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Проанализирована роль сдвиговых волн и влияние фокусировки фононов на анизотропию термо-
эдс электрон-фононного увлечения в монокристаллических нанопроводах калия при низких тем-
пературах. Для продольных компонент упругих мод использована теория деформационного потен-
циала. Для сдвиговых компонент колебательных мод использована константа электрон-фононного
взаимодействия, определенная ранее из сопоставления результатов расчета термоэдс с эксперимен-
тальными данными для объемных кристаллов калия. Показано, что сдвиговые волны вносят значи-
тельный вклад в термоэдс увлечения нанопроводов. В режиме кнудсеновского течения фононного
газа для нанопроводов со стороной сечения D = 5 × 10–6 см вклад медленной поперечной моды t2
при учете только продольной компоненты в направлениях [111] оказался на 32% меньше, а при учете
сдвиговой компоненты моды t2 он – на 12% больше, чем вклад продольных фононов. Определены
направления, соответствующие максимальным и минимальным значениям термоэдс увлечения на-
нопроводов. Показано, что в условиях конкуренции граничного и объемных механизмов релакса-
ции фононов с увеличением поперечного сечения нанопроводов анизотропия термоэдс увлечения
изменяется немонотонным образом Она превышает 30%, не только в режиме кнудсеновского тече-
ния фононного газа, но и при толщине образцов на два порядка большей. Это делает анизотропию
термоэдс доступной для экспериментальных исследований.
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1.ВВЕДЕНИЕ

В работах [1–4] было проанализировано влия-
ние фокусировки фононов на термоэдс увлече-
ния и решеточную теплопроводность объемных
кристаллов калия и наноструктур на его основе, а
также определен спектр и вектора поляризации
фононов. В этих работах при анализе термоэдс и
решеточной теплопроводности предполагали, что
квазипоперечные фононы в кристаллах калия мо-
гут взаимодействовать с электронами только бла-
годаря их продольной компоненте, а константа де-
формационного потенциала E0λ одинакова для
всех колебательных мод. Согласно [5–7], E0λ ≈
≈ (n/N(εF)) = (2/3)εF ≈ 1.41 эВ,  – концентрация
электронов, N(εF) – плотность состояний на
уровне Ферми. Было показано, что при низких
температурах вклад медленных квазипоперечных
мод в термоэдс увлечения в кристаллах калия, ко-
торый ранее не учитывали (см. [8–12]), на поря-
док величины превышал вклад продольных фо-
нонов. Однако оказалось, что этого приближения

недостаточно для объяснения эксперименталь-
ных данных [11]. Расчет термоэдс увлечения объ-
емных кристаллов калия в работе [4] интервале
Т = 1–3 К дал значения, почти в два раза мень-
шие данных работы [11].

В работе [13] впервые учтено влияние сдвиго-
вых волн на электрон-фононную релаксацию и
термоэдс увлечения в металлах при низких темпе-
ратурах. Из сопоставления результатов расчета
термоэдс и решеточной теплопроводности в объ-
емных кристаллах калия с экспериментальными
данными [11] в работе [13] определена константа
электрон-фононного взаимодействия для сдви-
говых компонент колебательных мод E0t = 0.11 эВ.
Она оказалась на порядок величины меньше, чем
следует из теории деформационного потенциала
для продольных компонент [5–7]: E0L ≈ (n/N(εF)) =
= (2/3)εF ≈ 1.41 эВ,  – концентрация электронов,
N(εF) – плотность состояний на уровне Ферми.
На необходимость учета влияния сдвиговых волн
на электрон-фононную релаксацию в щелочных
металлах указывал Займан в [5, 14]. Поскольку

n

n
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сфера Ферми в щелочных металлах подходит до-
статочно близко к границе зоны Бриллюэна, то
должна деформироваться в соответствии с симмет-
рией решетки. Благодаря анизотропии спектра
фермиевские электроны получают возможность
взаимодействовать со сдвиговыми деформациями,
т.е. с поперечной компонентой колебательных мод
(см. [5, 15]). Однако отклонение поверхности Фер-
ми от сферической в кристаллах калия мало, оно
составляет 7%. Поэтому полученное в [13] соотно-
шение констант E0L и E0t не является удивитель-
ным. Оно существенно отличается от полупро-
водниковых кристаллов, где благодаря значи-
тельно большей анизотропии спектра носителей
тока константа E0t на два порядка больше, и, как
правило, превышает значение E0L для продоль-
ных фононов мод (см., напр., [15, 16]).

Основной целью настоящей работы является
анализ влияния сдвиговых волн на анизотропию
термоэдс увлечения в монокристаллических на-
нопроводах калия при низких температурах. По-
лученные в работе результаты открывают новые
перспективы для экспериментальных исследова-
ний электрон-фононной релаксации в щелочных
и благородных металлах, а также влияния фоку-
сировки фононов на термоэдс увлечения в нано-
структурах на их основе.

2. ЭЛЕКТРОН-ФОНОННАЯ РЕЛАКСАЦИЯ
В УПРУГО-АНИЗОТРОПНЫХ КРИСТАЛЛАХ

Ранее при исследовании электрон-фононного
увлечения в металлах для фононов использовали
модель изотропной среды (см., напр., [8–12, 17–19]).
В этой модели электроны могут взаимодейство-
вать только с продольными фононами. В упруго-
анизотропных кристаллах распространяются ква-
зипродольные и квазипоперечные колебания, ко-

торые не являются ни чисто продольными, ни чи-
сто поперечными: их вектора поляризации  не
совпадают ни с направлением волнового вектора q,
ни с нормалью к нему [20–22]. Индекс поляриза-
ции L соответствует продольным фононам, t1 и t2 –
соответственно “быстрой” и “медленной” попе-
речным модам. Значения модулей упругости вто-
рого порядка при T = 4.2 K взяты из работы [21]. В
упруго-анизотропных металлах квазипоперечные
фононы могут взаимодействовать с электронами и
вносить вклад в термоэдс увлечения за счет про-
дольной компоненты, которая определяется ска-
лярным произведением  n = (q/q) – единич-
ный волновой вектор фонона. В работе [13] сфор-
мулирован феноменологический метод, который
позволяет учесть влияние сдвиговых волн на элек-
трон-фононную релаксацию и термоэдс увлечения
в металлах. Он основан на том, что поле смещений
в упругой среде u = A eλ(q)exp(i(ωt – qr)) можно
представить в виде суммы двух слагаемых: первое
из них характеризует потенциальное поле, обуслов-
ленное деформациями сжатия и растяжения, – по-
ле смещений для продольных волн, а второе–
вихревое поле, обусловленное сдвиговыми де-
формациями, для поперечных волн (см. подроб-
нее [21], раздел 3):

(1)
Поэтому согласно [13] фурье-образ матрично-

го элемента электрон-фононного взаимодей-
ствия при выделении продольных и поперечных
компонент векторов поляризации колебательных
мод можно представить в виде:

(2)

Фазовые скорости фононов  определе-
ны в работах [1–3].

Отметим, что в отличие от модели изотропной

среды, эффективная константа связи 
является функцией углов θ и ϕ, которые опреде-
ляются квадратами продольных и поперечных
компонент векторов поляризаций (см. табл. 1).
Для продольных фононов отклонение от изо-
тропного распределения малы, они не превышает
10% (см. [13], рис. 1). Однако для медленной по-

перечной моды величина  меняется до-
статочно резко за счет вклада продольной компо-
ненты, тогда как вклад сдвиговой компоненты
остается практически изотропным (см. [13], рис. 1,
кривая 3).
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Таблица 1. Средние значения продольных и попереч-
ных компонент колебательных мод, а также их безраз-
мерных скоростей релаксации на электронах, соглас-
но формуле (6)
Переменная L T1 T2

0.9649 0.0028 0.0323

0.0351 0.9972 0.9677
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3. РОЛЬ СДВИГОВЫХ ВОЛН В ТЕРМОЭДС 
УВЛЕЧЕНИЯ НАНОПРОВОДОВ

ИЗ КРИСТАЛЛОВ КАЛИЯ

Детали расчета термоэдс увлечения приведены
в работах [2–4], поэтому их здесь мы не воспроиз-
водим, а ограничимся конечными выражениями:

(3)

Здесь kB – постоянная Больцмана, Т – темпе-

ратура,  и  – проекции групповой скорости и
единичного волнового вектора фонона на на-
правление градиента температур.

(4)
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Здесь  – функция Планка, фурье-компо-

нента  определена выражением (2). В ра-
ботах [8–11] исследования термоэдс и решеточной
теплопроводности проводили на кристаллах калия
с концентрацией электронов ne = 1.4 × 1022 см–3,
kF = 0.75 × 108 см–1, эффективной массой mF =
= 1.1m0 (m0 – масса свободного электрона), εF ≈
≈ 2.12 эВ, ρ ≈ 0.91 × 108 г см–3. Для актуальных ме-
ханизмов рассеяния скорость релаксации фоно-
нов может быть представлена в виде [1–4]:

(5)

Здесь  и  – скорости релакса-
ции фононов на границах и изотопическом бес-
порядке (см. [1–4]). Согласно оценкам [1, 2, 11],
вклад изотопического рассеяния в теплосопротив-
ление кристаллов калия при Т = 2 К мал, составляет
менее 1.5%. Параметры  и  являются
безразмерными скоростями релаксации фононов на
электронах и дислокациях [1, 4]. Согласно [1, 2],

 ≅   –
концентрация дислокаций, параметр  для об-

0
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Рис. 1. Угловые зависимости средних длин пробега  (кривые 4), а также длин пробега продольных (кривые 3),
быстрых (кривые 2) и медленных квазипоперечных фононов (кривые 1), рассчитанных в режиме граничного рассея-
ния, для образцов калия с квадратным сечением D = 5 × 10–6 см и длиной L = 50 D в случаях, когда градиент темпера-
туры вращается в плоскости грани куба (а), в диагональной плоскости (б).
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разцов с различной степенью деформации опре-
делен в [13] (см. табл. 1). Скорость релаксации
фононов с поляризацией λ на электронах можно
представить в виде:

(6)

Как видно из табл. 2, скорость релаксации
продольных фононов на электронах в 25 раз боль-
ше, чем для моды t2. Из (5) видно, при понижении
температуры роль рассеяния на дислокациях и
электронах уменьшается.

Рассмотрим влияние фокусировки фононов
на анизотропию термоэдс увлечения в нанопро-
водах с квадратным сечением D = 5 × 10–6 см и
длиной L = 50 D в режиме граничного рассея-
ния. В этом случае размерное квантование элек-
тронного спектра можно не учитывать, посколь-
ку поперечные размеры нанопровода D гораздо
больше длины волны электрона:энергия Ферми
εF ≅ 2.12 эВ, длина волны фермиевского электро-
на ~(10–8–10–7) см, что гораздо меньше попереч-
ного размера нанопровода. Анализ, проведенный
в работе [23] (см. также [24]) показал, что для на-
нопроводов с диаметрами большими 50 нм в ин-
тервале температур от 20 до 50 К теплопровод-

ность следовала зависимости  как и теп-
лоемкость объемных образцов в теории Дебая.
Поэтому при указанных ограничениях влиянием
пространственного конфаймента на спектр аку-
стических мод можно пренебречь и использовать
модель анизотропного континуума для анализа
фононного транспорта в нанопроводах.

В этом случае термоэдс увлечения нанопрово-
дов может быть представлена в виде:

(7)

В этом пределе термоэдс увлечения в нанопро-
водах будет анизотропной и следовать зависимо-
сти  ([2, 3]). Однако при доминирую-
щей роли объемных механизмов релаксации фо-
нонов на электронах и дислокациях термоэдс
увлечения в калии будет изотропной и следовать
асимптотики  [4–13]. Скорости ре-
лаксации фононов на границах определяются ку-
сочно-гладкими функциями для различных ин-
тервалов углов, определяемых соотношениями
между компонентами групповой скорости и гео-
метрическим параметром  [2, 24]. При

выполнении неравенств  и 

или  и :

(8)

При выполнении противоположных нера-
венств они имеют вид:

(9)

Как видно из формул (8) и (9), с уменьшением
D скорости релаксации на границах возрастают.
Поэтому для реализации кнудсеновского течения
фононного газа в кристаллах калия необходимо
уменьшить поперечные размеры нанопроводов
до D < 10–5 см, чтобы диффузное рассеяние фоно-
нов на границах образца было более эффективно,
чем в объемных механизмах релаксации.

Мы зафиксировали температуру 2 К и рассчи-
тали угловые зависимости термоэдс увлечения и

вклады в нее от различных ветвей фононного
спектра при вращении градиента температуры в
плоскостях {100} и {110} (см. рис. 1). Из сравнения
рис. 1 и 2 видно, что для всех мод угловые зависи-
мости термоэдс увлечения качественно согласу-
ются с зависимостями длин свободного пробега.
Длины свободного пробега достигают макси-
мальных и минимальных значений в направлени-
ях фокусировки и дефокусировки фононов: для
медленной квазипоперечной моды – это направ-
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ления  соответствующих груп-
повым скоростям в точках нулевой кривизны на
изоэнергетических поверхностях и направлениях
дефокусировки – [111], соответственно (см. рабо-
ты [1–3]). Для продольных фононов – наоборот:
направления фокусировки – [111], а минимумы –
в направлениях дефокусировки – [001]. Из рис. 2
следует, что величины термоэдс колебательных
мод также достигают максимальных и минималь-
ных значений в направлениях фокусировки и де-
фокусировки фононов. Это неудивительно, так
как, чем больше длина свободного пробега отно-
сительно рассеяния фононов на границах образ-
ца, тем больше вероятность электрона столкнуть-
ся с неравновесным фононом и получить допол-
нительный импульс от градиента температуры.

Как видно из рис. 2, преобладающий вклад в
термоэдс увлечения нанопроводов вносят мед-
ленные квазипоперечные фононы: их вклады в
симметричных направлениях [001], [011] и [111]
составляют 78, 65 и 57% соответственно (см.
рис. 1). Это связано с аномально большим вкла-
дом моды t2 в решеточную теплоемкость, которая
в дебаевском приближении в 21 раз больше, чем
для продольных фононов [4]:

(10)

θ = ± πmax 0.58 ( 2) ,n

=2 1: : : 0.78 : 0.184 : 0.0366 : 1.t t L
V V V VС С С C

Анизотропия вкладов в термоэдс для моды t2
достаточно велика – отношения вкладов имеет
вид:  = 
Вклады продольных фононов в термоэдс увлече-
ния также являются сильно анизотропными,
они достигают максимумов в направлениях фо-
кусировки – [111], а минимумов – в направлени-
ях дефокусировки [001]:  :  =
=  Поскольку направления дефокуси-
ровки и минимумы вклада моды t2 соответствуют
направлениям фокусировки и максимумам вклада
продольных фононов, то в значительной степени
они компенсируют друг друга. Поэтому анизотро-
пия полной термоэдс значительно уменьшается:

 :  =  Заме-
тим, что при измерении термоэдс в симметричных
направлениях ее анизотропия будет значительно
меньше:  :  =  Вклад
сдвиговой компоненты моды t2 в термоэдс увлече-
ния по порядку величины совпадает с вкладом
продольных фононов (см. рис. 2, кривая 2b).
Сдвиговые волны оказывают значительное влия-
ние на соотношение вкладов моды t2 и продоль-
ных фононов, а также на анизотропию термоэдс
увлечения. В направлениях фокусировки про-

α α α α2 2 2 2

max

{100} {100} {110} {110}
θ [100] [110] [111]: : :t t t t 2 : 1.5 : 1.4 : 1.

α α{110} {100}
[111] [110]:L L α {100}

[100]
L

2.5 : 1.9 : 1.

α α
max

{100} {110}
θ [110]: α α{100} {110}

[100] [111]: 1.32 : 1.1 : 1.01 : 1.

α α{110} {100}
[110] [100]: α{110}

[111] 1.1 : 1.01 : 1.

Рис. 2. Угловые зависимости термоэдс  (мкВ/К) (кривые 4), вкладов продольных  (кривые 3), квазипопереч-

ных фононов  (кривые 2) и  (кривые 1), а также вкладов от продольной (кривые 2a) и сдвиговой (кривые 2b)
компоненты моды t2, рассчитанные в режиме кнудсеновского течения фононного газа, для нанопроводов калия с
квадратным сечением D = 5 × 10–6 см и длиной L = 50D в случаях, когда градиент температуры вращается в плоскости
грани куба (а), в диагональной плоскости (б). Штриховая кривая 4c – полная термоэдс с учетом объемных механизмов
релаксации для образца К5 с ε ≈ 0.053.
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дольных фононов [111] вклад моды t2  без
учета сдвиговой компоненты оказался на 32%
меньше, чем вклад  Однако при учете сдви-

говой компоненты моды t2 вклад  стал на

12% больше, чем вклад  Для нанопроводов с
D = 5 × 10–6 см граничное рассеяние вносит доми-
нирующий вклад в релаксацию фононов. Роль
объемных механизмов мала: они обеспечивают
уменьшение термоэдс увлечения от 1.5 до 5% для
нанопроводов калия с ε = 0, и от 2 до 7% для на-
нопроводов на основе К5 с ε ≈ 0.053.

4. АНИЗОТРОПИИ ТЕРМОЭДС УВЛЕЧЕНИЯ 
В УСЛОВИЯХ КОНКУРЕНЦИИ 
ГРАНИЧНОГО И ОБЪЕМНЫХ 

МЕХАНИЗМОВ РЕЛАКСАЦИИ ФОНОНОВ

Рассмотрим изменение анизотропии термоэдс
увлечения в условиях конкуренции граничного и
объемных механизмов релаксации фононов. С
увеличением поперечного сечения нанопроводов
скорость релаксации фононов на границах ослаб-
ляется, а роль объемных механизмов возрастает.
В результате этого анизотропия вкладов продоль-

α 2{110}
[111]
t

α {110}
[111] .L

α 2{110}
[111]
t

α {110}
[111] .L

ной и квазипоперечных мод в термоэдс увлече-
ния монотонно уменьшается (см. рис. 3). Из
рис. 3 видно, что кривые 3 и 3а соответствуют за-
висимостям максимальных и минимальных вели-
чин термоэдс увлечения для образца К4 с ε ≈ 0.1 от
D. При  они выходят на насыще-
ние и сливаются в одну линию. В этом пределе до-
минируют объемные механизмы релаксации, и зна-
чения термоэдс слабо зависят от геометрических
параметров образцов. Поэтому для образцов с раз-
личной концентрацией дислокаций при 
рассчитанные значения термоэдс увлечения сов-
падают с полученными в [11] для образцов с пря-
моугольным сечением  =  Как
видно из рис. 3, во всем исследованном интерва-
ле D вклад сдвиговой компоненты значительно
превышает вклад быстрой поперечной моды.
При D = 5 × 10–6 см он на 32% больше минималь-
ного значения вклада  (см. рис. 1а), а при D >
> 4 × 10–5 см он становится больше максимально-
го значения вклада  (см. рис. 3 кривая 4). При

переходе к объемным образцам ( )
вклад сдвиговой компоненты для образца К4 с ε ≈ 0.1
превышает  в 4 раза (см. рис. 3 кривые 2b и 3).

В области малых значений D поперечного се-
чения  доминирует граничное рассея-
ние, и кривые, соответствующие различным кон-
центрациям дислокаций, для каждого направле-
ния теплового потока сливаются в одну (см. рис. 3
кривые 1, 2, 3). А для больших значений попереч-
ного сечения  кривые, соответству-
ющие образцам с различными концентрациями
дислокаций, расходятся, и при  они
выходят на насыщение, соответствующее значе-
ниям для объемных образцов (см. рис. 3).

Следует отметить, что с увеличением попереч-
ного сечения нанопроводов максимальная ани-
зотропия термоэдс увлечения, пропорциональ-
ная отношению  изменяется не-
монотонным образом (см. рис. 4). При переходе
от режима кнудсеновского течения фононного
газа ( ) к режиму объемных механиз-
мов релаксации ( ) она сначала возрас-
тает от 32% при D ≈ 10–6 см, достигая максимума
36% при D ≈ 3 × 10–5 см, затем уменьшается и при
D ≥ 0.1 см исчезает (см. рис. 4). Этот эффект обу-
словлен тем, что продольные фононы значитель-
но сильнее рассеиваются на электронах, чем мед-
ленные поперечные и их относительный вклад
уменьшается и изотропизируется значительно
быстрее, чем  Поэтому минимум термоэдс, в
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Рис. 3. Зависимости максимальных значений полной
термоэдс увлечения от толщины D нанопроводов ка-
лия c концентрацией дислокаций: ε = 0, ε ≈ 0.053 (К5)
и ε ≈ 0.1 (К4) кривые 1, 2 и 3 соответственно. Кри-
вая 3a дает зависимость минимальных значений пол-

ной термоэдс увлечения  кривые (4, 4a), (5, 5а) и
(6, 6a) – зависимости максимальных и минимальных

значений вкладов продольных  медленных и
быстрых квазипоперечных фононов, соответственно;
кривая 5b – вклад сдвиговых волн калия К4 c концен-
трацией дислокаций с ε ≈ 0.1.
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который значительный вклад вносят L-фононы,
убывает быстрее, чем максимум термоэдс, опре-
деляемый главным образом вкладом t2-моды (см.
рис. 2 и 3). В результате анизотропия термоэдс
увлечения изменяется немонотонным образом.
Причем чем меньше концентрация дислокаций,
тем анизотропия – больше (см. рис. 4). Такие ве-
личины анизотропии термоэдс вполне доступны
экспериментальному определению. Из рис. 4 сле-
дует, что анизотропия термоэдс в 30% достигает-
ся не только в режиме кнудсеновского течения
фононного газа D < 10–5 см, но и при толщинах
образцов, на два порядка больших: D ≈ (0.4–2) ×
× 10–3 см. Отметим, что эта особенность анизо-
тропии термоэдс существенно упрощает пробле-
му экспериментальной проверки рассчитанных в
настоящей работе эффектов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проанализирована роль сдвиговых волн в тер-
моэдс увлечения нанопроводов калия при низких
температурах. Основные результаты работы мож-
но сформулировать следующим образом.

1. Анализ термоэдс увлечения показал, что сдви-
говые волны вносят значительный вклад в термо-
эдс увлечения нанопроводов. По порядку величи-
ны он совпадает с вкладом продольных фононов, а
в некоторых направлениях превосходит его. Вклад
моды t2 при учете только продольной компоненты в
направлениях [111] оказался на 32% меньше, а при
учете сдвиговой компоненты моды t2 он – на 12%
больше, чем вклад продольных фононов.

2. Определены направления, соответствующие
максимальным и минимальным значениям тер-
моэдс увлечения нанопроводов. Установлено,
что вклады колебательных мод в термоэдс дости-
гают максимальных и минимальных значений в
направлениях фокусировки и дефокусировки фо-
нонов.

3. Показано, что в условиях конкуренции гра-
ничного и объемных механизмов релаксации фо-
нонов с увеличением поперечного сечения нано-
проводов анизотропии термоэдс увлечения изме-
няется немонотонным образом. Этот эффект
обусловлен конкуренцией вкладов t2-моды и L-фо-
нонов в термоэдс увлечения в направлениях [111] и
существенно более сильной релаксацией L-фоно-
нов на электронах при увеличении поперечных
размеров нанопроводов. Причем величины анизо-
тропии термоэдс, достаточные для эксперимен-
тальной проверки, достигаются не только в режиме
кнудсеновского течения фононного газа, но и при
толщинах образцов на два порядка больших.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Функ-
ция”, № AAAA-A19-119012990095-0).
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Способность кобальта реализовать различные зарядовые и спиновые состояния в оксидных соеди-
нениях в зависимости от температуры, давления, легирования периодически становится темой на-
учной полемики и является частой причиной неоднозначности в интерпретации результатов экспе-
риментов. В настоящей работе будут рассмотрены кобальтиты: оксидные соединения кобальта, в
которых кобальт находится в степени окисления (в зарядовом состоянии) 3+. В этих соединениях ио-
ны Co3+ могут находиться в следующих спиновых конфигурациях: высокоспиновой, низкоспиновой и
промежуточно-спиновой. На основе диаграмм Танабе–Сугано приведены условия формирования
различных спиновых состояний. Показано,каким образом рентгеноспектральные методы – рентге-
новская фотоэлектронная, эмиссионная и абсорбционная спектроскопия, а также рентгеновский
магнитный дихроизм – могут быть использованы для исследования кобальтитов. С помощью рент-
геновских абсорбционных Co L2,3-спектров, проявляющих богатую структуру, можно определять
зарядовые и спиновые состояния ионов кобальта. Эти спектры могут быть воспроизведены атомо-
подобными мультиплетными расчетами, которые являются многоэлектронными и используют
энергетическое расщепление атомных орбиталей полем лиганда в качестве свободного параметра.
Абсорбционные K-спектры кислорода имеют зонный характер; за счет примешивания 3d-состоя-
ний кобальта к 2p-состояниям кислород с помощью этих спектров можно оценивать спиновое со-
стояние ионов кобальта и проводить фазовый анализ кобальтитов после внешних воздействий. По-
казана возможность определения спиновых состояний ионов кобальта по рентгеновским эмисси-
онным Co Kβ-спектрам (электронный переход ), чувствительным к спиновому состоянию
3d-электронов благодаря сильному обменному взаимодействию между 3p-дыркой и 3d-орбиталями
в конечном состоянии эмиссионного процесса. Классическим примером кобальтитов с низкоспи-
новой конфигурацией ионов кобальта  является кобальтит лития LiCoO2: широко известный ма-
териал для катодов источников тока. Рассмотрена природа дырок в дефектных кобальтитах типа
LixCoO2 ( ). Показано, что дырки, возникающие из-за дефектов по литиевой подрешетке, име-
ют кислородную природу. В кобальтите LaCoO3, который также содержит трехвалентные ионы ко-
бальта, при температуре выше 90 K происходит переход из низкоспинового в высокоспиновое со-
стояние; рассмотрена возможность реализации в этом соединении промежуточно-спинового со-
стояния. Приведены результаты рентгеноспектральных исследований перовскитов двойного
замещения Ln1 – xBxCo1 – yMyO3 (Ln – лантаноид, B – Ca или Sr, M – переходный элемент), показа-
ны изменения зарядовых состояний ионов кобальта при легировании перовскитов. Систематизи-
рованы результаты экспериментального определения спиновых состояний в октаэдрах и пирамидах
кобальтитов LnBaCo2O6 – δ (Ln – редкоземельный элемент, ) при температурах ниже и вы-
ше перехода металл – изолятор. Рассмотрены способы определения спиновых состояний на основе
рентгеноспектральных данных. В последнем разделе статьи показано, как можно определить заря-
довое состояние и содержание ионов кобальта в легированных слоистых кобальтитах LnBaCo4O7 с
помощью рентгеновской абсорбционной спектроскопии. В этих соединениях ионы кобальта нахо-
дятся в тетраэдрах и, следовательно, трехвалентные ионы кобальта должны быть исключительно в
высокоспиновом состоянии.

Ключевые слова: кобальтиты, легирование, зарядовые состояния, спин, рентгеновские абсорбцион-
ные спектры, рентгеновский магнитный циркулярный дихроизм, рентгеновская фотоэмиссия
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ВВЕДЕНИЕ
Уже на протяжении довольно значительного

времени внимание исследователей привлекают
оксидные соединения кобальта, поскольку ионы
кобальта в них способны реализовать различные
зарядовые и спиновые состояния в зависимости
от температуры, кислородной нестехиометрии,

легирования и пр. В данном обзоре мы обратимся
к кобальтитам (cobaltites): оксидным соединениям
кобальта, в которых кобальт находится в степени
окисления (в зарядовом состоянии) 3+. Оксид-
ные соединения четырехвалентных ионов кобальта
c высшей степенью окисления) обычно называют
кобальтатами (cobaltates).

Кобальтиты проявляют необычайно широкий
спектр физических свойств: сверхпроводимость,
переход металл – изолятор, магнитные переходы
и т.д. Богатый набор физико-химических свойств
делает кобальтиты перспективными материалами
для электродов, термоэлементов, кислородных
мембран, сенсоров и пр.

Трехвалентные ионы кобальта могут нахо-
диться в трех спиновых конфигурациях: высокос-
пиновой, низкоспиновой и промежуточно-спи-
новой. Состояния окисления (зарядовые состоя-
ния) и спиновые состояния ионов переходных
элементов определяют физические, в том числе и
магнитные свойства материалов. Рентгеновская
спектроскопия – абсорбция мягкого и жесткого
рентгеновского излучения, эмиссия, рентгенов-
ский магнитный дихроизм, фотоэмиссия – поз-
воляет определять как зарядовые, так и спиновые
состояния d-ионов.

1. СПИНОВЫЕ СОСТОЯНИЯ
ИОНОВ КОБАЛЬТА

Следующие спиновые конфигурации возможны
для трехвалентного иона кобальта в октаэдриче-
ском поле лиганда: высокоспиновая (high-spin –
HS:  ), низкоспиновая (low-spin –

LS:  ), промежуточно-спиновая (in-

termediate-spin – IS:  ). Переход от
одного спинового состояния к другому достига-
ется за счет изменения температуры, давления
или фотовозбуждения. Реализация конкретного
спинового состояния зависит от величины и сим-
метрии кристаллического поля. Расщепление 3d-
уровней в октаэдрическом кристаллическом поле
определяется параметром 

Для предварительной оценки спинового со-
стояния системы ионов кобальта обычно исполь-
зуют диаграммы Танабе–Сугано [1], показываю-
щие зависимость энергетического положения
электронных уровней от величины кристалличе-
ского поля, определяемого параметром  В
соответствии с правилом Хунда электронная кон-
фигурация  должна соответствовать HS-состо-
янию. При определенных значениях  происхо-
дит кроссовер HS–LS, т.е. пересечение уровней, со-
ответствующих минимуму энергии. Например, для
LnCoO3 в чисто ионной модели Танабе–Сугано
критическое значение  эВ [2–4]. Однако

= 2,S ↑ ↓ ↑
3 1 2
2 2g g gt t e

= 0,S ↑ ↓
3 3 0
2 2 gg gt t e

= 1,S ↑ ↓ ↑
3 2 1
2 2g g gt t e

10 .Dq

10 .Dq

63d
10Dq

�10 2Dq
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результаты расчета диаграмм сильно зависит от
используемых параметров.

Промежуточно-спиновое (IS) состояние явля-
ется результатом ян-теллеровских искажений кис-
лородного октаэдра вокруг иона кобальта; это со-
стояние стабилизируется при достаточно боль-
шой энергетической разнице между двумя eg-
орбиталями (  и ) [5]. Проблема спиновых
состояний в кобальтитах достаточно полно изло-
жена в работах [4, 6–8].

Наличие нескольких возможных спиновых со-
стояний ионов кобальта, заряд которых также мо-
жет меняться, приводит к появлению особенности
на температурных зависимостях электропроводно-
сти. В частности в кобальтитах со структурой двой-
ного перовскита HoBaCo2O5.5 комбинация спинов
Co3+ (LS) и Co2+ (HS) может ограничивать пере-
скок электрона, что в литературе называют спино-
вой блокадой [9]. Такое явление также наблюдает-
ся в LaCoO3 [10] и La2 – xSrxCoO4 [11].

Обычно HS-кобальтиты являются антиферро-
магнитными изоляторами, LS-кобальтиты – не-
магнитные изоляторы, IS-кобальтиты проявляют
ферромагнитные металлические свойства или яв-
ляются полуметаллическими магнетиками [12–14].

Для кроссовера HS–LS в тетраэдрах ( ) требу-
ется значительно большее по величине поле, чем
в октаэдрах ( ) [15]. Однако при одинаковой
длине связи между ионами металла и лиганда ве-
личина расщепления в Td-поле, как правило,
меньше, чем в  Для точечного заряда выполня-

ется соотношение [16]:  =  По-

этому в тетраэдрах реализуется HS-состояние.

2. МЕТОДЫ 
РЕНТГЕНОВСКОЙ СПЕКТРОСКОПИИ
Начиная с конца 80-х годов прошлого века

рентгеновская спектроскопия приобрела колос-
сальное значение в исследовании материалов, что
обусловлено развитием источников синхротронно-
го излучения [17, 18]. Методы рентгеновских иссле-
дований очень хорошо изложены в литературе
[19‒26]. Поэтому здесь будут приведены лишь ос-
новные сведения, необходимые для понимания на-
стоящей статьи.

Взаимодействующее с материалами рентгенов-
ское излучение может поглощаться и рассеиваться.
Схематично некоторые рентгеновские процессы
показаны на рис. 1.

В основе метода фотоэлектронной спектроско-
пии (XPS – X-ray photoelectron spectrosopy) ле-
жит найденное Генрихом Герцем явление фото-
эффекта. Суть метода фотоэлектронной спек-
троскопии изложена в работах [23, 24, 27–30].

