пределах
ошибки совпадают с расчетными значениями,
что показывает адекватность используемой мето-
дики расчета упругих характеристик биосовме-
стимых сплавов на основе β-твердого раствора
титана систем Ti–Nb, Ti–Nb–Zr, Ti–Nb–Zr–Sn,
Ti–Nb–Zr–Sn–Ta.
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ВВЕДЕНИЕ
Нержавеющие стали используются для меди-

цинских имплантатов и хирургических инстру-
ментов благодаря отличному сочетанию таких
свойств, как прочность и коррозионная стой-
кость, а также низкая стоимость. Нержавеющая
сталь 316L относится к классу стабильных аусте-
нитных сталей, сохраняющих однофазный состав
с парамагнитной γ-фазой во всем диапазоне рабо-
чих температур. Появление намагниченных изде-
лий внутри человеческого тела является нежела-
тельным процессом, поскольку любое воздей-
ствие магнитного поля вызывает беспокойство
из-за потенциального перемещения имплантата
внутри человеческого тела и возможного причи-
нения вреда пациенту. Аддитивное производство
изделий с использованием лазерного синтеза ме-
таллического порошка (ЛС, L-PBF) является
перспективным методом производства персо-
нальных медицинских имплантатов. Однако све-
дения о магнитных свойствах образцов или им-
плантатов, изготовленных из аустенитной стали
316Л с помощью лазерного 3D-принтера, отсут-
ствуют.

В обычных аустенитных сталях 300 класса фер-
ромагнитная фаза δ-феррит практически не выяв-
ляется структурными методами ввиду ее небольшо-
го количества. Другой ферромагнитной фазой в

сталях этого класса является мартенсит деформа-
ции. В стали 316L наблюдают образование двух
типов мартенсита: парамагнитного α'-мартенси-
та с гексагональной плотноупакованной (ГПУ)
кристаллической решеткой и ферромагнитного
α'-мартенсита с объемно центрированной куби-
ческой (ОЦК) кристаллической решеткой. Наве-
денный деформацией α'-мартенсит вызывает
охрупчивание материала, поэтому эта ферромаг-
нитная фаза является нежелательной [1, 2]. Ло-
кальные участки, содержащие мартенсит дефор-
мации, служат источниками напряжений и явля-
ются участками предразрушения материала [3].
Трудность выявления таких областей в аустенит-
ных сталях связана с малым процентным содер-
жанием мартенситной фазы, как и в случае δ-фер-
рита, затрудняет ее определение структурными
методами.

Магнитные исследования обычных аустенит-
ных сталей показали, что наличие ферромагнит-
ных фаз типа δ-феррита или α'-мартенсита в зна-
чительной мере зависит от химического состава
сплава, условий плавления и последующей тер-
момеханической обработки [4, 5]. Фазовый со-
став стали 316L можно рассчитать по соотноше-
нию Creq/Nieq с помощью диаграммы состояния
Шеффлера (рис. 1) [6].

УДК 622.785

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ

EDN: HLOVEP



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 11  2022

МАГНИТНОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ ДЕФОРМИРОВАННОЙ МЕДИЦИНСКОЙ… 1211

В зависимости от отношения Creq/Nieq микро-
структура образца стали 316L может изменяться
от полностью аустенитной до аустенитно-фер-
ритной с ферритом на границах ячеек и дендри-
тов [6]. Согласно псевдобинарной диаграмме Fe–
Ni–Cr (рис. 2), величина Creq/Nieq =1.71 в стали
316L при быстром охлаждении достаточна для со-
хранения δ-феррита в аустенитной матрице [6].

Основной целью данной работы является ис-
следование зависимости магнитных свойств от
скорости деформации образцов из стали 316L, из-
готовленных методом лазерного синтеза метал-
лического порошка (ЛС).

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
Для исследования использовали сферический

порошок стали 316L (ASTM F3184) медицинского
назначения. Цилиндрические образцы длиной
70 мм и диаметром 15 мм были изготовлены на ла-
зерном принтере Renishaw AM 400, мощность ла-
зера 400 Вт. Химический состав порошка приве-
ден в табл. 1.

Мощность лазера была уменьшена на 30% для
изготовления пористого образца медицинского
назначения. Магнитные исследования деформи-
рованных ЛС-образцов выполнены на вибромаг-
нитометре Lake-Shore 7407 в магнитных полях до
9 кЭ. Плотность полученных образцов была из-
мерена на аналитических весах OHAUS PR 224
методом гидростатического взвешивания и со-

ставила 7.946 ± 0.005 г/см3 (плотность стандарт-
ного литого образца ∼8 г/см3). Деформация сжа-
тием ЛС-образцов до 30% была выполнена при
комнатной температуре с различными скоростя-
ми: 8 × 10–4 с–1 (режим деформации 1); 3 × 10–3 с–1

(режим деформации 2); 2 × 10–2 с–1 (режим де-
формации 3).

Структурные исследования выполнены на
просвечивающем электронном микроскопе Tec-
nai G2-30 Twin и сканирующем электронном
микроскопе JSM 6490 с энергодисперсионным и
волновым микроанализом Oxford Inca. Рентгено-
фазовый анализ выполнен на рентгеновском ди-
фрактометре ДРОН-3 в Cu Kα-излучении.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Магнитные измерения. Обычная нержавеющая

сталь 316L имеет аустенитную ГЦК-структуру и
немагнитна при комнатной температуре. Маг-
нитные свойства 316L в решающей степени зави-
сят от переходов между фазами ОЦК или ГЦК,
поэтому фазовое ГЦК–ОЦК превращение может
быть напрямую связанно с результирующими
магнитными свойствами.

Изготовление материалов аддитивным мето-
дом с использованием лазерного синтеза метал-
лического порошка имеет некоторые особенно-
сти. Установлено, что ЛС-материалы имеют не-

Рис. 1. Диаграмма Шеффлера [6].
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равновесную структуру с высокой плотностью

дислокаций из-за высокой скорости охлаждения

жидкого металла в процессе ЛС. Ранее было обна-

ружено, что образцы из аустенитной стали 316L, из-

готовленные по технологии ЛС, имеют ячеисто-

дендритную структуру аустенитной ГЦК γ-фазы с

высоким уровнем остаточных напряжений [7, 8].

В нашем исследовании рентгенофазовый ана-

лиз всех исследованных образцов не выявил ка-

ких-либо дополнительных дифракционных ли-

ний, кроме линий ГЦК γ-фазы. Этот факт может

быть связан с ограниченной чувствительностью

рентгеновского метода при малом количестве

второй фазы или малом размере областей коге-

рентного рассеяния этой фазы.

В отличие от структурных методов, магнитные

методы позволяют определить наличие выделе-

ний магнитной фазы в объеме аустенитной мат-

рицы от 0.05% [4]. Известно, что магнитные свой-

ства обычно характеризуются петлями гистерези-

са, что позволяет описать поведение материала

при возбуждении внешним магнитным полем.

Петли магнитного гистерезиса наблюдали во

всех исследованных образцах. Одна из петель

магнитного гистерезиса представлена на рис. 3.

На рис. 4 показана область петель магнитного
гистерезиса в исследованных образцах вблизи
Н = 0 кЭ. В табл. 2 обобщены результаты магнит-
ных измерений. Как видно из таблицы, в исход-
ном образце присутствуют включения ферромаг-
нитной фазы. По величине коэрцитивной силы
это может быть фаза δ-феррита. Объемная намаг-
ниченность насыщения (Js), взятая при H = 1.5 кЭ,

и остаточная намагниченность (Jr) также имеют

свойственные δ-ферриту низкие значения.

Коэрцитивная сила Hc в аустенитно-феррит-

ных сталях составляет около 5–15 Э, однако это
значение может быть увеличено до 40 Э с умень-
шением размера зерна или плотности дислока-
ций. Также Hc изменяется с химическим составом

стали [9].

Известно, что некоторые магнитные характе-
ристики материалов зависят от размера и морфо-
логии магнитных выделений. Намагниченность
насыщения (Js) определяется химическим соста-

вом и распределением ионов в кристаллической
решетке магнитной фазы. Температура Кюри за-
висит только от типа кристаллической решетки.
В отличие от них, коэрцитивная сила (Hc) и оста-

точная намагниченность (Jr) материала зависят от

морфологии фаз, остаточных упругих напряже-
ний, размера и формы зерен.

Согласно нашим результатам, деформация
влияет на магнитные свойства исследуемых об-
разцов. После деформации наблюдается увеличе-
ние намагниченности насыщения (Js) в ЛС-об-

разцах. Чем выше скорость деформации, тем
больше значение Js. Это указывает на увеличение

процентного содержания ферромагнитной фазы
из-за распада аустенита при деформации. Оста-
точная намагниченность Jr также увеличивается с

ростом скорости деформации, что может указы-
вать на образование деформационного мартенси-
та. Наличие деформационного мартенсита под-
тверждается значением коэрцитивной силы (Hc),

которая увеличилась в четыре раза.

Рис. 3. Петля магнитного гистерезиса в образце 3.
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Таблица 2. Магнитные свойства исследованных сплавов

Режим Hc, Э Jr, Гс см3/г
Js, Гс см3/г 

(H =1.5 кЭ)

ЛС 34 0.0012 0.047

(1) 113 0.0046 0.0526

(2) 118 0.0051 0.0546

(3) 139 0.0096 0.0711
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Результаты исследования температурной зави-
симости удельной намагниченности представле-
ны на рис. 5. Отклонение от гладкого хода кривых
удельной намагниченности указывает на магнит-
ные переходы в исследуемых образцах. На рис. 5
на вставках показаны производные функции
σ(Т), перегибы на графиках производных позво-
ляют более точно определить температуры маг-
нитных фазовых переходов, значения которых
приведены в табл. 3.

В исходном ЛС-образце можно видеть два маг-
нитных перехода. Переход при TС ∼ 1037 К соот-

ветствует фазовому магнитному переходу между
аустенитом и δ-ферритом в стали. Для чистого
железа температура Кюри TС ∼ 770°C (1043 К) [6].

Что касается перехода при TС ≈ 763 K, мы предпо-

лагаем, что он может быть связан с присутствием
в аустенитной стали ферромагнитного оксида.
Согласно [10] температура Кюри оксида Fe3O4 со-

ставляет около 585°C (858 К), и ее можно изме-
нить добавлением легирующих элементов, таких
как Cr. Cr–Fe-шпинель (Fe(Fe1 – nCrn)2O4), в зави-

симости от содержания хрома температура Кюри

может принимать значения из интервала 500–

530°C, была найдена в [10].

В материалах для аддитивного производства

оксиды могут быть унаследованы из исходного

порошка. Сложные оксиды железа были обнару-

жены в порошке аустенитной стали после газово-

го распыления. Авторы работы [11] обнаружили

присутствие тонкой оксидной пленки, покрыва-

ющей частицу порошка аустенитной стали.

В ЛС-образцах после деформации можно ви-

деть присутствие третьего магнитного переход

Рис. 5. Температурная зависимость удельной намагниченности насыщения.
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Таблица 3. Температуры магнитных переходов в ис-
следованных образцах

Образец
Температура перехода

TC, K TC, K TC, K

ЛС 763 – 1037

(1) 791 874 1013

(2) 795 876 1031

(3) 769 877 1020
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(TС ∼ 874–877 К), как мы полагаем, связанного с

появлением мартенситом деформации α′.

Структурные исследования. Просвечивающую
электронную микроскопию можно рассматри-
вать как локальный метод анализа. Чтобы под-
твердить магнитные результаты и обнаружить
присутствие магнитных фаз в исследуемых образ-
цах, мы проверили много участков в фольге. Об-
ласти аустенита и δ-феррита наблюдали на про-
свечивающих электронных изображениях как ис-
ходных (ЛС), так и деформированных образцов.
При этом области δ-феррита были обнаружены в
локальных областях фольги и выглядели как тон-

кие кривые прослойки между зернами аустенита
в дендритных областях (рис. 6, 7). Между фазами
ОЦК (δ-феррита) и ГЦК (γ-фазы аустенита) вы-
полняются ориентационные соотношения Кур-
дюмова–Закса:
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Рис. 6. Результаты исследования структуры исходного ЛС образца, ПЭМ: a – светлопольное изображение; б – темно-
польное изображение в рефлексе (121)оцк, оси зон [101]гцк || [1–11]оцк; в – электронограмма и расшифровка к (a), (б).
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Наличие мартенсита в деформированных об-
разцах также подтверждается исследованиями
ПЭМ. На рис. 8 показана мартенситная область
ОЦК в деформированном образце (режим 2).
Пластины ферромагнитной мартенситной α'-фа-
зы имеют специфическую морфологию – нали-
чие тонких пластин.

В литературе деформационный мартенсит на-
блюдали в обычной стали 316L как в литых, так и
в пористых образцах, деформированных сжатием
до 45% [12, 13]. В работе [12] авторы также не об-
наружили дифракционных рефлексов мартенсит-
ной фазы на рентгенограммах; наличие деформа-

ционного мартенсита было подтверждено маг-
нитными исследованиями по появлению петель
магнитного гистерезиса в образцах после дефор-
мации. В пористом образце из стали 316L, полу-
ченном обычным способом, было обнаружено,
что образование деформационного мартенсита
начинается при сжатии только после 30% дефор-
мации. Пористый образец в нашем исследова-
нии, изготовленный ЛС методом, также показал
наличие мартенситного перехода при комнатной
температуре при деформации при сжатии до 30%.

Однако влияние скорости деформации на об-
разование деформационного мартенсита в ЛС об-

Рис. 7. Результаты исследования структуры деформированного образца (режим 3): (a) светлопольное изображение;
(б) темнопольное изображение в рефлексе (0–11)гцк; (в) темнопольное изображение в рефлексе (202)оцк; (г) электро-
нограмма к (a)–б), оси зон [111]гцк || [011]оцк.

2 мкм(а) 2 мкм(б)

2 мкм

202оцк

0–11гцк

DF14272

DF14274

(в) 5 1/нм(г)
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разцах отличается от образцов стали 316L, полу-

ченной обычным способом литья, в которых уве-

личение скорости деформации приводит к

подавлению мартенситного превращения [1]. Од-

ной из возможных причин такого поведения мо-

жет быть высокий уровень внутренних напряже-

ний, наблюдаемый в ЛС образцах [7].

ВЫВОДЫ

Проведено исследование магнитных свойств

деформированных образцов, полученных их по-

рошка аустенитной стали 316L методом аддитив-
ной лазерной печати.

Определены температуры магнитных фазовых
переходов, коэрцитивная сила, намагниченность
насыщения и остаточная намагниченность после
деформации образцов сжатием с различными ско-
ростями.