2zd −2 2x yd

dT

hO

.hO

( )dDq T − 4 ( ).
9 hDq O

Фотоны, поглощенные атомом, передают свою
энергию электронам, находящимся на внутрен-
ней оболочке или в валентной полосе – рис. 1a.
Эти электроны (далее – фотоэлектроны) пере-
мещаются к поверхности материала, вылетают в
вакуум и попадают в анализатор импульсов, в
котором происходит разделение их по величине
кинетической энергии и регистрация. Фото-
электронный спектр представляет собой зависи-
мость интенсивности выхода фотоэффекта от
энергии связи электронов при фиксированной
энергии возбуждающего излучения. Энергия связи
электрона на уровне  определяется уравнением
Эйнштейна:  Здесь  – энер-
гия связи электрона,  – энергия фотона,  –
кинетическая энергия выбитого электрона,  –
работа выхода материала спектрометра.

i

= ν − − φkin .i
bE h E i

bE
νh kinE

φ

Рис. 1. Процессы, происходящие при взаимодей-
ствии рентгеновского излучения с веществом (на
примере кобальтитов): (a) фотоэлектронная эмиссия
Co 2p-электронов внутренних уровней (XPS);
(б) рентгеновская Co Lα,β-эмиссия (XES); (в) Co L2,3-
и (г) O K-рентгеновское поглощение (XAS); (д) Co
L2,3-поглощение в режиме полного выхода флуорес-
ценции (TFY); (е) Co L2,3-поглощение в режиме пол-
ного выхода фотоэлектронов (TEY). Прямоугольни-
ки означают занятые (затемненные) и вакантные (от-
крытые) электронные состояния полосы.
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Создатель метода фотоэлектронной спектро-
скопии, лауреат Нобелевской премии Кай Зигбан
назвал его “электронной спектроскопией для хими-
ческого анализа” – “Electron Spectroscopy for Chemi-
cal Analysis” (ESCA) [23]. Фотоэлектронная спек-
троскопия – поверхностно-чувствительный ме-
тод, позволяющий определить элементный состав
материалов, химическое состояние элементов и
установить, с какими другими элементами они на-
ходятся в химической связи, а также выявить элек-
тронную структуру и плотность электронных со-
стояний в материале.

По спектрам внутренних уровней 3d-переход-
ных элементов ( ), характеризуемым са-
теллитной структурой из-за взаимодействия меж-
ду дыркой на внутренней оболочке и валентными
электронами, получают сведения об энергиях
Хаббарда и зарядового переноса, о степени кова-
лентности и пр. [31–33]. С помощью спектров ва-
лентной полосы можно получить представление об
электронной плотности состояний в валентной по-
лосе, а в сочетании со спектрами обращенной фото-
эмиссии (inverse photoemission spectroscopy) – оценить
энергетическую щель между валентной полосой и
полосой проводимости [29, 34]. Часто последний
метод называют спектроскопией изохромат (brems-
strahlung isochromate spectroscopy).

Дырка на внутреннем уровне атома, возник-
шая вследствие воздействия рентгеновского из-
лучения или электронного пучка на материал, за-
полняется электроном, находящимся на одном из
более высоких уровней. Переход электрона из
внешней оболочки на внутреннюю, подчиняю-
щийся правилам отбора, сопровождается эмиссией
фотона. В частности, рентгеновские эмиссионные

-спектры кобальта возникают при электрон-
ном переходе Co  (рис. 1б), K-спектры
кислорода – при переходе O  Метод рент-
геновской эмиссионной спектроскопии предпо-
лагает измерение интенсивности испускаемого
рентгеновского излучения в зависимости от энер-
гии фотонов. Эта интенсивность пропорциональна
парциальной плотности соответствующих элек-
тронных состояний (для рассматриваемых приме-
ров – Co  и O ). Рентгеновские спектры раз-
ных серий и разных элементов хорошо разделены
по энергии и отображают вклады в формирование
валентной полосы различных состояний. Для при-
ведения рентгеновских спектров эмиссии разных
элементов и разных серий в единую энергетиче-
скую шкалу (в шкалу энергий связи) используют
измеренные с помощью рентгеновской фотоэлек-
тронной спектроскопии энергии электронов со-
ответствующих внутренних уровней (в нашем
случае – Co  и O ).

Если электрон, находящийся в основном состо-
янии атомной системы, возбуждается в высоко-
энергетической континуум, то возникающая при

, ,2 3 3p s p

α,βL
→3 2d p

→2 1 .p s

3d 2p

2p 1s

этом рентгеновская эмиссия называется нормаль-
ной (нерезонансной), как и показано на рис. 1б. В
случае резонансной эмиссии фотон резонансно по-
глощается – возбужденный электрон переходит
на один из вакантных уровней ниже континуума.
Далее происходит “реэмиссия” фотона – процесс
второго порядка. Разность между энергиями воз-
буждающего и реэмиссионного фотонов равна
энергии рассеянного фотона. Резонансную эмис-
сию часто называют спектроскопией резонансного
неупругого рентгеновского рассеяния (RIXS – reso-
nant inelastic X-ray scattering). Резонансные спектры
эмиссии сильно зависят от энергии возбуждения.
Метод применяют для исследования эффектов за-
рядового переноса, межзонных переходов, дис-
персии энергетических зон и т.д. Более подробные
сведения о рентгеновской эмиссии, как резонанс-
ной, так и нерезонансной, можно найти в работах
[35–39].

Для определения спиновых состояний ионов
кобальта весьма эффективны рентгеновские
эмиссионные -спектры, возникающие бла-
годаря электронному переходу  Вслед-
ствие обменного взаимодействия между 3p-дыр-
кой и 3d-электроном в конечном состоянии
эмиссионного процесса в спектре появляется са-
теллит  энергетическое отщепление которо-
го от основной -линии определяется фор-
мулой Ван-Флека:  [40, 41]. Здесь

 – слэтеровский обменный интеграл,  – пол-
ный спин 3d-электронов в основном состоянии
системы. Это уравнение справедливо для 
Если  то  следовательно, сателлит от-
сутствует. Отношение интенсивности сателлита

 к интенсивности основной линии  выражает-
ся уравнением  =  Примеры исполь-
зования -спектров для оценки спинового со-
стояния -электронов можно найти в работах
[42–44].

Рентгеновская абсорбционная спектроскопия
(XAS – X-ray absorption spectroscopy) основана на
выбивании электрона из остовного (внутреннего)
уровня в вакантные состояния (в полосу проводи-
мости). Схематично процесс рентгеновского Co

- и O K-поглощения показан на рис. 1в и 1г.
Подробно методы рентгеновской абсорбцион-
ной спектроскопии изложены в работах [45–48].

В традиционной схеме измерения коэффи-
циента рентгеновского поглощения интенсив-
ность  прошедшего через материал излучения
определяется законом Бугера–Ламберта–Бера:

 где  – интенсивность излу-
чения, попадающего на исследуемый материал-
поглотитель,  – зависящий от энергии из-
лучения коэффициент поглощения (в общем
случае – ослабления),  – толщина поглотителя.
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Рентгеновская абсорбционная спектроскопия,
основанная на прохождении рентгеновского из-
лучения – наиболее прямой метод измерения по-
глощения. Однако этот метод обычно не использу-
ют в области мягкого рентгеновского излучения,
поскольку быстрое затухание рентгеновских лучей
в материалах ограничивает измерения пропускания
ультратонкими образцами (около 100 нм), что не-
возможно осуществить для большинства иссле-
дований.

Заполнение вакансии на внутренней оболочке
может происходить по одному их двух каналов: (1) с
испусканием рентгеновского фотона меньшей
энергии (рентгеновская флуоресценция (рис. 1д);
(2) за счет безызлучательного двухэлектронного
(оже) процесса, что предполагает переход одного
электрона с верхней орбитали на внутреннюю ва-
кансию с одновременным вылетом другого элек-
трона (рис. 1е). Выход рентгеновской флуорес-
ценции более вероятен для K-спектров сравни-
тельно тяжелых атомов (с порядковыми номерами

), а для L-спектров –  Для L-спек-
тров кобальта и K-спектров кислорода, являю-
щихся предметом настоящего исследования, бо-
лее вероятен выход фотоэлектронов.

Таким образом, имеются два способа измере-
ния спектров поглощения на массивных образ-
цах: (1) регистрацией выхода флуоресценции
[49]; (2) регистрацией выхода фотоэлектронов
[50]. Выходы флуоресценции и фотоэлектронов
пропорциональны коэффициентам поглощения
рентгеновского излучения, поэтому с их помо-
щью можно изучать вакантные электронные со-
стояния. Эти способы различаются также по глу-
бине зондирования материалов. По сравнению с
выходом фотоэлектронов выход флуоресценции
является более объемно-чувствительным мето-
дом. Информационная глубина составляет при-
мерно 100 нм и зависит от угла между падающим
лучом и поверхностью образца [51, 52]. Если ре-
гистрируют все фотоны, независимо от их энер-
гий, то это полный выход флуоресценции (TFY).
В парциальном выходе флуоресценции (PFY) ре-
гистрируют фотоны определенной энергии.

В поверхностно-чувствительном выходе фото-
электронов информационная глубина определя-
ется длиной свободного пробега фотоэлектронов,
которая зависит от их кинетической энергии и
может быть оценена с помощью так называемой
универсальной кривой (см., например, [29]). Обыч-
но информационную глубину принимают равной
трем длинам свободного пробега. По литератур-
ным данным эта величина составляет 2–20 нм
[45, 52–57].

Спектры в режиме выхода фотоэлектронов по-
лучают, варьируя энергию рентгеновского излуче-
ния, либо измеряя ток утечки с образца, возникаю-
щего вследствие выхода фотоэлектронов в вакуум,

> 20Z > 90.Z

либо регистрируя фотоэлектроны энергетическим
анализатором. Как правило, регистрируют фото-
электроны всех энергий. Такой метод получения
спектров поглощения называется полным выходом
фотоэлектронов (TEY – total electron yield). В пар-
циальном выходе фотоэлектронов (PEY – partial
electron yield) регистрируют электроны опреде-
ленной кинетической энергии. Информацион-
ная глубина в этом случае составляет 1–2 нм.

Рентгеновские абсорбционные O K-спектры
возникают вследствие электронного перехода
O  За счет смешивания 3d-состояний пе-
реходного элемента и 2p-состояний кислорода в
абсорбционном O K-спектре отображаются ва-
кантные 3d-состояния. Рентгеновские K-спек-
тры поглощения 3d-элемента интерпретируют
как результат перехода  Положение
K-края можно использовать для оценки зарядо-
вого состояния 3d-иона в соединении (предпо-
лагается наличие некого эталонного соединения
с известным зарядовым состоянием ионов пере-
ходного элемента). Область вблизи края погло-
щения (10–12 эВ) определяется квадрупольным
переходом  [58, 59]. Этот переход для ок-
сидных соединений кобальта возникает вслед-
ствие смешивания Co 3d- и O 2p-состояний. Та-
ким образом, K-спектры как кислорода, так и ко-
бальта характеризуют Co 3d-состояния в полосе
проводимости и могут быть рассчитаны с помо-
щью одноэлектронных зонных методов [60]. Од-
ноэлектронное приближение не подходит для
описания спектров рентгеновского L-поглоще-
ния, так как на структуру спектра влияет волно-
вая функция дырки в 2p-оболочке 3d-атома. По-
пулярными методами теоретического воспроиз-
ведения -спектров 3d-элементов являются
атомные мультиплетные расчеты с учетом кри-
сталлического поля с использованием формализ-
ма теории групп [61–63]. Варьирование парамет-
ров расчетов позволяет добиться подобия вычис-
ленных спектров экспериментальным и, таким
образом, установить зарядовое состояние ионов
переходного элемента, а по величине используе-
мого параметра кристаллического поля  – и
спиновое состояние.

Рентгеновский магнитный круговой дихроизм
(X-ray magnetic circular dichroism – XMCD) и рент-
геновский магнитный линейный дихроизм (X-ray
magnetic linear dichroism – XMLD) представляют
собой признанные спектроскопические рентге-
новские методы, которые широко используются
для исследования соответственно ферромагнит-
ных и антиферромагнитных материалов [64–68].
Оба метода исследуют изменение электронной
структуры материала с магнитным порядком, что
приводит к изменению интенсивности тонкой
структуры поглощения вблизи края рентгенов-
ского излучения. Спектр XMCD является разно-
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стью спектров поглощения для левой и правой
круговых поляризаций падающего излучения. На
практике используют перемагничивание образца
за счет инверсии магнитного поля. Спектр XMLD
представляет собой также разность спектров по-
глощения с векторами электрической напряжен-
ности поляризованного синхротронного луча,
ориентированными параллельно и перпендикуляр-
но магнитному моменту атома. Спектры XMCD и
XLCD измеряют на избранных краях поглощения,
за счет чего методы дихроизма являются элемент-
но-селективными. Применение правила сумм
[69‒72] позволяет оценить раздельно спиновые и
орбитальные магнитные моменты.

3. КОБАЛЬТИТЫ ЛИТИЯ LiCoO2

3.1. Общие представления

Классическим примером оксидных соедине-
ний, в которых ионы кобальта находятся в низко-
спиновом состоянии  является кобальтит
лития LiCoO2, немагнитный характер ионов ко-
бальта в котором показан Бонгерсом [73]. Ко-
бальтит лития LiCoO2 – соединение с ромбоэдри-
ческой решеткой, обладающее слоистой структу-
рой, в которой ионы Li и Co упорядочены в
чередующихся плоскостях (рис. 2). Наличие плос-
костей, занятых исключительно ионами лития,
обеспечивает возможность полной деинтеркаляции
щелочного металла и, тем самым, применимость

↑ ↓
3 3
2 2 ,g gt t

данного соединения в качестве катодного материа-
ла в литий-ионных аккумуляторах [74].

3.2. Электронная конфигурация ионов кобальта
в кобальтите лития

В соединении LiNiO2, родственном кобальти-
ту лития, ионы никеля имеют электронную кон-
фигурацию  [75, 76];  означает дырку в 2p-со-
стояниях кислорода за счет переноса электрона
от кислорода к -элементу. В легированном ли-
тием монооксиде никеля,  ниже K-края
поглощения кислорода исходного NiO, т. е. внут-
ри энергетической щели, для NiO равной при-
мерно 4.0 эВ [32], появляется дополнительный
рентгеновский абсорбционный K-пик кислоро-
да. Это означает возникновение акцепторных
O 2p-состояний. Подобные процессы компенса-
ции заряда с образованием дырок кислородной
природы наблюдали в легированных купратах, яв-
ляющихся высокотемпературными сверхпровод-
никами [77, 78]. Следовательно, дырки, обеспечи-
вающие электронейтральность в  имеют
преимущественно O 2p-характер. Нужно отметить,
что в работе [79] с помощью измерения спектров
кислорода как в поверхностно-чувствительном ре-
жиме полного электронного выхода, так и в режи-
ме полного выхода флуоресценции, являющегося
объемно-чувствительным, было показано, что
электронная конфигурация  ионов никеля в

 имеет место лишь в тонком приповерх-
ностном слое, а в объеме находятся ионы Ni3+

(электронная конфигурация ).
В легированном литием оксиде кобальта,

 новые состояния O 2p-природы не
образуются. Рост содержания лития приводит к
возрастанию интенсивности O K-полосы выше
края поглощения, т.е. в низкоэнергетической об-
ласти полосы проводимости [80, 81]. Поскольку в
абсорбционных O K-спектрах оксидных соедине-
ний переходных элементов отображаются ва-
кантные 3d-состояния, то рост интенсивности
K-полосы кислорода с увеличением содержания
лития в  свидетельствует об уменьше-
нии заполнения Co 3d-состояний, т.е., о появле-
нии ионов Co3+ (электронная конфигурация ).
Для  (LiCoO2) состояния  опустошают-
ся; первый пик поглощения соответствует -со-
стояниям.

Фотоэлектронные исследования валентной
полосы стехиометрического LiCoO2 были прове-
дены в работах [80, 82–84]. В работе [81] выполне-
ны измерения рентгеновских O K-спектров по-
глощения, а в работе [83] для стехиометрического

83d L L
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+
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83d L
+
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73d

+
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Рис. 2. Структура кобальтита LiCoO2.

Co

O

Li



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

РЕНТГЕНОВСКАЯ СПЕКТРОСКОПИЯ КОБАЛЬТИТОВ 97

LiCoO2 наряду с рентгеновскими фотоэлектрон-
ными спектрами измерены рентгеновские эмис-
сионные O Kα- и Co Lα-спектры.

Получить представление о валентной полосе и
полосе проводимости LiCoO2 можно из рис. 3, на
котором показаны рентгеновский фотоэлектрон-
ный спектр валентной полосы (XPS), рентгенов-
ские эмиссионные (XES) O Kα- и Co Lα-спектры,
а также рентгеновский абсорбционный (XAS)
O K-спектр. Спектры построены в единой шкале –
шкале энергий связи. Для этой цели использованы
полученные из рентгеновских фотоэлектронных
спектров энергии связи O 1s- и Co -электро-
нов, равные соответственно 529.4 и 779.7 эВ.

Интенсивности XPS и O  XAS максимумов
приведены в соотношении 6 : 4 что соответствует
плотности занятых t2g- и вакантных eg-состояний
в ионном приближении. Рентгеновские эмисси-
онные и абсорбционные спектры даны в шкале
энергий фотонов. На рисунке не показан Co -
спектр поглощения, поскольку его мультиплет-
ная структура, определяемая взаимодействием
2p-дырки и 3d-электронов в конечном состоянии
процесса рентгеновского поглощения, не вос-
производится в одноэлектронном подходе.

Рентгеновский эмиссионный O Kα-спектр из-
мерен при энергии возбуждения 530.5 эВ [85]. Эта
энергия меньше значения, необходимого для воз-
никновения дырочной пары  в атоме кислоро-
да (около 550 эВ). Поэтому высокоэнергетический
сателлит кратной ионизации (   …),
затрудняющий интерпретацию эмиссионной по-
лосы в зонном приближении, отсутствует.

В фотоэлектронном спектре LiCoO2 наиболее
интенсивный пик отображает Co -состояния,
что согласуется с расчетом [86]. В упрощенной схе-
ме молекулярных орбиталей для октаэдрического
поля, когда рассматриваются только p-орбитали
лиганда и d-орбитали металла, t2g-уровень остается
несвязывающим. Однако при учете других состоя-
ний кислорода и состояний лития возникает вклад
от t2g-орбиталей в химическую связь с существен-
ной степенью ковалентности [86]. Полоса t1u сфор-
мирована главным образом O 2p-состояниями с не-
большой примесью Co 4p-состояний. Следующая
полоса образована смешанными O  – Co 
состояниями (отмечена как ). Последняя поло-
са,  отображает смешанные O  – Co 4s, p-со-
стояния (орбитали  и ). Сателлит в фотоэлек-
тронном спектре возникает из-за плохо экрани-
рованной Co 3d-дырки в конечном состоянии
процесса фотоэмиссии. В рентгеновском абсорб-
ционном спектре кислорода LiCoO2 первый пик
отображает вакантные O 2p-состояния, смешан-

3 22p

K

3L

,1 2s s

− −1 1,K L − − ,1 2K L

23 gdt

2p 3 gde
ge

1 ,ga 2p

1ga 1ut

ные с Co 3deg-состояниями. Вакантные eg-состоя-
ния на рисунке помечены звездочкой.

Величина энергетической щели LiCoO2 ( )
по оптическим измерениям находится в пределах
1.4–1.7 эВ [87–89]. В работе [80] из комбинации
фотоэлектронного спектра и спектра обращен-
ной фотоэмиссии получено  эВ.
Следует отметить, что довольно большой разброс
величины экспериментальной щели связан со
способом ее оценки: за величину щели принима-
ют расстояние между максимумами спектров, рас-
стояние между полосами на половине их высот,
расстояние между касательными к полосам на
уровне фона спектров и т.д. В работе [80] опреде-
ляли расстояние между точками, взятыми на поло-
вине интенсивности фотоэлектронного спектра и
на 10% интенсивности спектра обращенной фото-
эмиссии. Авторы работы [90] предложили изме-
рять величину щели как расстояние между пика-

gE

= . ± .2 7 0 3gE

Рис. 3. Рентгеновские фотоэлектронный спектр ва-
лентной полосы (XPS), абсорбционный (XAS) O K-
спектр и эмиссионные (XES) O Kα- и Co Lα-спектры
LiCoO2. Нуль общей энергетической шкалы (шкалы
энергий связи) соответствует энергиям связи элек-
тронов O 1s- и Co 2p3/2-уровней. На вставке показано
определение энергетической щели методом касатель-

ных  и методом вторых производных .
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ми вторых производных интенсивностей спек-
тров Kα-эмиссии и K-поглощения кислорода по
энергии фотонов.

На вставке к рис. 3 величина щели определена

как методом касательных (  эВ), так
и методом вторых производных, примененным к
спектрам фотоэмиссии и O -поглощения

(  эВ). Величина щели, оцененная
методом касательных, должна быть увеличена
примерно на 0.4 эВ, что соответствует аппара-

= . ± .(1) 1 0 0 3gE

K

= . ± .(2) 1 2 0 3gE

турному уширению спектров фотоэмиссии и по-
глощения.

3.3. Дефектный кобальтит лития
и природа допирующих дырок

Отсутствие неспаренных d-электронов у ионов
Co3+ LiCoO2 обусловливает их нулевой магнитный
момент. В результате деинтеркаляции лития в не-
стехиометрических кобальтитах LixCoO2 ( )
возникают формально четырехвалентные ионы ко-
бальта, являющиеся парамагнитными центрами.

Дефектные по литию кобальтиты LixCoO2 при
содержании лития  проявляют металличе-
ские свойства [91]. Предполагается, что электро-
проводность в LixCoO2 происходит не в зоне про-
водимости Co  а в валентной зоне Co  за
счет прыжков Co 3d-электронов между локализо-
ванными состояниями вблизи уровня Ферми [92].

Приходящиеся на один парамагнитный центр
LixCoO2 эффективные магнитные моменты, по-
лученные из измерений температурных зависи-
мостей магнитных восприимчивости  при-
близительно равны  [93]. Это значение мень-
ше ожидаемого для ионов Co  в низкоспиновом
состоянии  ( ). Можно предположить,

что зарядовая компенсация в Li  осу-
ществляется не за счет повышения степени окис-
ления кобальта от 3+ до 4+, а благодаря дыркам в
2p-полосе кислорода, как и в системах с формаль-
но трехвалентными ионами меди [77, 78] и нике-
ля [75, 76]. Отсутствие изменений в Co -спек-
трах деинтеркалированных кобальтитов по срав-
нению с исходным и появление дополнительных
особенностей в O K-спектрах, по мнению авторов
работ [85, 93–96], означает, что ионы кобальта в
дефектных кобальтитах находятся в конфигура-
ции  а допирующие дырки имеют O 2p-харак-
тер. С другой стороны, авторы работ [97–99]
предположили, что компенсация заряда в про-
цессе деинтеркаляции иона лития может иметь
место как в кислородных центрах, так и в центрах
кобальта.

Покажем, каким образом был сделан вывод о
кислородной природе допирующих дырок в де-
интеркалированных кобальтитах лития. На
рис. 4a показаны рентгеновские абсорбционные
Co L2,3-спектры керамических образцов LiCoO2,
Li0.96CoO2 и Li0.6CoO2 (см. наши работы [85, 93, 96]).
Здесь же приведен результат мультиплетного рас-
чета спектра для Co3+-ионов в низкоспиновом
состоянии в октаэдрах. Параметр  (энергети-
ческая разность между t2g- и eg-состояниями) взят
равным 2.4 эВ в соответствии с данными работы

< 1x

≤ .0 75x

3 ,gde 23 gdt

χ ( ),g T
. μB0 9

+4

5 0
2g gt e . μB1 73

+
2Li CoOx

,2 3L

6 ,d L

10Dq

Рис. 4. Рентгеновские абсорбционные спектры
Co L2,3 (a) и O K (б) оксидных соединений кобальта
LiCoO2, Li0.96CoO2, Li0.6CoO2 и LixNayCoO2 (x = 0.41;
y = 0.36). Спектры LixNayCoO2 измерены как в по-
верхностно-чувствительном режиме полного выхода
электронов (TEY), так и в объемночувствительном
режиме полного выхода флуоресценции (TFY). При-
веден результат мультиплетного расчета спектра
Co3+-ионов в октаэдрическом окружении. Стрелка-
ми показаны O 2p-состояния, обусловленные деин-
теркаляцией щелочного элемента. Звездочками отме-
чены сигналы от карбонатов лития и натрия. По дан-
ным работ [85, 100].
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[101]. Co L2,3-спектры дефектных кобальтитов
практически не отличаются от спектров исходно-
го LiCoO2 и достаточно хорошо согласуются с
теоретическим спектром.

В рентгеновских абсорбционных O K-спектрах
дефектных кобальтитов, показанных на рис. 4б,
имеются дополнительные особенности ниже поро-
га поглощения (отмечены стрелками) что означает
появление примесных состояний O 2p-природы в
запрещенной полосе. Таким образом, низкоэнерге-
тические особенности спектров обусловлены изме-
нениями O 2p-состояний.

Пик при 533.8 эВ в спектре LiCoO2 – сигнал от
примеси карбоната Li2CO3, возникшего в процессе
синтеза. Этот пик практически не искажает низко-
энергетическую область спектра LiCoO2. Карбонат
растворяется в серной кислоте, применяемой для
экстракции лития из кобальтитов [79, 93].

В спектрах дефектных кобальтитов проявляет-
ся дополнительная широкая особенность при
энергии около 532 эВ. По мнению авторов работы
[97] эта особенность определяется изменениями в
O 1s-состояниях. В деинтеркалированных кобаль-
титах за счет возрастания эффективного заряда на
лиганде (O1– вместо O2–) имеет место химический
сдвиг O 1s-уровня в сторону более высоких энер-
гий фотонов. В фотоэлектронных O 1s-спектрах
деинтеркалированных кобальтитов также прояв-
ляется второй пик при энергии связи электронов
530.9 эВ, в то время как главный максимум соот-
ветствует энергии 529.4 эВ.

Следовательно, зарядовая компенсация в де-
фектных кобальтитах LixCoO2 осуществляется за
счет формирования дырок в O 2p-состояниях, а
электронная конфигурация ионов кобальта мо-
жет быть записана как 

На этом же рисунке приведены спектры не-
стехиометрического керамического кобальтита
LixNayCoO2 (  ) [100]. Несоответ-
ствие кристаллических решеток оксидных соеди-
нений NaxCoO2 и LiCoO2 приводит к технологи-
ческим проблемам синтеза стехиометрических
образцов, содержащих одновременно ионы ли-
тия и натрия. Если спектры кобальтитов лития
измерены исключительно в поверхностно-чув-
ствительном режиме полного выхода электронов
(TEY), то спектры LixNayCoO2 зарегистрированы
также в объемно-чувствительном режиме полно-
го выхода флуоресценции (TFY).

Как можно видеть из рис. 4a, рентгеновские
абсорбционные Co -спектры LixNayCoO2, из-
меренные в режимах полного электронного вы-
хода и выхода флуоресценции, одинаковы и сов-
падают со спектрами LiCoO2. Это означает, что
ионы кобальта находятся в электронной конфи-
гурации  Однако O K-спектр, полученный в

63 .d L

= .0 41;x = .0 36y

,2 3L

63 .d L

TFY-режиме, отличается от TEY-спектра (см.
рис. 4б). Спектр, измеренный в TFY-режиме, ха-
рактеризуется структурой ниже края поглоще-
ния; то же имеет место в спектрах дефектных ко-
бальтитов лития, но измеренных в TEY-режиме.
Этой структуры нет в TEY-спектре LixNayCoO2:
TEY-спектры LixNayCoO2 и LiCoO2 практически
подобны. Как показано ранее, особенности вбли-
зи края O K-поглощения обусловлены дефектно-
стью по щелочному элементу. Отсутствие таких
особенностей означает, что вблизи поверхности,
определяемой информационной глубиной TEY-
метода (5–10 нм),  Значения  и

 характеризуют средний состав образца.
Небольшой пик в абсорбционном O K-спектре
при 534 эВ, отмеченный звездочкой, – проявле-
ние загрязнений образца карбонатами Na2CO3 и
Li2CO3, причем в спектре TEY, являющемся по-
верхностно-чувствительном, пик от карбонатов
интенсивнее, чем в спектре TFY, характеризую-
щем объем. Таким образом, применение двух ре-
жимов регистрации спектров рентгеновского по-
глощения позволило сделать вывод о различной
стехиометрии в объеме и на поверхности керами-
ки LixNayCoO2 [100].

3.4. Кобальтит лития 
после пластической деформации

Развитие литий-ионных аккумуляторов ново-
го поколения зависит от решения задачи оптими-
зации размера кристаллитов катодного материа-
ла, в частности, получения наноструктурирован-
ного кобальтита лития. Уменьшение размеров
кристаллитов до наноразмеров способствует со-
кращению диффузионных путей для ионов лития
по сравнению с материалами микронных разме-
ров и увеличению поверхности контакта между
электродом и электролитом, что в результате при-
водит к ускорению ионного транспорта и процес-
сов заряда/разряда в аккумуляторах. Одним из
способов получения наноструктурированного со-
стояния являются интенсивные квазистатиче-
ские деформации. В данном разделе будут показа-
но, что происходит с кобальтитом лития при тако-
го рода наноструктурировании и как методы
рентгеновской спектроскопии могут быть исполь-
зованы для анализа материалов.

В работе [102] кобальтит лития был подвергнут
одноосному сжатию между наковальнями при
давлении от 3 до 8 ГПа, после чего была осу-
ществлена деформация сдвига под давлением по-
воротом наковален относительно друг друга на
углы   и  Рентгенофазовый
анализ не показал никаких новых фаз в образцах
после деформационного воздействия. Изменения
в параметрах кристаллической решетки кобальти-
та лития после деформации также не замечены.

+ � 1.0.x y = 0.41x
= 0.36y

ϕ = °0 , ϕ = °15 ϕ = °30 .



100

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

ГАЛАХОВ

Размер кристаллитов (областей когерентного рас-
сеяния), оцененный по уширению рентгеновских
дифракционных линий, в кобальтитах после де-
формации равен примерно 10 нм. Таким образом,
деформация привела к наноструктурированию об-
разцов.

Несмотря на то, что рентгенофазовый анализ
не показал существенных различий в составе и
структуре кобальтитов до и после воздействия на
них деформации (за исключением нанострукту-
рирования), рентгеновские абсорбционные и фо-
тоэлектронные спектры кобальтитов заметно из-
менились. На рис. 5 показаны рентгеновские аб-
сорбционные Co -спектры кобальтитов лития
после пластической деформации, приводящей к
наноструктуированию материалов. Вплоть до
давления 5 ГПа и угла  изменения в спек-
трах незначительные. Однако спектр образца по-
сле деформации, определяемой давлением 8 ГПа

,2 3L

ϕ = °30

и углом  сильно изменен по сравнению со
спектром исходного кобальтита лития. Можно
предположить, что деформация привела к разло-
жению материала; возможные продукты распада,
содержащие кобальт – Co3O4 и CoO. Звездочками
на спектре отмечены особенности, характерные
для ионов Co2+ в октаэдрическом окружении. Для
доказательства правильности предположений о
фазовом составе материала после деформации
спектр вышеупомянутого образца воспроизведен
суммированием спектров Co3O4, CoO и LiCoO2,
взятых в соотношении 0.55 : 0.20 : 0.25. Для дан-
ного спектрального эксперимента в качестве
Co3O4 был использован дефектный по литию ко-
бальтит LixCoO2 после отжига в высоком вакууме
при 200°C.

Представленные здесь результаты показыва-
ют, что рентгеновская абсорбционная спектро-
скопия позволяет проводить не только элемент-
ный, но и фазовый анализ материалов. Использо-
вание разных способов регистрации спектров
(TEY и TFY) дает возможность анализировать об-
ласти как вблизи поверхности, так и в объеме ма-
териалов. Кроме того, в отличие от дифракции,
на спектры не влияют искажения, вызванные ма-
лыми размерами анализируемых частиц и микро-
напряжениями.

4. ЗАРЯДОВЫЕ И СПИНОВЫЕ СОСТОЯНИЯ 
ИОНОВ КОБАЛЬТА В СИСТЕМЕ LnCoO3

ПО ДАННЫМ РЕНТГЕНОВСКОЙ 
СПЕКТРОСКОПИИ

4.1. Проблема спиновых состояний ионов кобальта 
в системе LnCoO3

В кобальтите LaCoO3 ионы Co3+ находятся в
кислородных октаэдрах (см., например, [4, 103]).
LaCoO3 при низких температурах является диа-
магнитным изолятором с ионами кобальта Co3+ в
низкоспиновом состоянии (  ); это
соединение переходит в парамагнитное состоя-
ние при температуре выше 90 K и в металличе-
ское состояние при температуре выше 500 K
[103–105]. В работе [106] предположено, что с
повышением температуры осуществляется пе-
реход  Систематизация результатов
экспериментальных и теоретических исследо-
ваний LaCoO3 в свете существования промежу-
точно-спиновых состояний проведена в работе
[107]. Мы дополнили эту информацию некото-
рыми данными.

Сценарий  поддержан теоретически-
ми расчетами в приближениях LDA + U [106,
108], GGA + U [109], а также экспериментальны-
ми работами: измерением инфракрасных спек-
тров [110], нейтронной дифракции [111], рентге-

ϕ = °30 ,

↑ ↓
3 3 0
2 2 ,gg gt t e = 0S

→LS IS.

→LS IS

Рис. 5. Рентгеновские абсорбционные Co L2,3-спек-
тры LiCoO2 в исходном состоянии и после деформа-
ционного воздействия — кручения под давлением —
при величинах давления 3–8 ГПа и углах относитель-
ного поворота наковален ϕ = 0°–30°. Для сравнения
приведены спектры Co3O4 и CoO. Спектр образца по-
сле деформации 8 ГПа и ϕ = 30° воспроизведен сум-
мированием спектров Co3O4, CoO и LiCoO2, взятых в
соотношении 0.55 : 0.20 : 0.25 (sum). По данным на-
шей работы [102].
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новской дифракции [112], Co L-спектров резо-
нансного неупругого рентгеновского рассеяния
[39], спектров неупругого рассеяния нейтронов
[113], рентгеновских эмисионных Co -спек-
тров [114], спектров электронных энергетических
потерь (EELS) вблизи O K-края [115].

Сценарий  отвергнут в пользу перехо-
да  расчетами по методу Хартри–Фока
[116], в приближении GGA + U [117, 118], в при-
ближении динамической теории среднего поля
[119]. Переход  подтвержден также экс-
периментальными работами по изучению элек-
тронного спинового резонанса (ESR) [120], не-
упругого рассеяния нейтронов [121], рентгенов-
ского магнитного циркулярного дихроизма на
Co -краях [3], рентгеновских абсорбционных
Co K-спектров [59], EXAFS и парных функции
распределения нейтронного рассеяния [122].

В работе [3] выполнен уникальный экспери-
мент: измерены рентгеновские абсорбционные
Co -спектры LaCoO3 при температурах 20–
650 K. Экспериментальные результаты сопо-
ставлены с мультиплетными расчетами спектров
для кластера CoO6. Экспериментальные и теоре-
тические спектры показаны на рис. 6. Спектр, из-
меренный при 20 K, характеризует низкоспино-
вое состояние ионов Co3+. В расчетах использова-
ли параметры  эВ для LS-состояния и

 эВ для HS-состояния. Согласно изме-
рениям Co -спектров в LaCoO3 при 650 K при-
мерно 50% ионов Co3+ находятся в высокоспино-
вом состоянии и 50% – в низкоспиновом [3].

βK

→LS IS
→LS HS

→LS HS

,2 3L

,2 3L

= .10 0 7Dq
= .10 0 5Dq

,2 3L

На рис. 7 показана диаграмма энергетических
уровней кластера CoO6 как функция величины
расщепления кристаллическим полем  Из
этой диаграммы следует, что для кластера CoO6
основное состояние спиновой системы LS или
HS с кроссовером при  эВ. Промежу-
точно-спиновое состояние исключено. В чисто
ионной модели кроссовер LS–HS происходит
при  эВ [3]. При комнатной температу-
ре LaCoO3 является системой со смешанными
спиновыми состояниями.

Следует отметить, что теоретическое описание
спектров поглощения, проведенное в работе [3],
подвергнуто довольно серьезной критике [4]. Ос-
новное замечание относится к слишком большой
величине ковалентной составляющей химиче-
ской связи.

Низкоспиновое состояние ионов кобальта в ко-
бальтитах достигается не только понижением тем-
пературы, но и повышением давления. Например,
при давлении 150 ГПа ионы Co3+ в LaCoO3 нахо-
дятся в LS-состоянии [123]. На рис. 8 показаны
чувствительные к спиновому состоянию ионов ко-
бальта рентгеновские эмиссионные Co -спек-
тры LaCoO3, Sr2CoO3F и Sr2Co0.5Ir0.5O4. Спектры
LaCoO3 измерены при температурах 17 и 803 K.
Кобальтит Sr2CoO3F измерен при давлении 1 ГПа
и 17 ГПа, а кобальтит Sr2Co0.5Ir0.5O4 – при атмо-
сферном давлении (ambient pressure – AP) и при
давлении 40 ГПа. В сложном оксидном соедине-
нии Sr2Ir1 – xCoxO4 ионы кобальта трехвалентны
[124]. Соединения Sr2CoO3F и Sr2CoO3Cl имеют
структуру Руддлесдена–Поппера [125–127]. В этих

10 .Dq

= .10 0 58Dq

= .10 2 2Dq

βK

Рис. 6. Экспериментальные рентгеновские абсорбци-
онные Co L2,3-спектры LaCoO3, измеренные при
температурах 20–650 K, сопоставлены с соответству-
ющими теоретическими спектрами, рассчитанными
для кластера CoO6 в предположении сценария
LS-HS. Воспроизведено из работы [3].
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Рис. 7. Диаграмма энергетических уровней кластера
CoO6 как функция величины расщепления кристал-
лическим полем 10Dq; здесь  – псевдополный мо-
мент количества движения электрона. Воспроизведе-
но из работы [3].
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соединениях искаженные октаэдры CoO5Cl и
CoO5F из-за сравнительно больших расстояний
Co–Cl и Co–F (по сравнению с расстоянием Co–
O) могут быть отнесены к квадратным пирамидам
CoO5 [127–129].

При нормальных условиях ионы Co3+ в этих
соединениях, в соответствии с измерениями
рентгеновских абсорбционных Co -спектров,
находятся в HS-состоянии [130]. Эксперименты
по Co -эмиссии показали при 12 ГПа переход
HS–LS без появления IS-состояния [128]. Однако
первопринципные расчеты предсказали HS-со-
стояние при атмосферном давлении и IS-состоя-
ние при высоком давлении [14].

Пирамидальное окружение ионов кобальта
наблюдается и в кобальтитах BiCoO3 [131]. Со-
гласно нейтронным исследованиям при высоком
давлении ионы кобальта в BiCoO3 находятся в
LS-состоянии, однако, по рентгеноспектраль-
ным данным (Co -спектры), они должны быть

,2 3L

βK

βK

в IS-состоянии [132]. Поэтому существование
IS-состояний Co3+-ионов в вышеупомянутых ко-
бальтитах все еще остается предметом дискуссии.

Уменьшение относительной интенсивности
-сателлита в спектрах кобальтитов, представ-

ленных на рис. 8, с понижением температуры или
повышением давления свидетельствует о перехо-
де ионов Co3+ в низкоспиновое состояние. Сател-
литы в спектрах Sr2CoO3F и Sr2Co0.5Ir0.5O4 при-
мерно равны по интенсивности, что означает
полный переход HS → LS с ростом давления. Для
LaCoO3 понижение интенсивности сателлита с
уменьшением температуры от 803 до 17 K значи-
тельно слабее, поскольку в этой температурной
области переход неполный.

Чувствительными к спиновому состоянию
ионов кобальта являются рентгеновские абсорб-
ционные спектры мягкого рентгеновского излу-
чения. На рис. 9 показаны рентгеновские абсорб-
ционные Co -спектры Sr2CoO3Cl и EuCoO3,
измеренные при комнатной температуре [133]. В
соединении Sr2CoO3Cl ионы HS-Co3+ находятся в

β'K

,2 3L

Рис. 8. Рентгеновские эмиссионные Co Kβ-спектры
LaCoO3 при температурах 17 K (LS-состояние) и
803 K (главным образом HS-состояние); Sr2CoO3F при
давлении 1 ГПа (HS) и 17 ГПа (LS); Sr2Co0.5Ir0.5O4 при
атмосферном давлении (ambient pressure — AP) и при
давлении 40 ГПа. Спектры LaCoO3 измерены в рабо-
те [114], а спектры Sr2CoO3F — в работе [128]. Рису-
нок воспроизведен из работы [129].
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Рис. 9. (a) Рентгеновские абсорбционные Co L2,3-
спектры Sr2CoO3Cl и EuCoO3. (б) Сравнение экспе-
риментального спектра с теоретическим для Co3+-
ионов в HS-состоянии в CoO5-пирамидах Sr2CoO3Cl.
(в) Сравнение экспериментального спектра с теоре-
тическим для Co3+-ионов в LS-состоянии в CoO6-ок-
таэдрах EuCoO3. Воспроизведено из работы [133].
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кислородных пирамидах. В кобальтите EuCoO3
ионы Co3+ остаются преимущественно в LS-со-
стоянии до 400 K [134]. LS-состояние Co3+-ионов
в EuCoO3 подтверждено измерениями рентгенов-
ских абсорбционных Co - и O K-спектров
[133]. Из рис. 9a ясно видно, что спектры
Sr2CoO3Cl и EuCoO3 различаются как по форме
линий, так и по и отношению - и -интеграль-
ных интенсивностей. Co -полоса для EuCoO3
более интенсивная, чем для Sr2CoO3Cl, что озна-
чает различие спиновых состояний в этих систе-
мах [135–137]: LS-состояние в EuCoO3 и HS-со-
стояние в Sr2CoO3Cl. Кластерные расчеты кон-
фигурационного взаимодействия для Co3+-ионов
подтверждают соответственно HS- и LS-состоя-
ния в CoO5-пирамидах (Sr2CoO3Cl) и в октаэдрах
CoO6 (EuCoO3) (см. рис. 9 (б) и (в)). IS-состояние
для Sr2CoO3Cl LDA + U-расчетами не воспроиз-
водится [133].

Высокоспиновые состояния Co3+-ионов в пи-
рамидах Sr2CoO3Cl подтверждаются также изме-
рениями рентгеновских абсорбционных O K-
спектров (рис. 10). Структура спектра от 528 до
533 эВ обусловлена переходом электронов с внут-
реннего O -уровня на O -орбитали, смешан-
ные с незанятыми Co - и Co -орбиталя-
ми. Структура выше 533 эВ сформирована Sr -,
Co - и Cl -состояниями. Рассчитанная плот-
ность электронных состояний в предположении
HS-конфигурации электронов хорошо согласует-
ся с экспериментом, в то время как результат рас-
чета для IS-конфигурации отличается от экспери-
ментального спектра. В спектре EuCoO3 с -
электронной конфигурацией максимум (энергия
около 529.5 эВ) сформирован незанятыми Co -
состояния.

4.2. Зарядовые состояния ионов кобальта 
в системах LaMn1 – yCoyO3

В соединениях LaMnO3 и LaCoO3 ионы мар-
ганца и кобальта трехвалентны. Однако в твердых
растворах LaMn1 – xCoxO3 имеет место тенденция
к зарядовому диспропорционированию (т.е. обра-
зуется комбинация ионов Mn4+ и Co2+). В твердых
растворах системы LaMn1 – xCoxO3 при промежу-
точных значениях x проявляются ферромагнитные
взаимодействия [138–143]. Магнитные свойства
LaMn1 – yCoyO3 обсуждают в рамках конкуренции
между ферромагнитным взаимодействием Mn3+–
O–Mn4+, Mn3+–O–Mn3+, Co2+–O–Mn4+ и анти-
ферромагнитным взаимодействием Mn4+–O–
Mn4+, Co2+–O–Co2+, Mn3+–O–Co2+ с учетом тен-
денции упорядочения ионов Co2+/Mn4+ по типу
NaCl [138–143].

,2 3L
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В работе [144] изучены рентгеновские абсорб-
ционные -спектры марганца и кобальта, фо-
тоэлектронные спектры валентной полосы и ре-
зонансные фотоэлектронные спектры на Mn -
крае поглощения соединений LaMn0.85Co0.15O3 и
La0.7Sr0.3Mn0.8Co0.2O3. Найдено, что появляются
двухвалентные ионы кобальта, что индуцирует
смешанные валентные состояния Mn3+–Mn4+.
Это означает, что природа ферромагнитного со-
стояния в LaMn1 – xCoxO3 согласуется с механиз-
мом двойного обмена Mn3+–Mn4+. Из измерений
рентгеновских абсорбционных K-спектров -эле-
ментов авторы работы [145] также пришли к заклю-
чению о существовании двухвалентных ионов ко-
бальта в соединениях Ln0.5Ca0.5Mn1 – xCoxO3. Одна-
ко Ван Элп утверждает, что в этих оксидных
соединениях ионы кобальта должны находиться не
в высокоспиновом двухвалентном, а в промежуточ-
но-спиновомтрехвалентном состоянии [146].

,2 3L

3L

3d

Рис. 10. Рентгеновские абсорбционные O K-спектры
Sr2CoO3Cl и EuCoO3, измеренные в поверхностно-
чувствительном режиме полного выхода электронов
(TEY) и в объемно-чувствительном режиме выхода
флуоресценции (FY) при разных температурах. Экс-
периментальные спектры Sr2CoO3Cl сопоставлены с
вычисленными методом LDA + U парциальными не-
занятыми плотностями O 2p-состояний для HS- и IS-
состояний. Воспроизведено из работы [133].
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В работе [147] изучены рентгеновские абсорб-
ционные K-спектры Mn и Co в LaMn1 – xCoxO3 для
области концентраций кобальта x = 0–1. На
рис. 11 показаны Co K-спектры LaMn1 – xCoxO3.
Рост концентрации кобальта приводит к химиче-
скому сдвигу как K-спектров кобальта, так и K-
спектров марганца (рисунок не приведен), а также
к изменению особенностей вблизи края поглоще-
ния. Сдвиг спектров в сторону высоких энергий
фотонов при легировании материалов кобаль-
том означает постепенное увеличение зарядово-
го состояния ионов как Mn, так и Co. Таким об-
разом, во всем диапазоне твердых растворов
LaMn1 – xCoxO3 образуются смешанные валентные
состояния Co2+/Co3+ и Mn3+/Mn4+.

Дальнейшая дискуссия о зарядовых состояни-
ях в системе LaMn1 – yCoyO3 разгорелась после по-
явления работ [140, 141], авторы которых синте-
зировали два различных по магнитным свойствам
однофазных образца LaMn0.5Co0.5O3. Из измере-
ний магнитной восприимчивости в зависимости
от температуры и из рентгеновских фотоэлек-
тронных спектров показано, что в фазе с высокой
температурой Кюри (  K) имеются высо-
коспиновые ионы Mn3+ и низкоспиновые ионы
Co3+, в то время как фаза с низкой температурой
Кюри (  K) содержит ионы Co2+ и Mn4+.

В работе [148] исследованы рентгеновские аб-
сорбционные Co - и Mn -спектры для об-

=C 225T

=C 150T

,2 3L ,2 3L

разцов LaMn0.5Co0.5O3 как с высокой, так и с низ-
кой температурой Кюри, а также спектры рентге-
новского магнитного циркулярного дихроизма для
фазы с высокой температурой Кюри, измеренные
при 135 K на Co - и Mn -краях поглощения.
Рентгеновские абсорбционные Co -спектры об-
разцов LaMn0.5Co0.5O3 c  K и  K по-
казаны на рис. 12. Для сравнения приведены спек-
тры эталонных оксидных соединений: CoO (Co2+)
и LaCoO3 (LS-Co3+).

Спектр фазы с  K подобен спектру ок-
сида CoO. Спектральная особенность при 780 эВ,
более интенсивная в спектре фазы с  K,
должна быть связана с наличием Co3+-ионов.
Этот же пик характерен для LaCoO3. Для опреде-
ления зарядовых состояний ионов кобальта авто-
ры работы [148] использовали процедуру вычита-
ния спектров, как показано на рис. 13. Интенсив-
ность спектра образца с  K умножена на
0.8. С учетом корректировки интенсивностей по-
лучен разностный спектр, по форме близкий к
спектру LaCoO3 с ионами кобальта в зарядовом со-

,2 3L ,2 3L

,2 3L
=C 150T =C 225T

=C 225T

=C 150T

=C 225T

Рис. 11. Рентгеновские абсорбционные Co K-спек-
тры образцов LaMn1 – xCoxO3. В качестве эталонов
использованы образцы Co(NO3)2 и LaCoO3 (x = 1).
На вставке показана припороговая область после ис-
правления на функцию края поглощения. Воспроиз-
ведено из работы [147].
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Рис. 12. Рентгеновские абсорбционные Co L2,3-спек-
тры образцов LaCoO3 (a); LaMn0.5Co0.5O3 c TC =
= 150 K (б); TC = 225 K (в); CoO (г). Спектр LaCoO3
измерен при температуре 20 К [3]. Из работы [148].
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стоянии 3+. Использование множителя 0.8 означа-
ет, что в фазе с  K имеется примерно 20%
LS-Co3+-ионов.

Этот результат противоречит выводам работ
[140, 141], которые предполагают существование
трехвалентных ионов кобальта в образце с более
высокой температурой Кюри. Это расхождение
в выводах, по мнению авторов работы [148],
определяется различием между рентгеновскими
фотоэлектронными и абсорбционными спек-
трами. Рентгеновские абсорбционные Co -
спектры за счет мультиплетного характера хоро-
шо характеризуют зарядовое состояние ионов
кобальта. В работе [141] выводы о зарядовых со-
стояниях ионов кобальта получены на основе
измерений фотоэлектронных Co -спектров, в
которых Co2+- и Co3+-сигналы не всегда четко
различаются.

Следует отметить, что в разностном спектре,
приведенном на рис. 13, сигнал при энергии
778.5 эВ является характеристикой высокоспино-
вого состояния Co3+-ионов. Поэтому выводы о
низкоспиновом состоянии Co3+-ионов вызывают
некоторые сомнения.

Из спектров рентгеновского магнитного цир-
кулярного дихроизма (XMCD) в работе [148] для
фазы с высокой температурой Кюри найдены
большие значения орбитального момента ионов
Co2+: отношение орбитального и спинового мо-
ментов  Применительно к Mn

-спектрам подобное отношение равно 0.09.
Это означает, что орбитальный момент Mn4+-
ионов заморожен. По мнению авторов работы
[148], использование отношений моментов на-
дежнее, чем извлечение отдельных их значений,
поскольку не требует внесения поправок на непол-
ное намагничивание, например, из-за возможной
сильной анизотропии в поликристаллическом ма-
териале.

4.3. Твердые растворы двойного замещения
Sr1 – xCexMn1 – yCoyO3 – δ

Твердые растворы двойного замещения
Sr1 – xCexMn1 – yCoyO3 – δ имеют тетрагональную
структуру с пространственной группой 
[149], как и у манганита Sr1 – xCexMnO3 [150]. По
данным рентгеновской дифракции тетраго-
нальные параметры ячейки твердого раствора
Sr0.8Ce0.2Mn0.8Co0.2O3 – δ (образец S1) равны:

 Å,  Å [151]. Содержание
кислорода оценено по изменению параметров
кристаллической решетки. По сравнению с ман-
ганитом Sr0.8Ce0.2MnO3 (  Å,  Å
[152]) параметры легированного кобальтом образца
S1 меньше, что означает меньшее содержания кис-

=C 150T

,2 3L

2p

μ μ .�orb spin 0 47.
,2 3L

4I mcm

= .5 3962(1)a = .7 6674(1)c

= .5 4013a = .7 7448c

лорода. Поэтому химическая формула образца S1
может быть записана в виде Sr0.8Ce0.2Co0.2Mn0.8O2.96.
Твердый раствор Sr0.9Ce0.1Mn0.6Co0.4O3 – δ (образец
S2) при 290 K имеет пространственную группу

 подобно Sr0.9Ce0.1MnO3 при 350 K [153]. Его
кубическая ячейка имеет параметр  Å.
Образец S2 характеризуется более высокой де-
фектностью по кислороду ( ).

Согласно исследованиям температурной зави-
симости магнитной восприимчивости, проведен-
ным в работе [151], замещение 40% ионов Mn
ионами кобальта в Sr0.9Ce0.1MnO3 приводит к
уменьшению температуры перехода из парамагнит-
ного в антиферромагнитное состояние от 290 [154]
до 225 K. Выше 225 K магнитная восприимчи-
вость подчиняется модифицированному закону
Кюри–Вейсса. Температура Нееля для твердого
раствора S1 равна 138 K. Для сравнения, для
Sr0.8Ce0.2MnO3  K [154]. В образце S1 ни-
же 35 K обнаружено спин-стекольное состояние.
Оба твердых раствора характеризуются преимуще-
ственно антиферромагнитными взаимодействия-
ми. Средние эффективные магнитные моменты
для образцов S1 и S2 равны соответственно: 4.76 
и 4.18  [151]. Из одних лишь магнитных данных
затруднительно правильно установить зарядовые
состояния ионов церия, марганца и кобальта.

Известно, что при  в манганитах
Sr1 – xCexMnO3 ионы церия четырехвалентны,
в то время как при  ионы церия находят-
ся в состоянии 3+ [155]. Четырехвалентное со-
стояние ионов церия в твердых растворах
Sr0.8Ce0.2Mn0.8Co0.2O2.96 (образец S1) и
Sr0.9Ce0.1Mn0.6Co0.4O2.85 (образец S2) установлено

3 ,Pm m
= .3 8328(2)a

δ = .0 15

=N 210T

μB

μB

< .0 2x

≥ .0 2x

Рис. 13. Рентгеновские абсорбционные Co L2,3-спек-
тры LaMn0.5Co0.5O3 c TC = 150 K, TC = 225 K и их раз-
ность. В качестве эталона приведен спектр LaCoO3
(LS-Co3+-ионы), измеренный при температуре 20 К
[3]. Воспроизведено из работы [148].
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из рентгеновских абсорбционных Ce -спек-
тров [151].

Для определения зарядового состояния ионов -
элементов в твердых растворах Sr1 – xCexMn1 – yCoyO3 – δ

использованы рентгеновские абсорбционные -
спектры. Максимумы Mn -спектров образцов
S1 и S2 сдвинуты в область более высоких энер-
гий относительно спектра La0.5Ca0.5MnO3 – ман-
ганита, в котором ионы марганца находятся в
среднем зарядовом состоянии 3.5+ [156]. Учиты-
вая линейную зависимость энергии Mn -линии
от зарядового состояния ионов марганца, получа-
ем, что зарядовое состояние ионов марганца в ис-
следованных здесь твердых растворах 4+. По
форме спектры образцов S1 и S2 близки к спек-
трам манганитов с ионами Mn4+ [148, 157]. Следу-

,4 5M

3d

,2 3L
,2 3L

3L

ет, тем не менее, отметить, что есть некоторое
расхождение между магнитными и спектральны-
ми результатами. Магнитные измерения показы-
вают, что около 10% ионов марганца в твердом
растворе S1 трехвалентны.

На рис. 14 приведены рентгеновские абсорбци-
онные Co -спектры твердых растворов
Sr0.8Ce0.2Mn0.8Co0.2O2.96 (S1) и Sr0.9Ce0.1Mn0.6Co0.4O2.85
(S2), а также эталонных соединений: CoO и LaCoO3
в монокристаллическом состоянии. Представлены
также теоретические Co -спектры: мультиплет-
ный расчет для высокоспиновой и низкоспиновой
электронных конфигураций ионов Co3+ и для Co2+-
ионов в кислородных октаэдрах. Для HS-Co3+-
ионов в расчетах использовали  эВ, а для
LS-Co3+-ионов –  эВ. Дополнительные
пики при  и  эВ соответствуют - и

- линиям бария, по-видимому, частично заме-
щающего стронций.

Для определения содержания примеси бария
в вышеупомянутых оксидах использованы спек-
тры стехиометрических образцов GdBaCo2O5.5,
EuBaCo2O5.5 и CaBaCo4O7. По относительным
интенсивностям Ba M5/Co -максимумов найде-
но, что в образцах Sr0.8Ce0.2Mn0.8Co0.2O2.96 и
Sr0.9Ce0.1Mn0.6Co0.4O2.85 содержание бария по от-
ношению к кобальту,  составляет со-
ответственно 0.055–0.065 и 0.020–0.025. Следо-
вательно, индексы бария в химических форму-
лах для образцов Sr0.8Ce0.2Mn0.8Co0.2O2.96 и
Sr0.9Ce0.1Mn0.6Co0.4O2.85 можно оценить примерно
в 0.010–0.015. Несмотря на то что Ba -сигналы
довольно интенсивные, содержание бария мало,
и с учетом погрешности определения индексов
химические формулы образцов S1 и S2 можно
оставить без изменений.

Для образца S1 спектр Co  очень похож на
спектр CoO и теоретический спектр, рассчитан-
ный для ионов Co2+, т.е. ионы кобальта в твердом
растворе S1 находятся в зарядовом состоянии 2+.
С другой стороны, спектр образца S2 показывает
особенности, характерные для ионов как Co2+,
так и Co3+. Чтобы выделить спектральный вклад,
обусловленный исключительно ионами Co3+, из
спектра образца S2 вычли спектр образца S1. Вы-
читание выполнено при следующих предположе-
ниях: (1) образец S2 содержит 25% ионов Co2+ и
75% ионов Co3+; (2) интегральные интенсивности
Co -спектров пропорциональны количеству

-дырок: соответственно 3 и 4 для ионов Co2+ и
Co3+. Первое предположение основано на резуль-
татах магнитных измерений. С учетом перечис-
ленных требований проведена нормировка интен-
сивностей спектров и выполнено вычитание. Раз-

,2 3L

,2 3L

= .10 2 0Dq
= .10 2 4Dq
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4M

3L

(Ba) (Co),c c
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Рис. 14. Рентгеновские абсорбционные Co L3-спектры
твердых растворов двойного замещения
Sr0.8Ce0.2Mn0.8Co0.2O2.96 (S1) и Sr0.9Ce0.1Mn0.6Co0.4O2.85
(S2), CoO и LaCoO3. Спектры нормированы на мак-
симум Co L3-поглощения. Экспериментальные спек-
тры, измеренные при комнатной температуре, срав-
нены с теоретическими, рассчитанными с помощью
атомоподобных мультиплетов для Co2+- и Co3+-
ионов. Разностный (“difference”) спектр получен вы-
читанием спектра образца S1 из спектра образца S2.
Интенсивности спектров при вычитании взяты в со-
отношении 1 : 4. Из работы [151].
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ностный спектр, сформированный лишь ионами
Co3+, хорошо совпадает со спектром LaCoO3 и тео-
ретическим спектром для HS-Co3+-ионов. Следо-
вательно, в твердом растворе S2 ионы Co3+ нахо-
дятся в HS-состоянии.

5. СЛОИСТЫЕ КОБАЛЬТИТЫ LnBaCo2O6 – δ

5.1. Общие сведения

Кобальтиты с общей формулой LnBaCo2O6 – δ,
где Ln – редкоземельный элемент, характеризу-
ются рядом магнитных и структурных переходов,
переходом металл – изолятор и проявляют эффект
магнетосопротивления [158–160]. Значительное
воздействие на магнитные, транспортные и другие
свойства кобальтитов оказывает спин ионов ко-
бальта [161, 162].

Структура соединений LnBaCo2O6 – δ представ-
ляет собой слои октаэдров CoO6 и квадратных пи-
рамид CoO5 (рис. 15). Среднее зарядовое состояние
ионов кобальта меняется от 2.5+ для LnBaCo2O5.0
(пирамидальное окружение ионов кобальта) до
3.5+ для LnBaCo2O6 (октаэдрическое окружение
ионов кобальта). В кобальтитах LnBaCo2O5.5 внутри
чередующихся пирамид и октаэдров имеются лишь
ионы Co3+.

Особенностью кристаллической структуры
кобальтитов LnBaCo2O6 – δ является большое ко-
личество кислородных вакансий в слоях, содер-
жащих ионы лантаноида. Кислородная стехио-
метрия зависит от природы лантаноида, а также
от дефектности катионных подрешеток. Для ко-
бальтитов LnBaCo2O6 – δ характерна широкая об-
ласть гомогенности по кислороду ( ). Со-
держание кислорода и, следовательно, степень
окисления ионов кобальта, а также проводимость
материалов можно регулировать в процессе синте-
за изменением температуры и парциального дав-
ления кислорода в газовой фазе.

< δ <0 1

5.2. Спиновые состояния ионов кобальта
в пирамидах и октаэдрах 

кобальтитов LnBaCo2O6 – δ

В работе [9] предполагается, что при темпера-
туре ниже перехода металл–изолятор трехвалент-
ные ионы кобальта в октаэдрах находятся в LS-, в
пирамидах – в IS-состояниях, а при температуре
выше перехода – соответственно HS- и IS-состо-
яниях. Из результатов магнитных измерений сле-
дует рост намагниченности с ростом температуры
вблизи перехода металл–изолятор благодаря из-
менению спинового состояния ионов кобальта от
LS (IS) к HS в октаэдрах, в то время как в пирами-
дах спиновые состояния не меняются (IS либо
HS) [133, 164–166].

Известно, что размеры ионов Со3+ уменьша-
ются с понижением спина [167]. Это должно при-
вести для системы LnBaCo2O5.5 к уменьшению
среднего расстояния Со–О с понижением темпе-
ратуры при переходе металл – изолятор как вокта-
эдрах, так и в пирамидах. Однако дифракционные
данные сверхвысокого разрешения кобальтитов на
основе Gd, Pr, Tb противоречат ожидаемым изме-
нениям спинового состояния ионов Со3+. С пони-
жением температуры среднее расстояние Со–О в
октаэдрах уменьшается, а в пирамидах возрастает
[165, 168, 169]. Изменение спинового состояния в
кобальтитах LnBaCo2O6 – δ при переходе металл–
изолятор подтверждают и результаты нейтроно-
графических измерений [159, 170, 171].

В табл. 1 систематизированы литературные дан-
ные о спиновых состояниях трехвалентных ионов
кобальта в октаэдрах и пирамидах LnBaCo2O5.5 при
температурах ниже и выше перехода металл –
изолятор ( ). Здесь приведены лишь те работы,
в которых есть выводы о спиновых состояниях
ионов кобальта при температурах как ниже, так и
выше 

Сравнительно большое число работ посвяще-
но изучению структурных и магнитных свойств
кобальтитов LnBaCo2O6 – δ, однако лишь единич-
ные рентгеноспектральные исследования выпол-

MIT

MI.T

Рис. 15. Структура кобальтитов LnBaCo2O6.0 – δ; слева направо: LnBaCo2O5.0, LnBaCo2O5.5, LnBaCo2O6.0. Воспроиз-
ведено из работы [163].

BaO

LnO

CoO2



108

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

ГАЛАХОВ

нены для этих соединений [173, 174, 179–187]. В
работе [173] измерены рентгеновские абсорбци-
онные O K- и Co -спектры двойникового мо-
нокристаллического образца GdBaCo2O5.5 при
температурах от 78 до 400 К. На рис. 16 (a) приве-
дены рентгеновские абсорбционные O -спек-
тры GdBaCo2O5.5, полученные при температурах 78,
285 и 400 K. Образцы Sr2CoO3Cl и LaCoO3, спек-
тры которых показаны на рис. 16б–16г, использо-
ваны в качестве эталонов.

В пирамидах Sr2CoO3Cl, как установлено в ра-
боте [188], ионы кобальта Co3+ находятся в HS-
состоянии. При низких температурах -обо-
лочка Co3+-ионов в октаэдрах LaCoO3 полностью
заполнена [3]. Возможны переходы электронов
только в вакантные -состояния. При высоких
температурах часть ионов Co3+ находится в HS-
состоянии, что отображается в появлении неза-
нятых -состояний.

Авторы работы [173] рассмотрели два варианта
формирования спиновых состояний ионов ко-
бальта GdBaCo2O5.5 при температуре 78 K: (1) в
пирамидах ионы Co3+ находятся в HS-состояни-
ях, как и в Sr2CoO3Cl, а в октаэдрах – в LS-состо-
янии; (2) в пирамидах Co3+-ионы находятся в HS-
состояниях, в октаэдрах половина ионов нахо-
дятся в HS-, половина – в LS-состояниях.

Cумма O -спектров Sr2CoO3Cl и LaCoO3
(при 20 K) не воспроизводит спектр GdBaCo2O5.5,

,2 3L

K

23 gdt

ge

2gt

K

как показано на рис. 16 (в). Таким образом, пред-
положение о LS-состояниях Co3+-ионов в окта-
эдрах GdBaCo2O5.5 следует исключить. Второй ва-
риант лучше подходит для описания эксперимен-
тального спектра GdBaCo2O5.5, как можно видеть
из рис. 16a.

Подтвердить отмеченные выше результаты
можно с помощью Co -спектров. На рис. 17a
показаны Co -спектры GdBaCo2O5.5, измерен-
ные при температурах 400, 285 и 78 K. По сравне-
нию с кобальтитом LaCoO3 [3] изменения Co -
спектров GdBaCo2O5.5 с температурой очень сла-
бые [173].

Интерпретацию рентгеновских абсорбцион-
ных Co -спектров, как правило, проводят на
основе мультиплетных расчетов. Однако доступ-
ный программный пакет CTM4XAS [62, 63] не
позволяет расчет мультиплетов для пирамид.
Теоретические спектры для ионов кобальта в пи-
рамидах GdBaCo2O5.5 рассчитаны помощью про-
граммного пакета XTLS 8.3 (см. [173, 189]).

На рис. 17д приведены результаты мультиплет-
ных расчетов спектров HS-Co3+-ионов в октаэд-
рах, LS-Co3+-ионов в октаэдрах и HS-Co3+-ионов
в пирамидах. Как видно из рис. 17б, эксперимен-
тальный Co -спектр, измеренный при 78 K,
идеально воспроизводится суммой теоретических
спектров oct-HS + oct-LS + pyr-HS, взятых в соот-
ношении соответственно 1 : 1 : 2 с учетом корректи-

,2 3L

,2 3L

,2 3L

,2 3L

,2 3L

Таблица 1. Литературные данные о спиновом состоянии трехвалентных ионов кобальта в октаэдрах и пирамидах
LnBaCo2O5.5 ниже и выше температуры перехода металл–изолятор

Температура В октаэдрах В пирамидах Кобальтит

LS IS HoBaCo2O5.5 [9],

HS IS EuBaCo2O5.5, GdBaCo2O5.5 [172]

LS & HS HS

LS & HS HS GdBaCo2O5.5 [173]

IS IS

LS IS DyBaCo2O5.5 [174]

LS или IS IS или HS

HS IS или HS GdBaCo2O5.5 [164–166, 175]

LS & IS IS TbBaCo2O5.5 [159],

HS IS EuBaCo2O5.47 [176]

IS IS

HS IS TbBaCo2O5.5 [177]

IS IS

HS LS GdBaCo2O5.5 [178]

< MIT T

> MIT T

< MIT T

> MIT T

< MIT T

> MIT T

< MIT T

> MIT T

< MIT T

> MIT T

< MIT T

> MIT T
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ровки на фон. Это полностью согласуется с резуль-
татами измерения O -спектров. Однако воспро-
извести спектр при температуре 400 K вкладами
oct-HS + oct-LS + pyr-HS в соотношении 2 : 0 : 2,
как показано на рис. 17г, не удалось.