Обнаружена зависимость магнитных свойств
ЛС образцов от скорости деформирования, свя-
занная с образованием мартенсита деформации.
Данные магнитных исследований подтверждены
данными просвечивающей электронной микро-
скопии.

Рис. 8. Результаты исследования структуры деформированного образца (режим 2), ПЭМ, мартенситная область: a –
светллопольное изображение; б – темнопольное изображение в рефлексе (01–1)оцк, ось зоны [100]оцк || [110]гцк; в –
электронограмма и расшифровка к (a), (б).

1 мкм(а) 1 мкм(б)

5 1/нм

DF13320

(в)
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При облучении дисперсионного U–Mo/Al топлива в нем наряду с образованием слоя взаимодей-
ствия (U,Mo)Alx происходит формирование пор, содержащих газообразные продукты деления. Га-
зовые поры образуются в частицах топлива, в слое (U,Mo)Alx и в алюминиевой матрице вблизи слоя
(U,Mo)Alx. Обычно изучение структуры пор проводится с использованием оптической и растровой
электронной микроскопии, что позволяет исследовать лишь весьма крупные поры: с размерами от
десятых долей микрона и более. В данной работе установлено влияние выгорания и изохронного от-
жига в диапазоне температур 150–580°С на изменение субструктурных характеристик дисперсион-
ного U–Mo/Al топлива. Значения характеристик определены на основании экспериментальных
данных по малоугловому рассеянию нейтронов. Это позволило изучать субструктурные характери-
стики топлива в диапазоне от 1 до 50 нанометров.

Ключевые слова: U–Mo/Al топливо, выгорание, термообработка, скопления вакансий, газовые по-
ры, частицы UAl3, малоугловое рассеяние нейтронов
DOI: 10.31857/S0015323022601040

ВВЕДЕНИЕ
Международная программа RERTR (Reduced

enrichment for research and test reactors) ориенти-
рована на использование в исследовательских и
материаловедческих реакторах низкообогащенно-
го урана (НОУ, <20% U-235) вместо высокообога-
щенного урана (ВОУ). Результаты исследований
регулярно представляются на международных кон-
ференциях. Последняя 41-ая конференция состоя-
лась в 2021 г. [1]. Проблема ВОУ-НОУ связана с
вопросами безопасности и политикой нераспро-
странения атомного оружия. За сорок лет суще-
ствования Программы ее участники добились
значительных успехов. На сегодняшний день в
мире перешли на НОУ более 70 исследователь-
ских реакторов, а около 30 реакторов, использо-
вавших ВОУ, были остановлены.

В рамках этой программы большое внимание
уделяется разработке новых видов топлива. В се-
редине девяностых годов было изготовлено и ис-
пытано дисперсионное уран-молибденовое топ-
ливо. В этом виде топлива одним из перспектив-
ных является дисперсионное топливо с составом
U–0.09Mo/Al. Например, уран-молибденовое
пластинчатое топливо высокой плотности с обо-

гащением до 20% планируется использовать на
строящемся в Республике Корея Исследователь-
ском реакторе мощностью 15 МВт.

Топливные элементы при работе подвергают-
ся в активной зоне радиационным и температур-
ным воздействиям. В результате этого в них про-
исходят изменения на атомном и субструктурном
уровнях. Целью нашей работы является установ-
ление субструктуры дисперсионного топлива U–
0.09Mo/Al, подвергнутого облучению до высоких
уровней выгорания и отжигам при температурах
до 580оС. Исследование выполнено с помощью
метода малоуглового рассеяния нейтронов. Облу-
чения образцов проводили на реакторе ИВВ-2М
(г. Заречный, Свердловской обл.).

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Нами изучалось структурное и субструктурное
состояние твэлов комбинированных тепловыде-
ляющих сборок (ТВС) КМ003 и КМ004, испы-
танных в реакторе ИВВ-2М до среднего эквива-
лентного выгорания 40 и 60%, соответственно.
Для увеличения массы исследуемого материала

УДК 621.039.54

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ

EDN: SZYEMT
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каждый образец складывали в виде стопки из трех
пластинок размером 40 × 8 × 1.35 мм, вырезанных
из участка твэла, находящегося на определенной
высоте [2–4]. Каждая пластина представляла со-
бой трехслойный сэндвич – сердечник из частиц
сплава U-0.09Mo в алюминиевой матрице тол-
щиной ~0.45 мм и две алюминиевых оболочки та-
кой же толщины. Общая толщина слоя топлива в
пучке составляла ~1.35 мм. Отметим, что для дан-
ного сплава это была оптимальная толщина об-
разца. Из-за большого сечения поглощения ней-
тронов ураном-235 при большей толщине мы
имели бы меньшую интенсивность рассеяния.
Размер частиц топлива, распределенных в алю-
миниевой матрице, составлял от 63 до 160 мкм.

Из твэла ТВС КМ003 было вырезано 2 образца
G13 и G100 соответственно из верха и центра твэ-
ла. Из твэла ТВС КМ004 были вырезаны образцы
из 4 участков: из верха твэла (образец G96), из
центра твэла (образец G97), из низа твэла (обра-
зец G99) и из участка твэла, непосредственно
примыкающего к области образования вздутия
оболочек (образец G98). В топливном сердечнике
образца G98 имелись как отдельные газовые по-
ры, так и их скопления, а также небольшие тре-
щины длиной до 1.5–2 мм. Список образцов, вы-
горание (В) и температуры отжига приведены в
табл. 1.

Эксперименты проводили на исследователь-
ской ядерной установке ИВВ-2М (г. Заречный).
В работе использовали дифрактометр малоугло-
вого рассеяния нейтронов Д6 и порошковый ди-
фрактометр Д3 с доступными интервалами векто-
ров рассеяния в малых углах соответственно q =
= 0.06–1.0 нм–1 и q = 0.6–6.0 нм–1 (q = 4πsinθ/λ,
λ – длина волны нейтронов, 2θ − угол рассея-
ния). Применение двух дифрактометров позво-
лило регистрировать неоднородности размеров
от 1 до 50 нм.

Исследования проводили в два этапа. Вначале
были получены спектры малоуглового рассеяния
нейтронов всех образцов до проведения термооб-
работок. После этого три образца (G96, G98 и
G99) подвергали ступенчатым отжигам в интер-

вале температур Tan от 150 до 580°С с шагом 50–
100°С. Время отжига составляло 1 ч. После каж-
дого отжига проводили измерения сечений мало-
углового рассеяния.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
Влияние выгорания. На рис. 1 приведены экс-

периментальные сечения малоуглового рассея-
ния нейтронов dΣ/dΩ в зависимости от волнового
вектора q для некоторых образцов с различным
выгоранием. Из анализа кривых следует, что с
увеличением выгорания наблюдается изменение
формы кривой dΣ/dΩ(q), выражающееся в следу-
ющем:

• В области векторов рассеяния q < 0.5 нм–1

отмечается увеличение сечения dΣ/dΩ с возраста-
нием выгорания во всем исследуемом интервале
значений q.

• На кривых рассеяния dΣ/dΩ(q) при выгора-
ниях B ≤ 96% отмечается наличие пика с макси-
мумом при qmax ≅ 0.8 нм–1.

• Значения dΣ/dΩ, соответствующие макси-
муму пика, возрастают в интервале выгораний от
33 до 78%.

• При выгораниях B > 78% величина пика
уменьшается.

• На образце G98 с выгоранием B ≅ 97% пик
полностью отсутствует.

Влияние температуры отжига. На рис. 2–4 при-
ведены кривые рассеяния нейтронов dΣ/dΩ(q)
для образцов G96, G99 и G98 в зависимости от
температуры отжига (приведены характерные за-
висимости для выборочных температур). На всех
образцах с увеличением температуры отжига про-
исходит изменение формы кривых dΣ/dΩ(q).

Образец G96. С повышением температуры от-
жига до Tan ≤ 300°С на образце G96 наблюдается
увеличение сечения dΣ/dΩ для векторов рассея-
ния q < 0.5 нм–1. При этом положение пика и его
интенсивность не изменяются. Повышение тем-
пературы отжига до 350°С приводит к некоторому
уменьшению значений dΣ/dΩ в области малых

Таблица 1. Список исследованных образцов и температур отжига

Образец B, %
Температура отжига, °C

20 150 200 250 300 350 400 450 500 550 580

G13 44.6 +
G100 60.0 +
G96 71.5 + + + + + + +
G97 96.2 +
G98 94.2 + + + + + + + +
G99 72.5 + + + +
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векторов рассеяния, но, практически не влияя на
величину и положение пика. При дальнейшем
повышении Tan до 450 и 550°С в области малых
значений q вновь отмечается увеличение сечений
рассеяния. Величина пика при этом уменьшает-
ся, а при максимальной температуре отжига пик
полностью исчезает. В области q = 0.05–1.0 нм–1

форма кривой dΣ/dΩ меняется. Она становится
выпуклой (рис. 2).

Кроме этих изменений, на двух пластинах об-
разца G96 после отжига при 550°С было отмечено
образование вздутий оболочки. Вздутия образо-
вались с одной стороны пластин и имели форму
полусферы. На одном образце вздутие было диа-

метром ~4 мм, а его высота над оболочкой равня-
лась ~1.3 мм, на другом образце – диаметр взду-
тия ~1.5 мм, а его высота ~0.3 мм.

Образец G99. Было предположено, что исчез-
новение пика на кривой dΣ/dΩ(q) образца G96
могло иметь место при температуре ниже 550°С.
Поэтому были проведены исследования образца
G99, имеющего в ~1.5 раза большее выгорание по
сравнению с образцом G96, на кривой которого по-
сле облучения также имелся пик в области qmax ≅
≅ 0.8 нм–1 (рис. 3а). Действительно, после отжига
образца G99 в течение 1 ч при 500°С произошло
исчезновение пика на кривой dΣ/dΩ(q), при этом
форма кривой в области векторов рассеяния q <

Рис. 1. Зависимость сечения малоуглового рассеяния нейтронов от волнового вектора для образцов после облучения
с различным выгоранием B: а – G13, B = 45%; б – G96, B = 72%; в – G97; B = 96%; г – G98, B = 94%. Здесь и далее
символы – эксперимент, линии – модельный расчет.
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= 450°C; г – Tan = 550°C. Сечения при Tan = 20°C – см. рис. 1б.
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< 1.0 нм–1 стала также выпуклой. Увеличение зна-
чений dΣ/dΩ и выпуклости кривой dΣ/dΩ(q) на-
блюдалось и при температурах отжига 550 и 580°С
(рис. 3).

Образец G98.В этом случае кривые рассеяния
аналогичны кривым, полученным на образцах
G96 и G99 за исключением одного – отсутствие

пика при qmax ≅ 0.8 нм–1 (рис. 4).

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Модели малоуглового рассеяния. Из вида кри-
вых, представленных на рис. 1–4, можно заклю-
чить, что имеются два вида зависимостей экспе-

риментальных сечений малоуглового рассеяния.

Зависимости типа I – это относительно гладкие

кривые. Зависимости типа II аналогичны зависи-

мостям типа I, но с наличием пика в области век-

тора рассеяния q ≅ 0.8 нм–1. Такой вид кривых на-

блюдается практически на всех исследованных

образцах (за исключением G98) в состоянии по-

сле облучения и после отжига при температурах

ниже 500°С.

Для интерпретации полученных эксперимент-

альных данных мы применили использованные

нами ранее модели: эмпирическую интерполяци-

онную формулу Дебая–Порода [5, 6] и модель

степенного распределения сферических частиц

Рис. 3. Влияние температуры отжига на вид кривых рассеяния на образце G99: а – Tan = 20°C; б – Tan = 500°C; в –
Tan = 550°C; г – Tan = 580°C.
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Рис. 4. Влияние температуры отжига образца G98 на вид кривых рассеяния: а – Tan = 200°C; б – Tan = 350°C; в – Tan =
= 450°C; г – Tan = 550°C. Сечения при Tan = 20°, см. рис. 1г.
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по размерам в виде (Rmin/R)3 + Δ (Rmin – минималь-

ный радиус частиц, Δ – подгоночный параметр)
[7, 8]. Формула Дебая–Порода дает степенной за-

кон рассеяния I ~ q–n на асимптотике (при q → ∞)
и отклонение от этого закона и тенденцию к на-
сыщению в малых углах (см. кривую 2 на рис. 5).
Здесь n – так называемый параметр Порода, свя-
занный с фрактальной размерностью DS соотно-

шением n = 6–DS и изменяющийся в пределах 3 <

< n < 4. Для нефрактальных объектов n = 4. В дру-

гой модели степенной закон рассеяния I ~ q–(4 – Δ)

наблюдается во всем интервале векторов рассеяния
(кривая 3 на рис. 5). Используя в совокупности эти
модели, нам удалось описать все эксперименталь-
ные кривые I типа. Подгоночными параметрами
модельных функций были размер частиц, их кон-
центрация, показатель степени n и величина неко-
герентной составляющей (подложка). Последняя
всегда регистрируется в подобного рода измере-
ниях и связана с диффузным рассеянием и неко-
герентным сечением рассеяния элементов.

Пик на кривых рассеяния в области q ≅ 0.8 нм–1

не описывается приведенными выше моделями.
Мы полагаем, что возникновение пика можно
объяснить через механизм образования так назы-
ваемых зон Гинье–Престона [9, 10]. Зоны Гинье–
Престона образуются на начальных стадиях рас-
пада пересыщенных твердых растворов [11–13].
При нагреве или длительном отжиге зоны Гинье-
Престона исчезают, и их место занимают выделе-
ния стабильной фазы.

В процессе работы топливного элемента в нем
в большом количестве образуются газообразные

продукты деления (ГПД), которые в дальнейшем
могут группироваться в пары, тройки и т.д. и в ко-
нечном итоге образовывать поры. Предполагает-
ся, что процесс порообразования может прохо-
дить через механизм образования зон Гинье–
Престона. Для определенности, будем считать,
что процесс происходит в алюминиевой матрице.
Ядро зоны представляет собой сферу радиуса R1,

обогащенную атомами ГПД по сравнению с Al
матрицей, в которой концентрация ГПД суще-
ственно ниже. Ядро окружено сферическим сло-
ем радиуса R2 > R1. В этом слое плотность ГПД

меньше чем в матрице. Так как мы не знаем со-
ставы ядра зоны и его окружения, то зададим их
произвольно, с тем условием, чтобы заданные со-
ставы позволили количественно описать наблю-
даемую картину рассеяния нейтронов. Предполо-
жим, что атомы Al занимают все узлы в оболочке
зоны (сферического слоя между R1 и R2), а ядро

зоны обогащено атомами ГПД и имеет состав
Al0.75(Kr,Xe)0.25.

Представим, следуя [9, 10], дифференциаль-
ное сечение рассеяния нейтронов единицей объ-
ема образца, содержащего зоны Гинье–Престо-
на, в виде:

(1)

где C – объемная доля, занимаемая зонами, ρ0 и ρз

плотность амплитуды рассеяния среды и ядра зо-
ны соответственно, q – вектор рассеяния. Как
видно из формулы (1), сечение рассеяния обра-
щается в ноль при q = 0, имеет максимальное зна-
чение при некотором значении q = qmax и затем
убывает с ростом q. Из условия ∂(dΣ/dΩ)/∂q = 0
при q = qmax, считая, что 2R1 > R2 > R1, получаем:

(2)

Приняв для оценок R2 = 1.8R1, получаем разме-

ры зон Гинье–Престона: R1 = 2.9 нм, R2 = 5.2 нм.

Из экспериментальных величины и положения
пика следует, что эти размеры существенно не
меняются при выгорании В ≤ 96% и кратковре-
менных отжигах при Tan < 500°C.

Контраст. Причиной малоуглового рассеяния
является разность плотностей амплитуд коге-
рентного рассеяния между средой и неоднород-
ностью, т.е. контраст ρ. Однако сам контраст не
может быть определен из малоуглового экспери-
мента, а должен рассчитываться из априорных
данных. В нашем случае это непростая задача.
Мы имеем дело с композиционным материалом.
Как уже указывалось выше, в процессе работы
топливного элемента происходит образование
точечных дефектов, вакансионных кластеров
(неупорядоченных областей с повышенным со-
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Рис. 5. Три компоненты модельного сечения рассея-

ния для образца G98, отожженного при Tan = 350°C:

1 – сечение некогерентного рассеяния (0.04 см–1);
2 – вклад от монодисперсных частиц размером 2 нм;
3 (линия) – сечения рассеяния от полидисперсных ча-
стиц со средним размером 7.8 нм, штриховая линия –
сумма трех компонент, точки – экспериментальные

величины.
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держанием вакансий), газовых пор, могут возни-
кать новые фазы, происходит накопление оскол-
ков деления и прочее. Эти компоненты могут яв-
ляться центрами малоуглового рассеяния и
находиться как в частицах топлива, так и в алю-
миниевой матрице и переходном слое между ни-
ми. Правда, следует отметить тот благоприятный
фактор, что форма кривой рассеяния определяет-
ся размером (или размерами) неоднородностей и
почти не зависит от контраста. С другой стороны,
сечение рассеяния для данного размера и фикси-

рованного q зависит от произведения ρ2с. Обыч-
ные значения контраста в нейтронном экспери-

менте составляют порядка (1–10) × 1010 см–2. Не-
правильно оцененный контраст может привести
к ошибке в определении концентрации частиц в
разы. Но это почти не отразится на погрешности
в определении размера неоднородности. По на-
шим оценкам она составляет около 20–30%.

Фазовый состав образцов и их кристаллогра-
фические параметры определены ранее в резуль-
тате проведенного дифракционного исследова-
ния и опубликованы в [14, 15]. Там установлено,
что кроме основных фаз U–0.09Мо и алюминия,
в образцах присутствуют в небольших количе-
ствах фазы UAl3 и Mo0.9U0.1. Мы использовали

структурные данные и табличные амплитуды рас-
сеяния элементов bU5 = 10.5, bU8 = 8.41, bAl = 3.45,

bMo = 6.715 Ферми [16] для расчета плотности ам-

плитуд когерентного рассеяния ρi с учетом обога-

щения и выгорания U235 и температуры отжига

образцов. Величины плотности амплитуд рассея-
ния составили: U–0.09Мо – 4.06–4.28, Al – 2.05–
2.08, UAl3 – 2.43–2.46, Mo0.9U0.1 – 4.21–4.29 в еди-

ницах 10–12 см.

Субструктурные параметры. Образец G98 выде-
ляется из всех образцов, исследованных в настоя-
щей работе. Он был вырезан вблизи зоны образо-
вания вздутий оболочек твэла ТВС КМ004 и ха-
рактеризуется максимальным выгоранием. В нем

не обнаружены зоны Гинье–Престона (рис. 4). Мы
полагаем, что они исчезли в процессе облучения.

Из анализа полученных кривых следует, что с
ростом температуры отжига сечения рассеяния
несколько уменьшаются, так что при Tan = 350°С

они принимают минимальные значения. При
дальнейшем повышении температуры величина
сечений возрастает. Это особенно заметно в ин-

тервале векторов q ≅ 0.2–0.6 нм–1, что приводит к
изменению формы кривой рассеяния – она ста-
новится менее вогнутой (рис. 4в, 4г).

Расчет экспериментальных данных при Tan ≤
≤ 350°С был выполнен в рамках изложенной вы-
ше двухмодовой модели. На рис. 5 для примера
показан вклад разных компонент в модельную
кривую для образца G98, отожженного при Tan =

= 350°C. Левая часть экспериментальных кривых
характеризуется степенной зависимостью сече-
ний рассеяния от вектора q. Она хорошо описы-
вается полидисперсным набором частиц, подчи-
няющимся степенному закону распределения ча-

стиц по размерам (Rmin/R)3 + Δ. На наш взгляд,

разумно предположить, что эта ветвь кривой свя-
зана с рассеянием на порах. Они наблюдались в
металлографических исследованиях на границе
слоя взаимодействия (U, Mo)Alx между частицами

топлива и алюминиевой матрицей [2–4]. Монодис-
персными частицами, дающими вклад в среднюю
часть экспериментальной кривой, предположитель-
но являются вакансионные кластеры. Для полидис-
персных частиц контраст принимался равным плот-
ности амплитуд рассеяния фазы U-0.09Mo, а для
монодисперсных – плотности амплитуд рассеяния
алюминия.

Результаты расчета даны в табл. 2. Монодис-
персные частицы (мода 1) имеют размер около
2 нм, а их объемная доля равна 1.5–2%. Плот-

ность частиц составляет (2–5) × 1018 см–3. Поли-
дисперсные частицы (мода 2) имеют минимальный
размер 4 нм и концентрацию порядка нескольких

Таблица 2. Субструктурные характеристики образца G98 после облучения и отжига при температурах Tan ≤
≤ 350°С. Параметры имеют следующие значения: l – размер монодисперсных частиц, c– их объемная доля, DS –

фрактальная размерность, N – концентрация частиц, 2Rmin – минимальный размер полидисперсных частиц, 2  – их

средний размер, 3 + Δ – величина, определяющая распределение полидисперсных частиц по размерам (Rmin/R)3 + Δ

Т, °С

Мода 1 Мода 2

l, нм с, % DS N, см–3 2Rmin, нм 2 , нм с, % 3+Δ N, см–3

20 2.0 2 2 5 × 1018 4 9.6 0.19 2.6 2 × 1014

150 2.4 1.7 2 2 × 1018 4 9.6 0.14 2.6 1.5 × 1014

200 2.4 2 2 3 × 1018 4 8.6 0.17 2.8 3 × 1014

250 2.0 1.2 2 3 × 1018 4 8.6 0.25 2.8 4.5 × 1014

350 2.0 1.7 2 4 × 1018 4 7.8 0.25 3.0 7.5 × 1014

R

R
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десятых долей процента. Они характеризуются сте-
пенным распределением по размерам, а средний
размер равен 7–10 нм. Общее число этих частиц в
единице объема образца составляет около N =
= (1–8) × 1014 см–3.

Экспериментальные кривые с пиком вблизи

q ≅ 0.8 нм–1 образцов, отожженных при Tan ≤ 300°С,

обрабатывали по двухмодовой модели: a) степен-
ной закон распределения частиц по размерам и b)
формула (1) Гинье–Престона. Результаты расчета
приведены в табл.3. В первой модели минималь-
ный размер частиц для всех образцов равен 4 нм,
а средний – 7–10 нм. Объемная доля частиц со-
ставляет 0.1–0.2%, их концентрация – (1–10) ×

× 1014 см–3, показатель степени, характеризую-
щий распределение частиц по размерам – 2.5–
3.5. Объемная доля зон Гинье–Престона состав-
ляет C = 6–10%.

Отжиг образцов при температурах Tan > 350°С

приводит к заметному росту сечения рассеяния.
Мы связываем этот факт с образованием кристал-

лической фазы UAl3, наблюдаемой в дифракци-

онных исследованиях [14, 15]. При обработке

этих данных мы построили разностные кривые

между сечениями при заданной (более высокой)

температуре и сечениями, измеренными при

Тan = 350°С (для образца G99 – при Тan = 20°С).

Эти разностные кривые характеризуют неоднород-

ности, возникшие в образце при высокотемпера-

турном отжиге. Начало зарождения этих частиц

происходит при Тan = 350°С. При расчете использо-

вали выражение в виде суммы двух интерполяцион-

ных функций Дебая–Порода. Как обычно, методом

подбора определяли размеры, объемные доли неод-

нородностей и наклон кривых для каждого набора

частиц. Результаты расчета даны в табл. 4. Мел-

кие частицы имеют размеры 3–10 нм, их объем-

ная доля составляет от половины до семи процен-

тов. Размер крупных частиц составляет 20–70 нм,

их объемная доля – от половины до десяти процен-

тов. Отмечается рост объемной доли и немонотон-

ное изменение размера с температурой отжига.

Таблица 3. Субструктурные характеристики образцов с зонами Гинье–Престона при Tan ≤ 350°С. С – объемная
доля зон Гинье–Престона

Образец
Температура 

отжига, °С
2Rmin, нм 2 , нм с, % 3 + Δ N, см–3 С, %

G13 20 4 6.6 0.12 3.5 1.2 × 1015 6

G100 20 4 7.0 0.19 3.3 1.2 × 1015 8

G96 20 4 8.8 0.14 2.75 2.2 × 1014 8

150 4 8.8 0.14 2.75 2.2 × 1014 9

250 4 8.8 0.19 2.75 3 × 1014 7.5

300 4 8.8 0.14 2.75 2.2 × 1014 10

350 4 6.8 0.14 3.4 1.1 × 1015 8

G97 20 4 10.3 0.12 2.5 1 × 1014 3.5

G99 20 4 8.6 0.17 2.8 3 × 1014 9

R

Таблица 4. Субструктурные характеристики образцов, отожженных при температурах Tan > 350°С

Образец Tan, oC
Мода 1 Мода 2

l, нм с, % DS N, см–3 l, нм с, % DS N, см–3

G96 450 3.5 1.9 2.0 8.5 × 1017 50 0.9 2.0 1 × 1014

550 10 3.1 2.0 6 × 1016 26 4.2 2.0 4.5 × 1015

500 10 4.6 2.0 9 × 1016 60 1.7 2.0 1.5 × 1014

G99 550 11 6.8 2.0 1 × 1017 60 5.7 2.0 5 × 1014

580 11 5.7 2.0 8 × 1016 60 9.1 2.4 8 × 1014

400 3 0.56 2.0 4 × 1017 17 0.56 2.0 2 × 1014

G98 450 7 0.75 2.0 4 × 1017 70 1.9 2.0 1 × 1014

550 6 3.8 2.0 3 × 1017 50 3.0 2.4 4.5 × 1014
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Концентрация мелких частиц составляет порядка

(1–10) × 1017 см–3, крупных – (1–5) × 1014 см–3.

При выполнении расчетов, как обычно, воз-
никает вопрос о контрасте для этих неоднородно-
стей. В [2, 4] установлено, что возникновение и
рост кристаллической фазы UAl3 с температурой

происходит за счет аморфной фазы слоя взаимо-
действия частиц U–Mo с алюминиевой матрицей
(U,Mo)Alx, для которой плотность амплитуды

рассеяния нам не известна. Если предположить,
что она примерно такая же, как в алюминии

(~2.1 × 1010 см–2), то контраст составит всего

~0.5 × 1010 см–2. А этого недостаточно для получе-
ния сечений, близких к экспериментально на-
блюдаемым. Необходимо чтобы величина кон-

траста была (1.5–1.7) × 1010 см–2. Субструктурные
данные, приведенные в табл. 4, получены для

контраста 1.6 × 1010 см–2.

Для всех образцов в исходном состоянии (по-
сле облучения) наблюдается связь между величи-
ной выгорания и размером частиц. Это хорошо
видно на рис. 6. По нашему мнению, это является
косвенным свидетельством адекватности исполь-
зованной модели. Центрами рассеяния являются
скопления вакансий в частицах топлива. Рост
кластеров происходит под облучением быстрыми
нейтронами и зависит от плотности делений ядер
урана. Максимальный размер частиц около 10 нм
наблюдается на образцах с максимальным выго-
ранием G97 и G98, в то время как на образце G13,
у которого выгорание в три раза меньше, размер
частиц меньше на 30%.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Установлено, что структура облученного U-
0.09Mo/Al топлива характеризуется наличием ва-
кансионных кластеров, газовых пор и неоднород-
ностей типа зон Гинье–Престона. Последние яв-

ляются предшественниками образования газовых
пор в алюминиевой матрице. При кратковремен-
ном отжиге, начиная с Тan = 350°С, происходит

образование частиц кристаллической фазы UAl3.

Они характеризуются бимодальным распределе-
нием с размерами 3–10 и 30–70 нм. Суммарная
объемная доля двух мод составляет от 3 до 15%.
Содержание и размер частиц UAl3 возрастают с

выгоранием.

Выявлено, что зоны Гинье–Престона являют-
ся устойчивыми образованиями вплоть до ~500°С
и выгорания 97%, начиная с которых они разру-
шаются с образованием газовых пор.

Результаты исследований в части измерений и
обработки данных малоуглового рассеяния нейтро-
нов получены с использованием УНУ “Нейтрон-
ный материаловедческий комплекс ИФМ” в
рамках государственного задания Минобрнауки
России (тема “ПОТОК”) и при поддержке Гос-
контракта FEUZ 2020-0051 между УрФУ и МВО
РФ. Авторы глубоко признательны д. ф.-м. н. Э.З.
Валиеву за помощь в проведении расчетов сече-
ний рассеяния зонами Гинье–Престона.
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ВВЕДЕНИЕ

Разработка и изыскание новых оптимальных
составов сплавов Гейслера связаны с перспекти-
вами их практического использования в рабочих
элементах сенсорных, силовых и других высоко-
технологичных устройств, а также в качестве маг-
нитных датчиков и исполнительных механизмов
[1, 2]. Такие сплавы обладают повышенной чув-
ствительностью к изменению температуры, меха-
нического и магнитного воздействий.