С помощью фотоэлектронных спектров ва-
лентной полосы авторы работы [173] оценили из-
менение энергетической щели с температурой
при переходе металл–изолятор. С ростом темпе-
ратуры от 285 до 400 K щель уменьшается на
130 мэВ, однако не закрывается.

В работе [180] представлены XMCD-спектры
вблизи Co -краев поглощения для GdBaCo2O5.5
при температуре 200 K; на основании XMCD-ис-
следований получена кривая гистерезиса (зави-
симость XMCD-интенсивности от напряженно-
сти магнитного поля) и найден большой орби-
тальный магнитный вклад в моменты кобальта:
отношение орбитального и спинового моментов
равно примерно 0.6. В этой же работе [180] пред-
ложено HS-состояние для Co3+-ионов в пирами-
дах и LS-состояние для Co3+-ионов в октаэдрах
для фазы изолятора GdBaCo2O5.5.

K

,2 3L

В работе [174] выполнены исследования ко-
бальтита DyBaCo2O5.5 методом рентгеновского
магнитного циркулярного дихроизма. На рис. 18
приведены XMCD-спектры DyBaCo2O5.5, изме-
ренные вдоль осей  и , для ферромагнитной фа-
зы (245 K), изолятора в парамагнитном состоя-
нии (315 K), металлической парамагнитной фазы
(345 K). Показано, что вблизи перехода металл –
изолятор (MIT) в кобальтовых октаэдрах следует
исключить переход от низкоспинового (LS) к вы-
сокоспиновому (HS) состоянию. При температу-
ре ниже MIT, как в пирамидах, так и в октаэдрах,
предполагается IS-состояние.

Еще более сложной становится система слои-
стых кобальтитов при наличии дефектов по кати-
онам и кислороду. В работе [187] выполнены ис-

a c

Рис. 16. (a) Рентгеновские абсорбционные O K-спек-
тры GdBaCo2O5.5, измеренные при 78, 285 и 400 K;
(б) спектры Sr2CoO3Cl при 77 K и LaCoO3 при 650 K
и их сумма (sum); (в) спектры Sr2CoO3Cl при 77 K и
LaCoO3 при 20 K и их сумма (sum); (г) спектры LaCoO3,
измеренные при 20, 300 и 650 K. Суммарный спектр,
показанный на рисунке (б), приведен для сравнения
также и на рисунке (a). Воспроизведено из работы
[173].
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Рис. 17. Рентгеновские абсорбционные Co L2,3-спек-
тры: (a) GdBaCo2O5.5 после вычитания Ba M4,5 спек-
тра (BaFeO3), измеренные при 78 (черная кривая),
285 (синяя кривая) и 400 К (красная кривая); (д) тео-
ретическое моделирование спектров для HS-Co3+-
ионов в октаэдрах (oct-HS, оранжевая кривая),
LS-Co3+-ионов в октаэдрах (oct-LS, черная кривая) и
HS-Co3+-ионов в пирамидах (pyr-HS, голубая кри-
вая). Пунктирная кривая — скачок края поглощения.
(б), (в) и (г) — воспроизведение экспериментального
спектра, измеренного при 78 K, при разных соотно-
шениях вычисленных вкладов oct-HS, oct-LS и pyr-
HS. Из работы [173].
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следования нестехиометрических кобальтитов
Tb1 – yBa1 + yCo2 – xO5.5 – δ с помощью рентгеногра-
фии и абсорбционной спектроскопии мягкого
рентгеновского излучения. Трехвалентное состоя-
ние ионов тербия в этих соединениях (Tb3+) под-
тверждено с помощью Tb -спектров, отобража-

ющих электронный переход  →  и
их мультиплетных расчетов [187]. На рис. 19a по-
казаны рентгеновские абсорбционные Co -
спектры EuBaCo2O5.5, GdBaCo2O5.5, TbBaCo2O5.38,
Tb0.96Ba1.05Co1.9O5.21, а также результаты мульти-
плетных расчетов спектров HS Co3+-, LS Co3+- и
Co2+-ионов в октаэдрическом поле ( ). Для
LS-Co3+-ионов в октаэдрическом окружении па-
раметр  эВ, для HS-Co3+-ионов 10Dq =
= 0.6 эВ, а для Co2+-ионов использован параметр

 эВ. Результаты воспроизведены из ра-
бот [184, 186, 187]. Интенсивный пик рентгенов-
ского поглощения при 784.5 эВ соответствует Ba

-линии. Ba -спектры определяются элек-

,4 5M
103 4 nd f +9 13 4 ,nd f

3L

hO

= .10 1 6Dq

= .10 1 2Dq

5M ,4 5M

тронными переходами  →  соответ-
ствуют ионам Ba2+ и в кобальтитах LnBaCo2O5.5 не
меняются.

В Co -спектрах кобальтитов EuBaCo2O5.5 и
GdBaCo2O5.5, в которых ионы кобальта находятся
в зарядовом состоянии 3+, кроме основного пика
C можно выделить особенности A, B и D. Подоб-
ные особенности в Co -спектре GdBaCo2O5.5
найдены в работе [180]; их можно использовать для

10 03 4d f 9 13 4 ,d f

3L

3L

Рис. 18. Спектры рентгеновского магнитного дихро-
изма вблизи Co L2,3-краев поглощения монокристал-
ла DyBaCo2O5.5 вдоль осей a (a) и c (б) при 245 K для
ферромагнитной фазы (черные линии), ниже темпе-
ратуры перехода металл–изолятор (315 K, красные) и
выше температуры перехода металл–изолятор (345 K,
синий); (в) рентгеновский абсорбционный спектр
вдоль оси a. Для сравнения приведен Ba M4,5-спектр,
взятый из [190]. Воспроизведено из работы [174].
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Рис. 19. Рентгеновские абсорбционные Co L3- (a) и
O K-спектры (б) EuBaCo2O5.5 (EBCO-5.5); GdBaCo2O5.5
(GBCO-5.5); TbBaCo2O5.38 (TBCO-5.38);
Tb0.95Ba1.05Co1.90O5.21 (TBCO-5.21). Для сравнения
приведены результаты мультиплетных расчетов спек-
тров ионов HS-Co3+, LS-Co3+ и Co2+ в октаэдриче-
ском поле (Oh). По данным работ [184, 186, 187].
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выявления зарядовых и спиновых состояний
ионов кобальта. Особенность A сформирована не-
большой примесью ионов Co2+ в образцах либо за
счет кислородной нестехиометрии, либо за счет
эффекта восстановления кобальта на поверхности
образцов [180]. В область B дают вклад ионы Co2+ и
HS-Co3+. Особенность D, как следует из сравнения
рентгеноспектральных исследований Sr2CoO3Cl
(HS Co3+) и EuCoO3 (LS Co3+) [191] и сопоставле-
ния экспериментальных спектров с показанными
на рис. 19a вычисленными, отражает LS-состоя-
ния Co3+-ионов.

Изменения в Co -спектрах кобальтитов
Tb1 ‒ yBa1 + yCo2 – xO5.5 – δ по сравнению со спектра-
ми EuBaCo2O5.5 и GdBaCo2O5.5 связаны с дефек-
тами по кислороду и по катионам. Номинальное
зарядовое состояние ионов кобальта в кобальти-
тах TbBaCo2O5.38 Tb0.96Ba1.05Co1.9O5.21 равно
2.88+. Это означает наличие, кроме ионов Co3+,
также ионов Co2+.

Для оценки зарядовых и спиновых состояний
ионов кобальта воспользуемся также рентгенов-
скими абсорбционными K-спектрами кислорода,
показанными на рис. 19б. За счет смешивания
Co - и O -орбиталей эти спектры, как пока-
зано ранее, позволяют оценить заполнение
Co -состояний. Высокая интенсивность осо-
бенности a в K-спектрах кислорода дефектных
кобальтитов Tb1 – yBa1 + yCo2 – xO5.5 – δ, по сравне-
нию с достаточно низкой интенсивностью анало-
гичной особенности в спектрах EuBaCo2O5.5 и
GdBaCo2O5.5, свидетельствует об уменьшении за-
полнения -состояний. Поэтому можно предпо-
ложить высокое содержание ионов HS-Co3+ в
этих соединениях.

Предварительная оценка спиновых состоя-
ний ионов кобальта в Tb1 – yBa1 + yCo2 – xO5.5 – δ
подтверждена нейтронографией [187]. Показа-
но, что кислородные дефекты формируются
главным образом в плоскости и, вменьшей сте-
пени, в вершине искаженного октаэдра. Эти ре-
зультаты позволили установить высокоспино-
вый характер трехвалентных ионов кобальта в
октаэдрах. Промежуточно-спиновый характер
Co3+-ионов в пирамидах дефектных по катионам
и кислороду кобальтитов Tb1 – yBa1 + yCo2 – xO5.5 – δ,
согласно результатам нейтронографических ис-
следований, маловероятен [187].

5.3. Стабильность слоистых кобальтитов 
LnBaCo2O6 – δ

В последнее время особое внимание уделяется
изучению стабильности кобальтитов, определяю-
щей их функциональные свойства [192, 193]. Тем-
пературные эффекты разложения кобальтитов
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2gt

LnBaCo2O5.5 отмечены в работах [194–196]. Элек-
трохимические характеристики и стабильность
микроструктуры PrBaCo2O5.5 в атмосфере воз-
дух–CO2 проанализированы в работе [196]. Пока-
зано, что на поверхности PrBaCo2O5.5 при 800°C
образуются наночастицы BaCO3 [196]. Разложе-
ние LnBaCo2O5.5 приводит к ухудшению электро-
химических характеристик электродов твердоок-
сидных топливных элементов, изготовленных на
основе кобальтитов.

Механическое воздействие, как будет показа-
но ниже, аналогично по результатам термическо-
му воздействию. Исследования абсорбционных
спектров мягкого рентгеновского излучения по-
рошков EuBaCo2O5.5, подвергнутых размолу в ша-
ровой мельнице, выполнены в работе [185], а в ра-
боте [184] – кобальтита GdBaCo2O5.5 после нано-
структурирования кручением под давлением.

На рис. 20 показаны рентгеновские абсорбци-
онные Co -спектры EuBaCo2O5.5 в исходном со-
стоянии и после размола в мельнице в течение 9 ч.
На основном рисунке интенсивности спектров
взяты в соотношении 2 : 1, используемого для полу-
чения “разностного” спектра. Разностный спектр,
полученный вычитанием из спектра образца после
размола в течение 9 ч спектра исходного образца
EuBaCo2O5.5, сопоставлен со спектром Co3O4. На
вставке спектры приведены при одинаковой ин-

3L

Рис. 20. Рентгеновские абсорбционные Co L3-спек-
тры EuBaCo2O5.5 до (EBCO-5.5) и после размола в те-
чение 9 ч (EBCO, 9 h). Показаны результаты расчеты
мультиплетов ионов Co2+ в тетраэдрах (Td) и LS-Co3+

в октаэдрах (Oh). По работам [185, 186].
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тенсивности Co -максимумов. Интенсивность
области спектра при 778.5 эВ образца после раз-
мола возрастает. Как отмечено ранее, эта область
спектра сформирована благодаря ионам Co2+ и
HS-Co3+. Можно предположить, что в результате
размола кобальтит распадется. Разложение ко-
бальтита GdBaCo2O5.5 при воздействии на него
температуры найдено в работе [194]: ромбиче-
ский GdBaCo2O5.5 в атмосфере CO2–O2 при тем-
пературе 500–700°C распадается на тетрагональ-
ную фазу GdBaCo2O5.5, GdCoO3, BaCO3, и, воз-
можно, Co3O4. Вероятно, аналогичные продукты
распада возникают и при механическом воздей-
ствии на порошок EuBaCo2O5.5. Подтвердить фор-
мирование фазы Co3O4 при распаде EuBaCo2O5.5
после механического воздействия можно с помо-
щью процедуры вычитания спектров. Предполо-
жим, что в состав кобальтита после механического
воздействия входят EuBaCo2O5.5 и Co3O4. Разност-
ный спектр, т.е. спектр, полученный вычитанием
спектра исходного EuBaCo2O5.5 из спектра кобаль-
тита после механического воздействия, должен
быть подобен спектру Co3O4: особенности при
778.5 эВ разностного спектра и спектра Co3O4
должны совпадать по интенсивности. Подобие
спектров достигнуто, если относительные интен-
сивности Co -спектров исходного образца и об-
разца после размола находятся в соотношении
1 : 1.7. Масштабированные таким образом спек-
тры приведены на рис. 20. Разностный спектр хо-
рошо совпадает со спектром Co3O4, который хо-
рошо воспроизводится суммой теоретических
спектров, рассчитанных для ионов Co2+ и Co3+

3L

3L

соответственно в тетраэдре и в октаэдре, взятых
в соотношении 1 : 2. В расчетах для ионов Co2+ в
тетраэдре использован параметр  эВ,
для LS-ионов Co3+ – 10Dq = 1.2 эВ. Энергия зарядо-
вого переноса в обоих случая  эВ.

Распад кобальтита EuBaCo2O5.5 после механи-
ческого воздействия также подтверждается изме-
рениями рентгеновских абсорбционных O K-
спектров, показанных на рис. 21. Увеличение вре-
мени размола приводит к понижению интенсив-
ности особенности a (заполнение -состояний)
и повышению интенсивности особенности b
(опустошение -состояний). Этот эффект нельзя
объяснить за счет изменения спиновых состоя-
ний ионов кобальта в EuBaCo2O5.5. Следует пред-
положить распад кобальтита. Одним из продук-
тов распада должен быть кобальтит с низкоспи-
новым состоянием ионов кобальта. Таковым
кобальтитом является EuCoO3. Учитывая химиче-
ский состав вещества, можно считать, что механи-
ческое воздействие на образец EuBaCo2O5.5 приво-
дит к его распаду на Co3O4, EuCoO3 и BaCO3.

Следует отметить, что эффект распада
EuBaCo2O5.5 не был зафиксирован с помощью
рентгеновской дифракции. Хотя оцененный из
дифракционных данных размер частиц после раз-
мола уменьшился с 320 нм (для исходного образ-
ца) до 140 нм (у образца после размола в течение
9 ч), параметры кристаллической решетки прак-
тически не изменились [185]. Учитывая, что из-
мерения спектров проведены в поверхностно-
чувствительном режиме полного выхода фото-
электронов, можно считать, что распад кобаль-
тита происходит в поверхностной области ча-
стиц (5–10 нм).

Более интенсивная деформация – кручение
под давлением – применена к кобальтиту GdBa-
Co2O5.5 [184]. Давление составляло 7 ГПа, а сте-
пень деформации определялась углом поворота
наковален, между которыми находился образец.
Этот эксперимент уже подробно описан в разделе
3.4 данной статьи. Деформация привела к форми-
рованию наночастиц размером 50–70 нм. Новые
фазы не зафиксированы с помощью рентгенофа-
зового анализа. Однако рентгеновские абсорбци-
онные Co -спектры значительно меняются, по-
казывая появление ионов Co2+ в октаэдрическом
окружении. Как следует из рентгеноспектраль-
ных данных, в этих кобальтитах кручение под
давлением сопровождается понижением состоя-
ния окисления от Co3+ до Co2+ части ионов ко-
бальта [184], что предполагает распад GdBaCo2O5.5 с
выделением фазы CoO.
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Рис. 21. Рентгеновские абсорбционные O K спектры
EuBaCo2O5.5 в исходном состоянии и после размола в
течение 1–9 ч. По данным работ [185, 186].
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6. СЛОИСТЫЕ КОБАЛЬТИТЫ ABaM4O7 + δ

6.1. Общие представления

Одним из интересных объектов, где достаточ-
но ярко могут проявиться возможности рентгенов-
ской абсорбционной спектроскопии для характе-
ризации зарядовых состояний и координационного
окружения ионов переходных элементов, являются
сложные кобальтиты типа ABaM4O7, где A = Y, Ca;
M = Co, Fe и т.д. В этих сложных оксидных соеди-
нениях своеобразная топология подрешетки пе-
реходного металла, включающая геометрически
фрустрированный кагоме-мотив (рис. 22), в усло-
виях антиферромагнитного обменного взаимо-
действия и тетраэдрической анионной координа-
ции всех позиций магнитной подсистемы обеспе-
чивает богатое многообразие физических
явлений [197–201]. Кислородная нестехиометрия
может изменяться в интервале 
[202]. При комнатной температуре эти кобальти-
ты имеют гексагональную симметрию. Ионы Со
расположены в кислородных тетраэдрах, ионы A –
октаэдрах, барий – в кубооктаэдрах. Катионы
Со2+ и Со3+ находятся в различных кристаллогра-
фических позициях. В тетраэдрах Со3+-ионы на-
ходятся в высокоспиновом состоянии; низкоспи-
новое состояние исключено.

Кобальтит YBaCo4O7 демонстрирует дальний
магнитный порядок ниже  = 110 K и спин-сте-
кольное поведение ниже 66 K [204]; CaBaCo4O7
является магнитоэлектриком II типа. Легирова-
ние железом разрушает ферромагнитный поря-
док и индуцирует антиферромагнитный порядок
[205]. Найдено, что легирование Fe в диапазоне

 в Y0.5Ca0.5BaCo3 – xFexO7 не изменяет
температуру спинового стеклования 51 K. Ионы
Fe находятся в зарядовом состоянии 3+, что при-
водит к восстановлению ионов кобальта: от 3+ до
2+ [203]. Соединения данного типа относятся к
числу нестехиометрических и обладают уникаль-
ной способностью обратимо поглощать/выде-
лять кислород в довольно широких пределах
[206, 207]. Однако, несмотря на необычные спо-
собности к поглощению кислорода и высокую
электрохимическую активность, возможность
практического использования кобальтитов этой
серии ограничена из-за неустойчивости гексаго-
нальной фазы в кислородсодержащих атмосфе-
рах в интервале температур 650–1050°С [208].
Химические формулы двух стехиометрических
кобальтитов можно записать следующим обра-

зом: O7 и O7.

− . ≤ δ ≤ .0 5 1 58
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. ≤ ≤0 25 1x
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3YBaCo +3
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6.2. Рентгеновские абсорбционные Co -спектры 
кобальтитов ABaM4O7 + δ

Зарядовые состояния -ионов можно надеж-
но определить из рентгеновских абсорбционных

-спектров. В работе [15] исследованы рентге-
новские абсорбционные Co -спектры кобаль-
титов YBaCo4O7 с замещением ионов кобальта на
Al и Fe (см. рис. 23). Учитывая, что ионы алюми-
ния находятся в состоянии 3+, ионы кобальта в
YBaCo3AlO7 должны быть в состоянии 2+. Спектр
этого соединения существенно отличается от
спектра CoO, в котором кобальт также находит-
ся в состоянии 2+. Это связано с различием в ло-
кальных координациях ионов кобальта: октаэдри-
ческая в CoO и тетраэдрическая в YBaCo3AlO7.
Мультиплетный расчет спектра для ионов Co2+ в
тетраэдрическом поле с параметром 10Dq = –0.15 эВ
хорошо согласуется с экспериментальным спек-
тром YBaCo3AlO7. Сходство между спектрами
YBaCo3FeO7 и YBaCo3AlO7 доказывает, что все
ионы кобальта в YBaCo3FeO7 также двухвалент-
ны. Для выполнения условия зарядового баланса
ионы железа должны быть трехвалентны, что
подтверждено в работе [15] измерениями Fe -
спектров. Спектр YBaCo4O7 хорошо воспроизво-
дится суммой рассчитанных спектров для Co2+- и
Co3+-ионов в тетраэдрической координации в со-
отношении 3 : 1.

На вставке к рис. 23 показан рентгеновский
абсорбционный K-спектр кислорода YBaCo4O7,
измеренный в поверхностно-чувствительном ре-
жиме полного выхода электронов (TEY) и объемно-
чувствительном режиме выхода флуоресценции
(FY). Практически полное совпадение спектров,

,2 3L

3d

,2 3L
,2 3L

,2 3L

Рис. 22. Эскиз тригональной (P31c) ячейки соедине-
ний ABaM4O7. Тетраэдры MO4 тригонального
(T-плоскость) и кагоме (kagomé — K-плоскость) сло-
ев показаны разными цветами. Воспроизведено из
работы [203].
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полученных этими двумя методами, подтверждает,
что измерения в TEY-режиме хорошо воспроизво-
дят состояния в объеме материала.

Подобные результаты получены в работах
[203, 209] для кобальтитов с замещением части
трехвалентных ионов иттрия на двухвалентные
ионы кальция. На рис. 24 приведены рентгенов-
ские абсорбционные Co -спектры кобальтитов
CaBaCo4O7, Y0.5Ca0.5BaCo4O7 и Y0.5Ca0.5BaCo3FeO7
и Y0.5Ca0.5BaCo2.6Zn1.4O7,построенные для одина-
ковой интенсивности Co -максимумов. Экспе-
риментальные результаты подкреплены мульти-
плетными расчетами спектров ионов Co2+ и Co3+

с учетом кристаллического поля как для октаэд-
рической ( ), так и для тетраэдрической ( ) ко-
ординаций. Из рисунка видно, что замещение
двухвалентного кальция трехвалентным иттри-
ем сопровождается понижением зарядового со-

3L

3L

hO dT

стояния ионов кобальта. В твердом растворе
Y0.5Ca0.5BaCo4 – xFexO7, концентрация ионов трех-
валентного кобальта становится ниже, чем в ко-
бальтите Y0.5Ca0.5BaCo4O7.

Разностный (“difference”) Co2+-спектр получен с
использованием спектров образцов CaBaCo4O7 и
Y0.5Ca0.5BaCo4 – xFexO7, интенсивности которых
были взяты в соотношении 4 : 1, что соответ-
ствует содержанию разновалентных ионов ко-
бальта в соответствии с химическими формула-
ми. Полученный таким образом разностный
спектр хорошо совпадает с рассчитанным спек-
тром для Co2+-ионов в тетраэдрическом окру-
жении (  эВ) и существенно отлича-
ется от спектра для Co2+-ионов в октаэдрах
(  эВ).

При вычислении разностного спектра, соот-
ветствующего Co3+-ионам исходили из предполо-
жения, что в CaBaCo4O7 ионы Co2+ и Co3+ нахо-
дятся в равном соотношении, а в Y0.5Ca0.5BaCo4O7
отношение числа ионов Co2+/Co3+ равно 2.5 : 1.5.
Рассчитанный спектр поглощения для Co3+-
ионов в тетраэдрах характеризуется низкоэнер-
гетическим плечом вблизи -пика. В спектре
HS-Co3+-ионов в октаэдрах подобное плечо про-
стирается значительно ниже по энергии. Из со-
поставления этих особенностей в рассчитанных
спектрах с разностным следует, что расчет для
тетраэдрического окружения ионов кобальта луч-
ше соответствует эксперименту, т.е. Co3+-ионы
находятся в тетраэдрах.

6.3. Рентгеновские абсорбционные
Co K-спектры ABaM4O7 + δ

Изменение зарядовых состояний ионов ко-
бальта в кобальтитах системы “114” при замеще-
нии кобальта железом и цинком подтверждается
абсорбционными спектрами жесткого рентгенов-
ского излучения (Co K, Fe K, Zn K) кобальтитов
CaBaCo4 – xM4O7 (M = Fe, Zn) [210]. На рис. 25,
воспроизведенном из [210], показаны Co K-спек-
тры этих кобальтитов.

По мере уменьшения содержания Fe для ко-
бальтитов серии CaBaCo4 – xFexO7 наблюдаются
сдвиги как Co K-края поглощения, так и пика (бе-
лой линии) в сторону высоких энергий фотонов.
Это согласуется с повышением зарядового состоя-
ния ионов кобальта от 2+ до формально 2.5+ в ко-
бальтите CaBaCo4O7. Дальнейший сдвиг спектров
проявляется при замещении кобальта цинком
(CaBaCoZn3O7), что связано с образованием ионов
Co3+. С ростом зарядового состояния ионов кобаль-
та интенсивность белой линии уменьшается, а ин-
тенсивность предпика увеличивается (см. вставку к

= − .10 0 6Dq

= .10 0 8Dq

3L

Рис. 23. Рентгеновские абсорбционные Co L2,3 спек-
тры YBaCo3AlO7, YBaCo3FeO7 и YBaCo4O7. Спектр
YBaZn3AlO7 использован как эталон для выделения
Ba M4,5-пика. На вставке показан K-спектр кислоро-
да YBaCo4O7, измеренный в режимах полного выхода
фотоэлектронов (TEY) и флуоресценции (FY). Вос-
произведено из работы [15].
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этому же рисунку) в соответствии с ростом плот-
ности незанятых Co -состояний.

6.4. Оценка содержания ионов 
переходных элементов из рентгеновских 

абсорбционных Co -спектров на примере 
кобальтитов ABaM4O7 + δ

Особенностью Co -спектров барийсодер-
жащих кобальтитов является наложение на них
Ba M4,5-линий. Однако, в отличие от фотоэлек-
тронных спектров, перекрывания линий нет и на-
личие Ba M4,5-линий не препятствует проведению

3d

,2 3L

,2 3L

анализа Co -спектров. Поэтому Ba M4,5-линии
могут служить внутренним стандартом как для
точного определения энергетического положения
спектров, так и для оценки относительных интен-
сивностей сигналов от кобальта и бария. Покажем,
как можно их использовать для независимой оцен-
ки содержания разновалентных ионов кобальта.

На рис. 26 приведены рентгеновские абсорб-
ционные Co - и Ba -спектры кобальтитов
CaBaCo4O7, Y0.5Ca0.5BaCo4O7, Y0.5Ca0.5BaCo4 – xFexO7

и Y0.5Ca0.5BaCo4 – zZnzO7. Сигналы Co - и Ba 
располагаются близко к друг к другу по энергии,
но, тем не менее, не перекрываются. Спектры,
приведенные на этом рисунке, нормированы на
интенсивность Ba -линии, т.е. в предположе-
нии одинакового содержания бария во всех пред-
ставленных здесь кобальтитах.

Для определения относительного содержания
ионов Co2+ и Co3+ в кобальтитах предложено ис-
пользовать три взаимодополняющих фактора:
(1) форму Co L-спектров, (2) энергетическое по-
ложение максимумов спектров, (3) относитель-
ные интенсивности Co L3/Ba M5-линий [209].

Энергетический сдвиг Co -полос определя-
ется при фиксированном положении Ba -ли-
нии c довольно высокой точностью: 0.05 эВ. Ана-
лиз зарядового состояния по форме спектра пред-
полагает воспроизведение экспериментальных

,2 3L

3L 5M

3L 5M

5M

,2 3L
5M

Рис. 24. Рентгеновские абсорбционные Co L3-спек-
тры кобальтитов Y0.5Ca0.5BaCo4 – xFexO7,
Y0.5Ca0.5BaCo4 – zZnzO7, Y0.5Ca0.5BaCo4O7 и
Y0.5Ca0.5BaCo4 – xFexO7. Спектры построены для оди-
наковой спектральной интенсивности Co L3-полос.
Разностные (“differenсe”) спектры получены комби-
нацией спектров кобальтитов, легированных цинком
и железом, и соответствуют вкладам Co2+-ионов и
Co3+-ионов. Приведены также результаты мульти-
плетных расчетов спектров Co2+- и Co3+-ионов с уче-
том кристаллического поля для октаэдров и тетраэд-
ров. По данным работ [203, 209].
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Рис. 25. Рентгеновские абсорбционные (XANES)
Co K-спектры CaBaCo4O7, CaBaCo4 – xFexO7 (x = 1, 2),
CaBaCo3ZnO7 и CaBaCo2ZnFeO7. Стрелками показа-
ны спектры образцов, являющиеся эталонами: CaBa-
Co2ZnFe2O7 (Co2+) и CaBaCoZn3O7 (Co3+). На встав-
ке в увеличенном виде показана область спектров
вблизи Co K-края поглощения. Воспроизведено из
работы [210].
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спектров теоретическими с учетом кристалличе-
ского поля для ионов Co2+ и Co3+, или сравнение
их со спектрами эталонных кобальтитов.

Интенсивности сигналов от двух- и трехва-
лентных ионов кобальта при одинаковом их со-
держании в материале должны быть в соотноше-
нии 3 : 4. Это отвечает в чисто ионном приближе-
нии числу вакантных -состояний в электронных
конфигурациях  и 

Для использования относительных интенсив-
ностей спектральных полос воспользуемся следу-
ющим уравнением:

Здесь  и  – содержание ионов Co2+ и
Co3+ в химической формуле,  –
относительные интенсивности Co L3 и Ba -ли-
ний, k – коэффициент пропорциональности.
Множители “3” и “4” соответствуют относитель-
ному числу дырок в Co -оболочке, в данном
случае – для - и -конфигураций. В этих рас-
суждениях предполагается, что содержание ко-
бальта в химической формуле CaBaCo4O7 соот-
ветствует “4”. Относительное количество заме-
щающих кобальт элементов – цинка и железа
определено по относительной интенсивности по-
лос кобальта и бария.

Согласно номинальному составу в кобальтите
CaBaCo4O7 ионы кобальта Co3+ и Co2+ находятся
в равном соотношении:  = 
Спектр кобальтита Y0.5Ca0.5BaCo4O7, по сравне-
нию со спектром CaBaCo4O7, характеризуется

3d
73d 63 .d

+ ++ = .2 3 (Co )3 ( ) 4 ( )Co Co
(Ba )

I Lc c k
I M

+2( )Coc +3( )Coc
(Co ) (Ba )I L I M

5M

3d
73d 63d

+2( )Coc + =3( ) 2.Coc

большей интенсивностью низкоэнергетической
особенности при энергии 778.5 эВ и его макси-
мум несколько сдвинут в сторону низких энергий
фотонов, что свидетельствует о понижении сред-
него зарядового состояния, т.е. о превращении
части ионов Co3+ в ионы Co2+. Увеличение доли
двухвалентных ионов, кроме изменения формы и
энергетического сдвига максимума Co -спек-
тра, приводит также к уменьшению его инте-
гральной интенсивности. Использование ин-
тенсивностейспектральных линий позволяет
записать химическую формулу соединения в
следующем виде: Y0.5Ca0.5 O7, что до-
вольно хорошо согласуется с предполагаемым
составом Y0.5Ca0.5 O7. Следует отме-
тить, что рентгеновские абсорбционные спектры
измерены в поверхностно-чувствительном режи-
ме полного выхода электронов. Поэтому содер-
жание элементов в образцах, оцененное по рент-
геновским спектрам, может отличаться от зало-
женного при химическом синтезе и оцененного с
помощью рентгеновского дифракционного ана-
лиза за счет градиента концентрации по толщине
керамического образца.

Для образца с замещением части ионов ко-
бальта ионами Zn2+, т.е. для соединения
Y0.5Ca0.5BaCo4 – zZnzO7, максимум спектра сдви-
нут в высокоэнергетическую сторону; форма
спектра изменена, что свидетельствует о значи-
тельной доле трехвалентных ионов кобальта. По-
нижение интенсивности спектра, кроме того, отра-
жает уменьшение содержания кобальта в образце.
Принимая во внимание относительные интен-
сивности линий и учитывая электронейтраль-
ность, приходим к следующей химической форму-
ле: Y0.5Ca0.5 O7. Содержание ионов
двухвалентного цинка по закладке составляло не-
сколько большую величину:  В соот-
ветствии с результатами измерений магнитных
свойств кобальтита Y0.5Ca0.5BaCo3Zn1O7 [211],
близкого по составу к исследуемому в настоящей
работе, ионы кобальта Co3+ находятся в высокос-
пиновом состоянии.

Замещение кобальта железом приводит к су-
щественной трансформации Co -спектра: из-
менению его формы, понижению относительной
интенсивности, сдвигу спектра в низкоэнергети-
ческую область. Все это свидетельствует о пре-
вращении части трехвалентных ионов кобальта в
двухвалентные. В соответствии с результатами
рентгеноспектральных исследований химиче-
скую формулу образца кобальтита с частичным
замещением кобальта железом можно записать в
виде Y0.5Ca0.5 Fe1.0O7.

3L
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Рис. 26. Рентгеновские абсорбционные Co L3- и Ba
M5-спектры CaBaCo4O7 (затемненная область),
Y0.5Ca0.5BaCo4O7, Y0.5Ca0.5BaCo4 – xFexO7 и
Y0.5Ca0.5BaCo4 – zZnzO7. Спектры нормированы на
интенсивность Ba M5-линии. Из работы [209].
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По форме -спектров зачастую трудно отде-
лить эффекты, связанные со спином, от зарядо-
вых эффектов. Поэтому способ оценки зарядово-
го состояния ионов и их концентрации по отно-
сительным интенсивностям Co L/Ba M-линий,
не зависящий от спина ионов, может быть ис-
пользован как дополнительный.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Данная статья не охватывает всего многообра-

зия исследования обширного класса кобальтитов.
Следует отметить, что многие проблемы, отмечен-
ные в обзоре, в настоящее время не решены. В
первую очередь, это касается спиновых состояний
в сложных кобальтитах. Автор обзор надеется, что
на примере ряда оксидных соединений кобальта
ему удалось показать богатые возможности мето-
дов рентгеновской спектроскопии, которая в на-
стоящее время интенсивно развивается благодаря
применению синхротронного излучения.