В последнее десятилетие широко исследовали
структурные превращения и функциональные ха-
рактеристики сплавов Гейслера типа Ni2MnGa
[3–9]. В настоящее время повышенный интерес
вызывают новые сплавы, не содержащие галлий,
на основе Ni–Mn–Z (Z = In, Sn, Sb). В работах
[6, 10] и наших исследованиях [11] показано, что в
таких сплавах существуют широкие области кон-
центраций, где наблюдается магнитное упорядо-
чение и мартенситные превращения. Кроме того,
мартенсит некоторых сплавов на основе Ni–Mn–
In или Ni–Mn–Sn является парамагнитным или
антиферромагнитным [6, 12–14]. В этих сплавах
может быть реализовано индуцированное маг-
нитным полем мартенситное превращение
[11, 15]. Обратимые мартенситные превращения в
сплавах Гейслера определяют их функциональ-
ные термоупругие и магнитоупругие свойства.

Сплавы на основе Ni–Co–Mn–In относятся к
новому классу интеллектуальных материалов, со-
четающих свойства ферромагнетиков с бездиф-
фузионным мартенситным превращением. Фазо-
вые превращения, вызванные воздействиями
температуры, различных внешних нагрузок и
магнитных полей сопровождаются проявлением
эффекта памяти формы, магнитокалорического
эффекта (МКЭ), большим магнитосопротивле-
нием [2–4]. Существенное влияние кобальта на
магнитные свойства сплавов Ni–Mn–X (X = In,
Sn, Sb) было выявлено в работах [16–19]. Неболь-
шое количество атомов кобальта, замещающих
атомы никеля, приводит к возникновению ста-
бильной антиферромагнитной фазы в мартенсит-
ном состоянии и смещению температуры мета-
магнитоструктурного перехода ферромагнитного
аустенита в антиферромагнитный мартенсит под
действием внешнего магнитного поля в область
низких температур. Введение кобальта в качестве
легирующего элемента определяется необходимо-
стью повышения магнитного момента аустенитной
фазы для увеличения магнитокалорического эф-
фекта. В работе [20] в сплаве Ni45Mn36.5Co5In13.5 пря-
мым методом был измерен магнитокалорический
эффект и показано, что значительный МКЭ на-
блюдается в области метамагнитоструктурного
фазового перехода. Исследования четырехкомпо-
нентных сплавов Ni–Co–Mn–Z демонстрируют

УДК 669.24′74′871:620.181
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гигантский обратный магнитокалорический эф-
фект [21–28], и их можно рассматривать в каче-
стве перспективных материалов в технологии
магнитного охлаждения.

Критические температуры фазовых переходов
очень чувствительны к составу и могут значитель-
но изменятся при замещении атомов никеля ато-
мами кобальта. В связи с этим исследования вли-
яния легирующих элементов на структурно-фа-
зовые и магнитные переходы представляются
актуальными. Объектом исследования в настоя-
щей работе являются магнитоупорядоченные
сплавы Гейслера на основе Ni–Mn–In и Ni–Со–
Mn–In. Цель работы – исследовать влияние ча-
стичного замещения никеля кобальтом на фазовые
магнитные и структурные переходы в сплавах.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Для исследования были выбраны сплавы
Ni47Mn42In11 и Ni43Со4Mn42In11. Сплав Ni47Mn42In11

был получен методом электродуговой плавки,
сплав Ni43Со4Mn42In11 – методом индукционной
плавки в атмосфере аргона. После выплавки их
гомогенизировали в вакууме при температуре
1173 К в течение длительного времени с последу-
ющей закалкой в воду, а затем вырезали образцы
для структурных исследований и магнитных из-
мерений.

Структурные исследования выполнены на оп-
тическом микроскопе “Neophot-30” на шлифах
после травления и на сканирующем электронном
микроскопе “Quanta-200” с локальным микро-
рентгеноспектральным анализом. Использовали
оборудование отдела электронной микроскопии
ЦКП “Испытательного центра нанотехнологий и
перспективных материалов” ИФМ УрО РАН.

Дилатометрические измерения проведены на
образцах размером 5 × 5 × 5 мм на дилатометре
DL-1500RHP в интервале температур от 80 до 400 К
при скорости нагрева 2 К/мин в атмосфере гелия.

Измерения амплитудной магнитной воспри-
имчивости χас проведены методом скомпенсиро-
ванного трансформатора в диапазоне температур
78–350 К в переменном магнитном поле, синусо-
идально изменяющемся с частотой 80 Гц и ам-
плитудой 4 Э. Магнитные измерения выполнены
в секторе импульсных магнитных полей ИФМ
УрО РАН.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Температурные зависимости амплитудной
магнитной восприимчивости χас(Т) сплавов
Ni47Mn42In11 и Ni43Co4Mn42In11, измеренные при
нагреве и охлаждении, представлены на рис. 1.
Отчетливо видны аномалии при критических
температурах, связанные с существованием
структурных и магнитных фазовых превращений.
Рентгеноструктурные исследования показали,
что в высокотемпературной области исследуемые
сплавы находятся в аустенитном состоянии и
имеют кубическую кристаллическую решетку,
упорядоченную по типу L21-фазы [29]. При охла-
ждении в сплавах сначала наблюдается магнит-
ный переход в аустенитной фазе. При температу-
ре Кюри (ТСА) наблюдается ферромагнитное упо-
рядочение в аустените в обоих сплавах. В сплаве
Ni47Mn42In11 температура Кюри аустенита 310 К, в
сплаве Ni43Со4Mn42In11 – 408 К. При дальнейшем
охлаждении происходит мартенситное превраще-
ние, сопровождающееся перестройкой кристалли-
ческой решетки. Температуры мартенситного пре-
вращения (ТМ) соответственно составили 300 К для
Ni47Mn42In11, 325 К – для Ni43Со4Mn42In11.

Рис. 1. Температурные зависимости амплитудной маг-
нитной восприимчивости χас для сплавов Ni47Mn42In11
и Ni43Co4Mn42In11 при нагреве и охлаждении (на-
правление изменения температуры показано стрел-
ками на кривых).
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Для сплава Ni47Mn42In11 температуры магнит-
ного и структурного превращений близки друг
другу и находятся в районе комнатной температу-
ры (300–310 К). Для сплава Ni43Со4Mn42In11 тем-
пературы ТM и ТСА существенно различаются. Леги-
рование кобальтом заметно увеличивает разность
между температурой мартенситного превращения и
температурой Кюри ΔT = TCA – TM. Так, в сплаве
Ni47Mn42In11 ΔT составляет 10 К, а в сплаве
Ni43Со4Mn42In11 – 83 К. В сплаве Ni43Со4Mn42In11
мартенситный переход растянут, гистерезис со-
ставляет 37 К. Температурный гистерезис мартен-
ситного превращения в сплаве Ni47Mn42In11 – 11 К.

Зависимость коэффициента линейного рас-
ширения (КТР) сплава Ni43Co4Mn42In11 от темпе-
ратуры при нагреве и охлаждении показана на
рис. 2. На температурной зависимости КТР α(T)
при нагреве отчетливо наблюдаются два пика при
Т = 347 и Т = 356 К. В области критических тем-
ператур магнитного фазового перехода на темпе-
ратурной зависимости КТР α(T) также существу-
ет аномалия, но значительно меньшая по величи-
не. Наличие пиков на кривых (рис. 2) позволяет
сделать предположение о том, что в исследуемом
сплаве Ni43Co4Mn42In11 могут наблюдаться раз-
личные морфологические и ориентационные ти-
пы мартенсита. Это подтверждают структурные
исследования.

Структура сплава Ni43Co4Mn42In11 после отжи-
га показана на рис. 3. На поверхности шлифов хо-
рошо выявляется мартенситный рельеф, который
представляет собой полосы, сформированные из
тонких мартенситных кристаллов с параллельны-
ми гранями, а также из кристаллов мартенсита
клиновидной формы (рис. 3а, 3б). В структуре
сплава Ni43Co4Mn42In11 присутствует тонкопла-
стинчатый мартенсит в виде тонких протяженных
кристаллов, которые сгруппированы в пакеты.
Мартенситные пакеты разориентированы друг
относительно друга на определенный угол. В
структуре наблюдаются растущие клиновидные
мартенситные кристаллы с заостренными конца-
ми (рис. 3б), а также встречаются отдельные кри-
сталлы линзовидной формы. На рис. 3б хорошо
видна внутренняя структура мартенсита, состоя-
щая из двойников.

Электронно-микроскопическое изображение
тонкой структуры сплава Ni43Co4Mn42In11 пред-
ставлено на рис. 3в. Образующаяся мартенситная
фаза упорядочена. Кристаллографические особен-
ности структуры мартенсита в четырехкомпонент-
ном сплаве Гейслера Ni43Co4Mn42In11 подробно рас-
смотрены нами в работе [30]. Было показано, что
после отжига сплав имеет морфологически слож-
ную мартенситную структуру, идентификация ко-

торой затруднена. Проведенный нами кристалло-
графический анализ тонкой структуры сплава
Ni43Co4Mn42In11 после отжига показал, что при
охлаждении наблюдается прямое мартенситное
превращение с образованием модулированного
мартенсита 14М, имеющего пластинчатую струк-
туру, состоящую из тонких параллельных пла-
стин, ориентированных по плоскостям (001) [30].
Было установлено что исходная аустенитная фаза
L21 с учетом превращения L21 → 14М связана с мар-
тенситом ориентационными соотношениями:

Однако кроме мартенсита 14М в сплаве обра-
зуется другой тип мартенсита, а именно, мартен-
сит с внутренне двойникованной структурой, ко-
торая принципиально отличается от структуры
модулированного мартенсита 14М иной габитус-
ной плоскостью. Для двойникованного мартенси-
та в координатах двух фаз были определены индек-
сы общего полюса, возможно, близкого к габитус-
ной плоскости, которые составляют соотношение:
( )L21 || ( )14М.

Ранее в работах [29, 31, 32] нами было установ-
лено, что в сплаве Ni47Mn42In11 при охлаждении
мартенситное превращение идет с образованием
модулированного мартенсита 14М, на фоне аусте-
нитной матрицы L21 фазы хорошо выявляются
кристаллы модулированного мартенсита. Заме-
щение атомов никеля атомами кобальта в системе
Ni–Mn–In приводит к образованию, помимо мо-
дулированного 14М мартенсита, иного морфоло-
гического вида – двойникованного мартенсита.

( ) ( ) [ ] [ ]
1 12 14 142

110 001 , 110 100 .L M ML

112 223

Рис. 2. Зависимость коэффициента линейного рас-
ширения от температуры при нагреве (закрытые сим-
волы) и охлаждении (открытые символы) сплава
Ni43Co4Mn42In11.
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КАЛЕТИНА и др.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

С применением методов структурного анали-
за, дилатометрии и магнитометрии исследованы

структурные и магнитные фазовые переходы в
сплавах Ni47Mn42In11 и Ni43Со4Mn42In11.

Показано, что в сплаве Ni43Со4Mn42In11 при
охлаждении в аустенитной фазе при Т = 408 К на-
блюдается ферромагнитное превращение, затем
при Т = 325 К происходит мартенситное превраще-
ние ферромагнитной аустенитной фазы в очень
слабо магнитную мартенситную фазу, сопровожда-
ющееся скачкообразным изменением коэффици-
ента линейного расширения α, достигающим α ≈
≈ 140 × 106 град–1.

Установлено, что частичное замещение ато-
мов никеля кобальтом в системе Ni–Mn–In приво-
дит к существенному повышению температуры как
магнитного, так и мартенситного превращения.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (темы “Структу-
ра” г.р. № 122021000033-2, “Давление” г.р.
№ 122021000032-5) при частичной поддержке
РФФИ (проект № 20-03-00056).
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Проведены исследования термической стабильности при длительном отжиге в течение 30 суток в
температурном интервале 873–1273 К высокоэнтропийного сплава Кантора CoCrFeNiMn, получен-
ного механическим сплавлением порошков металлов в планетарной мельнице. На основе данных
рентгенофазового и микроструктурного анализов, установлено, что при изотермическом отжиге
происходит изменение фазового состава сплава. Отжиг при 873 и 1073 К приводит к выделению из
ГЦК-твердого раствора интерметаллидной σ-фазы, обогащенной хромом. При 1073 и 1273 К на-
блюдается распад гомогенного ГЦК-твердого раствора с образованием твердых растворов, сохраня-
ющих исходную ГЦК-структуру, но отличающихся по элементному составу.
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ВВЕДЕНИЕ
Высокоэнтропийные сплавы (ВЭС), содержа-

щие пять или более металлов в эквиатомном или
близком к нему соотношении, являются неупоря-
доченными твердыми растворами замещения на
основе плотнейших ОЦК или ГЦК-упаковок [1].
Образование термодинамически устойчивых мно-
гоэлементных твердых растворов замещения с про-
стыми структурными типами становится возмож-
ным благодаря высокому значению конфигураци-
онной энтропии Sconf > 13 Дж/моль К, которая
понижает свободную энергию системы [2]. Кри-
сталлическая структура ВЭС на основе атомов
разнородных элементов, имеющих различную
концентрацию валентных электронов и атомные
радиусы, существенно искажена. Это приводит к
изменению физико-химических и механических
свойств ВЭС по сравнению с классическими леги-
рованными металлическими сплавами. Свойства и
перспективы применения ВЭС рассмотрены в об-
зорах [3–6] и монографиях [7–9]. Повышенный
уровень высокотемпературной прочности и воз-
можность дисперсионного упрочнения делают пер-
спективным применение ВЭС в изделиях, эксплу-
атируемых при высоких температурах.

Классическим методом получения ВЭС явля-
ется кристаллизация многокомпонентных распла-
вов. Именно таким способом был получен один из

первых ВЭС – сплав Кантора Fe20Cr20Mn20Ni20Co20
[10]. Вторым, подходом к синтезу ВЭС является
высокоэнергетическая механическая обработка
(ВЭМО) смеси элементарных порошков. При
ВЭМО происходят повторяющиеся процессы де-
формации и разрушения частиц порошка и их хо-
лодной сварки. Метод позволяет получать хими-
чески гомогенные порошковые ВЭС, которые
консолидируются методом искрового плазмен-
ного спекания (ИПС) [11–13].

Среди многообразия составов ВЭС, внимание
привлекает семейство на основе 3d-переходных
металлов CoCrFeNiX, где X = Al, Ti, Cu, V или
Mn. Базой таких сплавов является неупорядочен-
ный твердый раствор замещения с ГЦК-структу-
рой CoCrFeNi. Элементы группы железа имеют
схожее электронное строение и близкие атомные
радиусы, удовлетворяющие размерному крите-
рию Юм–Розери. Проблема стабильности высо-
коэнтропийных фаз начала обсуждаться вскоре
после открытия ВЭС [14]. Во многих работах ба-
зовый четырехкомпонентный сплав рассматри-
вался как термически стабильный [15–18]. Введе-
ние пятого элемента – Mn в базовый сплав Co-
CrFeNi должно повышать стабильность ВЭС за
счет роста энтропийного фактора. Однако воз-
растание искажений кристаллической структуры
вследствие большего атомного радиуса Mn по
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сравнению с другими элементами [19] может при-
водить к обратной тенденции – снижению ста-
бильности сплава CoCrFeNiMn. Известен ряд ра-
бот, посвящённых термической стабильности этого
сплава.

Первые результаты свидетельствовали о ста-
бильности сплава CoCrFeNiMn. Литой сплав
оставался ГЦК-твердым раствором после отжи-
гов при 1273K в течение 3 сут [20], при 1473 K в те-
чение 1–2 сут [21], при 1473 K в течение 2 ч [22]. В
сплаве CoCrFeNiMn, полученном высокоэнерге-
тической механической обработкой с последую-
щим ИПС, ГЦК-твердый раствор сохранял ста-
бильность в течение 4 сут отжига в температурном
интервале 1073–1373 K [23, 24].

Вместе с тем в ряде исследований получены до-
казательства нестабильности сплава CoCrFeNiMn.
Так, в литом сплаве, подвергнутом интенсивной
пластической деформации кручением и отжигу
при 723 K [25], обнаружены наноразмерные фазы
на основе NiMn и Cr, образовавшиеся в матрице
уже после 5 мин нагрева. Доля этих фаз возраста-
ла с увеличением времени отжига. После высоко-
температурного растяжения сплава при 1073 K
наблюдалось образование включений, обогащен-
ных хромом [26]. Вывод о нестабильности одно-
фазного сплава CoCrFeNiMn был сделан в работе
[27] на основании результатов, полученных при
отжиге в течение 125, 250, 500 и 1000 ч при 973 K
литого закаленного сплава. В образцах после 500
и 1000 ч отжига обнаружены включения σ-фазы
на основе хрома. Длительный 500-суточный от-
жиг сплава Кантора, полученного электродуго-
вым плавлением, проведен в работе [28]. Было
установлено, что после 500 сут при 973 К в
ГЦК-матрице также образовались включения
σ-фазы на основе хрома, а при 1173К сплав
оставался однофазным. В работе [29] был сделан
вывод о существенном влиянии размера зерна и
температуры на процессы выделения вторичных
фаз из высокоэнтропийного сплава CoCrFeNiMn.
В крупнозернистом сплаве вторичные фазы обра-
зуются намного медленнее, чем в мелкозерни-
стом сплаве или в сплаве после пластической де-
формации. Кроме того, фаза ГЦК-твердого рас-
твора распадается при относительно низких
температурах отжига, а при более высокой темпе-
ратуре сплав термически стабилен. Выделение
обогащенной хромом сигма фазы из холодно ка-
танного литого сплава CoCrFeNiMn при отжиге в
течение одного часа в интервале температур 773–
973 К было обнаружено в работе [30]. Формирова-
ние обогащенных хромом ОЦК и сигма фаз при
отжиге в течение от 1 до 50 ч в интервале 873–
1173 К отмечалось в [31], причем объемная доля
сигма фазы, увеличивалась с 2 до 7% с увеличени-
ем продолжительности отжига.

Таким образом, способ получения ВЭС может
играть ключевую роль в термической стабильности
сплава. В отличие от литых сплавов стабильность
механосинтезированного сплава CoCrFeNiMn ме-
нее изучена. В работе [13] исследовали термическую
стабильность сплава Кантора, полученного высо-
коэнергетической обработкой эквиатомной смеси
порошков в планетарной мельнице. Ступенчатый
отжиг порошка сплава при 873, 1073 и 1273 К сум-
марной длительностью 6 ч, не приводил к распаду
ГЦК-твердого раствора. Вместе с тем, в сплаве, по-
лученном консолидацией методом ИПС при 1073 K
в течение 10 мин, наблюдали распад матричного
ГЦК-твердого раствора и выделение субмикронных
включений, обогащенных Cr и Mn. Принимая во
внимание необходимость сохранения свойств спла-
ва при эксплуатации в условиях повышенных тем-
пературах, важным представляется установление
возможного изменения фазового состава ВЭС при
длительном отжиге. Цель работы – исследование
фазового состава высокоэнтропийного сплава Co-
CrFeNiMn, полученного методом высокоэнергети-
ческой механической обработки, после продолжи-
тельного изотермического отжига.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве исходных материалов использовали
порошки металлов, характеристики которых
приведены в табл. 1.

Порошки металлов смешивали в эквиатомном
соотношении для получения состава CoCrFeNiMn.
Высокоэнергетическую механическую обработку
смесей проводили в шаровой планетарной мель-
нице АГО-2 в воздушной среде. Отношение мас-
сы шаров (сталь ШХ15) к массе смеси составляло
20 : 1, ускорение 90 g. Продолжительность ВЭМО
составляла 90 мин.

После механического сплавления порошко-
вую смесь помещали в кварцевые ампулы, кото-
рые вакуумировали до остаточного давления
1.3 Пa. В ампулы помещали также спрессованную
таблетку порошка Ti, служащую геттером остаточ-
ного кислорода. Отжиг порошков в ампулах прово-
дили при температурах 873, 1073 и 1273 К одновре-
менно в трех камерных электропечах марки
КЭП10/1250ПВ, предназначенных для термиче-

Таблица 1. Характеристика исходных порошков

Металл Марка Чистота, % Размер частиц, мкм

Co ПК-1у >99.35 <70
Cr ПХ-1М >98.5 <125
Fe Р-10 >99.9 3
Ni НПЭ-1 >99.5 150
Mn МР10 >99.7 <400
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ской обработки в воздушной среде. Постоянная
температура печей поддерживалась контролле-
ром ОВЕН ТРМ251 в течение 30 сут. Для каждой
температуры отжига было подготовлено 3 ампу-
лы, содержащих по 2 г смеси. В течение изотер-
мического отжига из печей через 1, 3 и 30 сут из-
влекали по 1 ампуле для анализа микроструктуры
и фазового состава сплава.

Порошки после извлечения из ампул смеши-
вали с эпоксидной смолой, заливали в капсулы
диаметром 3 мм и помещали в обойму. После от-
верждения смолы образцы шлифовали и полиро-
вали на алмазных пастах. После полировки и от-
мывки в этиловом спирте на ультразвуковой уста-
новке УЗДН для улучшения проводимости на
шлифы напыляли слой сплава Au–Pd. Для исследо-
вания методом сканирующей электронной микро-
скопии выбирали центральные участки частиц.

Анализ микроструктуры порошков проводили
на сканирующем электронном микроскопе
(СЭМ) LEO 1450 VP (Германия, Carl Zeiss) с при-
ставкой энерго-дисперсионного анализа INCA
300. Изображение микроструктуры получали в
режиме обратно рассеянных электронов. Объем-
ную долю σ-фазы определяли в пакете ImageJ по
анализу трех изображений для каждого времени
отжига. Для количественной оценки использова-
ли планиметрический метод Делесса, состоящий
в том, что на случайно проведенном сечении объ-
емная доля фазы определяется как отношение
площади, занимаемой фазой к общей рассматри-
ваемой площади. Рентгенофазовый анализ (РФА)
порошков проводили на дифрактометре ДРОН 3
(CuKα-излучение). Для минимизации флуорес-
центного излучения элементов группы железа на
вторичном пучке использовали графитовый мо-
нохроматор. Анализ фазового состава ВЭС про-
водили на основе базы данных порошковой ди-

фракции ICDD PDF2 в программе Crystallograph-
ica Search-Match. Регистрацию дифрактограмм
вели в режиме пошагового сканирования в интер-
вале углов 2θ = 25°–100° с шагом 0.02° и экспозици-
ей 3 с в точке. Для прецизионного определения па-
раметров элементарной ячейки использовали ме-
тод внутреннего эталона, в качестве которого
использовали порошок Si (NIST SRM 640b). Про-
фильный анализ дифрактограмм, поправку на
стандарт и расчет параметра элементарной ячейки
проводили в пакете программ PDWin “Буревест-
ник”. Профиль рефлексов аппроксимировали
дублетной функцией псевдо-Фойгта с уточнени-
ем фона, полуширины, асимметрии рефлексов и
фактора формы. На основе известного межплос-
костного расстояния Si проводили корректиров-
ку углового положения рефлексов ГЦК-фазы на
систематический сдвиг. Параметр элементарной
ячейки ГЦК-фазы рассчитывали по угловому по-
ложению пяти рефлексов.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
1. Анализ смеси после ВЭМО

В результате ВЭМО порошковой смеси Co–
Cr–Fe–Ni–Mn в течение 90 мин происходит ме-
ханохимическое сплавление металлов. На ди-
фрактограмме порошка наблюдаются рефлексы
только ГЦК-фазы, что свидетельствует об обра-
зовании при ВЭМО однофазного высокоэнтро-
пийного сплава – пятикомпонентного твердого
раствора замещения (рис. 1). Значительное уши-
рение рефлексов свидетельствует об искаженно-
сти кристаллической структуры сплава, вызван-
ной деформационной обработкой. Профильный
анализ дифрактограммы показал, что уширение
рефлексов вызвано микроискажениями решетки,
а не уменьшением размера областей когерентно-

Рис. 1. Дифрактограммы порошковой смеси Co–Cr–Fe–Ni–Mn до (а) и после (б) 90 мин ВЭМО и микроструктура ча-
стицы сплава (в).
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го рассеяния. Известно, что в деформированных
металлах основной причиной уширения рефлек-
сов является увеличение плотности дислокаций.
Параметр элементарной ячейки твердого раствора
составил 3.6026(29) Å. Параметр элементарной
ячейки ВЭС существенно выше, чем у Ni (3.5238 Å),
единственного компонента сплава, имеющего гра-
нецентрированную решетку. Средний размер ча-
стиц порошка после 90 мин ВЭМО составил
45 мкм. Микроструктура частиц сплава после
ВЭМО по данным СЭМ гомогенна (см. рис. 1), что
подтверждает образование однофазного сплава с
равномерным распределением элементов.

Таким образом, при ВЭМО эквимолярной
смеси порошков Co–Cr–Fe–Ni–Mn в течение
90 мин формируется однофазный сплав на осно-
ве неупорядоченного твердого раствора замеще-
ния с ГЦК-ячейкой. Образование однофазного
сплава является следствием близости атомных
радиусов 3d-металлов, входящих в состав твердо-
го раствора (см. табл. 1). ВЭС характеризуется де-
фектной кристаллической структурой, связанной
с методом его получения.

2. ВЭС после длительного отжига

2.1. Изотермический отжиг при 873 К. Дифрак-
тограммы порошков механо-синтезированного
сплава CoCrFeNiMn после длительного отжига в
течение 1, 3 и 30 сут при 873 К представлены на
рис. 2.

РФА показывает, что в результате нагрева про-
исходит изменение фазового состава сплава. На-
блюдается выделение тетрагональной σ-фазы, па-
раметры элементарной ячейки которой близки к
интерметаллиду Cr7Ni3 (PDF2 card № 000-51-0637).
Формирование σ-фазы происходит после 1 сут от-
жига, и с увеличением его продолжительности ин-
тенсивность ее рефлексов возрастает (см. рис. 2).
Микроструктура ВЭС после отжига при 873 К
также указывает на образование двухфазного
сплава – в светлой металлической матрице рас-
положены более темные округлые включения
(рис. 3). Элементный анализ (точка S2 на рис. 3) по-
казывает, что включения обогащены Cr. Средний
размер включений σ-фазы составил 620 ± 140 нм,
что не позволяет при энерго-дисперсионном ана-
лизе получить точные данные о количественном
соотношении элементов. Тенденции к измене-
нию размера включений при увеличении дли-
тельности отжига не наблюдается. Оценка объем-
ной доли σ-фазы по анализу изображений (см.
рис. 3) показала, что с увеличением длительности
отжига ее объемная доля возрастает и составляет
1.5 ± 0.5, 3.2 ± 1.4 и 4.0 ± 1.5% при 1, 3 и 30 сут со-
ответственно.

Наряду с выделением σ-фазы происходит обед-
нение фазы твердого раствора хромом (точка S3 на

рис. 3). Изменение состава твердого раствора
приводит к уменьшению параметра его элемен-
тарной ячейки (рис. 4a), который после 30 сут от-
жига составляет a = 3.5917(2) Å. Наряду с измене-
нием фазового состава ВЭС наблюдается также
снижение дефектности кристаллической струк-
туры механо-синтезированного сплава – дифрак-
ционные рефлексы ГЦК-твердого раствора сужа-
ются (рис. 4б) и их интенсивность возрастает.

На дифрактограммах порошков после отжига
более 3 сут появляются рефлексы оксида
(Fe,Mn)3O4. Возможно, что в состав окисной фа-
зы, помимо Fe и Mn входят и другие элементы.
Поэтому на дифрактограммах эта фаза обозначе-
на как Me3O4. Появление оксида может быть свя-
зано как с наличием остаточного кислорода в ам-
пуле, так и с адсорбцией кислорода на поверхно-
сти частиц при ВЭМО порошковой смеси.
Согласно данным химического анализа содержа-
ние кислорода в ВЭС после 30 сут изотермиче-
ского отжига составило 1.59 мас. %, в то время как
в исходном порошке ВЭС – 1.52 мас. %.

2.2. Изотермический отжиг при 1073 К. РФА
сплава после изотермического отжига при 1073К
показывает, что фазовый состав сплава изменяется.
Начиная с 1 сут отжига, наблюдается выделение
тетрагональной σ-фазы (рис. 5). Включения выде-
лившейся фазы (точка S4 на рис. 6) обогащены
хромом, что в совокупности с данными РФА поз-
воляет предположить, также как и в случае отжи-
га при 873 К, образование интерметаллидной фа-
зы, обогащенной хромом.

Рис. 2. Дифрактограммы (с фрагментом в области
2θ = 42°–46°) ВЭС CoCrFeNiMn после отжига при
873 К.

2θ, град

И
нт

ен
си

вн
ос

ть

30 35

Исходный

1 сутки

3 суток

30 суток

ГЦК-фаза

Si эталон
Me3O4

σ-фаза

40 45 50

46

↓ ↓
↓

↓ ↓↓ ↓

↓

4442

55 60 65 70 75 80 85 90 95 100



1236

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 11  2022

КОВАЛЕВ и др.

Анализ микроструктуры и дифракционных
данных свидетельствует о частичном распаде
ГЦК-фазы твердого раствора при 1073 К. Микро-
структура сплава характеризуется присутствием в
матрице светлых областей с повышенным содер-
жанием Ni (точка S3 на рис. 6).