Автор благодарит за помощь в проведении
экспериментов, изложенных в настоящей работе,
соавторов публикаций, сотрудников Института
физики металлов УрО РАН: Б.А. Гижевского,
В.В. Месилова, С.Н. Шамина, Н.А. Овечкину,
Л.В. Елохину, С.В. Наумова, М.С. Удинцеву,
В.И. Воронина, Э.З. Курмаева; сотрудников
Института химии твердого тела: Д.Г. Келлер-
ман, А.С. Семенову, Г.В. Базуева, Д.И. Турки-
на, Т.И. Чупахину. Особая благодарность пред-
ставителям Оснабрюкского университета (Universi-
tät Osnabrück): Dr. K. Kuepper, Prof. M. Neumann.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Элек-
трон”, АААА-А18-118020190098-5) при частичной
поддержке РФФИ, проект 20-02-00461. Измере-
ния рентгеновских спектров выполнены при ча-
стичной финансовой поддержке двухсторонней
программы “Российско-Германская лаборатория
на BESSY”.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Tanabe Y., Sugano S. On the Absorption Spectra of

Complex Ions. I // J. Phys. Soc. Jpn. 1954. V. 9.
P. 753–766.

2. Ropka Z. Radwanski R.J. The Jahn–Teller-effect for-
mation of the non-magnetic state of the Co3+ ion in
LaCoO3 // Physica B. 2002. V. 312–313. P. 777–779.

3. Haverkort M.W., Hu Z., Cezar J.C., Burnus T., Hart-
mann H., Reuther M., Zobel C., Lorenz T., Tanaka A.,
Brookes N.B., Hsieh H.H., Lin H.-J., Chen C.T.,
Tjeng L.H. Spin state transition in LaCoO3 studied us-
ing soft X-ray absorption spectroscopy and magnetic
circular dichroism // Phys. Rev. Lett. 2006. V. 97.
P. 176405.

4. Иванова Н.Б., Овчинников С.Г., Коршунов М.М.,
Ерёмин И.М., Казак Н.В. Особенности спинового,

,2 3L зарядового и орбитального упорядочений в ко-
бальтитах // Успехи физ. наук. 2009. Т. 52. С. 837–
860.

5. Hollmann N., Haverkort M.W., Benomar M., Cwik M.,
Braden M., Lorenz T. Evidence for a temperature-in-
duced spin-state transition of Co3+ in La2 – xSrxCoO4 //
Phys. Rev. B. 2011. V. 83. P. 174435.

6. Овчинников С.Г., Орлов Ю.С. Стабилизация состо-
яния с промежуточным спином за счет ковалент-
ности и особенности магнитной восприимчиво-
сти в LaCoO3 // ЖЭТФ. 2007. Т. 104. С. 485–493.

7. Дудников В.А., Орлов Ю.С., Казак Н.В., Плату-
нов М.С., Овчинников С. Г. Аномалии электрон-
ной структуры и физических свойств кобальтитов
в окрестности спинового кроссовера // Письма в
ЖЭТФ. 2016. Т. 104. С. 604–616.

8. Троянчук И.О., Бушинский М.В., Хомченко В.А., Си-
коленко В.В., Риттер К., Шоррe С. Причины воз-
никновения ферромагнитного состояния и ко-
лоссального магнитосопротивления в кобальти-
тах // ФММ. 2019. Т. 120. С. 352–359.

9. Maignan A., Caignaert V., Raveau B., Khomskii D.,
Sawatzky G. Thermoelectric power of HoBaCo2O5.5:
Possible evidence of the spin blockade in cobaltites //
Phys. Rev. Lett. 2004. V. 93. P. 026401.

10. Tomiyasu K., Koyama S. I., Watahiki M., Sato M.,
Nishihara K., Onodera M., Iwasa K., Nojima T., Yama-
saki Y., Nakao H., Murakami Y. Spin-blockade activa-
tion in electron-doped LaCoO3 // arXiv:1503.02139
[cond-mat.str-el].

11. Chang C.F., Hu Z., Wu H., Burnus T., Hollmann N.,
Benomar M., Lorenz T., Tanaka A., Lin H.-J.,
Hsieh H.H., Chen C.T., Tjeng L.H. // Spin blockade,
orbital occupation, and charge ordering in
La1.5Sr0.5CoO4 // Phys. Rev. Lett. 2009. V. 102.
P. 116401.

12. Matsuno J., Okimoto Y., Fang Z., Yu X. Z., Matsui Y.,
Nagaosa N., Kawasaki M., Tokura Y. Metallic ferro-
magnet with square-lattice CoO2 sheets // Phys. Rev.
Lett. 2004. V. 93. P. 167202.

13. Wu J. Metal-insulator transition in Sr2 – xLaxCoO4
driven by spin-state transition // Phys. Rev. B. 2012.
V. 86. P. 075120.

14. Ou X., Fan F., Li Z., Wang H., Wu H. Spin-state tran-
sition induced half metallicity in a cobaltate from first
principles // Appl. Phys. Lett. 2016. V. 108. P. 092402.

15. Hollmann N., Hu Z., Valldor M., Maignan A., Tanaka A.,
Hsieh H.H., Lin H.-J., Chen C.T., Tjeng L.H. // Elec-
tronic and magnetic properties of the kagome systems
YBaCo4O7 and YBaCo3MO7 (M = Al, Fe) // Phys.
Rev. B. 2009. V. 80. P. 085111.

16. Ballhausen C.J. Introduction to Ligand Field Theory:
McGraw-Hill. 1962. 305 p.

17. Hulbert S.L., Williams G.P. 1. Synchrotron radiation
sources // Vacuum Ultraviolet Spectroscopy
(J.A.R. Samson and D.L. Ederer, eds.). P. 1–25, Bur-
lington: Academic Press. 2000.

18. Зубавичус Я.В., Словохотов Ю.Л. Рентгеновское
синхротронное излучение в физико-химических
исследованиях // Успехи химии. 2001. Т. 70.
С. 429–463.



118

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

ГАЛАХОВ

19. Блохин М.А. Физика рентгеновских лучей. М.:
Гос. изд-во тех.-теор. лит., 1957. 518 с.

20. Зимкина Т.М., Фомичев В.А. Ультрамягкая рентге-
новская спектроскопия. Л.: Изд. ЛГУ, 1971. 123 с.

21. Немошкаленко В.В. Рентгеновская эмиссионная
спектроскопия металлов и сплавов. Киев: Науко-
ва Думка, 1972. 318 с.

22. Немошкаленко В.В., Алёшин В.Г. Теоретические
основы рентгеновской эмиссионной спектроско-
пии. Киев: Наукова Думка, 1974. 376 с.

23. Зигбан К., Нордлинг К., Фальман А., Нордберг Р.,
Хамрин К., Хедман Я., Йоханссон Г., Бергмарк Т.,
Карлссон С., Линдгрен И., Линдберг Б. Электронная
спектроскопия. М.: Мир, 1971. 494 с.

24. Немошкаленко В.В., Алешин В.Г. Электронная
спектроскопия кристаллов. Киев: Наукова Думка.
1976. 286 с.

25. Мазалов Л.Н. Рентгеновские спектры. Новоси-
бирск: ИНХ СО РАН, 2003. 239 с.

26. Курмаев Э.З., Черкашенко В.М., Финкельштейн Л.Д.
Рентгеновские спектры твердых тел. М.: Наука,
1988. 175 с.

27. Nefedov V.I., Cherepin V.T. X-ray photoelectron spec-
troscopy of solid surfaces. Utrecht: The Netherlands,
1988. 191 p.

28. Mazalov L.N., Asanov I., Varnek V. Study of electronic
structure of spin-transition complexes by XPS and
Mössbauer spectroscopy // J. Electron Spectr. Relat.
Phen. 1998. V. 96. P. 209–214.

29. Hüfner S. Photoelectron Spectroscopy. Principles and
Applications. Springer Verlag, 1995. 670 p.

30. Фриккель Д.П., Кузнецов М.В., Шалаева Е.В. Ре-
конструктивная хемсорбция кислорода на
Ti(0001): РФЭС и РФД исследование // ФММ.
1998. Т. 85. С. 107–120.

31. Van der Laan G., Westra C., Haas C., Sawatzky G.A.
Satellite structure in photoelectron and Auger spectra
of copper dihalides // Phys. Rev. B. 1981. V. 23.
P. 4369–4380.

32. Hüfner S., Osterwalder J., Riesterer T., Hulliger F. Pho-
toemission and inverse photoemission spectroscopy of
NiO //Solid State Commun. 1984. V. 52. P. 793–796.

33. Okada K., Kotani A. Complementary roles of Co 
X-ray absorption and photoemission spectra in CoO //
J. Phys. Soc. Jpn. 1992. V. 61. P. 449–453.

34. Himpsel F., Fauster T. Probing valence states with pho-
toemission and inverse photoemission // J. Vac. Sci.
Technol. A. 1984. V. 2. P. 815–821.

35. Ma Y. X-ray absorption, emission, and resonant in-
elastic scattering in solids // Phys. Rev. B, 1994. V. 49.
P. 5799–5805.

36. Butorin S. M., Guo J.-H., Magnuson M., Nordgren J.
Resonant inelastic soft-x-ray scattering from valence-
band excitations in 3d0 compounds // Phys. Rev. B.
1997. V. 55. P. 4242–4249.

37. Kuiper P., Guo J.-H., Såthe, Duda L.-C., Nordgren J.,
Pothuizen J.J. M., de Groot F.M.F., Sawatzky G.A. Res-
onant X-ray Raman spectra of Cu dd excitations in

 // Phys. Rev. Lett. 1998. V. 80. P. 5204–
5207.

2p

2 2 2Sr CuO Cl

38. Kurmaev E.Z., Korotin M.A., Galakhov V.R., Finkel-
stein L.D., Zabolotzky E.I., Efremova N.N., Lo-
bachevskaya N.I., Stadler S., Ederer D.L., Callcott T.A.,
Zhou L., Moewes A., Bartkowski S., Neumann M.,
Matsuno J., Mizokawa T., Fujimori A., Mitchell J. X-ray
emission and photoelectron spectra of Pr0.5Sr0.5MnO3 //
Phys. Rev. B. 1999. V. 59. P. 12799–12806.

39. Magnuson M., Butorin S. M., Såthe S., Nordgren J.,
Ravindran P. Spin transition in LaCoO3 investigated by
resonant soft X-ray emission spectroscopy // Euro-
phys. Lett. 2004. V. 68. P. 285–295.

40. Van Vleck J.N. The Dirac vector model in complex
spectra // Phys. Rev. 1934. V. 45. P. 405–419.

41. Tsutsumi K., Nakamori H., Ichikawa K. X-ray Mn 
emission spectra of manganese oxides and manganates //
Phys. Rev. B. 1976. V. 13. P. 929–933.

42. Rueff J.-P., Kao C.-C., Struzhkin V.V., Badro J., Shu J.,
Hemley R.J., Mao H.K. Pressure-induced high-spin to
low-spin transition in FeS evidenced by X-ray emis-
sion spectroscopy // Phys. Rev. Lett. 1999. V. 82.
P. 3284–3287.

43. Vankó G., Neisius T., Molnár G., Renz F., Kárpáti S.,
Shukla A., de Groot F.M.F. Probing the 3d spin mo-
mentum with X-ray emission spectroscopy: The case
of molecular-spin transitions // J. Phys. Chem. B.
2006. V. 110. P. 11647–11653.

44. Chen J.-M., Chin Y.-Y., Valldor M., Hu Z., Lee J.-M.,
Haw S.-C., Hiraoka N., Ishii H., Pao C.-W., Tsuei K.-D.,
Lee J.-F., Lin H.-J., Jang L.-Y., Tanaka A., Chen C.-T.,
Tjeng L.H. A complete high-to-low spin state transi-
tion of trivalent cobalt ion in octahedral symmetry in
SrCo0.5Ru0.5O3 – δ // J. Am. Chem. Soc. 2014. V. 136.
P. 1514–1519.

45. Stöhr J. NEXAFS Spectroscopy. V. 25. Springer: N.Y.
1992. 403 p.

46. Chen C.T. Recent advances in soft-X-ray absorption
spectroscopy // Jpn. J. Appl. Phys. 1993. V. 32.
P. 155–159.

47. Glatzel P., Bergmann U. High resolution  core hole X-
ray spectroscopy in  transition metal complexes –
electronic and structural information // Coordination
Chem. Rev. 2005. V. 249. P. 65–95.

48. Moewes A. Recent Developments in Soft X-Ray Ab-
sorption Spectroscopy // Handbook of Solid State
Chemistry. 2017. V. 4. Ch. 11. P. 361–391.

49. Jaklevic J., Kirby J.A., Klein M.P., Robertson A.S.,
Brown G.S., Eisenberger P. Fluorescence detection of
EXAFS: Sensitivity enhancement for dilute species
and thin films // Solid State Commun. 1977. V. 23.
P. 679–682.

50. Gudat W., Kunz C. Close similarity between photoelec-
tric yield and photoabsorption spectra in the soft-
X-ray range // Phys. Rev. Lett. 1972. V. 29. P. 169–172.

51. Achkar A.J., Regier T.Z., Wadati H., Kim Y.-J., Zhang H.,
Hawthorn D.G. Bulk sensitive x-ray absorption spec-
troscopy free of self-absorption effects // Phys. Rev. B.
2011. V. 83. P. 081106.

52. Niibe M., Kotaka T., Mitamura T. Investigation of ana-
lyzing depth of N-K absorption spectra measured us-
ing TEY and TFY methods // J. Physics: Conference
Series. 2013. V. 425. P. 132008.

βK

1s
3d



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

РЕНТГЕНОВСКАЯ СПЕКТРОСКОПИЯ КОБАЛЬТИТОВ 119

53. Abbate M., Goedkoop J., De Groot F., Grioni M., Fug-
gle J.C., Hofmann S., Petersen H., Sacchi M. Probing
depth of soft X-ray absorption spectroscopy measured
in total-electron-yield mode // Surf. Interface Anal.
1992. V. 18. P. 65–69.

54. Schroeder S.L.M., Moggridge G.D., Ormerod R.M.,
Rayment T., Lambert R.M. What determines the prob-
ing depth of electron yield XAS? // Surf. Sci. 1995.
V. 324. P. L371–L377.

55. Frazer B.H., Gilbert B., Sonderegger B.R., Stasio G.D.
The probing depth of total electron yield in the sub-
keV range: TEY-XAS and X-PEEM // Surf. Sci. 2003.
V. 537. P. 161–167.

56. Isomura N., Murai T., Nomoto T., Kimoto Y. Surface
EXAFS via differential electron yield // J. Synch. Rad.
2017. V. 24. P. 445–448.

57. De Groot F., Kotani A. Core level spectroscopy of sol-
ids. CRC Press: Boca Raton, 2008. 512 p.

58. Shulman G.R., Yafet Y., Eisenberger P., Blumberg W.E.
Observations and interpretation of X-ray absorption
edges in iron compounds and proteins // Proc. Natl.
Acad. Sci. USA. 1976. V. 73. P. 1384–1388.

59. Medarde M., Dallera C., Grioni M., Voigt J., Podlesnyak A.,
Pomjakushina E., Conder K., Neisius T., Tjernberg O.,
Barilo S.N. Low-temperature spin-state transition in
LaCoO3 investigated using resonant x-ray absorption
at the Co K edge // Phys. Rev. B. 2006. V. 73.
P. 054424.

60. De Groot F.M.F. High-resolution X-ray emission and
X-ray absorption spectroscopy // Chem. Rev. 2001.
V. 101. P. 1779–1808.

61. Cowan R.D. The theory of atomic structure and spec-
tra. Los Alamos series in basic and Applied Sciences,
1981. 650 p.

62. Stavitski E., de Groot F.M.F. The CTM4XAS program
for EELS and XAS spectral shape analysis of transition
metal L edges // Micron. 2010. V. 41. P. 687–694.

63. Stavitski E., de Groot F.M.F. CTM4XAS 3.1 – Charge
Transfer Multiplet Calculations for X-Ray Absorption
Spectroscopy: Simulations of XAS, XPS and XES,
Spectra of Transition Metal Systems Utrecht Universi-
ty (2010).

64. Thole B.T., van der Laan G., Sawatzky G.A. Strong
magnetic dichroism predicted in the  X-ray ab-
sorption spectra of magnetic rare-earth materials //
Phys. Rev. Lett. 1985. V. 55. P. 2086–2088.

65. Van der Laan G., Thole B.T., Sawatzky G.A., Goed-
koop J.B., Fuggle J.C., Esteva J.-M., Karnatak R., Re-
meika J.P., Dabkowska H.A. Experimental proof of
magnetic x-ray dichroism // Phys. Rev. B. 1986. V. 34.
P. 6529–6531.

66. Schütz G., Frahm R., Mautner P., Wienke R., Wagner W.,
Wilhelm W., Kienle P. Spin-dependent extended
X-ray-absorption fine structure: Probing magnetic
short-range order // Phys. Rev. Lett. 1989. V. 62.
P. 2620–2623.

67. Rogalev A., Wilhelm F., Jaouen N., Goulon J., Kappler J.
X-ray Magnetic Circular Dichroism: Historical Per-
spective and Recent Highlights, Berlin, Heidelberg:
Springer Berlin Heidelberg, 2006. P. 71–93.

,4 5M

68. Гребенников В.И. Магнитный дихроизм в рентге-
новской фотоэмиссии // ФММ. 2009. V. 107.
P. 563–573.

69. Starace A.F. Potential-barrier effects in photoabsor-
tion. I. General theory // Phys. Rev. B. 1972. V. 5.
P. 1773–1784.

70. Van der Laan G., Thole B.T. Local probe for spin-orbit
interaction // Phys. Rev. Lett. 1988. V. 60. P. 1977–
1980.

71. Carra P. Sum rules for X-ray absorption and dichroism //
J. Electron Spectr. Relat. Phen. 1997. V. 86. P. 139–142.

72. Kuepper K., Raekers M., Taubitz C., Uhlarz M., Pia-
monteze C., de Groot F.M.F., Arenholz E., Galakhov V.R.,
Mukovskii Y.M., Neumann M. The x-ray magnetic cir-
cular dichroism spin sum rule for 3d4 systems: Mn3+

ions in colossal magnetoresistance manganites //
J. Phys.: Condens. Matter. 2012. V. 24. P. 435602.

73. Bongers P.F. Structuur en magnetische eigenschappen
van Enkele complexe oxyden der overgangselmenten.
PhD thesis, University of Leiden: The Netherlands,
1957.

74. Tarascon J.-M., Armand M. Issues and challenges fac-
ing rechargeable lithium batteries // J. Power Sources.
2001. V. 414. P. 359–367.

75. Kuiper P., Kruizinga G., Ghijsen J., Sawatzky G.A., Ver-
weij H. Character of holes in Li1 – xNi1 – xO and their
magnetic behavior // Phys. Rev. Lett. 1989. V. 62.
P. 221–224.

76. Van Elp J., Eskes H., Kuiper P., Sawatzky G.A. Elec-
tronic structure of Li-doped NiO // Phys. Rev. B.
1992. V. 45. P. 1612–1622.

77. Nücker N., Fink J., Fuggle J.C., Durham P.J., Tem-
merman W.M. Evidence for holes on oxygen sites in
the high-  superconductors La2 – xSrxCuO4 and
YBa2Cu3O7 – y // Phys. Rev. B. 1988. V. 37. P. 5158–
5163.

78. Kaindl G., Sarma D., Strebel O., Simmons C., Neukirch U.,
Hoppe R., Moller H. On the -configuration of cop-
per in high-  superconductors // Physica C: Super-
cond. 1988. V. 153–155. P. 139–140.

79. Yoon W.-S., Chung K.Y., McBreen J., Fischer D.A.,
Yang X.-Q. Changes in electronic structure of the elec-
trochemically Li-ion deintercalated LiNiO2 system in-
vestigated by soft X-ray absorption spectroscopy //
J. Power Sources. 2006. V. 163. P. 234–237.

80. Van Elp J., Wieland J. L., Eskes H., Kuiper P.,
Sawatzky G.A., de Groot F.M.F., Turner T.S. Electron-
ic structure of CoO, Li-doped CoO, and LiCoO2 //
Phys. Rev. B. 1991. V. 44. P. 6090–6103.

81. De Groot F.M.F., Abbate M., van Elp J., Sawatzky G.A.,
Ma Y.J., Chen C.T., Sette F. Oxygen 1s and cobalt 2p
X-ray absorption of cobalt oxides // J. Phys.: Condens.
Matter. 1993. V. 5. P. 2277–2288.

82. Kemp J.P., Cox P.A. Electronic structure of LiCoO2
and related materials; photoemission studies //
J. Phys.: Condens. Matter. 1990. V. 2. P. 9653–9667.

83. Galakhov V.R., Kurmaev E.Z., Uhlenbrock S., Neu-
mann M., Kellerman D.G., Gorshkov V.S. Degree of co-
valency of LiCoO2: X-ray emission and photoelectron
study // Solid State Commun. 1996. V. 99. P. 221–
224.

cT

3d
cT



120

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

ГАЛАХОВ

84. Ensling D., Thissen A., Laubach S., Schmidt P.C., Jae-
germann W. Electronic structure of LiCoO2 thin films:
A combined photoemission spectroscopy and density
functional theory study // Phys. Rev. B. 2010. V. 82.
P. 195431.

85. Galakhov V.R., Ovechkina N.A., Shkvarin A.S., Kur-
maev E.Z., Shamin S.N., Kuepper K., Takács A.,
Raekers M., Robin S., Neumann M., Gavril? G.-N., Se-
menova A.S., Kellerman D.G., Käämbre T., Nordgren J.
Electronic structure and X-ray spectra of defective ox-
ides LixCoO2 // Phys. Rev. B. 2006. V. 46. P. 045120.

86. Czyżyk M.T., Potze R., Sawatzky G.A. Band-theory de-
scription of high-energy spectroscopy and the elec-
tronic structure of LiCoO2 // Phys. Rev. B. 1992.
V. 46. P. 3729–3735.

87. Kosova N.V., Kaichev V.V., Bukhtiyarov V.I., Keller-
man D.G. Devyatkina E.T., Larina T.V. Electronic state
of cobalt and oxygen ions in stoichiometric and non-
stoichiometric Li1 + xCoO2 before and after delithia-
tion according to XPS and DRS // J. Power Sources.
2003. V. 119–121. P. 669–673.

88. Ghosh P., Mahanty S., Raja M.W., Basu R.N., Maiti H.S.
Structure and optical absorption of combustion-syn-
thesized nanocrystalline LiCoO2 // J. Mater. Res.
2007. V. 22. P. 1162–1167.

89. Freitas B.G.A., Siqueira J.M.Jr., da Costa L.M., Ferrei-
ra G.B., Resende J.A.L.C. Synthesis and characteriza-
tion of LiCoO2 from different precursors by sol-gel
method // J. Brazil. Chem. Soc. 2017. V. 28. P. 2254–
2266.

90. Kurmaev E.Z., Wilks R.G., Moewes A., Finkelstein L.D.,
Shamin S.N., Kuneš J. Oxygen X-ray emission and ab-
sorption spectra as a probe of the electronic structure
of strongly correlated oxides // Phys. Rev. B. 2008.
V. 77. P. 165127.

91. Molenda J., Stoklosa A., Bęk T. Modification in the
electronic structure of cobalt bronze LixCoO2 and the
resulting electrochemical properties // Solid State
Ionics. 1989. V. 36. P. 53–58.

92. Kushida K., Kuriyama K. Mott-type hopping conduc-
tion in the ordered and disordered phases of LiCoO2 //
Solid State Commun. 2004. V. 129. P. 525–528.

93. Келлерман Д.Г., Галахов В.Р., Семенова А.С., Бли-
новсков Я.Н., Леонидова О.Н. Переход полупро-
водник–металл в дефектном кобальтите лития //
Физика тв. тела. 2006. Т. 48. С. 510–517.

94. Montoro L.A., Abbate M., Rosolen J.M. Changes in
the electronic structure of chemically deintercalated
LiCoO2. Electrochem. Solid State Lett. 2000. V. 3.
P. 410–412.

95. Matsushita T., Mizumaki M., Ikeda N., Nakazawa M.,
Agui A., Saitoh Y., Nakatani T., Yoshigoe A., Nakamu-
ra S. X-ray absorption spectroscopy in NaCo2O4,
LaCoO3, SrCoO3 // Surf. Rev. Lett. 2002. V. 9.
P. 1327–1331.

96. Galakhov V.R., Neumann M., Kellerman D.G. Electronic
structure of defective lithium cobaltites LixCoO2 // Appl.
Phys. A. 2009. V. 94. P. 497–500.

97. Yoon W.-S., Kim K.-B., Kim M.-G., Lee M.-K., Shin H.-J.
Oxygen contribution on Li-ion intercalation-deinter-
calation in LiAlyCo1 – yO2 investigated by o K-edge

and Co L-edge X-ray absorption spectroscopy //
J. Phys. Chem. B. 2002. V. 106. P. 2526–2532.

98. Mizokawa T., Wakisaka Y., Sudayama T., Iwai C., Mi-
yoshi K., Takeuchi J., Wadati H., Hawthorn D. G., Re-
gier T. Z., Sawatzky G. A. Role of oxygen holes in

 revealed by soft X-ray spectroscopy // Phys.
Rev. Lett. 2013. V. 111. P. 056404.

99. Ensling D., Cherkashinin G., Schmid S., Bhuvaneswari S.,
Thissen A., Jaegermann W. Nonrigid band behavior of
the electronic structure of LiCoO2 thin film during
electrochemical Li deintercalation // Chem. Mater.
2014. V. 26. P. 3948–3956.

100. Месилов В.В., Галахов В.Р., Семенова А.С., Келлер-
ман Д.Г., Елохина Л.В. Рентгеновские спектры и
особенности строения литий-натриевого кобаль-
тита LixNayCoO2 // Физика тв. тела. 2011. Т. 53.
С. 234–238.

101. De Groot F.M.F., Fuggle J.C., Thole B.T., Sawatzky G.A.
2p X-ray absorption of 3d transition-metal com-
pounds: An atomic multiplet description including the
crystal field // Phys. Rev. B. 1990. V. 42. P. 5459–
5468.

102. Месилов В.В., Галахов В.Р., Гижевский Б.А., Семе-
нова А.С., Келлерман Д.Г., Raekers M., Neumann M.
Зарядовые состояния ионов кобальта в нанострук-
турированном кобальтите лития: рентгеновские
абсорбционные и фотоэлектронные спектры //
Физика тв. тела. 2013. Т. 55. С. 866–871.

103. Raccah P.M., Goodenough J.B. First-order localized-
electron collective-electron transition in LaCoO3 //
Phys. Rev. 1967. V. 155. P. 932–943.

104. Jonker G., Santen J.V Magnetic compounds wtth per-
ovskite structure III. Ferromagnetic compounds of co-
balt // Physica. 1953. V. 19. P. 120–130.

105. Thornton G., Tofield B., Williams D. Spin state equilib-
ria and the semiconductor to metal transition of La-
CoO3 // Solid State Commun. 1982. V. 44. P. 1213–
1216.

106. Korotin M.A., Ezhov S.Y, Solovyev I.V., Anisimov V.I.,
Khomskii D.I., Sawatzky G.A. Intermediate-spin state
and properties of LaCoO3 // Phys. Rev. B. 1996. V. 54.
P. 5309–5316.

107. Padilla-Pantoja J. Spin-lattice coupling in strongly
correlated cobalt oxides investigated by synchrotron
and neutron techniques. PhD thesis, Universitat
Autònoma de Barcelona, 2015.

108. Nekrasov I.A., Streltsov S.V., Korotin M.A., Anisimov V.I.
The influence of the rare earth ions radii on the low
spin to intermediate spin state transition in lanthanide
cobaltite perovskites: LaCoO3 vs. HoCoO3 // Phys.
Rev. B. 2003. V. 63. P. 235113.

109. Knížek K., Novák P., Jirák Z. Spin state of LaCoO3:
Dependence on CoO6 octahedra geometry // Phys.
Rev. B. 2005. V. 71. P. 054420.

110. Yamaguchi S., Okimoto Y., Tokura Y. Local lattice dis-
tortion during the spin-state transition in LaCoO3 //
Phys. Rev. B. 1997. V. 55. P. R8666–R8669.

111. Radaelli P.G., Cheong S.-W. Structural phenomena as-
sociated with the spin-state transition in LaCoO3 //
Phys. Rev. B. 2002. V. 66. P. 094408.

2Li CoOx



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

РЕНТГЕНОВСКАЯ СПЕКТРОСКОПИЯ КОБАЛЬТИТОВ 121

112. Maris G., Ren Y., Volotchaev V., Zobel C., Lorenz T., Pals-
tra T.T.M. // Evidence for orbital ordering in LaCoO3 //
Phys. Rev. B. 2003. V. 67. P. 224423.

113. Phelan D., Louca S., Rosenkranz S., Lee S.-H.,
Qiu Y., Chupas P.J., Osborn R., Zheng H., Mitchell J.F.,
Copley J.R.D., Sarrao J.L., Moritomo Y. Nanomag-
netic droplets and implications to orbital ordering in
La1 – xSrxCoO3 // Phys. Rev. Lett. 2006. V. 96.
P. 027201.

114. Vankó G., Rueff J.-P., Mattila A., Németh Z., Shukla A.
Temperature- and pressure-induced spin-state transi-
tions in LaCoO3 // Phys. Rev. B. 2006. V. 73.
P. 024424.

115. Klie R.F., Zheng J.C., Zhu Y., Varela M., Wu J., Leigh-
ton C. Direct measurement of the low-temperature
spin-state transition in LaCoO3 // Phys. Rev. Lett.
2007. V. 99. P. 047203.

116. Zhuang M., Zhang W., Ming N. Competition of various
spin states of LaCoO3 // Phys. Rev. B. 1995. V. 57.
P. 10705.

117. Knížek K., Hejtmánek J., Novák P. Character of the ex-
cited state state of the Co3+ ion in LaCoO3 // J. Phys.
Condens. Matter. 2006. V. 18. P. 3285–3297.

118. Knížek K., Hejtmánek J., Jirák Z., Tomeš P., Henry P.,
André A. Neutron diffraction and heat capacity studies
of PrCoO3 and NdCoO3 // Phys. Rev. B. 2009. V. 79.
P. 134103.

119. Křápek V., Novák P., Kuneš J., Novoselov D., Korotin D.M.,
Anisimov V.I. // Spin state transition and covalent
bonding in LaCoO3 // Phys. Rev. B. 2012. V. 86.
P. 195104.

120. Noguchi S., Kawamata S., Okuda K., Nojiri H., Moto-
kawa M. Evidence for the excited triplet of Co3+ in
LaCoO3 // Phys. Rev. B. 2002. V. 66. P. 094404.

121. Podlesnyak A., Streule S., Mesot J., Medarde M., Pom-
jakushina E., Conder K., Tanaka A., Haverkort M.W.,
Khomskii D.I. Spin-state transition in LaCoO3: Direct
neutron spectroscopic evidence of excited magnetic
states // Phys. Rev. Lett. 2006. V. 97. P. 247208.

122. Sundaram N., Jiang Y., Anderson I.E., Belanger D.P.,
Booth C.H., Bridges F., Mitchell J.F., Proffen T., Zheng H.
Local structure of La1 – xSrxCoO3 determined from
EXAFS and neutron pair distribution function studies //
Phys. Rev. Lett. 2009. V. 102. P. 026401.

123. Vogt T., Hriljac J.A., Hyatt N.C., Woodward P. Pres-
sure-induced intermediate-to-low spin state transition
in LaCoO3 // Phys. Rev. B. 2003. V. 67. P. 140401.

124. Tsujimoto Y., Nakano S., Ishimatsu N., Mizumaki M.,
Kawamura N., Kawakami T., Matsushita Y., Yamaura K.
Pressure-driven spin crossover involving polyhedral
transformation in layered perovskite cobalt oxyfluo-
ride // Sci. Rep. 2016. V. 6. P. 36253.

125. Chin Y.-Y., Lin H.-J., Hu Z., Kuo C., Mikhailova D.,
Lee J.-M., Haw S.-C., Chen S.-A., Schnelle W., Ishii H.,
Hiraoka N., Liao Y.-F., Tsuei K.-D., Tanaka A.,
Tjeng L.H., Chen C.-T., Chen J.M. Relation between
the Co–O bond lengths and the spin state of Co in lay-
ered cobaltates: A high-pressure study // Sci. Rep.
2017. V. 7. P. 3656.

126. Mikhailova D., Hu Z., Kuo C.-Y., Oswald S., Mogare K.M.,
Agrestini S., Lee J.-F., Pao C.-W., Chen S.-A., Lee J.-M.,
Haw S.-C., Chen J.-M., Liao,Y.-F. Ishii H., Tsuei K.-D.,

Senyshyn A., Ehrenberg H. Charge transfer and struc-
tural anomaly in stoichiometric layered perovskite
Sr2Co0.5Ir0.5O4 // Europ. J. Inorg. Chem. 2017.
V. 2017. P. 587–595.