На дифрактограммах порошков отмечается су-
щественное уширение рефлексов твердого рас-

твора с увеличением продолжительности отжига.
Наиболее широкие рефлексы наблюдаются после
30 сут выдержки при 1073К (рис. 4б), хотя увели-
чение длительности отжига должно приводить к
обратному эффекту за счет понижения дефектно-
сти кристаллической структуры. Наиболее ин-
тенсивный рефлекс 111 ГЦК-твердого раствора
становится ассиметричным справа, а параметр

Рис. 3. Микроструктура ВЭС CoCrFeNiMn в зависимости от продолжительности отжига при 873 К и элементный ана-
лиз сплава после 30 сут отжига.
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Рис. 4. Изменение параметра ячейки (а) ГЦК твердого раствора CoCrFeNiMn и полуширины рефлекса 200 (б) при 873,
1073 и 1273 К.
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элементарной ячейки после 30 сут отжига снижа-
ется до 3.5891(4) Å (рис. 4a). Можно предположить,
что повышение температуры отжига приводит к
выделению из основной ГЦК-фазы твердого рас-
твора новой фазы или набора фаз, сохраняющих
гранецентрированную решетку матрицы, но отли-
чающихся от нее элементным составом.

Таким образом, длительный отжиг ВЭС
CoCrFeNiMn при 1073 К приводит к выделению
σ-фазы и частичному распаду ГЦК-твердого рас-
твора с образованием фазы или набора фаз, име-
ющих идентичную кристаллическую структуру,
но отличающихся от матрицы элементным соста-
вом. Более детальные данные о структуре твердых
растворов будут получены с использованием про-
свечивающей электронной микроскопии.

2.3. Изотермический отжиг при 1273 К. Соглас-
но данным РФА (рис. 7) сплава после изотерми-
ческого отжига при 1273 К, материал сохраняет
исходную ГЦК-структуру.

Интерметаллидные фазы, в отличие от отжи-
гов при 873 и 1073 К, не обнаружены. Параметр
элементарной ячейки после 30 сут отжига снижа-
ется до 3.5840(9) Å (рис. 4a). После первых суток
отжига полуширина дифракционных рефлексов

Рис. 5. Дифрактограммы (с фрагментом в области
2θ = 42°–46°) ВЭС CoCrFeNiMn после отжига при
1073 К.
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Рис. 6. Микроструктура ВЭС CoCrFeNiMn в зависимости от продолжительности отжига при 1073 К и элементный
анализ сплава после 30 сут отжига.
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уменьшается относительно значения, получен-
ного в исходном ВЭС. Однако увеличение време-
ни изотермической выдержки, как и в случае от-
жига при 1073 К, не приводит к закономерному
уменьшению полуширины рефлексов. Наблюда-
ется тенденция уширения рефлексов с увеличе-
нием продолжительности отжига (рис. 4б). Причем,
несмотря на более высокую температуру отжига,
полуширина рефлекса после 30 суток изотермиче-
ской выдержки при 1273 К почти в 2 раза превышает
полуширину рефлекса для 873 и 1073 К. Это указы-
вает на распад исходно гомогенного по элементно-
му составу ГЦК-твердого раствора на несколько
ГЦК-фаз с близкими параметрами элементарной
ячейки. Микроструктура сплава характеризуется
наличием значительного количества выделений
(рис. 8), локальный состав которых отличается от
состава исходной ГЦК-матрицы.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Полученные результаты свидетельствуют о

термической нестабильности эквиатомного спла-
ва Кантора, полученного механическим сплавле-
нием порошков металлов, в течение длительного
изотермического отжига при температурах 873–

Рис. 7. Дифрактограммы (с фрагментом в области
2θ = 42°–46°) ВЭС CoCrFeNiMn после отжига при
1273 К.
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Рис. 8. Микроструктура ВЭС CoCrFeNiMn в зависимости от продолжительности отжига при 1273 К и элементный
анализ сплава после 30 сут отжига.
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1273 К. В процессе отжига наблюдается измене-
ние фазового состава сплава. При температурах
873–1073 К формируется вторичная тетрагональ-
ная σ-фаза, обогащенная Cr. Экспериментальные
данные подтверждают заключения, сделанные в
обзоре B. Кантора [32], о том, что многокомпо-
нентные однофазные сплавы CoCrFeNiMn с
ГЦК-структурой становятся термодинамически
нестабильными при достаточно низких темпера-
турах. Термодинамический переход от доминиру-
ющей конфигурационной энтропии смешения
при высокой температуре к доминирующей теп-
лоте смешения при низкой температуре будет
приводить к выделению интерметаллидных фаз в
ГЦК-матрице при длительной термической об-
работке. Этот вывод согласуется с расчетами
CALPHAD, которые предсказали, что сплавы
Кантора при комнатной температуре должны
быть многофазными [33, 34].

Действительно, полученные нами результаты
и литературные данные [25–31] о формировании
при 773–973 K вторичных фаз в ГЦК-матрице
указывают на термодинамическую нестабиль-
ность однофазного эквиатомного твердого рас-
твора CoCrFeNiMn. Объемная доля обогащенной
хромом σ-фазы в механосинтезированном ВЭС
CoCrFeNiMn при 873 K увеличивается с 1.5% по-
сле 1 сут до 4.0% после 30 сут отжига, что коррели-
рует с результатами [31]. Вместе с тем, в отличие от
[31], нами не наблюдалось образование частиц
ОЦК-фазы, обогащенной хромом. По-видимому,
это связано с более длительным отжигом в нашем
случае, т.к. ОЦК-фаза является термодинамиче-
ски нестабильной и при 873 K ее объемная доля
уменьшается с 1.2% после 1 ч до 0.37% после 50 ч
отжига [31].

При более высокой температуре, когда опре-
деляющую роль играет конфигурационная энтро-
пия смешения, расчеты CALPHAD (при 1373 К)
предсказывают термодинамическую стабиль-
ность однофазного ГЦК-твердого раствора Co-
CrFeNiMn [33]. Экспериментальные данные, по-
лученные после 500 суточного отжига литого
сплава Кантора, также свидетельствуют, что при
1173 К сплав оставался однофазным ГЦК-твер-
дым раствором [28]. Полученные в настоящей ра-
боте данные РФА показывают, что и для механо-
синтезированного ВЭС CoCrFeNiMn эта законо-
мерность сохраняется – на дифрактограммах ВЭС
после отжига при 1273 К в течение 1, 3 и 30 сут при-
сутствуют только рефлексы ГЦК-фазы. Изотер-
мический отжиг при 1273 К не приводит к выде-
лению вторичных интерметаллидных фаз. Одна-
ко микроструктура сплава после отжига
характеризуется наличием выделений, локаль-
ный состав которых отличается от состава исход-
ной ГЦК-матрицы. По-видимому, при высокой
температуре гомогенный по элементному составу
ГЦК-твердый раствор распадается на несколько

ГЦК-фаз с близкими параметрами элементарной
ячейки, что приводит к уширению рефлексов на
дифрактограммах.

Наличие двух ГЦК-фаз с близкими параметра-
ми элементарной ячейки было обнаружено ранее
в четырухкомпонентном сплаве CoCrFeNi
[35, 36]. Сосуществование двух ГЦК-твердых
растворов с параметрами элементарной ячейки
3.60 и 3.56 Å, образовавшихся при ИПС механо-
синтезированного сплава Кантора в течение
10 мин при 1073 К, было установлено в работе [13].
Таким образом, при температурах 1073–1273 К тер-
модинамически выгодным становится существова-
ние нескольких высокоэнтропийных ГЦК-фаз, с
близкими параметрами элементарной ячейки. Раз-
личие в параметрах элементарной ячейки ГЦК-
твердых растворов свидетельствует об изменении
их элементного состава.

Неожиданным оказалось существенное умень-
шение содержания Mn в сплаве до 14.1 и 8.6 мас. %
при 1073 и 1273 К соответственно (области S1 на
рис. 6 и 8). Можно предположить две причины
изменения элементного состава ВЭС. Во-первых,
это образование на поверхности частиц оксидной
фазы Me3O4, содержащей Mn, наличие которой
подтверждается данными РФА. Однако содержа-
ние остаточного кислорода в ампуле, а также кис-
лорода, адсорбированного на поверхности частиц
после механического сплавления элементов в
воздушной среде, недостаточно, чтобы объяснить
столь высокую убыль Mn. Второй, более вероят-
ной причиной, является испарение Mn из ВЭС
при отжиге в вакуумированной до давления
1.3 Па ампуле. Известно, что Mn испаряется зна-
чительно легче других переходных металлов, при-
чем из сплавов с металлами группы железа его испа-
рение интенсифицируется. Согласно имеющимся
литературным данным, интенсивное испарение Mn
из марганцевосодержащих припоев в вакууме, ха-
рактеризующееся давлением насыщенных паров
Mn 1.3 Па, происходит в вакууме 13 Па при
1064 К, а в вакууме 1.3 Па – при 990 К [37]. В нашем
случае длительных отжигов при 1073 и 1273 К про-
исходило образование налета на внутренней по-
верхности и окрашивание ампул в характерный для
соединений марганца цвет, что может свидетель-
ствовать о его испарении из образцов. При более
низкой температуре отжига 873 К ампула остава-
лась прозрачной в течение 30 сут, а содержание Mn
в ГЦК-матрице (20.8 мас. %, точка S3 на рис. 3) и
его общее содержание (19.8 мас. %, область S1 на
рис. 3) было близким к содержанию Mn в исход-
ном ВЭС (18.9 мас. %, область S1 на рис. 1). Атом-
ный радиус Mn (1.35 Å) выше, чем у других эле-
ментов, входящих в сплав Кантора (1.24–1.26 Å).
Можно ожидать, что обеднение ВЭС марганцем
после отжига приводит к уменьшению параметра
элементарной ячейки ГЦК-твердого раствора,
который снижается до 3.5891(4) и 3.5840(9) Å по-
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сле 30 сут отжига при 1073 и 1273 К соответствен-
но (рис. 4а).

Вместе с тем, тенденция уменьшения парамет-
ра элементарной ячейки матричного ГЦК твер-
дого раствора CoCrFeNiMn (рис. 4а) согласуется
с результатами работы [38]. Параметр элементар-
ной ячейки сплава CoCrFeNiMn равный 3.602 Å в
литом состоянии, уменьшался до 3.595 Å после
отжига при 1273 K в течение 1 сут.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

1. При высокоэнергетической механической
обработке эквимолярной смеси порошков Cr–
Co–Fe–Ni–Mn в течение 90 мин в планетарной
мельнице формируется однофазный ВЭС – твер-
дый раствор замещения с ГЦК-элементарной
ячейкой. Сплав характеризуется дефектной кри-
сталлической структурой, образующейся при де-
формационной обработке.

2. Изотермический отжиг ВЭС при 873–1273 К
в течение 30 сут приводит к изменению фазового
состава сплава. Общими закономерностями, харак-
терными для всех температур отжига, являются:

– изменение фазового состава происходит в
первые сутки отжига, при дальнейшей изотерми-
ческой выдержке фазовый состав не изменяется;

– основная фаза ВЭС – ГЦК-твердый раствор
сохраняется на протяжении 30 сут отжига:

– параметр элементарной ячейки ГЦК-твер-
дого раствора снижается при увеличении време-
ни отжига. Минимальный параметр элементар-
ной ячейки наблюдается для сплава после изотер-
мического отжига при 1273 К, что обусловлено
снижением содержания Mn в ВЭС вследствие его
частичного испарения.

3. Отжиг при температурах 873 и 1073 К приво-
дит к выделению интерметаллидной σ-фазы, обо-
гащенной хромом и по параметру элементарной
ячейки близкой к Cr7Ni3. Следовательно, полу-
ченный методом ВЭМО сплав при этих темпера-
турах находится в термодинамически неустойчи-
вом состоянии.

4. Отжиг при температурах 1073 и 1273 К при-
водит к частичному распаду гомогенного по эле-
ментному составу ГЦК-твердого раствора, обра-
зовавшегося при механическом сплавлении. Рас-
пад обусловлен перераспределением элементов с
образованием ряда твердых растворов, сохраняю-
щих исходную ГЦК-ячейку, но незначительно
отличающихся по элементному составу. Основ-
ная матричная фаза остается пятикомпонентным
твердым раствором.

Работа выполнена при поддержке гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 20-13-00277).
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ВВЕДЕНИЕ
Прочностные свойства металлов и сплавов при

ударно-волновом нагружении, которые характери-
зуют сопротивляемость деформации и разруше-
нию, чувствительны к структуре материалов.

Целью настоящей работы был анализ структу-
ры сплавов вольфрама с никелем и железом
(ВНЖ) различного состава, образцы которых бы-
ли подвергнуты ударному нагружению и отколь-
ному разрушению при высокоскоростном растя-
жении.

Информация об откольном разрушении дан-
ных сплавов носит ограниченный характер, а
определенная из экспериментальных данных
[1, 2] откольная прочность сплава ВНЖ 95 соста-
вила ∼1.2 ГПа [1], сплава ВНЖ 90 ∼1.00–1.25 ГПа
[2], тогда как в поликристаллическом вольфраме
откольная прочность равна ∼0.4–0.7 ГПа [3].

Сплавы вольфрама с никелем и железом, со-
держащие, как правило, от 90 вес. % до 98 вес. %
вольфрама, относятся к классу псевдосплавов, в
которых компоненты сплава обладают ограни-
ченной взаимной растворимостью и сильно раз-
личаются по физическим свойствам, главное из
которых – температура плавления. Так, для ком-

понентов сплава ВНЖ температура плавления:
вольфрама – Тпл = 3414°С, железа – Тпл = 1539°С,
никеля – Тпл = 1453°С.

Существуют различные способы получения
порошковых вольфрамовых сплавов:

1. Традиционный метод жидкофазного спекания
(ЖФС) порошков компонентов сплава в различных
средах при температуре спекания Тс ∼ 1500°С [4].
Сплавы, полученные путем ЖФС, имеют неодно-
родную крупнозернистую структуру и низкие
прочностные свойства [5].