127. Tsujimoto Y., Li J.J., Yamaura K., Matsushita Y., Kat-
suya Y., Tanaka M., Shirako Y., Akaogi M., Takayama-
Muromachi E. New layered cobalt oxyfluoride,
Sr2CoO3F // Chem. Commun. 2011. V. 47. P. 3263–
3265.

128. Tsujimoto Y., Sathish C., Hong K., Oka K., Azuma M.,
Guo Y., Matsushita Y., Yamaura K., Takayama-Muro-
machi E. Crystal structural, magnetic, and trans-
port properties of layered cobalt oxyf luorides,
Sr2CoO3 + xF1 – x ( ) // Inorg. Chem.
2012. V. 51. P. 4802.

129. McGlothlin N., Ho D., Cava R.J. Sr3Co2O5Cl2 and
Sr2CoO3Cl: two layered cobalt oxychlorides // Mater.
Res. Bull. 2000. V. 35. P. 1035–1043.

130. Chin Y.-Y., Hu Z., Su Y., Tsujimoto Y., Tanaka A.,
Chen C.-T. Experimental and theoretical soft
X-ray absorption study on Co3+ ion spin states in
Sr2 – xCaxCoO3F // Physica status solidi (RRL) –
Rapid Research Letters. 2012. V. 12. P. 1800147.

131. Belik A.A., Iikubo S., Kodama K., Igawa N., Shamoto S.,
Niitaka S., Azuma M., Shimakawa Y., Takano M., Izu-
mi F., Takayama-Muromachi E. Neutron powder dif-
fraction study on the crystal and magnetic structures of
BiCoO3 // Chem. Mater. 2006. V. 18. P. 798–803.

132. Oka K., Azuma M., Chen W., Yusa H., Belik A.A.,
Takayama-Muromachi E., Mizumaki M., Ishimatsu N.,
Hiraoka N., Tsujimoto M., Tucker M.G., Attfield J.P.,
Shimakawa Y. Pressure-induced spin-state transition
in BiCoO3 // J. Amer. Chem. Soc. 2010. V. 132.
P. 9438–9443.

133. Hu Z., Wu H., Haverkort M.W., Hsieh H.H., Lin H.J.,
Lorenz T., Baier J., Reichl A., Bonn I., Felser C., Tana-
ka A., Chen C.T., Tjeng L.H. Different look at the spin
state of Co3+ ions in a CoO5 pyramidal coordination //
Phys. Rev. Lett. 2004. V. 92. P. 207402.

134. Baier J., Jodlauk S., Kriener M., Reichl A., Zobel C.,
Kierspel H., Freimuth A., Lorenz T. Spin-state transition
and metal-insulator transition in La1 – xEuxCoO3 //
Phys. Rev. B. 2005. V. 71. P. 014443.

135. Van der Laan G., Thole B.T., Sawatzky G.A., Verda-
guer M. Multiplet structure in the  X-ray-absorp-
tion spectra: A fingerprint for high- and low-spin Ni2+

compound // Phys. Rev. B. 1988. V. 37. P. 6587–6589.
136. Thole B.T., van der Laan G. Branching ratio in x-ray

absorption spectroscopy // Phys. Rev. B. 1988. V. 38.
P. 3158–3171.

137. Cartier dit Moulin C., Rudolf P., Flank A.M., Chen C.T.
Spin transition evidenced by soft X-ray absorption
spectroscopy // J. Physi. Chem. 1992. V. 96. P. 6196–
6198.

138. Goodenough J.B., Wold A., Arnott R.J., Menyuk N. Re-
lationship between crystal symmetry and magnetic
properties of ionic compounds containing Mn3+ //
Phys. Rev. 1961. V. 124. P. 373–384.

139. Troyanchuk I.O., Lobanovsky L.S., Khalyavin D.D.,
Pastushonok S.N., Szymczak H. Magnetic and magne-
totransport properties of Co-doped manganites with

≤ ≤ .0 0 15x

,2 3L



122

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

ГАЛАХОВ

perovskite structure // J. Magn. Magn. Mater. 2000.
V. 210. P. 63–72.

140. Joy P.A., Khollam Y.B., Date S.K. Spin states of Mn and
Co in LaMn0.5Co0.5O3 // Phys. Rev. B. 2000. V. 62.
P. 8608–8610.

141. Joly V.L.J., Joy P.A., Date S.K., Gopinath C.S. The ori-
gin of ferromagnetism in the two different phases of
LaMn0.5Co0.5O3: evidence from x-ray photoelectron
spectroscopic studies // J. Phys.: Condens. Matter.
2001. V. 13. P. 649–656.

142. Mahendiran R., BrЙrd Y., Hervieu M., Raveau B.,
Schiffer P. Giant frequency dependence of dynamic freez-
ing in nanocrystalline ferromagnetic LaCo0.5Mn0.5O3 //
Phys. Rev. B. 2003. V. 68. P. 104402.

143. Dass R.I., Goodenough J.B. Multiple magnetic phases
of La2CoMnO6 – δ ( ) // Phys. Rev. B.
2003. V. 67. P. 014401.

144. Park J.-H., Cheong S.-W., Chen C.T. Double-ex-
change ferromagnetism in Ln(Mn1 – xCox)O3 Phys.
Rev. B. 1997. V. 55. P. 11072–11075.

145. Toulemonde O., Studer F., Barnabé A.M.A., Martin C.,
Raveau B. Charge states of transition metal in “Cr, Co
and Ni” doped Ln0.5Ca0.5MnO3 CMR manganites //
Eur. Phys. J. B. 1998. V. 4. P. 159–167.

146. Van Elp J. Comment on “Double-exchange ferromag-
netism in La(Mn1 – xCox)O3” // Phys. Rev. B. 1999.
V. 60. P. 7649–7650.

147. Sikora M., Kapusta C., Knížek K., Jirák Z., Autret C.,
Borowiec M., Oates C. J., Procházka V., Rybicki D., Za-
jac D. X-ray absorption near-edge spectroscopy study
of Mn and Co valence states in LaMn1 – xCoxO3 (x =
= 0–1) // Phys. Rev. B. 2006. V. 73. P. 094426.

148. Burnus T., Hu Z., Hsieh H.H., Joly V.L.J., Joy P.A.,
Haverkort M.W., Wu H., Tanaka A., Lin H.-J., Chen C.T.,
Tjeng L.H. Local electronic structure and magnetic
properties of LaMn0.5Co0.5O3 studied by X-ray ab-
sorption and magnetic circular dichroism spectrosco-
py // Phys. Rev. B. 2008. V. 77. P. 125124.

149. Чупахина Т.И., Базуев Г.В. Синтез, структура и
магнитные свойства Sr0.8Ce0.2Mn1 – yCoyO3 – δ (y =
= 0.3, 0.4) // Неорг. матер. 2011. Т. 47. С. 1491–
1496.

150. Wu H., Zhu K., Xu G., Wang H. Magnetic inhomoge-
neities in electron-doped manganites Sr1 – xCexMnO3
( ) // Physica B. 2012. V. 407. P. 770–
773.

151. Shamin S.N., Mesilov V.V., Udintseva M.S., Korolev A.V.,
Chupakhina T.I., Bazuev G.V., Galakhov V.R. ‘X-ray ab-
sorption spectroscopy of Sr1 – xCexMn1 – yCoyO3 – δ solid
solutions // Current App. Phys. 2016. V. 16. P. 1597–
1602.

152. Lu W.J., Zhao B.C., Ang R., Song W.H., Du J.J., Sun Y.P.
Internal friction evidence of uncorrelated magnetic clus-
ters in electron-doped manganite Sr0.8Ce0.2MnO3 //
Phys. Lett. 2005. V. 346. P. 321–326.

153. Sundaresan A., Tholence J.L., Maignan A., Martin
C., Hervieu M., Raveau B., Suard E. Jahn-Teller dis-
tortion and magnetoresistance in electron doped
Sr1 – xCexMnO3 (  and 0.4) // Eur.
Phys. J. B. 2000. V. 14. P. 431–438.

≤ δ ≤ .0 0 05

. ≤ ≤ .0 10 0 30x

= . , . , .0 1 0 2 0 3x

154. Mandal P., Hassen A., Loidl A. Effect of Ce doping on
structural, magnetic, and transport properties of SrMnO3
perovskite // Phys. Rev. B. 2004. V. 69. P. 224418.

155. Zhang Z., Kennedy B.J., Howard C.J., Jang L.Y., Knight
K.S, Matsuda M., Miyake M. X-ray absorption and
neutron diffraction studies of (Sr1 – xCex)MnO3: tran-
sition from coherent to incoherent static Jahn–Teller
distortions // J. Phys.: Condens. Matter. 2010. V. 22.
P. 445401.

156. Galakhov V.R., Mesilov V.V., Shamin S.N., Gizhevskii B.A.,
Skorikov N.A., Naumov S.V., Vilkov O.Y. X-ray spectra
and valence states of cations in nanostructured half-
doped La0.5Ca0.5MnO3 manganite // Appl. Phys. A.
2015. V. 118. P. 649–654.

157. Sánchez M. C., García J., Blasco J., Subías G., Perez-
Cacho J. Local electronic and geometrical structure of
LaNi1 – xMnxO3 + δ perovskites determined by x-ray-
absorption spectroscopy // Phys. Rev. B. 2002. V. 65.
P. 144409.

158. Maignan A., Martin C., Pelloquin D., Nguyen N.,
Raveau B. Structural and magnetic studies of ordered
oxygen-deficient perovskites LnBaCo2O5 + δ, closely
related to the “112” structure // J. Solid State Chem.
1999. V. 142. P. 247–260.

159. Plakhty V.P., Chernenkov Y.P., Barilo S.N., Podlesnyak A.,
Pomjakushina E., Moskvin E.V., Gavrilov S.V. Spin
structure and magnetic phase transitions in TbBa-
Co2O5.5 // Phys. Rev. B. 2005. V. 71. P. 214407.

160. Roy S., Dubenko I.S., Khan M., Condon E.M., Craig J.,
Ali N., Liu W., Mitchell B.S. Magnetic properties of
perovskite-derived air-synthesized RBaCo2O5 + δ (R =
= La–Ho) compounds // Phys. Rev. B. 2005. V. 71.
P. 024419.

161. Rautama E.-L., Karppinen M. R-site varied series of
RBaCo2O5.5 (R2Ba2Co4O11) compounds with precise-
ly controlled oxygen content // J. Solid State Chem.
2010. V. 183. P. 1102–1107.

162. Телегин С.В., Наумов С.В., Резницких О.Г., Патра-
ков Е.И. Влияние дефицита кобальта на структур-
ный фазовый переход в EuBaCo2 – xO6 – δ // Физи-
ка тв. тела. 2015. Т. 57. С. 2222–2227.

163. Conder K., Podlesnyak A., Pomjakushina E., Stingaciu M.
Layered cobaltites: Synthesis, oxygen nonstoichiome-
try, transport and magnetic properties // Acta Physica
Polonica A. 2007. V. 111. P. 7–14.

164. Taskin A.A., Lavrov A.N., Ando Y. Transport and mag-
netic properties of GdBaCo2O5 + x single crystals: A
cobalt oxide with square-lattice CoO2 planes over a
wide range of electron and hole doping // Phys. Rev.
B. 2005. V. 71. P. 134414.

165. Frontera C., García-Mu noz J.L., Llobet A., Aranda M.A.G.
Selective spin-state switch and metal–insulator transition
in GdBaCo2O5.5 // Phys. Rev. B. 2002. V. 65.
P. 180405(R).

166. Khalyavin D.D., Barilo S.N., Shiryaev S.V., Bychkov G.L.,
Troyanchuk I.O., Furrer A., Allenspach P., Szymczak H.,
Szymczak R. Anisotropic magnetic, magnetoresis-
tance, and electrotransport properties of GdBaCo2O5.5
single crystals // Phys. Rev. B. 2003. V. 67. P. 214421.

167. Shannon R.D. Revised effective ionic radii and system-
atic studies of interatomic distances in halides and



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

РЕНТГЕНОВСКАЯ СПЕКТРОСКОПИЯ КОБАЛЬТИТОВ 123

chalcogenides // Acta Cryst. A. 1976. V. 32. P. 751–
767.

168. Frontera C., García-Mu noz J.L., Carrillo A.E.,
Aranda M.A.G., Margiolaki I., Caneiro A. Spin state
of Co3+ and magnetic transitions in RBaCo2O5.50
(R = Pr, Gd): Dependence on rare-earth size //
Phys. Rev. B. 2006. V. 74. P. 054406.

169. Kusuya H., Machida A., Moritomo Y., Kato K., Nishi-
bori E., Takata M., Sakata M., Nakamura A. Structural
change at metal–insulator transition of Tb2Ba2Co4O11 //
J. Phys. Soc. Jpn. 2001. V. 70. P. 3577–3580.

170. Жданов К.Р., Каменева М.Ю., Козеева Л.П., Лав-
ров А.Н. Спиновый переход и тепловое расшире-
ние в слоистом кобальтате GdBaCo2O5.5 // Физи-
ка тв. тела. 2010. Т. 52. С. 1570–1575.

171. Mitchell J.F., Burley J., Short S. Crystal and magnetic
structure of NdBaCo2O5 + δ: Spin states in a per-
ovskite-derived, mixed-valent cobaltite // J. Appl.
Physics. 2003. V. 93. P. 7364–7366.

172. Martin C., Maignan A., Pelloquin D., Nguyen N.,
Raveau B. Magnetoresistance in the oxygen deficient
LnBaCo2O5.4 (Ln = Eu, Gd) phases // Appl. Phys.
Lett. 1997. V. 71. P. 1421–1423.

173. Hu Z., Wu H., Koethe T.C., Barilo S.N., Shiryaev S.V.,
Bychkov G.L., Schüssler-Langeheine C., Lorenz T.,
Tanaka A., Hsieh H.H, Lin H.-J., Chen C.T., Brookes N.B.,
Agrestini S., Chin Y.-Y., Rotter M., Tjeng L.H. Spin-
state order/disorder and metal–insulator transition in
GdBaCo2O5.5: experimental determination of the un-
derlying electronic structure // New J. Physics. 2012.
V. 14. P. 123025.

174. Lafkioti M., Goering E., Gold S., Schütz G., BariloS. N.,
Shiryaev S.V., Bychkov G.L., Lemmens P., Hinkov V.,
Deisenhofer J., Loidl A. Spin state and orbital moments
across the metal–insulator-transition of REBaCo2O5.5
investigated by XMCD // New J. Physics. 2008. V. 10.
P. 123030.

175. Taskin A.A., Ando Y. Electron-hole asymmetry in
GdBaCo2O5 + x: Evidence for spin blockade of elec-
tron transport in a correlated electron system //
Phys. Rev. Lett. 2005. V. 95. P. 176603.

176. Kumari A., Dhanasekhar C., Das A. Spin state transi-
tions associated with magnetic phase separation in Eu-
BaCo2O5 + δ ( ) cobaltite // J. Alloys Compd.
2019. V. 802. P. 409–414.

177. Moritomo Y., Akimoto T., Takeo M., Machida A., Nishi-
bori E., Takata M., Sakata M., Ohoyama K., Nakamura A.
Metal–insulator transition induced by a spin-state
transition in TbBaCo2O5 + δ ( ) // Phys. Rev. B.
2000. V. 61. P. R13325–R13328.

178. Солин Н.И., Наумов С.В., Телегин С.В. Спиновое
состояние ионов Co3+ в слоистом кобальтите
GdBaCo2O5.5 в парамагнитной области темпера-
тур // Письма в ЖЭТФ. 2018. V. 107. P. 206–212.

179. Padilla-Pantoja J., Frontera C., Herrero-Martın J.,
García-Mu noz J.L. // Spin state and structural chang-
es at the metal-insulator transition in YBaCo2O5.5 by
synchrotron X-rays // J. Appl. Phys. 2012. V. 111.
P. 07D710.

180. García-Fernández M., Scagnoli V., Staub U., Mul-
ders A.M., Janousch M., Bodenthin Y., Meister D., Pat-
terson B.D., Mirone A., Tanaka Y., Nakamura T., Gre-

δ = .0 47

δ = .0 5

nier S., Huang Y., Conder K. Magnetic and electronic
Co states in the layered cobaltate GdBaCo2O5.5 – x //
Phys. Rev. B. 2008. V. 78. P. 054424.

181. Aurelio G., Bardelli F., Prado R.J., Sánchez R.D., Saleta
M.E., Garbarino G. On the location of host Ca atoms
responsible for ferrimagnetism in the layered cobaltites
YBaCo2O5.5 // Chem. Mater. 2013. V. 25. P. 3307–
3314.

182. Ganorkar S., Priolkar K.R, Sarode P.R., Emura S. X-ray
spectroscopic and magnetic studies of RBaCo2O5.5, R =
= Pr, Nd, Sm, Gd and Y // AIP Conf. Proc. 2016.
V. 1728. P. 020050.

183. Miao P., Lin X., Lee S., Ishikawa Y., Torii S.,
Yonemura M., Ueno T., Inami N., Ono K., Wang Y.,
Kamiyama T. Hole-doping-induced melting of spin-
state ordering in PrBaCo2O5.5 + x // Phys. Rev. B. 2017.
V. 95. P. 125123.

184. Месилов В.В., Удинцева M.С., Шамин С.Н., Нау-
мов С.В., Телегин С.В., Гижевский Б.А., Галахов В.Р.
Определение зарядовых состояний ионов ко-
бальта в наноструктурированных кобальтитах
GdBaCo2O5.5 с помощью рентгеновской абсорб-
ционной спектроскопии // Физика тв. тела. 2017.
V. 59. P. 810–815.

185. Galakhov V.R., Udintseva M.S, Mesilov V.V., Gizhev-
skii B.A., Naumov S.V., Telegin S.V., Smirnov D.A.
Milling-induced chemical decomposition of the sur-
face of EuBaCo2O5.5 powders studied by means of soft
X-ray absorption spectroscopy // Appl. Surf. Sci. 2019.
V. 493. P. 1048–1054.

186. Galakhov V.R., Gizhevskii B.A., Naumov S.V., Udintse-
va M.S., Mesilov V.V. Effects of nonstoichiometry and
plastic deformation on charge and spin states of cobalt
ions in LnBaCo2O5.5 – δ (Ln = Tb, Eu): Soft X-ray ab-
sorption spectroscopy studies // Phys. Met. Metallogr.
2019. V. 120. P. 112–116.

187. Naumov S.V., Voronin V.I., Berger I.F., Udintseva M.S.,
Mesilov V.V., Gizhevskii B.A., Telegin S.V., Galakhov V.R.
Effect of nonstoichiometry on crystal structure, charge and
spin states of cobalt ions in Tb1 – yBa1 + yCo2 – xO5.5 – δ:
Neutron diffraction and soft X-ray absorption spectroscopy
studies // J. Alloys Compd. 2020. V. 817. P. 152775.

188. Knee C.S., Price D.J., Lees M.R., Weller M.T. Two- and
three-dimensional magnetic order in the layered co-
balt oxychloride Sr2CoO3Cl // Phys. Rev. B. 2003.
V. 68. P. 174407.

189. Tanaka A., Jo T. Resonant 3d, 3p and 3s photoemis-
sion in transition metal oxides predicted at 2p thresh-
old // J. Phys. Soc. Jpn. 1994. V. 63. P. 2788–2807.

190. Eberhardt W., Colbow K.M., Gao Y., Rogers D., Tiedje T.
Photon-stimulated desorption from CaF2 and BaF2
thin films grown epitaxially on GaAs(100) surfaces //
Phys. Rev. B. 1992. V. 46. P. 12388–12393.

191. Istomin S.Y., Tyablikov O.A., Kazakov S.M., Antipov E.V.,
Kurbakov A.I., Tsirlin A.A., Hollmann N., Chin Y.Y.,
Lin H.-J., Chen C.T., Tanaka A., Tjeng L.H., Hu Z. An
unusual high-spin ground state of Co3+ in octahedral
coordination in brownmillerite-type cobalt oxide //
Dalton Trans. 2015. V. 44. P. 10708–10713.

192. Tong Y., Guo Y., Chen P., Liu H., Zhang M., Zhang L.,
Yan W., Chu W., Wu C., Xie X. Spin-state regulation of



124

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

ГАЛАХОВ

perovskite cobaltite to realize enhanced oxygen evolu-
tion activity // Chem. 2017. V. 3. P. 812–821.

193. Lu Y., Ma A., Yu Y., Tan R., Liu C., Zhang P., Liu D.,
Gui J. Engineering oxygen vacancies into LaCoO3 per-
ovskite for efficient electrocatalytic oxygen evolution //
ACS Sustainable Chemistry & Engineering. 2019.
V. 7. P. 2906–2910.

194. Tarancón A., Pe na-Martínez J., Marrero-López D., Mo-
rata A., Ruiz-Morales J.C., Nú nez P. Stability, chemical
compatibility and electrochemical performance of Gd-
BaCo2O5 + x layered perovskite as a cathode for interme-
diate temperature solid oxide fuel cells // Solid State
Ionics. 2008. V. 179. P. 2372–2378.

195. Druce J., Téllez H., Burriel M., Sharp M.D., Fawcett L.J.,
Cook S.N., McPhail D. S., Ishihara T., Brongersma H.H.,
Kilner J.A. Surface termination and subsurface re-
structuring of perovskite-based solid oxide electrode
materials // Energy Environ. Sci. 2014. V. 7. P. 3593–
3599.

196. Zhu L., Wei B., Lü Z., Feng J., Xu L., Gao H., Zhang Y.,
Huang X. Performance degradation of double-per-
ovskite PrBaCo2O5 + δ oxygen electrode in CO2 con-
taining atmospheres // Appl. Surf. Sci. 2017. V. 416.
P. 649–655.

197. Manuel P., Chapon L.C., Radaelli P.G., Zheng H.,
Mitchell J.F. Magnetic correlations in the extended
Kagome YBaCo4O7 probed by single-crystal neutron
scattering // Phys. Rev. Lett. 2009. V. 103. P. 037202.

198. Soda M., Yasui Y., Moyoshi T., Sato M., Igawa N., Ka-
kurai K. Magnetic measurements and neutron studies
on YBaCo4O7 and LuBaCo4O7 // J. Magn. Magn.
Mater. 2007. V. 310. P. e441–e442.

199. Schweika W., Valldor M., Lemmens P. Approaching the
ground state of the Kagomé antiferromagnet // Phys.
Rev. Lett. 2007. V. 98. P. 067201.

200. Caignaert V., Pralong V., Hardy V., Ritter C., Raveau B.
Magnetic structure of CaBaCo4O7: Lifting of geomet-
rical frustration towards ferrimagnetism // Phys. Rev.
B. 2010. V. 81. P. 094417.

201. Singh K., Caignaert V., Chapon L.C., Pralong V.,
Raveau B., Maignan A. Spin-assisted ferroelectricity in
ferrimagnetic CaBaCo4O7 // Phys. Rev. B. 2012. V. 86.
P. 024410.

202. Tsipis E.V., Khalyavin D.D., Shiryaev S.V., Redkina K.S.,
Nú nez P. Electrical and magnetic properties of
YBaCo4O7 – δ // Mater. Chem. Phys. 2005. V. 92.
P. 33–38.

203. Galakhov V.R., Turkin D.I., Mesilov V.V., Shamin S.N.,
Bazuev G.V., Kuepper K. Effect of transition metal oxi-
dation state on crystal structure and magnetic ordering
in frustrated ABaM4O7 systems (A = Y, Ca; M = Co, Fe):
X-ray diffraction, soft X-ray absorption, and magneti-
zation studies // Current Appl. Phys. 2018. V. 18.
P. 155–162.

204. Valldor M. Disordered magnetism in the homologue
series YBaCo4 – xZnxO7 (x = 0, 1, 2, 3) // J. Phys.:
Condens. Matter. 2004. V. 16. P. 9209–9225.

205. Turkin D.I., Bazuev G.V., Korolev A.V. Structural and
magnetic investigations of CaBaCo4 – xFexO7 solid
solutions // J. Magn. Magn. Mater. 2017. V. 422.
P. 66–72.

206. Karppinen M., Yamauchi H., Otani S., Fujita T., Moto-
hashi T., HuangY.-H., Valkeapää M., Fjellvåg H. Oxy-
gen nonstoichiometry in YBaCo4O7 + δ: Large low-tem-
perature oxygen absorption/desorption capability //
Chem. Mater. 2006. V. 18. P. 490–494.

207. Hao H., Zhao L., Hu J., Hu X., Hou H. Oxygen adsorp-
tion/desorption behavior of YBaCo4O7 + δ and its ap-
plication to oxygen removal from nitrogen // J. Rare
Earths. 2009. V. 27. P. 815–818.

208. Kadota S., Karppinen M., Motohashi T., Yamauchi H.
R-site substitution effect on the oxygen-storage capa-
bility of RBaCo4O7 + δ // Chem. Mater. 2008. V. 20.
P. 6378–6381.

209. Галахов В.Р., Шамин С.Н., Месилов В.В. Мягкая рент-
геновская абсорбционная спектроскопия как способ
исследования кобальтитов Y1 – yCayBaCo4 – xMxO7
(M = Fe, Zn) // Письма в ЖЭТФ. 2018. Т. 107.
С. 610–614.

210. Cuartero V., Blasco J., Subías G., García J., Rodríguez-
Velamazán J.A., Ritter C. Structural, magnetic, and
electronic properties of CaBaCo4 – xMxO7 (M = Fe,
Zn) // Inorg. Chem. 2018. V. 57. P. 3360–3370.

211. Туркин Д.И., Базуев Г.В. Синтез и магнитные свой-
ства твердых растворов Y0.5Ca0.5Co4 – xZnxO7 // Не-
орг. матер. 2013. Т. 49. С. 777–783.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2021, том 122, № 2, с. 125–130

125

ИЗМЕНЕНИЕ МАГНИТНОЙ СТРУКТУРЫ ПРИ ВАРЬИРОВАНИИ 
ТОЛЩИНЫ МАГНИТНЫХ СЛОЕВ В ПЛЕНКАХ [Tb–Co/Si]n

© 2021 г.   А. В. Сваловa, *, И. А. Макарочкинa, Е. В. Кудюковa, Е. А. Степановаa,
В. О. Васьковскийa, b, A. Larrañagac, Г. В. Курляндскаяa, d

aУральский федеральный университет, ул. Мира, 19, Екатеринбург, 620002 Россия
bИнститут физики металлов УрО РАН, ул. С. Ковалевской, 18, Екатеринбург, 620990 Россия

cSGIker, Servicios Generales de Investigación, Universidad del País Vasco (UPV/EHU), Bilbao, 48080 Spain
dDepartamento de Electricidad y Electrónica, Universidad del País Vasco (UPV/EHU), Bilbao, 48080 Spain

*e-mail: andrey.svalov@urfu.ru
Поступила в редакцию 22.09.2020 г.

После доработки 02.10.2020 г.
Принята к публикации 06.10.2020 г.
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ВВЕДЕНИЕ

Многослойные тонкопленочные структуры,
содержащие редкоземельные и переходные ме-
таллы, продолжают оставаться предметом при-
стального внимания исследователей как материа-
лы для создания устройств памяти и магнитных
сенсоров типа спиновых клапанов [1–4]. С этой
точки зрения аморфные тонкие пленки сплавов
редкоземельных и переходных металлов (RE-TM)
вызывают особый интерес, связанный с открытым
сравнительно недавно явлением сверхбыстрого
перемагничивания под действием фемтосекунд-
ных лазерных импульсов, а также возможностью
реализации скирмионных магнитных состояний
[5–9]. Отличительной особенностью пленок Tb–
Co является сперимагнитная структура, обуслов-
ленная сильной локальной анизотропией атомов
Tb, приводящей к случайному распределению мо-
ментов Tb в пределах некоторого пространствен-
ного конуса [10]. Величина угла раствора спери-
магнитного конуса Tb является важным парамет-
ром, который может воздействовать на рабочие
характеристики устройств спинтроники [8, 11].
Влияние состава пленок на сперимагнитные
свойства пленок Tb–Co исследовалось ранее
[12, 13]. Однако данные, относящиеся к зависи-
мости магнитных свойств пленок Tb–Co от тол-

щины, все еще очень ограничены [14, 15]. Много-
слойные пленки с чередующимися магнитными
слоями и немагнитными прослойками являются
удобным объектом для исследования влияния
толщины на магнитные свойства тонких пленок
[16]. Наличие многократно повторяющихся пе-
риодов слоев позволяет сохранять удобную для
измерения величину магнитного сигнала образца
при уменьшении толщины слоев до нанометро-
вых величин. Кроме того, это дает возможность
оценить воздействие на свойства магнитных сло-
ев материала прилегающих немагнитных слоев, а
такое сочетание слоев является обычной практи-
кой в реальных устройствах спинтроники. В дан-
ной работе представлены результаты исследова-
ния влияния толщины наноразмерных ферри-
магнитных слоев Tb–Co на особенности
магнитной структуры многослойных пленок
[Tb–Co/Si]n.

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Многослойные пленки [Tb–Co/Si]n были оса-
ждены на стеклянные подложи методом высоко-
частотного ионно-плазменного распыления ми-
шеней Tb–Co и Si. Толщина слоев Tb–Co (LTb–Co)
варьировалась в интервале 0.8–200 нм. Толщина
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кремниевых прослоек была зафиксирована и со-
ставляла 2 нм. Химический состав слоев Tb27Co73
был определен с помощью рентгеновской флуо-
ресцентной спектроскопии. Осаждение пленок
проводилось в присутствии магнитного поля ве-
личиной 200 Э, ориентированного параллельно
плоскости подложки. Структура многослойных
пленок была определена с помощью метода рентге-
новской дифракции (XRD), используя дифракто-
метр PHILIPS X’PERT PRO, работающий с Cu-Kα
излучением. Режим малоугловой дифракции
рентгеновских лучей использовался для подтвер-
ждения слоистого характера исследованных об-
разцов и оценки толщины слоев. Магнитные из-
мерения проводились с помощью СКВИД-маг-
нитометра Quantum Design (MPMS XL7).

РЕЗУЛЬТАТЫ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Стандартный рентгенографический анализ
выявил отсутствие рефлексов от атомных плоско-
стей на рентгенограммах всех пленок, подтвердив
аморфное состояние слоев Tb–Co. На рис. 1 по-
казаны примеры малоугловых XRD дифракто-
грамм для образцов с LTb–Co равной 6 и 0.8 нм. На-
личие ярко выраженных пиков свидетельствует о
хорошо оформленной слоистой структуре образ-
цов, а их положение позволяет определить перио-
ды многослойных структур, величины которых со-
гласуются с заданными при напылении толщина-
ми слоев.

Для всех LTb–Co петли гистерезиса, измеренные
на образцах при T = 5 K и ориентации поля вдоль
направления присутствовавшего в процессе на-
пыления технологического магнитного поля, об-
ладают общими чертами: нисходящие ветви пе-
тель демонстрируют заметное изменение намаг-
ниченности M во всем диапазоне внешнего
магнитного поля H, а состояние полного насы-
щения не достигается даже при H = 70 кЭ (рис. 2).
Для образцов с LTb–Co > 3 нм на нисходящих вет-
вях в области больших полей можно выделить
участки линейного изменения M. Наиболее веро-
ятной причиной такого поведения является спе-
римагнитный характер магнитной структуры сло-
ев Tb–Co, величина угла раствора конуса момен-
тов Tb которой изменяется под действием
внешнего магнитного поля. Состав Tb27Co73 фер-
римагнитных слоев задает преобладание суммар-
ного магнитного момента магнитной подрешетки
тербия при T = 5 K и его ориентацию вдоль внеш-
него магнитного поля. Поэтому увеличение поля
приводит к уменьшению раствора конуса и уве-
личению магнитного момента пленки.

Рис. 1. Малоугловые дифрактограммы для образцов
[Tb–Co(6 нм)/Si(2 нм)]20 (а) и [Tb–Co(0.8 нм)/
Si(2 нм)]60 (б).

1 2 3 4 5

И
нт

ен
си

вн
ос

ть
, у

сл
. е

д.

6

(а)

(б)

7 8 9
2θ, град

Рис. 2. Петли гистерезиса пленок [Tb–Co/Si]n c раз-
ной толщиной магнитных слоев, измеренные при T =
= 5 K.
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Используя методику, предложенную в работе
[12], была сделана оценка параметров сперимаг-
нитной структуры слоев Tb–Co. Полагая, что не-
линейные участки на зависимостях M(H) обуслов-
лены в основном изменениями намагниченности в
рамках стохастической магнитной структуры, ха-
рактерной для магнитоупорядоченных сред с флук-
туирующей анизотропией, а высокополевое намаг-
ничивание является следствием деформации ко-
нуса локальных магнитных моментов тербия,
спонтанная намагниченность Ms образцов может
быть определена путем линейной экстраполяции
их кривых размагничивания из области больших
полей на H = 0 (штриховые линии на рис. 2). С
учетом преобладания магнитного момента маг-
нитной подрешетки тербия спонтанная намагни-
ченность образца определяется соотношением

(1)

где MTb и MCo – спонтанные намагниченности
подрешеток тербия и кобальта соответственно.
Тогда выражение для определения эффективного
магнитного момента атомов Tb можно записать
в виде:

(2)

где μB – магнетон Бора, NTb – количество атомов
тербия в единице объема. Величина NTb была
рассчитана с учетом химического состава слоев
Tb27Co73 по формуле

(3)

где ρCo – плотность кобальта (8.9 г/см3), ρTb –
плотность тербия (8.23 г/см3), ACo – атомная
масса кобальта (58.9 г/моль), ATb – атомная мас-
са тербия (158.9 г/моль), NA – число Авогадро
(6.022 × 1023 моль–1). Хорошо известно, что для
аморфных пленок RE–TM магнитный момент
атома кобальта зависит от состава пленки. Это
происходит из-за так называемого эффекта пере-
носа заряда, а именно перехода s-электронов RE
атомов в незаполненную 3d-оболочку TM атомов
[17]. Следствием этого перехода является умень-
шение магнитного момента атома Co (mCo) при
увеличении содержания Tb. Для нашего расчета
мы использовали mCo = 1.16 μB, определенный из
композиционной зависимости, представленной в
работе [12]. Это дает значение MCo = 470 Гс, кото-
рое использовалось в уравнении (1). На рис. 3а
показана зависимость эффективного магнитного
момента Tb от LTb–Co. Видно, что для всех образ-
цов он меньше магнитного момента свободного
атома тербия μTb (9.74 μB). Это можно рассматри-
вать как следствие дисперсии локальных магнит-
ных моментов подрешетки Tb. При равномерном

= −s Tb Co,M M M

+=
μ

s Co
Tb

Tb B

,M Mm
N

( )
ρ + ρ=
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распределение магнитных моментов тербия внут-
ри конуса, его угол определяется уравнением [18]:

(4)

где θ – угол полувершины конуса. На рис. 3в по-
казана зависимость угла сперимагнитного конуса
2θ от толщины слоев Tb–Co, которая не имеет
ярко выраженного характера, проявляя тенден-
цию к уменьшению угла при уменьшении LTb–Co.
Противоположная тенденция наблюдалась для
однослойных пленок Tb–Fe с близким к нашим
образцам содержанием тербия (25 ат. %), облада-
ющих перпендикулярной магнитной анизотро-
пией, а именно сжатие конуса сперимагнетизма
при уменьшении толщины пленки, которое авто-
ры исследования связывали с изменением ближ-
него атомного порядка [19].

Использованный нами метод оценки угла спе-
римагнитного конуса невозможно применить к об-
разцам, для которых LTb–Co < 3 нм, так как для них
на кривых размагничивания отсутствуют участки
линейного изменения M (рис. 2д, 2е). Возможно,
это связано со сделанным нами допущением, что
mCo одинаков для всех образцов и обусловлен толь-
ко составом. Однако в случае многослойных образ-
цов нельзя исключать возможное влияние и мате-
риала прослойки на магнитные свойства слоев
Tb–Co через уже упомянутый процесс переноса
заряда от атомов прослойки Si к атомам Co и
уменьшение магнитного момента последнего.

= μ + θTb Tb(1 cos ) 2,m

Рис. 3. Зависимости атомных магнитных моментов
Tb (a), Co (б) и угла сперимагнитного конуса (в) от
толщины слоев Tb–Co, полученные на основе кри-
вых размагничивания (1, 4) и расчета температурных
зависимостей намагниченности насыщения (2, 3, 5).
Пунктирная линия показывает значение mCo, ис-
пользованное для оценки mTb по кривым размагни-
чивания.
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Аналогичное снижение mCo наблюдалось в бинар-
ных сплавах Co с металлами, кремнием [20, 21] и в
легированных пленках RE–TM [22]. Поэтому мы
применили еще один способ анализа магнитной
структуры исследованных образцов, а именно
расчет температурной зависимости намагничен-
ности насыщения. Известно, что зависимость
Ms(T) пленок RE–TM хорошо описывается с по-
мощью феноменологической теории коллинеар-
ного ферримагнетизма Нееля, основанной на
теории молекулярного поля [22, 23].

На рис. 4а показаны экспериментальная и рас-
четная зависимости M(T) для образца с LTb–Co =
= 200 нм. Наилучшее совпадение этих двух зави-
симостей получилось при значениях mCo = 1.2 μB
и mTb = 6.7 μB, которые близки к аналогичным ве-
личинам, найденным с помощью первой методики,
что свидетельствует об адекватности этих методик
для анализа свойств исследованных образцов.

При уменьшении LTb–Co изменяется ход экспе-
риментальной зависимости M(T), на ней появля-
ется участок резкого роста намагниченности при
T < 50 K, относительный вклад которого постоян-
но увеличивается (рис. 4). Вполне вероятно, что
при уменьшении LTb–Co все большую роль в опреде-
лении магнитных свойств многослойных пленок

начинают играть межслойные интерфейсы. Из-
вестно, что в многослойных металлических плен-
ках с прослойками Si, полученных методом ионно-
плазменного напыления, приграничная межслой-
ная диффузия может приводить к проникновению
атомов кремния в металлический слой на глубину
до 1.5 нм [21]. Таким образом, именно межслойные
интерфейсы могут быть ответственны за низкотем-
пературные участки зависимостей M(T). Представ-
ление о свойствах интерфейсов можно получить,
исследовав пленки [Tb–Co/Si]n с LTb–Co < 3 нм.
Принимая во внимание упомянутую выше возмож-
ную интенсивность межслойной диффузии, можно
предположить, что слои в таких пленках представ-
ляют собой тройной аморфный сплав Tb–Co–Si
переменного состава. Формальная оценка с уче-
том номинальных толщин и состава слоев и
прослоек дает усредненную долю Co 34.8 ат. %
и 24.1 ат. % для LTb–Co равных 1.5 нм и 0.8 нм, со-
ответственно. Для таких составов атомы кобальта
должны обладать нулевым магнитным моментом
[21], поэтому данные образцы можно рассматри-
вать как раствор атомов Tb, погруженных в не-
магнитную матрицу Co–Si. С магнитной точки
зрения такие объекты могут обладать свойствами
спинового стекла. Безгистерезисные S-образные
петли M(H), измеренные при T = 5 K (рис. 2д, 2е),

Рис. 4. Экспериментальные и расчетные температурные зависимости намагниченности для образцов с различной тол-
щиной слоев Tb–Co. H = 10 кЭ.
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являются одним из аргументов в пользу данного
предположения. На рис. 5 показаны температур-
ные зависимости намагниченности, измеренные
по протоколу ZFC–FC (охлаждение образца в от-
сутствии/присутствии внешнего магнитного по-
ля), поле измерения 100 Э, для образцов с LTb–Co
равной 1.5 и 0.8 нм. Вид зависимостей характери-
зуется резким ростом намагниченности при T <
< 30 K и является типичным для спиновых сте-
кол. Совпадение ZFC и FC кривых во всем иссле-
дованном температурном интервале говорит о
том, что температура “замерзания” этого спино-
вого стекла находится ниже 5 K. Здесь же на
вставках показаны температурные зависимости
обратной величины магнитной восприимчивости
1/χ, измеренные при H = 1 кЭ. Они хорошо ап-
проксимируется прямой линией, что позволяет ин-
терпретировать их в рамках закона Кюри–Вейса:

(5)

где C – константа Кюри, θ – температура Кюри.
Используя выражение для константы Кюри:

(6)

где n – плотность носителей магнитных момен-
тов, μ – магнитный момент, k – константа Больц-
мана, и полагая, что носителями магнитных мо-
ментов в этих многослойных пленках могут быть
только атомы Tb, были определены величины эф-
фективного магнитного момента тербия (9.8μB
для LTb–Co = 1.5 нм и 9.9μB для LTb–Co = 0.8 нм), что
в пределах ошибки измерений совпадает с маг-
нитным моментом трехвалентного Tb (9.72μB).
Это является еще одним подтверждением того,
что для пленок [Tb–Co(1.5 нм)/Si(2 нм)]50 и
[Tb–Co(0.8 нм)/Si(2 нм)]60 характерно состоя-
ние спинового стекла. Следовательно, и межс-
лойные интерфейсы в пленках с LTb–Co > 1.5 нм
также обладают свойствами спинового стекла и
могут вносить заметный вклад в формирование
магнитного момента пленок при T < 30 K (рис. 4).

Для многослойных пленок при T > 30 K темпе-
ратурная зависимость намагниченности в основ-
ном определяется внутренними областями слоев
Tb–Co. При с LTb–Co равной 12 и 6 нм эти участки
зависимостей M(T) также удается описать в рам-
ках теории молекулярного поля, подбирая физи-
чески обоснованные подгоночные параметры
(рис. 4б, 4в). При этом использованные величины
mCo и эффективного магнитного момента Tb за-
метно снижаются (рис. 3б, 3в). Уменьшение тол-
щины слоев Tb–Co повышает относительную до-
лю атомов Co, контактирующих с прослойками
кремния и имеющими высокую вероятность пере-
носа на них заряда от атомов Si. Поэтому сниже-
ние величины mCo при уменьшении LTb–Co пред-
ставляется закономерным. Уменьшение толщины
магнитных слоев приводит к снижению эффек-

χ = θ ,( )–C T

= μ2 3 ,C n k

тивности обменного взаимодействия, аналогич-
ный эффект имеет и уменьшение mCo. Оба этих
фактора усиливают относительную роль локаль-
ной анизотропии тербия, что способствует увели-
чению угла сперимагнитного конуса, поэтому
уменьшение эффективного магнитного момента
Tb также выглядит логичным.

Вид зависимости M(T) при LTb–Co = 3 нм свиде-
тельствует о том, что интерфейсы занимают зна-
чительную часть объема образца, поэтому попыт-
ка описания части этой зависимости при T > 30 K
с помощью феноменологической теории колли-
неарного ферримагнетизма Нееля без знания ис-
тинного объема слоев Tb–Co представляется не-
оправданной. Тем не менее, можно констатиро-
вать, что второй использованный метод оценки
угла раствора конуса сперимагнетизма дает более
радикальное изменение этого параметра при
уменьшении толщины слоев Tb–Co. Заключение
о справедливости данного вывода могут дать ней-
троннографические исследования.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Особенности магнитной структуры пленок

[Tb–Co/Si]n определяются не только толщиной
магнитных слоев, но и влиянием на их свойства
прослоек кремния. Уменьшение LTb–Co приводит
к снижению эффективного магнитного момента
тербия или, другими словами, увеличению угла
раствора конуса сперимагнетизма. Кроме того,

Рис. 5. Температурные зависимости намагниченно-
сти, измеренные по ZFC–FC протоколу при H = 100 Э,
и обратной величины магнитной восприимчивости,
измеренные при H= 1 кЭ (вставки), для образцов
[Tb–Co(1.5 нм)/Si(2 нм)]50 (а) и [Tb–Co(0.8 нм)/
Si(2 нм)]60 (б).
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происходит уменьшение среднего магнитного
момента кобальта вследствие эффекта переноса
заряда. При LTb–Co < 3 нм пленки обладают свой-
ствами спинового стекла. Таким образом, при
уменьшении LTb–Co в пленках [Tb–Co/Si]n проис-
ходит переход от сперимагнитной к сперомагнит-
ной структуре.

Работа выполнена при финансовой поддержке
гранта РНФ № 18-72-10044.
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Исследовано влияние прокатки с разной величиной относительной деформации при комнатной
температуре, температуре 300°С и температуре кипения жидкого азота на структуру поверхности
сплава Zr62.5Cu22.5Fe5Al10, эволюцию полос сдвига, а также на микротвердость данного сплава. Для
изучения изменений, происходящих в структуре в результате механической обработки, использова-
лись методы сканирующей электронной микроскопии, просвечивающей электронной микроскопии,
а также рентгеноструктурного анализа. Для исследования влияния прокатки на механические свой-
ства лент была измерена микротвердость по Виккерсу. На основании полученных результатов сдела-
ны выводы об изменении твердости в зависимости от режима прокатки лент сплава Zr62.5Cu22.5Fe5Al10.
Установлено, что с повышением степени деформации микротвердость лент уменьшается в результате
прокатки как при комнатной, так и при повышенных и пониженных температурах, что связано с об-
разованием полос сдвига в структуре и увеличением количества свободного объема тем больше, чем
больше степень деформации. Наибольшее снижение микротвердости сплава достигается в резуль-
тате прокатки при температуре жидкого азота.
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DOI: 10.31857/S0015323021020054

ВВЕДЕНИЕ

Металлические стекла на основе циркония об-
ладают привлекательными механическими свой-
ствами: высокой прочностью и твердостью. Одна-
ко они имеют достаточно низкую пластичность, с
чем и связано их неширокое распространение в
промышленности [1–8]. На сегодняшний день су-
ществуют разные способы повышения пластично-
сти металлических стекол [5, 6], одним из наибо-
лее эффективных является пластическая дефор-
мация [9–13] и криогенное воздействие [14–17].

Механические свойства аморфных металлов в
значительной степени определяются их структу-
рой, а именно отсутствием дефектов кристалличе-
ского строения, таких как дислокации и границы
зерен. Известно, что для повышения пластичности
металлического стекла необходимо добиться обра-
зования большого количества полос сдвига [18, 19],
их равномерного распределения по поперечному
сечению материала и предотвращения развития
одной главной полосы сдвига [20–24].

Максимальное зарегистрированное уменьше-
ние толщины металлических стекол после холод-
ной деформации составляет 92% [25]. В металли-
ческие стеклах, подвергнутых холодной деформа-
ции [26, 27], неизбежно образуются внутренние
напряжения. Эти напряжения могут быть исполь-
зованы для повышения пластичности образцов из
металлического стекла [28, 29] и оказывают замет-
ное влияние на такие свойства, как твердость и
пластичность [21]. Из литературных данных из-
вестно, что при деформации происходит увеличе-
ние “беспорядка” или “омоложение” в металли-
ческих стеклах, что связано с уменьшением ко-
ординационного числа атомов и увеличением
“свободного объема” [30]. Данный эффект мо-
жет достигаться за счет различных внешних воз-
действий на металлическое стекло. В том числе
известно, что полоса сдвига является областью с
повышенной относительно матрицы величиной
свободного объема [31], при этом область с увели-
ченным свободном объемом локализуется не стро-
го в полосе сдвига, а распространяется на некото-
рое расстояние вокруг полосы сдвига.
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Таким образом, холодная деформация может
являться одним из способов повышения пластич-
ности металлических стекол, равно как и крио-
генная обработка. При этом основным фактором,

определяющим величину свободного объема в ма-
териале, является удельное число полос сдвига.
Данная работа посвящена исследованию влияния
степени и температуры деформации на эволюцию
полос сдвига в сплаве Zr62.5Cu22.5Fe5Al10, а также на
его механические свойства.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ

Приготовление сплава Zr62.5Cu22.5Fe5Al10 (ат. %)
осуществляли в индукционной вакуумной печи в
атмосфере аргона (давление10–3 Па) путем сплав-
ления циркония, алюминия и меди (чистотой
99.99%), железа (99.9%). Ленты толщиной 40 мкм
получали в результате быстрого охлаждения (закал-
ки) расплава (БЗР) на вращающемся со скоростью
42 м/с (тангенциальная скорость поверхности) мед-
ном диске. Толщину лент измеряли цифровым
микрометром с точностью ±1 мкм. Структуру об-
разцов исследовали методами рентгеновской ди-
фрактометрии в монохроматическом CuKα-излуче-
нии на дифрактометре Bruker D8 Advance, сканиру-
ющей электронной микроскопии (СЭМ) на
микроскопе Tescan Vega LMH и просвечивающей
электронной микроскопии (ПЭМ) на микроско-
пе JEOL JEM 2100 с ускоряющим напряжением
200 кВ. Образцы для ПЭМ готовили методом
ионного утонения. Деформацию образцов сплава
Zr62.5Cu22.5Fe5Al10 проводили методом многопро-
ходной прокатки, предварительно зажав ленты
между двумя стальными листами толщиной 1 мм.
При деформации при повышенной (~300°С) и
криогенной температуре (температуре кипения
жидкого азота), нагревали и охлаждали только
пакет, состоящий из обкладок и образцов. Мик-
ротвердость лент измеряли на микротвердомере
марки Wilson & Wolpert 402 MVD с использовани-
ем нагрузки, равной 245 мН. Линейную плот-
ность полос сдвига определяли как количество
пересечений со ступенями сдвига на единицу
длины: в направлении, параллельном прокатке,
выбирали единый масштаб, и определяли коли-
чество пересечений со следами выхода полос
сдвига.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ

На рис. 1а представлены дифрактограммы
лент сплава Zr62.5Cu22.5Fe5Al10 в БЗР и прокатан-
ном состояниях. На всех дифрактограммах наблю-
дается широкий диффузный максимум, свидетель-
ствующий об образовании аморфной структуры.
Формирование такой структуры при БЗР подтвер-
ждается электронно-микроскопическим исследо-
ванием микроструктуры (рис. 1б), в которой на-
блюдается равномерный контраст, характерный

Рис. 1. Дифрактограммы лент до и после прокатки
при различных температурах (а). Микроструктура
лент (ПЭМ) в исходном состоянии (б) и после про-
катки при повышенной температуре со степенью де-
формации 30%. Вставки на (б) и (в) – дифракционная
картина от выбранной области.
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для аморфного состояния, а на дифракционной
картине – широкое аморфное гало.

После прокатки при различных температурах
структура лент остается полностью аморфной, что
подтверждается наличием широких диффузных
максимумов на дифрактограммах (рис. 1а) и мик-
роструктурой после прокатки при 300°С (рис. 1в).
Образование кристаллических фаз при прокатке
не наблюдается.

Для анализа влияния степени и температуры де-
формации на структуру полос сдвига, поверхность
лент была исследована с использованием сканиру-
ющей электронной микроскопии. На рис. 2 пред-
ставлены микрофотографии поверхностей лент
после прокатки. На поверхности лент наблюдается
большое число ступенек, образованных полосами
сдвига при выходе на поверхность. Данные сту-

пеньки расположены под углом около 45° относи-
тельно плоскости ленты и перпендикулярны на-
правлению прокатки. Схема, иллюстрирующая
распространение полос сдвига, приведена на рис. 3.

При этом вне зависимости от температуры про-
катки при увеличении относительной деформации
наблюдается увеличение числа полос сдвига и из-
менение их морфологии с преимущественно ли-
нейной на искривленную, с большим количеством
мелких ступенек. При малой относительной де-
формации выходы полос сдвига распределены го-
могенно по длине ленты, однако расстояние между
ними достаточно велико. С увеличением степени
деформации наблюдается образование большого
числа мелких выходов полос сдвига между сту-
пеньками, образованными на начальных стадиях
деформации.

Рис. 2. Поверхность лент после прокатки с разной степенью деформации: при комнатной температуре (а – 5% дефор-
мации; б – 15% деформации; в – 30% деформации), при температуре 300°С (г – 5% деформации; д – 15% деформации;
е – 30% деформации), при температуре жидкого азота (ж – 5% деформации; з – 20% деформации).
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Деформация при комнатной и повышенной
температурах не приводит к изменению направ-
ления полос сдвига в независимости от степени
деформации, в то время как при прокатке при
температуре кипения жидкого азота с увеличени-
ем степени деформации наблюдаются не только
локальные изгибы полос сдвига, но и изменение
кардинального направления их распространения
относительно направления прокатки. Формиру-
ются полосы сдвига под различным углом к на-
правлению прокатки, наблюдается формирова-
ние “узлов” из ступенек на поверхности ленты.

Для оценки влияния деформации на количе-
ство полос сдвига, была измерена линейная плот-
ность полос сдвига. На рис. 4 представлены ре-
зультаты измерения линейной плотности полос
сдвига и микротвердости лент в зависимости от
вида обработки.

Плотность полос сдвига в материале после
прокатки при комнатной и повышенной темпе-
ратурах примерно равна. Наблюдается близкий
к линейному рост плотности полос сдвига с уве-
личением величины деформации. В тоже время
после прокатки при криогенной температуре
плотность полос сдвига уже после 5% деформа-
ции сопоставима с плотностью полос сдвига при
деформации 15% при комнатной температуре.

При дальнейшем увеличении величины дефор-
мации, наблюдается сильный рост числа полос
сдвига в материале.

Можно выделить критическую плотность по-
лос сдвига, после достижения которой наблюдает-
ся искривление ступенек полос сдвига на поверх-
ности. При всех вариантах обработки она состави-
ла около 1 мкм–1. С увеличением относительной
деформации при прокатке при криогенной темпе-
ратуре наблюдается не только увеличение числа
параллельных полос сдвига и их локальное ис-
кривление, но и их разветвление и изменение на-
правления движения. Это означает, что при до-
стижении определенной плотности полос сдвига
величина свободного объема увеличивается на-
столько, что становится возможным формирова-
ние полос сдвига не только в направлении макси-
мальных касательных напряжений, но и в других
направлениях. Такое возможно только при суще-
ственном облегчении зарождения и продвижения
полос.

После деформации в материале наблюдается
снижение микротвердости сплава при всех ис-
следованных режимах прокатки (рис. 4б). При
этом вне зависимости от режима величина сни-
жения микротвердости пропорциональна степе-
ни деформации и, соответственно, плотности
полос сдвига (рис. 5).

Снижение микротвердости сплава в результате
деформации, объясняется формированием в его
структуре большого числа полос сдвига и сопут-
ствующим повышением величины свободного
объема [32]. Так как плотность полос сдвига до-
статочно большая, а свободный объем распро-
страняется на расстояние вплоть до нескольких
микрометров [33], то можно утверждать, что про-
катка лент сплава Zr62.5Cu22.5Fe5Al10 приводит к
его макроскопическому омоложению [34]. Под
омоложением подразумевается процесс обрат-
ный структурной релаксации, т.е. восстановле-
ние “утраченного” в процессе нагрева металличе-
ского стекла свободного объема. Так как ленты
прокатывались в БЗР состоянии при комнатной
температуре, то можно утверждать, что деформи-
рованное состояние является более неравновес-
ным, относительно величины свободного объе-
ма, по сравнению с исходным состоянием. Этот
процесс, в свою очередь, облегчает зарождение и
продвижение новых полос сдвига при инденти-
ровании материала.

Наблюдаемые зависимости микротвердости от
степени деформации при различных температу-
рах позволяют предположить, что при деформа-
ции при повышенных температурах происходит
не только процесс омоложения металлического
стекла, посредством образования полос сдвига,

Рис. 3. Схема, иллюстрирующая распространение
полос сдвига при прокатке с разной степенью де-
формации.
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но и параллельный процесс структурной релакса-
ции при термическом нагреве [35]. При этом дан-
ные процессы оказывают противоположное вли-
яние на величину свободного объема. Однако, су-
дя по снижению микротвердости при увеличении
величины деформации, эффект, вносимый поло-
сами сдвига, сильнее, чем от структурной релак-
сации. Вероятно, это объясняется сравнительно
низкой температурой деформации (Tg = –80°С), в
то время как активные процессы структурной ре-
лаксации наблюдаются при температурах при-
мерно на 20°С ниже температуры расстеклования
(Tg) [16].

Наблюдаемое значительное снижение микро-
твердости после прокатки при температуре жидко-
го азота, объясняется крайне высокой плотностью
полос сдвига после деформации, и соответственно
сильнейшим эффектом омоложения металличе-
ского стекла. Такое сильное снижение микротвер-
дости сплава, и соответствующее ему облегчение
зарождения и продвижения полос сдвига объясня-
ет формирование в структуре ленты полос сдвига
не только в направлении максимальных каса-
тельных напряжений, что и приводит к их ис-
кривлению. И в свою очередь, большое число по-

лос сдвига оказывает не только омолаживающий
эффект на материал, но и является препятствием
для развития одной доминантной полосы сдвига –
способствующей разрушению материала [36].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе проанализировано влияние степени
деформации при прокатке аморфных лент сплава
Zr62.5Cu22.5Fe5Al10 при различной температуре на
структуру и развитие полос сдвига, проведен ана-
лиз влияния плотности полос сдвига на микро-
твердость сплава. Показано, что плотность полос
сдвига зависит не только от величины, но и от
температуры деформации, причем наибольшая
плотность полос сдвига наблюдается после де-
формации при температуре кипения жидкого азо-
та. После достижения значений линейной плотно-
сти полос сдвига ~1 мкм–1 наблюдается локальное
искривление ступенек, образованных полосами
сдвига, при этом дальнейшее повышение плотно-
сти полос сдвига приводит к изменению карди-
нального направления их продвижения и образо-
ванию на поверхности ленты “узлов” из выходов
полос сдвига. С увеличением плотности полос
сдвига и величины деформации наблюдается
сильное снижение микротвердости сплава вплоть
до 20% от микротвердости БЗР сплава, что гово-
рит о значительном эффекте омоложения сплава
после деформации, связанного с формированием
большого количества свободного объема, как в
полосе сдвига, так и вокруг нее. Таким образом,
деформационная обработка является одним из
эффективных способов омоложения металличе-
ских стекол и, возможно, способна дать положи-
тельный эффект для снижения хрупкости данных
материалов.

Исследование выполнено при финансовой
поддержке РФФИ в рамках научного проекта
№ 19-33-90224.

Рис. 5. Зависимость микротвердости от линейной
плотности полос сдвига.
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Обосновывается точка зрения, согласно которой мартенситное превращение в сплавах железа в
сильном импульсном магнитном поле осуществляется двумя различными путями. В первом случае
оно соответствует уравнению Клапейрона-Клаузиуса и его можно считать “типично структурным
фазовым переходом”. Второй путь обусловлен перераспределением сил обменного взаимодействия
электронов в решетке ГЦК-фазы под воздействием внешних факторов, увеличивающих межатом-
ное расстояние (магнитострикция парапроцесса). Такой путь превращения можно отнести к “маг-
нитным фазовым переходам первого рода”. В ряде сплавов в магнитном поле может наблюдаться
смена “структурного фазового перехода” на “магнитный фазовый переход первого рода”. Высказа-
на гипотеза о том, что мартенситное превращение в некоторых сталях и сплавах железа может про-
исходить по типу “магнитного фазового перехода первого рода” и в отсутствие магнитных полей
(при растяжении решетки спонтанной магнитострикцией, легировании углеродом и др.).

Ключевые слова: структурный фазовый переход, магнитные переходы второго и первого рода, силь-
ное импульсное магнитное поле, отрицательное давление, антиферромагнетизм γ-железа
DOI: 10.31857/S001532302102011X

ВВЕДЕНИЕ
Сплавы железа с никелем обладают аномалия-

ми многих физических свойств. Наиболее извест-
ной особенностью этих сплавов является свой-
ственное им аномально малое термическое рас-
ширение при нагреве. Причина этого явления
кроется в том, что высокотемпературная γ-фаза
(ГЦК) ниже точки Кюри имеет большую спон-
танную магнитострикцию. Изотропное магнито-
стрикционное изменение объема при нагреве или
охлаждении компенсирует нормальное термиче-
ское изменение объема, и оно становится ано-
мально малым [1].

Второй важной особенностью сплавов железа с
никелем является наличие границы стабильности
их γ-фазы. При большом содержании железа на-
блюдается мартенситный γ → α-переход (ГЦК →
→ ОЦК). Этот переход в определенных пределах
обратим, но его температурный гистерезис имеет
аномально большую величину (~400–500 К) [2, 3].

Сильное импульсное магнитное поле приво-
дит к смещению температуры γ → α-перехода в
сплавах Fe–Ni [4, 5]. Еще большее смещение мар-
тенситной точки наблюдается в сплавах Fe–Ni с
добавкой переходных элементов, таких как мар-

ганец и хром [6–11], которые вместе с γ-Fe в ре-
шетке ГЦК могут взаимодействовать антиферро-
магнитно [1]. Особенно сильно это проявляется
при низких температурах.

Сплавы Fe–Ni в γ-фазе также обладают высо-
кой сжимаемостью при всестороннем сжатии и
сильной зависимостью обменного интеграла от
межатомного расстояния [1, 2, 12]. Учитывая ано-
мально большую спонтанную магнитострикцию,
можно утверждать, что они имеют полный набор
свойств, характерных для фазовых переходов пер-
вого рода, которые именуют “магнитными” [13].
Однако, как правило, магнитные фазовые перехо-
ды первого рода имеют малый температурный ги-
стерезис превращения (десятки Кельвинов). Вме-
сте с тем, как было показано в [14, 15], магнитные
фазовые переходы первого рода типа антиферро-
магнетик ↔ ферромагнетик могут иметь большой
гистерезис (более ста Кельвинов). При этом тем-
пературный гистерезис значительно уменьшается
под давлением или в сильном магнитном поле.

В настоящей работе анализируются известные
результаты экспериментальных исследований за-
висимости критического магнитного поля, при-
водящего к появлению первых порций мартенси-
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та, от величины смещения мартенситной точки.
Выяснение причин большой восприимчивости
γ → α-перехода некоторых сплавов на железо-ни-
келевой основе к сильному магнитному полю,
кроме самостоятельного интереса, важно также
для решения проблемы двойной кинетики мар-
тенситного превращения в этих сплавах – “изо-
термической” и “атермической” [16–19].

АНАЛИЗ РЕЗУЛЬТАТОВ 
ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫХ

И ТЕОРЕТИЧЕСКИХ ИССЛЕДОВАНИЙ

Влияние сильных импульсных магнитных по-
лей на мартенситное γ → α-превращение (МП) в
сталях было обнаружено в работе [20]. Смещение
мартенситной точки MS было объяснено обобще-
нием уравнения Клапейрона–Клаузиуса, учиты-
вая, что изменение термодинамического потен-
циала в сильном внешнем поле напряженностью
H определяется разностью магнитных моментов
фаз [21] и изменением упругой энергии вслед-
ствие магнитострикционной деформации фаз
при парапроцессе [22, 23]. Опыт показывает, что
во многих случаях смещение мартенситной точки
в магнитном поле пропорционально напряжен-
ности критического магнитного поля HK, как это
видно на рис. 1 (кривые 2 и 3), заимствованном из
обзорной работы [24]. Это качественно согласует-
ся с теоретическими оценками [21, 23]. Однако
приведенные на этом же рисунке эксперимен-
тальные кривые 1, 4 и 5, существенно отклоняю-
щиеся от прямой линии в области сравнительно
более слабых полей, не находят объяснений в
рамках предложенных моделей. Кроме того, эф-
фективность воздействия сильного магнитного
поля на смещение мартенситной точки в хромо-
никелевых сталях во много раз превышает рас-

считанное значение по уравнению Клапейрона–
Клаузиуса [25, 26].

В работах [25–28] предполагается, что мартен-
ситное превращение в сплавах железа в сильном
магнитном поле может происходить по двум раз-
личным механизмам: типично “структурному фа-
зовому переходу” и “магнитному фазовому пере-
ходу первого рода”. Как будет показано ниже,
нельзя исключить возможность γ → α-превраще-
ния в некоторых сплавах железа по типу “магнит-
ного фазового перехода первого рода” и в отсут-
ствие магнитных полей.

На рис. 2 и 3 приведены результаты экспери-
ментального исследования смещения мартенсит-
ной точки в сильном магнитном поле в сплавах
Fe–Ni и малоуглеродистых сталях Fe–Ni–С, вы-
полненные в работах [29, 30]. Как видно из рисун-
ков, большинство кривых имеют такой же вид,
как кривые 4 и 5 на рис. 1. Они имеют излом в од-
ной точке и состоят из двух прямолинейных от-
резков. Из приведенных зависимостей критиче-
ского магнитного поля HK от (T–MS) лишь один
сплав не имеет излома (см. рис. 3, сплав С), как и
некоторые хромоникелевые стали на рис. 1, кри-
вые 2 и 3.

Авторы [29, 30] объяснили существование двух
видов зависимости HK (T – MS) двумя состояния-
ми γ-фазы сплавов: “инварного” и “неинварно-
го”. В [30] приведено схематическое объяснение
влияния магнитного поля напряженностью Н на
смещение мартенситной точки ΔT = T – MS в
“инварных” и “неинварных” сплавах (рис. 4). В

Рис. 1. Зависимость критического магнитного поля
от температуры в хромоникелевых сталях [24]: 1 –
67Х2Н22; 2 – 52Х2Н20; 3 – 36Х2Н22; 4 – 52Х2Н15; 5 –
24Х2Н22 ( – мартенситные точки при охлаждении
без поля).

8

16

24

32

1000

H
K

, 
М

А
/
м

200

T, K

54321

300MSMSMSMS

SM

Рис. 2. Зависимость критического магнитного поля
HK от величины смещения мартенситной точки

 в сплавах Fe–Ni [30].
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“неинварных” сплавах влияние сильного магнит-
ного поля обусловлено преимущественно факто-
ром Z.E. (эффектом Зеемана – разностью маг-
нитных моментов фаз). В этом случае смещение
мартенситной точки пропорционально напря-
женности магнитного поля, что соответствует
сплаву С (рис. 3) и линейным зависимостям 2 и 3
(рис. 1).

В “инварных” сплавах авторы теории учиты-
вают фактор H.F.E. – эффект магнитной воспри-
имчивости при парапроцессе

(1)

где χγ – магнитная восприимчивость парапроцес-
са γ-фазы, MS – мартенситная точка, q – удельная
теплота превращения, Н – напряженность маг-
нитного поля, приводящая к появлению первых
порций мартенсита и фактор F.M.E. – эффект
магнитострикции парапроцесса в виде

(2)

где  – дилатация при превращении, В – мо-
дуль всестороннего сжатия исходной фазы,

 – магнитострикционное уве-

личение объема в сильном магнитном поле. Как
следует из схемы рис. 4, в результате совместного
действия отмеченных выше факторов, получает-
ся кривая, похожая на экспериментальные зави-
симости HK (T – MS) рис. 2 и 3 (см. рис. 4, штри-

ховая линия).