2. Для повышения механических характери-
стик вольфрамовых псевдосплавов применяется
технология твердофазного электроимпульсного
плазменного спекания (SPS) [6, 7] порошков
компонентов сплава, имеющих нанодисперсную
структуру (размер частиц вольфрама ∼5 мкм). Та-
кой способ получения сплава позволяет облег-
чить процесс прессования, уменьшить Тс и сокра-
тить время выдержки при Тс. И, как показано в
ряде работ, например [7, 8], сплавы, изготовлен-
ные SPS-способом, демонстрируют более высо-
кие статические и динамические механические
свойства.
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ПОСТАНОВКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ 
И ИССЛЕДУЕМЫЕ МАТЕРИАЛЫ

Исследуемые в настоящей работе образцы из
вольфрама с никелем и железом были получены в
лабораторных условиях по технологии ЖФС.
Предварительно осуществляли прессование ших-
ты в пресс-форме из графита давлением 20 МПа
(ВНЖ 90) и 25 МПа (ВНЖ 95). Спекание заготов-
ки проводили в индукционной печи в среде осу-
шенного водорода по режиму: нагрев до темпера-
туры 950°С за 0.5 ч, выдержка в течение 1 ч; нагрев
до температуры 1350°С (ВНЖ 90) и 1390°С (ВНЖ
95) за 1.5 ч, выдержка в течение 1 ч, охлаждение
вместе с печью.

Эксперименты по ударному нагружению
плоских образцов из сплавов ВНЖ проводили по
схеме, приведенной на рис. 1 (материалы ударни-
ка, экрана, кольца и образца – сплав ВНЖ, под-
ложки – фторопласт; все размеры сборки приве-
дены на рисунке). Выбор условий проведения
опытов (размеры сборки, материал подложки,
скорости соударения) определялся требованием
создания в срединном сечении образца условий
для возникновения растягивающих напряжений
и, соответственно, откольного разрушения и не-
обходимостью сохранения образцов для их даль-
нейшего металлографического анализа. Перво-
начальной целью экспериментов было исследо-
вание откольного разрушения сплавов ВНЖ 90 и
ВНЖ 95.

Разгон ударника осуществлялся в стволе лег-
когазовой установки пушечного типа калибра
40 мм. Скорость подлета ударника к мишени
(экран + образец + подложка) варьировалась в
диапазоне (134–199) м/с, ее значение определяли
с помощью специального лазерного устройства,

позволяющего проводить измерения с относи-
тельной погрешностью ~3%. В такой постановке
эксперимента амплитуда ударной волны, созда-
ваемой в исследуемых материалах, оставалась по-
стоянной по всей толщине образца.

Оценку максимальных значений напряжений
и длительности воздействия ударной волны, ко-
торые создавались в образцах, в рассмотренной
постановке эксперимента и при различных ско-
ростях нагружения проводили по результатам
численного моделирования.

После каждого эксперимента методом опти-
ческой металлографии с помощью микроскопа
AXIOVERT 40MAT изучали структуру сохранен-
ных после нагружения образцов.

Также предварительно исследовали структуру
сплава ВНЖ 90 и ВНЖ 95 после спекания.

Структура сплава ВНЖ 90 (90 вес. % W,
7 вес. % Ni, 3 вес. % Fe; ρ0 = 17.1 г/см3) представ-
лена на рис. 2. Сплав имеет неоднородную струк-
туру, состоящую из частиц вольфрама (средний
размер 35 ± 12 мкм) и γ-твердого раствора Ni–Fe.

Структура сплава ВНЖ 95 (95 вес. % W,
3.5 вес. % Ni, 1.5 вес. % Fe; ρ0 = 18.1 г/см3) приве-
дена на рис. 3. Средний размер частиц вольфрама
60 ± 30 мкм.

Различие в составе, как следует из приведен-
ных фотографий, приводит к различиям в микро-
структуре: в сплаве ВНЖ 90 частицы вольфрама
имеют округлую форму, между ними больший
объем занят раствором Ni–Fe; структура ВНЖ 95
более плотноупакованная, частицы имеют форму
многоугольников, прослойки Ni–Fe между ними
тонкие.

Рис. 1. Схема эксперимента по нагружению образцов
из ВНЖ.
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Рис. 2. Структура сплава ВНЖ 90 в исходном состо-
янии.
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РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ

Сплав ВНЖ 90. С образцами из сплава ВНЖ 90
было проведено четыре опыта, в которых ско-
рость соударения ударника и экрана составляла:
Wуд = 134, 139, 145, 172 м/с (соответственно в об-
разцах создавались напряжения σх в диапазоне от
~2.8 до 3.9 ГПа) [2].

На рис. 4 приведены фотографии поперечных
срезов образцов, на которых видно, что степень
их откольного разрушения возрастает с увеличе-
нием скорости нагружения. Зарегистрированы
различ-ные стадии откольного разрушения: за-
рождение микротрещин при Wуд = 134 м/с, стадия

роста трещин при Wуд = 139 и 145 м/с и образова-
ние магистральной трещины при скорости соуда-
рения Wуд = 172 м/с.

Исследование поперечных срезов испытанных
образцов при большем увеличении (на рис. 5 при-
ведена микроструктура сплава ВНЖ 90 после
проведения опытов по ударному нагружению об-
разцов со скоростями Wуд = 134 и 172 м/с) показа-
ло, что трещины формируются и разрастаются в
области γ-твердого раствора Ni–Fe, не затрагивая
частиц вольфрама. При этом частицы вольфрама
не деформировались, сохранили свои размеры и
форму.

Сжатие образцов сплава ВНЖ 90 до конечных
значений деформаций εк ~ 20% и εк ~ 75%, прове-
денное соответственно на испытательных прес-
сах (скорость деформации dε/dt ~ 0.15 с–1) и со-
ставных стержнях Гопкинсона (dε/dt ~ 5250 с–1),
показало, что форма частиц вольфрама измени-
лась: они вытянулись в направлении, перпенди-
кулярном направлению приложения нагрузки
(рис. 6).

Рис. 3. Структура сплава ВНЖ 95 в исходном состо-
янии.

100 мкм

Рис. 4. Фотографии поперечного среза образцов из
сплава ВНЖ 90: а – Wуд = 134 м/с, б – Wуд = 139 м/с,
в – Wуд = 145 м/с, г – Wуд = 172 м/с.

2500 мкм
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Рис. 5. Микроструктура сплава ВНЖ 90 после нагру-
жения образцов со скоростями: а – Wуд = 134 м/с, б –
Wуд = 172 м/с.
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Различие в форме частиц W при ударно-волно-
вом нагружении и при сжатии, возможно, связа-
но не только с величиной конечной деформации
εк, которая при ударном нагружении составляет
несколько процентов, но и со скоростью дефор-
мирования (при ударно-волновом нагружении –
dε/dt ~ 105 с–1).

Сплав ВНЖ 95
Эксперименты с образцами из сплава ВНЖ 95

проводили также по схеме, представленной на
рис. 1. Подлетная скорость ударника в этих опы-
тах составляла: Wуд = 170, 182, 199 м/с (σх от ~3.8
до 4.8 ГПа). На рис. 7 приведены фотографии по-
перечных сечений образцов.

Как и в опытах со сплавом ВНЖ 90, в образцах из
ВНЖ 95 поврежденность возрастает с увеличе-нием
скорости соударения, трещины формируются и
разрастаются в области γ-твердого раствора Ni–Fe,
как это показано для опыта с Wуд = 199 м/с на рис. 8.

Так как в сплавах ВНЖ, рассмотренных в на-
стоящей работе, откольное разрушение происхо-
дит в растворе Ni–Fe, то этим можно объяснить
различие в значениях откольной прочности спла-
вов и хрупкого вольфрама [1–3].

Сравнение рис. 4г и 7а показывает, что при од-
ной скорости разгона ударника степень повре-
жденности в сплаве ВНЖ90 выше, чем в сплаве
ВНЖ95. Однако в ВНЖ 95, в отличие от ВНЖ 90,
трещины разветвляются в более широкой сре-
динной зоне образца, а при увеличении изобра-
жений поперечных срезов во всех образцах были
обнаружены линейные дефекты в самих вольфра-
мовых частицах (см., напр, рис. 9, Wуд = 170 м/с),
которые представляют собой полосы, пересекаю-
щие частицы вольфрама. Эти дефекты явно свя-
заны с кристаллографической ориентировкой ча-
стиц. Подобные линейные дефекты ранее были

Рис. 6. Структура сплава ВНЖ 90 после опытов на сжа-
тие: а – dε/dt ~ 0.15 с–1, εк ~ 20%, б – dε/dt ~ 5250 с–1,
εк ~ 75%.

100 мкм(а)

100 мкм(б)

Рис. 7. Фотографии поперечного среза образцов из
сплава ВНЖ 95: а – Wуд = 170 м/с, б – Wуд = 182 м/с,
в – Wуд = 199 м/с.

(а)
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(в) 2500 мкм

2500 мкм

2500 мкм

Рис. 8. Структура сплава ВНЖ 95 в области откольной
трещины после ударного нагружения со скоростью
Wуд = 199 м/с.

100 мкм
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выявлены в некоторых других металлах, в частно-
сти, в меди [9, 10].

По методике, предложенной ранее для изме-
рения концентрации полос в меди по соотноше-
нию количества зерен, содержащих полосы, к об-
щему количеству зерен [9], было проведено изме-
рение концентрации линейных дефектов в
образцах сплава ВНЖ 95 после нагружения. Ре-
зультаты измерения приведены на рис. 10, изме-
рение проводили по всему диаметру образца.

Линейные дефекты наблюдаются практически
во всем объеме образцов, при этом наибольшее
их количество во всех трех образцах находится
вблизи поверхности соударения. При удалении от
поверхности удара их концентрация монотонно
спадает. Максимальное количество дефектов за-
фиксировано в образце, при нагруженнии кото-
рого скорость ударника была наибольшей Wуд =
= 199 м/с. При этом надо отметить, что в сплаве
ВНЖ 90 линейные дефекты отсутствуют и это, судя
по всему, связано с большим количеством в этом
сплаве менее плотного, чем вольфрам, γ-твердого
раствора Ni–Fe.

Можно отметить, что наличие в срединной ча-
сти образцов откольной поврежденности не вли-
яет на ход зависимости концентрации линейных
дефектов от глубины (отсутствуют особенности
на кривых в области трещин на глубине ~2 мм).
Из этого следует вывод, что дефекты в частицах
вольфрама сформировались во время движения
по образцу ударной волны еще до прихода волн
разгрузки, а наибольшая их концентрация вблизи
поверхности нагружения, возможно, связана с ее
шероховатостью, с наличием на ней структурных
неоднородностей и высоких градиентов напря-
жений.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведена серия экспериментов по ударно-
волновому нагружению и откольному разруше-
нию сплавов ВНЖ с различным содержанием ос-
новного элемента – вольфрама. Показано, что
разрушение сплавов ВНЖ 90 и ВНЖ 95 происхо-
дит по γ-твердому раствору Ni–Fe и не затрагива-
ет частиц вольфрама. Однако при сжатии образ-
цов в ударной волне в сплаве с большим содержа-
нием вольфрама (ВНЖ 95) были обнаружены
линейные дефекты, которые пересекают частицы
вольфрама и имеют, предположительно, двойни-
ковую природу. Определение концентрации по-
лос в образцах сплава ВНЖ 95 показало, что наи-
большее их количество во всех образцах наблюда-
ется вблизи поверхности соударения, при этом
они есть практически во всем объеме, и их кон-
центрация монотонно спадает при удалении от
поверхности удара.

При нагружении в практически одинаковых
условиях ширина зоны откольной поврежденно-
сти в ВНЖ 95 заметно больше, чем в ВНЖ 90.
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Проведены испытания сплава Al–6.25Mg–0.27Sc–0.46Mn–0.2Zn после гомогенизации на одноос-
ное сжатие при температурах 200, 300 и 400°С и скоростях деформации 1, 10 и 20 с–1. Получены кри-
вые сопротивления деформации, описывающие деформационное поведение сплава, которые пока-
зали существенную зависимость напряжения течения от температуры, но низкую скоростную чув-
ствительность. Выполнены расчеты параметра Зенера–Холломона с использованием трех функций
(гиперболического синуса, степенной и экспоненциальной). Получено значение энергии актива-
ции деформации, которое составило 239 кДж/моль. Наилучшие результаты по сходимости расчет-
ных и экспериментальных данных получены для экспоненциальной функции, для которой ошибка
не превышает 4%. Полученная модель может быть использована при моделировании процессов об-
работки металлов давлением или выборе температурно-деформационных режимов обработки спла-
ва системы Al–Mg–Sc.
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ВВЕДЕНИЕ
В области авиастроения, автомобильной про-

мышленности, аэрокосмического сектора одним
из востребованных материалов являются высоко-
прочные алюминиевые сплавы [1–4]. Долгое вре-
мя основным сплавом для сварных конструкций
летательных аппаратов был термически неупроч-
няемый сплав АМг6 (UNS A95654, AA5654) [5, 6].
Разработанные сплавы системы Al–Mg–Sc – но-
вое поколение сплавов, которые благодаря более
высокой прочности (в сравнении с АМг6), пре-
красной коррозионной стойкости и хорошей сва-
риваемости перспективны для использования во
многих отраслях [7–9]. Добавки Sc и Zr в состав
сплава Al–Mg приводят к формированию в про-
цессе деформационно-термической обработки
нановыделений фазы Al3(Sc,Zr) [10, 11] структур-
ного типа L12, обеспечивающих высокое упроч-
нение по механизму Орована [12]. Кроме того, ре-
зультаты многочисленных исследований показа-
ли, что данные частицы блокируют процессы
рекристаллизации даже при высоких температу-
рах и степенях деформации [13–17]. За последнее
десятилетие разработано несколько вариантов

сплавов с добавками Sc и Zr, которые отличаются
повышенными механическими свойствами
[10, 18, 19]. Вместе с тем их существенным недо-
статком является склонность к трещинообразова-
нию при содержании Mg в сплаве более 3 мас. %
[20]. Это говорит о необходимости определения
деформационного поведения сплавов Al–Mg–Sc
в процессе пластической деформации. Имеющи-
еся на данный момент данные о деформацион-
ном поведении сплавов системы Al–Mg–Sc(–Zr)
отличаются друг от друга ввиду использования
разных составов сплава. Кроме того, большин-
ство работ рассматривают диапазоны скоростей
деформации не выше 1–10 с–1, в то время как для
некоторых процессов обработки металлов давле-
нием (ОМД) эти значения могут быть выше
[14, 21–23].

При разработке новых технологий, оптимиза-
ции режимов деформации важно знать деформа-
ционное поведение металла. Это определяет в
том числе и энергосиловые параметры процесса.
Данные о пластическом течении могут быть ис-
пользованы для компьютерного моделирования,
которое позволяет в короткие сроки проанализи-
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ровать большое количество вариантов технологи-
ческого процесса [24–27]. На основе данных о де-
формационном поведении разработано несколь-
ко моделей эволюции микроструктуры [28–32],
которые помогают прогнозировать свойства ко-
нечной продукции на этапе выбора параметров
обработки.

Основная цель работы – изучение деформаци-
онного поведения и микроструктуры алюминие-
вого сплава Al–6Mg–0.3Sc в условиях пластиче-
ской деформации, а также получение данных, кото-
рые могут быть полезны для разработки режимов
деформации в промышленных условиях.

МЕТОДЫ 
И МАТЕРИАЛЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследования проводили для алюминиевого
сплава Al–6.25Mg–0.27Sc–0.46Mn–0.2Zn (Al–
6Mg–0.3Sc).

Слитки получены выплавкой в графитовую
изложницу, после чего их подвергали гомогени-

зационному отжигу при температуре 360°С и вре-
мени выдержки 12 ч.

Деформацию проводили при температурах 200,
300, 400°С и скоростях деформации 1, 10 и 20 с–1. Об-
разец в виде цилиндра диаметром 10 мм и высо-
той 15 мм нагревали до заданной температуры со
скоростью 5°С/с, после чего выдерживали 10 с
для выравнивания температуры по объему образ-
ца. Для контроля температуры к центральной ча-
сти образца приваривали термопару. Затем образ-
цы деформировали в горячем состоянии с вели-
чиной деформации е = 0.9–1.0 и немедленно
охлаждали в воде. В результате получены кривые
сопротивления деформации (рис. 1а–1в).

Твердость исходного слитка после гомогени-
зации составляла 100 ± 2 HV.

На образцах после деформации проводили из-
мерения микротвердости и анализ микрострукту-
ры в продольном сечении в трех зонах: А1 – в цен-
тре образца; А2 – на верхней поверхности; А3 –
на боковой поверхности.

Рис. 1. Кривые сопротивления деформации сплава Al–6Mg–0.3Sc при скорости деформации 1 (а), 10 (б) и 20 с–1 (в) и
увеличение температуры образцов в процессе осадки (г).
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НГУЕН и др.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Кривые сопротивления деформации. На рис. 1
представлены типичные кривые напряжение–де-
формация после горячей деформации на осевое
сжатие образцов. Как правило, напряжение тече-
ния увеличивается с уменьшением температуры
деформации при заданной скорости деформации
и снижается с уменьшением скорости деформа-
ции при заданной температуре деформации. В
начале каждого сжатия напряжение течения
быстро увеличивается из-за значительного эф-
фекта деформационного упрочнения (наклепа).
По мере увеличения деформации напряжение те-
чения начинает постепенно снижаться до посто-
янного уровня после достижения пикового значе-
ния. В этой области деформации сплавы начинают
динамически разупрочняться за счет процессов ди-
намического возврата. Фактически существует
конкуренция между наклепом и динамическим
разупрочнением.

Одновременно с этим при значительной вели-
чине деформации и высоких скоростях деформа-

ции (более 10 с–1) температура сплава начинает
повышаться за счет деформационного разогрева
(рис. 1г). Разогрев может достигать 50–100°С, что
приводит к снижению напряжения течения.

Также можно отметить, что для рассматривае-
мого сплава при снижении температуры пиковое
напряжение, до достижения которого происхо-
дит процесс упрочнения, достигается при боль-
шей величине деформации. При температуре
400°С максимальное напряжение течения зафик-
сировано при е ≈ 0.1. В то время как при 200°С оно
достигается уже при е = 0.3.

Определение параметров горячей деформации.
Влияние температуры и скорости деформации на
деформационное поведение металлических мате-
риалов описывается параметром Зенера–Холло-
мона, называемым температурно-скомпенсиро-
ванной скоростью деформации:

(1)

где  – скорость деформации (с–1); Т – абсолют-
ная температура деформации (К); R – газовая по-
стоянная (8.31 Дж/моль К); Q – энергия актива-
ции процесса, контролирующего горячую дефор-
мацию (кДж/моль).

Для возможности прогнозирования измене-
ния сопротивления деформации в зависимости
от заданных параметров: температуры, скорости
и степени деформации, были разработаны моде-
ли, которые учитывают и описывают процессы,
протекающие во время пластической деформа-
ции [33–36]. В данном случае рассматривается
три функции, описывающие значение сопротив-
ления деформации σ через степенную (2), экспо-

( ) ( )= ε = σ�exp ,
QZ AF

RT
ε�

ненциальную (3) зависимости и через гиперболи-
ческий синус (4).

Функция F(σ) может быть определена тремя
математическими выражениями:

(2)

(3)

(4)

где А, β, n, n' – константы исследуемого материа-
ла, подлежащие определению из данных экспе-
риментов, α = β/n'.

Для построения модели пластического тече-
ния необходимо нахождение энергии активации
Q, входящей в параметр Зенера–Холломона (1), и
установление связи между параметром Z и пико-
выми напряжениями деформирования σp. Ис-

пользуя экспериментальные кривые сопротивле-
ния деформации (рис. 1), были определены пико-
вые напряжения для каждой температуры и
скорости деформации.

После математических преобразований фор-
мул (1–4), получим уравнения для коэффициен-
тов n', β, n:

(5)

(6)

(7)

Данные коэффициенты могут быть найдены
как среднее значение углов наклона прямых, по-

строенных по зависимостям –  [ –

и [ –  (рис. 2).

Полученные по графикам значения составили
n = 23.8; n' = 29.1; β = 0.112. Отсюда коэффициент

Для определения энергии активации Q воз-
можно использовать следующие выражения:

(8)

(9)

(10)

Используя имеющиеся данные по экспери-
ментальным температурам и напряжениям, воз-

можно построить графики зависимости  

( )σ = σ ασ <'
для 0.8;

nF

( ) ( )σ = βσ ασ >exp  для 1.2;F

( ) ( )[ ]σ = ασ σsh для всех ,
nF
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dn
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и  от температуры 1/Т для всех имею-

щихся скоростей деформации (рис. 3). Среднее

значение угла наклона полученных графиков бу-

дет определять значение энергии активации Q.

В соответствии с описанными расчетами по-

лучены следующие значения энергии актива-

ции: 255.26 кДж/моль для уравнения (8),

239.01 кДж/моль для уравнения (9) и

244.63 кДж/моль для уравнения (10).

( )( )ασln sh Теперь, имея полученные значения Q, воз-
можно рассчитать значения Z и ln(Z) для каждой
температуры и скорости деформации (табл. 1).

С использованием рассчитанных значений
ln(Z), коэффициентов материала и значений со-
противления деформации возможно построить

графики зависимости ln(Z) от   и 

и по пересечению линии с вертикальной осью
определить искомые значения ln(A), ln(A') и ln(А'')
для трех рассматриваемых моделей (рис. 4). Исходя

σln , σ ( )( )ασln sh

Рис. 2. Определение коэффициентов (а) n', (б) β, (в) n.
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Рис. 3. Графики для определения значения энергии активации Q.
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из выполненных расчетов, данные значения со-
ставляют ln(A) = –97.5, ln(A') = 25.3 и ln(А'') = 51.4.

Далее остается определить расчетные значе-
ния сопротивления деформации σ по формулам:

(11)

(12)

(13)

Из графиков на рис. 5 видно, что наилучшие
результаты по сходимости получены для экспо-
ненциальной функции. Стоит отметить, что в
данном случае использовано небольшое количе-
ство экспериментальных данных для узкого диапа-
зона изменения скоростей деформации и темпера-
тур, как наиболее характерного для некоторых про-

 
σ =  

 

1 '

'
;

n
Z
A

( ) ( )−
σ =

β
ln ln "

;
Z A

( )σ =
α

1
1

sh .
nZa

A

цессов ОМД, таких как прокатка. Расширение
диапазона даст более точную модель.

Исходная микроструктура и фазовый состав
сплава. На рис. 6 представлены EDS-карты и ис-
ходная микроструктура литого сплава после гомо-
генизационного отжига при 360°С в течение 12 ч. В
процессе отжига Mg растворяется и равномерно
распределяется в алюминиевой матрице. Частиц
Sc, содержащей фазы кристаллизационного про-
исхождения, также в структуре сплава не обнару-
жено, что говорит о его полном растворении в
алюминиевой матрице в процессе кристаллиза-
ции сплава. Mn распределяется между алюмини-
евой матрицей и частицами нерастворимой Fe-
содержащей фазы. Как можно видеть из рис. 6а,
светлые включения, обнаруживаемые по грани-
цам дендритных ячеек, насыщены Fe и Mn, что
указывает на наличие Al6(Fe,Mn) фазы.

Микроструктура после горячей деформации.
Микроструктура сплава после деформации по
различным режимам представлена на рис. 7. Сле-

Таблица 1. Расчетные параметры Зенера–Холломона

T, °C , с–1

Z ln(Z)

степенная

функция

экспоненц.

функция

функция 

гиперб. синуса

степенная

функция

экспоненц.

функция

функция 

гиперб. синуса

200 1 1.6E+28 2.6E+26 1.1E+27 64.9 60.8 62.2

10 1.6E+29 2.6E+27 1.1E+28 67.2 63.1 64.5

20 3.2E+29 5.1E+27 2.1E+28 67.9 63.8 65.2

300 1 1.9E+23 6.3E+21 2.0E+22 53.6 50.2 51.4

10 1.9E+24 6.3E+22 2.0E+23 55.9 52.5 53.7

20 3.8E+24 1.3E+23 4.1E+23 56.6 53.2 54.4

400 1 6.6E+19 3.6E+18 9.9E+18 45.6 42.7 43.7

10 6.6E+20 3.6E+19 9.9E+19 47.9 45.0 46.0

20 1.3E+21 7.3E+19 2.0E+20 48.6 45.7 46.7

ε�

Рис. 4. Графики для определения коэффициентов A, A' и А''.
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дует отметь, что для изучаемого сплава характер-

на низкая скоростная чувствительность напряже-

ния течения. Так, увеличение скорости деформа-

ции в 20 раз (с 1 до 20 с–1) при температуре 200°С

приводит к незначительному повышению макси-

мального напряжения течения с 320 до 341 МПа,

что составляет всего 6.5%. Данный факт хорошо

отражается и в наблюдаемых микроструктурах.

Как можно видеть, увеличение скорости дефор-

мации практически не влияет на характер микро-

структуры. Ввиду относительно невысокой де-

формации хорошо выявляются исходные дендри-

Рис. 5. Сравнение расчетных значений сопротивления деформации с экспериментальными для (а) степенной функ-
ции; (б) экспоненциальной функции; (в) функции гиперболического синуса.
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Рис. 6. Микроструктура исходного литого сплава (а), распределение основных элементов по линии сканирования,
указанной на нижнем снимке на рис. 6а (б) и EDS карты (в) (после гомогенизационного отжига 360°С, 12 ч).
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ты первичного алюминия, которые несколько
вытягиваются в процессе деформации в направ-
лении, перпендикулярном направлению дефор-
мации. Следы рекристаллизации не обнаружива-
ются и при высокотемпературной деформации
400°С.

Таким образом, падение напряжения, наблю-
даемое на кривых деформации (рис. 1), можно от-

нести к явлениям возврата по механизму динами-

ческой полигонизации. Следует отметить, что

вблизи края образца (зона А3) наблюдаются чуть

более вытянутые дендриты, что особенно хорошо

заметно на рис. 7в, 7г. Последнее обстоятельство

можно связать с локализацией деформации в дан-

ной области ввиду особенностей протекания пла-

стической деформации при одноосном сжатии.

Аналогично микроструктуре анализ микро-

твердости сплава после деформации не выявил

существенных различий между значениями, по-

лученными для образцов, деформированных с

пониженной и повышенной скоростью при за-

данной температуре (рис. 8). Данный факт следу-

ет связать как с тем, что деформационное упроч-

нение для данной группы сплавов слабо меняется

с изменением скорости деформации, так и с тем,

что упрочнение также определяется наличием на-

ночастиц фазы Al3Sc, формирующимися в про-

цессе термо-деформационной обработки. Повы-

шение температуры деформации с 200 до 400°С

приводит к заметному снижению микротвердо-

сти, что обусловлено как более интенсивным раз-

витием процессов возврата при деформации,

приводящих к более низкому деформационному

упрочнению, так и огрублением наночастиц фазы

Al3Sc при нагревах свыше 350°С.

Рис. 7. Микроструктура сплава после осадки при Т = 200°С (а, б) и Т = 400°С (в, г): (a, в)  = 1 с–1; (б, г)  = 20 с–1.
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Рис. 8. Средняя микротвердость сплава Al–6Mg–
0.3Sc после осадки.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Выполнено исследование деформационного
поведения сплава Al–6Mg–0.3Sc в диапазоне
температур 200–400°С и скоростей деформации

1, 10 и 20 с–1. Проанализированы кривые течения
и микроструктуры после деформации, а также
определены основные параметры деформации ма-
териала в литом состоянии. На основе полученных
данных можно сделать следующие выводы:

1. При величинах деформации более 0.3 и ско-

ростях деформации более 10 с–1 температура
сплава начинает повышаться за счет деформаци-
онного разогрева. Разогрев может достигать 50–
100°С, что приводит к развитию процессов дина-
мического возврата и снижению напряжения те-
чения.

2. Для рассматриваемого сплава при снижении
температуры деформации пиковое напряжение,
до достижения которого происходит процесс
упрочнения, достигается при большей деформа-
ции. При 400°С максимальное напряжение тече-
ния зафиксировано при e примерно равном 0.1, в
то время как при 200°С оно достигается уже при
е = 0.3.

3. Сплав обладает низкой скоростной чувстви-
тельностью в заданном диапазоне скоростей де-
формации. Для температуры деформации 200°С

увеличение скорости деформации с 1 до 20 с–1

приводит к росту напряжения на ~6%. Дальнейшее
повышение температуры на каждые 100°С увеличи-
вает разницу напряжений еще на 6% (12 и 18% для
температур 300 и 400°С соответственно).

4. Анализ микроструктуры и твердости сплава
после деформации показал, что изменение ско-
рости деформации не оказывает влияния на ха-
рактер микроструктуры. Падение напряжения,
наблюдаемое на полученных кривых деформа-
ции, относится к явлениям возврата по механиз-
му динамической полигонизации. Повышение
температуры деформации с 200 до 400°С приво-
дит к заметному снижению микротвердости, что
обусловлено как более интенсивным развитием
процессов возврата при деформации, приводя-
щим к более низкому деформационному упроч-
нению, так и огрублением наночастиц фазы Al3Sc

при нагревах свыше 350°С.

5. Сравнение расчетных значений сопротивле-
ния деформации с экспериментальными показа-
ло, что наилучшие результаты по сходимости по-
лучены для экспоненциальной функции. Полу-
ченные данные могут быть использованы для
выбора оптимальных режимов деформации спла-
ва Al–6Mg–0.3Sc или моделирования пластиче-
ской деформации различными способами ОМД.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 21-79-00144)
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