В [27] подробно рассмотрены возможные ме-
ханизмы влияния сильного магнитного поля на
МП в сплавах железа. Показано, что реальное
значение имеют два основных фактора: магнит-
ного момента и объемной магнитострикции. Та-

Δ = − χχ 2

S S γ 2 ,M M H q

( )Δ = ε ∂ω ∂S S 0 ,M M H HB q

ε0

( )∂ω ∂ = ΔH H V V

кие факторы как магнетокалорический эффект,
магнитная восприимчивость, изменение модулей
упругости фаз в сильном магнитном поле, ком-
пенсируют друг друга, так как имеют противопо-
ложные знаки, и не могут существенно влиять на
сдвиг мартенситной точки и характер превраще-
ния. В то же время основные факторы приводят к
линейной зависимости смещения мартенситной
точки от напряженности магнитного поля.

Возвращаясь к схеме на рис. 4, отметим следу-
ющее. Фактор H.F.E. уменьшает разность маг-
нитных моментов фаз в сильном поле и согласно
формуле (1) имеет параболическую зависимость
от напряженности магнитного поля Н, как это
изображено на рисунке. Фактор F.M.E. – резуль-
тат влияния магнитострикции, – на схеме рис. 4
кривая также изображена в виде параболы, откло-
няющейся в область более высоких температур. Од-
нако эта кривая описывается формулой (2), в кото-
рой все величины выше технического намагни-
чивания образцов, практически не зависят от Н.
Следовательно, зависимость (2) в координатах
напряженность–температура – прямая линия.

На рис. 5 приведены измеренные нами ранее
тензометрическим методом [31] полевые зависи-

мости объемной магнитострикции  в спла-

вах Fe–29.8Ni (кривая 1) и Fe–28.7Ni (2) при тем-
пературе 295 К. Определенные методом термоди-
намических коэффициентов [12] точки Кюри их
γ-фазы составили соответственно 324 и 283 К. Из

рисунка видно, что величина  весьма силь-

но изменяется в сравнительно слабых магнитных

∂ω ∂H

∂ω ∂H

Рис. 3. Зависимость критического магнитного поля

HK от величины смещения мартенситной точки

 в никелевых сталях [29].
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Z.E. – эффект намагниченности (Зеемана); H.F.E. –
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полях от нуля до 0.5 МА/м в “парамагнитном”
сплаве (2) и до ≈ 1 МА/м в ферромагнитном спла-
ве (1). Однако уже в полях напряженностью 1–
2 МА/м достигается насыщение, и далее в обоих

сплавах  т.е. ΔV/V изменяется про-

порционально напряженности магнитного поля
H. Переход нелинейной зависимости ΔV/V(H) в
линейную при Н > 0.5 МА/м наблюдается и в
сплаве Fe–24Ni–3.5Mn (рис. 6), в котором сме-
щение мартенситной точки в магнитном поле
также пропорционально Н и имеет аномально
большую величину [4, 6, 7].

В [32] приведены результаты исследования
продольной магнитострикции Δl/l сплавов Fe–Ni
в импульсных магнитных полях выносным пьезо-
датчиком с амплитудным значением напряжен-
ности поля в соленоиде порядка 10 МА/м при
длительности импульса ≈ 5 мс (период собствен-
ных колебаний датчика 0.11 мс). Результаты изме-
рений Δl/l в пересчете на 3(Δl/l) ≈ ΔV/V в сплаве
Fe–29.8Ni показаны на рис. 7. В магнитных полях
напряженностью до ~2 МА/м наблюдается умень-

шение величины  В полях напряженностью

5–10 МА/м зависимость ΔV/V(H) практически ли-
нейна.

Таким образом, экспериментальные исследо-
вания магнитострикции γ-фазы сплавов Fe–Ni в
магнитных полях, превышающих техническое
намагничивание, свидетельствуют о пропорцио-
нальности приращения объема образца к прира-
щению напряженности магнитного поля. Можно
предполагать, что в более сильных магнитных по-

лях (выше 10–20 МА/м) величина  немно-

го уменьшится вследствие снижения интенсив-

∂ω ∂ = const,H

∂ω ∂ .H

∂ω ∂H

ности парапроцесса, но сомнительно ожидать ее

параболического увеличения, как это изображе-

но на представленной авторами [30] схеме (см.
рис. 4, кривая F.M.E.).

Рис. 5. Зависимость магнитострикции парапроцесса

 от напряженности магнитного поля Н при

температуре 295 К в ферромагнитном (1) и парамаг-

нитном (2) аустените [31]. 1 – Fe–29.8Ni (TC = 324 K);

2 – Fe–28.7Ni (TC = 283 K).
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Необходимо отметить, что параболическая за-
висимость магнитострикции от напряженности в
сильных полях возможна при условии, если обра-
зец находится в парамагнитном состоянии. В
сплавах Fe–Ni закон Кюри–Вейсса не выполня-
ется [1], и, по-видимому, такая зависимость мо-
жет быть лишь при достаточно большом удалении
от точки Кюри, например, в сплаве Fe–24Ni–
3.5Mn при Т = 295 K (см. рис. 6, кривая 1; TC < 77 K).

Однако все “инварные” сплавы, обладающие изло-
мом на зависимостях HK (T – MS), приведенных на

рис. 2 и рис. 3, являются ферромагнетиками. Сле-

довательно зависимость  у них в полях вы-

ше технического намагничивания должна быть
линейной. Это подтверждает теория (см. [12],
с. 80) и эксперимент (см. рис. 5–7).

ТРАНСФОРМАЦИЯ 
СТРУКТУРНОГО ПЕРЕХОДА 

В МАГНИТНЫЙ ФАЗОВЫЙ ПЕРЕХОД 
ПЕРВОГО РОДА

По нашему мнению, резкое увеличение эф-
фективности влияния сильного магнитного поля
при некоторой величине HK на смещение мартен-

ситной точки (см. рис. 2 и 3) вызвано сменою ме-
ханизма фазового перехода с “типично структур-
ного” на “магнитный фазовый переход первого
рода”. В области магнитных полей напряженно-
стью от 0 до точки излома (рис. 8, координаты НВ,

ТВ), смещение мартенситной точки происходит

линейно, в соответствии с обобщенными урав-
нениями Клапейрона–Клаузиуса, предложен-
ными в [21, 23]. В точке излома, вследствие маг-

( )ΔV H
V

нитострикционного расширения ГЦК-фазы,
межатомное расстояние d может стать критиче-
ским dK. Если теперь увеличить температуру сме-

щения мартенситной точки на величину ΔT1, то

прирост критического магнитного поля умень-
шится с предполагаемой ΔHK1, соответствующей

обычному структурному фазовому переходу, до
ΔHK2 (см. рис. 8). Переход решетки ГЦК в ОЦК

может быть осуществлен силами обменного взаи-
модействия внутри ГЦК-фазы. Эти силы по сво-
ей природе изотропны и во многих случаях их
можно не учитывать. Но стоит отметить, что

энергия обменного взаимодействия в 103–105 раз
больше энергии магнитной анизотропии [33], ко-
торая играет важную роль при техническом на-
магничивании ферромагнетиков.

Это явление можно объяснить, опираясь на
хорошо известные модели, дополняющие друг
друга. В [27] привлечена модель Зинера (см. [1]
с. 162–163), которая объясняет магнитные свой-
ства всех переходных металлов группы железа
конкуренцией двух механизмов обмена: ферро-
магнитного взаимодействия 3d-электронов, ло-
кализованных в разных узлах кристаллической
решетки (косвенный обмен через электроны про-
водимости) и прямого антиферромагнитного вза-
имодействия между 3d-электронами, находящи-
мися в соседних узлах кристаллической решетки.

Более конкретной является модель Кондор-
ского и Седова [1]. В ней интерпретация особен-
ностей сплавов Fe–Ni основывается на антифер-
ромагнетизме γ-Fe, экспериментально обнару-
женного в работе [34]. Модель предполагает, что в
сплавах Fe–Ni интеграл обмена между соседними
атомами железа является отрицательной величи-
ной. Обменное взаимодействие между парами со-
седних атомов типа никель–никель и никель–
железо считается положительным.

Данная модель допускает возможность возник-
новения значительных изменений спонтанной на-
магниченности сплава при низких температурах
под действием магнитного поля или давления (см.
[1], с. 162). В частности, аустенит сплава Fe–30Ni
(ат. %) при температуре 100 К и давлении 70 кбар
является антиферромагнетиком [35], тогда как при
нулевом давлении он ферромагнетик с неколлине-
арной магнитной структурой. В сильном магнит-
ном поле, вследствие парапроцесса, объем, намаг-
ниченность и степень коллинеарности аустенита
увеличиваются и приближаются к соответствую-
щим значениям α-фазы. Однако при достижении
критического межатомного расстояния dK в ло-

кальных объемах сплава, антиферромагнитная со-
ставляющая очевидно “теряет устойчивость”, как
это представлено, например, в [13], и возникает
коллинеарное магнитное состояние, сопровож-
дающееся сменой кристаллической решетки по
типу деформации Бейна [3].

Рис. 8. Схематичное объяснение зависимости крити-

ческого магнитного поля HK от температуры Т выше

мартенситной точки MS в сплавах железа. HB; TB –

координаты точки на кривой при критическом меж-
атомном расстоянии dK, отделяющей структурный

фазовый переход (1) от магнитного фазового перехо-

да первого рода (2).
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Обращает на себя внимание тот факт, что на-
клон зависимостей HK (T–MS) в сильных маг-

нитных полях (рис. 3) в сплавах А и В практиче-
ски совпадает с наклоном в сплаве С, в котором
излома графика вовсе не наблюдается (смеще-

ние  на единицу поля во всех сплавах

 ≈ 3.2 К/(МА/м)). Это позволяет пред-

положить, что в сплаве С критическое межатом-
ное расстояние dK достигается и в отсутствие маг-

нитного поля, при охлаждении сплава до мартен-
ситной точки MS. Подобное также можно

наблюдать в сталях 52Х2Н20 и 36Х2Н22 (рис. 1,

кривые 2 и 3), в которых смещение  в магнит-
ном поле составляет соответственно 4.78 и
4.31 К/(МA/м), больше, чем в сплаве С, рис. 3.

Сравнивая вид кривых на рис. 2 и 3 с химиче-
ским составом приведенных сплавов, можно так-
же предположить, что количество углерода в ре-
шетке аустенита оказывает весьма заметную роль
на положение критической точки, отделяющей
“структурный фазовый переход” от “магнитного
перехода первого рода”. Для сплавов, не содержа-
щих углерода (рис. 2), все кривые обладают силь-

ным изломом на зависимости  при

 ≈ 19.2, 18.9 и 13 МА/м для разных составов.
На рис. 3 наиболее заметный излом графика для
сплава В, содержащего в своем составе 0.3% уг-

лерода (  ≈ 17 МА/м). Сплавы А и С содержат
больше углерода – 0.4%. При этом сплав А име-
ет излом графика при заметно меньшей напря-

женности критического магнитного поля  ≈
≈ 7 МА/м, а кривая для сплава С излома не име-

ет вовсе (  = 0), что можно объяснить большим
содержанием атомов железа в нем, в сравнении со
сплавом А [27].

Влияние углерода на предполагаемое расши-
рение области существования магнитного фазо-
вого перехода, можно также видеть на рис. 1, в
хромоникелевых сталях. Графики 1, 3 и 5 соответ-
ствуют сталям с одним и тем же содержанием хро-
ма (≈2%) и никеля (≈22%), но они содержат раз-
ное количество атомов углерода, соответственно
0.67, 0.36 и 0.24% (по массе). Все графики имеют
различный вид. При содержании 0.24% С (гра-
фик 5), превращение в магнитном поле начина-
ется как обычный структурный фазовый переход
с дальнейшей трансформацией в магнитный пе-
реход первого рода при напряженности поля HK ≈

≈ 13 МА/м. При содержании 0.36% С (график 3)
магнитный фазовый переход первого рода проис-
ходит во всем интервале магнитных полей от 0 до
30 МА/м (как и в сплаве С, рис. 3), т.е. и при
обычном охлаждении в мартенситной точке. В
стали с содержанием углерода 0.67% (график 1), в
отсутствие магнитных полей мартенситное пре-
вращение вплоть до гелиевых температур не реа-
лизуется. Это связано с рядом последовательных

SM
Δ ΔSM H

SM

−K S( )H T M
KH

KH

KH

KH

(или параллельных) магнитных фазовых превра-
щений второго рода в неоднородном аустените [9]:
парамагнетизм → суперпарамагнетизм → ферро-
магнетизм (ТС = 70 К) → антиферромагнетизм

(точка Нееля ТN = 28 К). При этом температурная

зависимость критического магнитного поля име-
ет U-образный вид (см. кривая 1, рис. 1), как и
подобная зависимость в арсениде марганца, ле-
гированном 3% кобальта при магнитном фазо-
вом переходе первого рода “антиферромагне-
тизм–ферромагнетизм” в магнитном поле
[14, 15].

Таким образом, мартенситное превращение в
сталях и сплавах железа в импульсном магнитном
поле (и, возможно, в его отсутствие) может проте-
кать двумя различными путями: как “типично
структурный фазовый переход” и как “магнит-
ный фазовый переход первого рода”. Реализация
того или иного пути превращения зависит от маг-
нитного состояния γ-фазы и внешних факторов
(температуры, давления, спонтанной и парапро-
цессной магнитострикций, степени легирования
углеродом и др.). Поскольку длительность им-
пульсов магнитного поля мала (0.05–1 мс), есте-
ственно считать оба эти превращения атермиче-
скими.
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Используя асимптотические методы в теории дифференциальных уравнений, получено аналитиче-
ское приближенное решение задачи диффузии атомов внедрения в ограниченной среде при усло-
вии постоянного градиента температуры. Как следует из проведенного анализа, это решение при-
менимо для пластинчатых образцов, испытывающих тепловую и ионную модификацию одной из
поверхностей, толщина которых не превышает глубину диффузионного проникновения примесей
при условии установления стационарного распределения температуры по толщине. Для аттестации
предложенного метода проведено сравнение приближенного решения с численным расчетом зада-
чи термодиффузии. Получены условия, при которых вклад термодиффузионных эффектов в общий
диффузионный массоперенос примеси является существенным.

Ключевые слова: атомная диффузия, термодиффузия, эффект Соре, поверхностная модификация
материалов
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ВВЕДЕНИЕ

Проблема описания атомной диффузии в при-
граничной области твердых тел, характеризующей-
ся неоднородностью структуры, а также изменяю-
щимися в ней условиями диффузионного процес-
са, тесно увязана с многочисленными методами
поверхностной модификации материалов, направ-
ленными на получение необходимых физико-ме-
ханических свойств. Современные методы моди-
фикации поверхности преимущественно основаны
на создании неоднородных температурных усло-
вий (лазерный нагрев, сварка трением, использо-
вание магнитных, электрических полей и потоков
заряженных частиц [1–3]), при которых вклад от
термодиффузионных эффектов в общий массопе-
ренос становится значительным. Множество прак-
тических исследований в этом направлении можно
найти в журнале “Упрочняющие Технологии и По-
крытия” (см., напр., статьи [4] и [5])

Кроме того, термодиффузионные модели мо-
гут успешно применяться к анализу процессов
деградации защитных и упрочняющих покрытий
на деталях с модифицированной поверхностью,
работающих в высокотемпературных условиях,
где градиент температур возникает естественным
образом в процессе эксплуатации изделий.

Развитие этих новых технологий обуславлива-
ет теоретический интерес к описанию пригра-
ничной диффузии в условиях неоднородной тем-
пературы, которое для реальных процессов по-
верхностной обработки материалов оказывается
весьма сложным даже для численного моделиро-
вания. Поэтому развитие аналитических подхо-
дов в этом направлении представляет несомнен-
ный интерес.

Линеаризованные решения задачи массопере-
носа с учетом термодиффузии (эффекта Соре)
были получены недавно в работах Князевой с
сотр. [6–8]. Следует отметить, что такие решения,
при которых не учитывается зависимость коэф-
фициента диффузии от градиента теплового по-
ля, пригодны при кратковременном воздействии
на границу материала. При достаточно больших
временах процесса (длительная обработка по-
верхности или деградация поверхностного слоя в
условиях эксплуатации изделий) может быть реа-
лизован режим, когда диффузионный фронт уже
достигает области, в которой температура замет-
но меняется с расстоянием. Получение аналити-
ческих решений именно для этих диффузионных
задач представляется на сегодня актуальным.

Ранее, используя асимптотические методы в
теории дифференциальных уравнений [9], нами
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были получены аналитические решения задачи
диффузии в полубесконечной неоднородной сре-
де, когда коэффициент диффузии D(x) характе-
ризуется координатной зависимостью от рассто-
яния до границы x, для постоянного [10] и исто-
щаемого [11] источников диффузанта. В работе
[12] этот подход был обобщен при учете дрейфа
диффузанта, вызванного неоднородным распре-
делением неравновесных вакансий, и использо-
ван для интерпретации работ [1–3].

Как следует из проведенного анализа, во всех
случаях полученные решения оказались удачными
при условии, что диффузионная длина 
не превосходит  – характерного
масштаба изменения D(x). Это выполняется для
широкой области времен диффузионного процесса

(1)
Цель данной работы состоит в применении

разработанного нами ранее аналитического под-
хода к решению диффузионной задаче, учитыва-
ющей дрейф атомов в поле градиента температу-
ры (эффект Соре) и влияние этого градиента на
координатную зависимость коэффициента диф-
фузии D(x).

РЕШЕНИЕ ДИФФУЗИОННОЙ ЗАДАЧИ
ДЛЯ СТАЦИОНАРНОГО ПОЛЯ 

ТЕМПЕРАТУРЫ
Ввиду сложности общей задачи возникает не-

обходимость в максимальном ее упрощении.
Ограничимся здесь рассмотрением диффузии
атомов внедрения, что позволяет пренебречь ва-
кансиями. Эффект сопутствующих диффузии
внутренних напряжений можно учесть, вводя
соответствующие поправки в термодинамиче-
ский множитель в D(x, t) [13]. Пренебрежем так-
же диффузионной теплопроводностью, вклад
которой незначителен [8]. При однородных гра-
ничных условиях на поверхности материала прихо-
дим к одномерной задаче, в которой выражение для
потока примеси J и потока тепла JT в разбавленных
растворах можно записать в следующем виде [14]:

(2)

(3)

Здесь С(x, t) – объемная концентрация,  – теп-
ло переноса (тепло, переносимое единичным по-
током примеси в отсутствии градиента температу-
ры [14]),  – газовая постоянная,  – коэффициент
теплопроводности, который, строго говоря, зави-
сит от температуры (x, t). Отсюда видно, что зада-
чу для распространения тепла можно решать неза-
висимо от диффузионной задачи.
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Рассмотрим, как пример, случай поверхност-
ной обработки металлической пластины. Подоб-
ный выбор геометрии связан, с одной стороны, с
простотой математического анализа, с другой
стороны – он позволяет качественно оценить ха-
рактерные времена процессов и выявить условия,
в которых нужно учитывать термодиффузионные
явления. Локальный поверхностный нагрев, как
отмечалось во введении, может быть осуществлен
трением, различными потоками энергии или ча-
стиц (лазерный, индукционный нагрев, имплан-
тация, плазменная обработка и т.п.).

Предположим, что толщина h пластины на-
много больше, чем характерная глубина диффу-
зионного проникновения примеси  но
достаточно мала, чтобы в ней за короткое время
устанавливался стационарный температурный
режим. Это выполняется в большинстве материа-
лов, так как скорость распространения тепла зна-
чительно превосходит скорость диффузии ато-
мов. Тогда диффузионную часть задачи можно
решать как для полубесконечного пространства с
независящим от времени коэффициентом D(x), а
распределение температуры считать по линейно-
му закону:

(4)

Далее будем считать, что на границе пластины
с координатой h выполняется условие теплового
равновесия, т.е. Th – температура окружающей
среды.

В данной работе мы предполагаем, что при-
месь проникает через одну из внешних поверхно-
стей пластины. Источником диффузанта может
быть слой, нанесенный на поверхность (при це-
ментации), или атмосфера (при азотировании).
Рассмотрим область  начальную концентра-
цию в которой положим равной нулю. Для посто-
янного источника при  концентрация под-
держивается равной  на поверхности пластины
(x = 0). С учетом вышесказанного от выражения
для потока (2) приходим к уравнению диффузии
при некотором стационарном распределении
температуры

(5)

которое нужно решать при следующих начальных
и граничных условиях:

(6)

Решение диффузионной задачи (5), (6) подоб-
но приведенному в работе [10] решению задачи
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для постоянного источника. Следуя ему, введем
безразмерные переменные:

(7)

и параметр , причем величина  имеет смысл
диффузионной длины для атомов диффузанта. В
рамках асимптотического метода полагается, что

 т.е. β  1– малый параметр. Применим к
уравнению (5) и условиям (6) преобразование Ла-
пласа по времени [15]. В результате приходим к
следующей краевой задаче:

(8)

(9)

Решение уравнения (8) ищем в виде

(10)

где искомую функцию  представим в виде
разложения по малому параметру 

(11)

Подставляя (10) и (11) в выражение (8), при-
равнивая члены разложения при одинаковых сте-
пенях  и ограничиваясь двумя первыми членами
разложения, находим уравнения для главного
члена и первой поправки. С учетом условий (9),
получаем приближенное решение задачи:

(12)

Наконец, используя формулу для обратного
преобразования Лапласа [15]

(13)

возвращаемся к оригиналу изображения концен-
трации (12):

(14)
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После перехода к исходным переменным при-
ходим к окончательному выражению для распре-
деления концентрации:

(15)

в котором была использована аррениусовская за-
висимость  =  где Q –
энергия активации диффузии. Выражение (15)
можно записать в компактном виде:

(16)

где

(17)

Из выражения (16) видно, что за эффект Соре
(дрейф атомов примеси) отвечает только экспо-
ненциальный множитель. Зависимость коэффи-
циента диффузии от координаты вследствие убы-
вающей с расстоянием до границы температуры
приводит к усилению крутизны концентрацион-
ного профиля. Более детальный анализ условий
применимости выражения (15) и проявления тер-
модиффузионных эффектов будет дан ниже.

УСЛОВИЯ ПРИМЕНИМОСТИ 
ПОЛУЧЕННОГО РЕШЕНИЯ

Приведем далее качественный анализ реше-
ния (15) для случая постоянного градиента тем-
пературы в пластине. Как уже отмечалось, выра-
жение (15) было получено при условиях установ-
ления стационарной температуры и толщине
пластины, значительно превышающей характер-
ную диффузионную длину для примеси. Введем
характерные времена tT и tL, при которых темпера-
тура выходит на стационарный режим, и диффу-
зионная длина достигает L – характерного мас-
штаба изменения D(x), соответственно. Тогда при
временах теплового и ионного воздействия t на
границу материала, удовлетворяющих двойному
неравенству

(18)

выражение (15) можно использовать для описа-
ния концентрации в диффузионной зоне.

Для определения времени tT рассмотрим зада-
чу о распространении тепла в пластине толщиной
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h при граничных условиях (4) и начальном усло-
вии 

(19)

Здесь  – плотность,  – удельная теплоем-
кость. Далее считаем , и введем

 – температуропроводность. Решение
этой задачи хорошо известно [16] и для нашего
случая имеет вид:

(20)

Определим tT из условия, что максимальное зна-
чение 1-го члена в сумме на порядок меньше 1-го
слагаемого в фигурной скобке (20) при x = h/2. В ре-
зультате получим

(21)

В пределе  для tT имеем близкое к (21) зна-

чение:  ≃  Так как tT
определена нами по порядку величины, то чис-
ленный коэффициент в (21) для всех x можно
считать равным 0.3.

Характерное время tL определим, заменяя не-
равенство (1) равенством. В случае постоянного
градиента температуры в пластине величина L
равна

(22)
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Следует заметить, что при обычных значениях
энергии активации Q и температур T0 масштаб L
оказывается значительно меньше толщины пла-
стины h. Поэтому при

(23)

диффузионную задачу в пластине можно считать
как для полубесконечного пространства.

При выводе выражения для концентрации (15)
использовалось разложение в ряд (11). Следуя на-
шим предыдущим работам [10–12], критерием
корректности этого разложения является условие
(см. (16)):

(24)

Используя далее представление

(25)

где α(u) – некоторая функция, удовлетворяющая
неравенству:  можно показать, что
условие (24) выполняется при достаточно малых
временах диффузионного отжига. В частности,
для линейного изменения T(x) отсюда получаем
неравенство

(26)

Так как tL и tM одного порядка малости (при
 отношение ), то использование

условий (23) и (26) практически эквивалентно.

ЧИСЛЕННЫЙ АНАЛИЗ
ПОЛУЧЕННОГО РЕШЕНИЯ

Для численного анализа полученного решения
введем безразмерные координаты следующим
образом:

(27)

Для типичных примесей внедрения в -железе
  (для С и N см., например,

[14]). Численное решение задачи (5), (6) для слу-
чая    

 и  приведено на рис. 1 вместе
с решением (15). Ошибка аппроксимации точно-
го решения приведена на рис. 2. Видно, что для
выбранных значений  и  уравнение (15) хоро-
шо аппроксимирует точное решение в области
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Рис. 1. Решение задачи (5), (6) для  для вре-
мен:  = 0.25 (1), 1 (2), 2.5 (3), 5 (4).
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 практически на всем интервале 0 < x < 1
кроме области вблизи правой границы. Послед-
нее, очевидно, связано с тем, что решение (15) по-
лучено для полупространства, в то время при чис-
ленном решении поток на правой границе пола-
гался равным нулю. Однако из рис. 1 видно, что
даже при  уравнение (15) хорошо аппрокси-
мирует решение уравнения (5) вблизи левой гра-
ницы.

На рис. 3 и 4 приведено решение задачи (5) для
случая   Видно, что в этом случае
область применимости решения (15) ограничена
временами порядка tL. В результате серии расче-
тов было выяснено, что наибольшую область
применимости решение (15) имеет для значений

 что обычно соответствует энер-
гии термодиффузии примесей внедрения.

ОЦЕНКА
ТЕРМОДИФФУЗИОННЫХ ЭФФЕКТОВ

В рамках полученного нами решения (15), (16)
проанализируем теперь условия, при которых
можно использовать две часто употребляемые ап-
проксимации: 1) Эффект Соре, обусловленный
дрейфом диффузанта, пренебрежимо мал; 2) эф-
фект Соре учитывается, но коэффициент диффу-
зии считается постоянным. Первое приближение
нами обсуждалось в похожей задаче [12], а второе
является стандартным при малых временах по-
верхностной модификации материалов (см. [8]).

В первом случае, следуя обозначениям (17),
введем  – относительную концентрацию в от-
сутствие эффекта Соре (Q* = 0). Тогда условие,
когда можно пренебречь этим эффектом, можно
записать в виде

(28)

где  – некоторый малый параметр. Так как 
то неравенство (28) выполняется только, если под
знаком экспоненты стоит малая величина. Разла-
гая экспоненту в ряд и ограничиваясь первым
членом разложения, приходим к условию, при
котором эффект Соре можно не учитывать:

(29)

Здесь xC – предельное значение координаты.
Обратим внимание, что согласно (16) эффект Со-
ре достигает максимума в области диффузионно-
го фронта, когда  (здесь при малых x
пренебрегаем координатной зависимостью D(x)).
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Рис. 2. Ошибка аппроксимации точного решения выра-
жением (15) для  в разные моменты времени.
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КЕСАРЕВ и др.

Тогда условие (28) можно переписать для пре-
дельного времени tC:

(30)

Рассмотрим теперь случай, когда можно пре-
небречь координатной зависимостью коэффици-
ента диффузии. Введем  – относительную кон-
центрацию в этом приближении, которое спра-
ведливо, если выполняется неравенство

(31)

аналогичное (28). Используя представление функ-
ции ошибок в виде (25), после серии преобразова-
ний приходим к следующему условию:

(32)

где tD – предельное время, до которого можно не
учитывать координатную зависимость D(x).

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Рассмотрим в качестве примера диффузию уг-
лерода в железной пластине и оценим характерные
времена процессов, полученные в работе: tT – вре-
мя установления стационарного температурного
поля (21); времена tL (23) и tM (26), до которых
можно считать полученное нами выражение для
концентрации удовлетворительным; а также
предельных времен tC (30) и tD (32), когда можно
пренебречь эффектом Соре и координатной за-
висимостью D(x), соответственно. Примем тол-
щину пластины равной 1 см, а значения темпе-
ратур на поверхностях –  
Используем следующие данные для железа [17]:
плотность  кг/м3 (тепловым расшире-
нием пренебрегаем) и средние для данного темпе-
ратурного интервала значения теплопроводности

 Вт/м/K, теплоемкости  Дж/кг/K и
температуропроводности  м2/с. Вна-
чале по формуле (21) находим время установления
температурного поля  Так как времена от-
жига, как будет показано ниже, исчисляются часа-
ми, то можно утверждать, что диффузионная зона
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формируется в условиях стационарного поля рас-
пределения температуры.

Диффузионные данные для углерода в ОЦК-
железе приведены в табл. 1. Значение малого па-
раметра примем равным  Используя эти
данные по формулам (23), (26), (30) и (32), нахо-
дим характерные времена задачи (см. табл. 1).

Поскольку  то можно считать, что ре-
шение удовлетворительно работает до времен по-
рядка 2.5tL (см. рис. 1). Таким образом, решение
термодиффузионной задачи (15) для данного кон-
кретного случая должно быть применимым при
временах, превосходящих 5 с и не превосходящих

 ч. Из табл. 1 также видно, что время, в
течение которого можно пренебречь координатной
зависимостью коэффициента диффузии, оказыва-
ются значительно меньше, чем время установле-
ния температурного поля. Следовательно, ис-
пользование этого приближения при стационар-
ном тепловом режиме не корректно.

ВЫВОДЫ

Используя асимптотические методы в теории
решения дифференциальных уравнений, получе-
но приближенное аналитическое решение задачи
термодиффузии атомов внедрения в пластине
при стационарном распределении температуры.

Найдены условия, при которых приближенное
решение задачи термодиффузии (15) применимо.
Эти условия проиллюстрированы на конкретном
примере диффузии углерода в ОЦК-железе. По-
казано, что диффузионный процесс практически
сразу протекает в стационарном температурном
поле. Из проведенных численных расчетов также
следует, что аналитическое решение задачи (15)
является удачным в широком интервале времен
отжига.

Показано, что при стационарном распределе-
нии температуры следует учитывать все термо-
диффузионные эффекты. Если тепло переноса и
энергия активации диффузии величины одного
порядка, то нельзя пренебрегать эффектом Соре,
также нельзя пренебрегать координатной зависи-
мостью коэффициента диффузии.

Работа выполнена в рамках государственного
задания по теме Давление № АААА-А18-
118020190104-3.

δ = 0.1.

= − ,* 12Q

=2.5 125Lt

Таблица 1. Диффузионные данные для углерода в α-железе и характерные времена процессов

Диффузионные данные Характерные времена

 [17] Q [17] Q* [14]

3.94 × 10–7 м2/с 80.13 кДж/моль –100.4 кДж/моль 50 ч 65 ч 45 с 0.7 с

0D Lt Mt Ct Dt
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Методами рентгеноструктурного анализа, оптической металлографии, сканирующей и просвечи-
вающей электронной микроскопии исследована микроструктура двухсторонних сварных соедине-
ний 3D-напечатанных изделий из титанового сплава Ti–6Al–4V, полученных методом EBF3 (Elec-
tron-beam freeform fabrication). Обнаружено, что в процессе электронно-лучевой сварки при двух-
стороннем типе шва происходит эпитаксиальный рост столбчатых первичных β-зерен, поперечные
размеры которых близки к размерам первичных β-зерен в основном материале. Внутри первичных
β-зерен имеются зерна α-фазы пластинчатой формы, которая наследуется от α'-мартенсита, обра-
зовавшегося при превращении β → α'. Как и в напечатанных образцах, в металле шва внутри зерен
α фазы и в прослойках β фазы располагается нанокристаллическая α" фаза. Однако в металле шва
плотность частиц этой фазы больше, чем в основном материале. В металле шва также возрастают
макронапряжения растяжения и упругая остаточная микродеформация кристаллической решетки.
Микротвердость металла шва больше, чем микротвердость основного материала.
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время все с большей остротой ста-

вится вопрос соединения материалов и деталей,
полученных аддитивным способом, т. к. не всегда
представляется возможность создания полного из-
делия методом 3D-печати. Одним из традицион-
ных методов соединения металлов является сварка.
Широко известные методы сварки, такие как дуго-
вая, аргонодуговая, очень зависимы от присут-
ствия в атмосфере кислорода, водорода и других ат-
мосферных примесей. Для исключения их влияния
прибегают к использованию флюсов, инертной
среды и других защитных методов. Эти недостатки
отсутствуют в методе сварки электронным пучком
в вакууме. Электронно-лучевая сварка (ЭЛС) обес-
печивает надежную защиту металла сварного со-
единения от попадания газов и примесей и позво-
ляет получать сварные соединения с узкой зоной
термического влияния и малым уровнем терми-
ческих деформаций. Этот метод получения свар-
ных соединений очень технологичен с той точки
зрения, что, меняя мощность пучка, его ширину,
фокусировку, траекторию движения луча в зоне

шва и другие параметры, можно менять глубину и
ширину сварочной ванны, добиваться различных
уровней физико-механических свойств соедине-
ний для заданных условий эксплуатации кон-
струкций.

В настоящий момент достаточно широко ис-
следованы вопросы 3D-печати изделий из раз-
личных конструкционных материалов, в том чис-
ле титановых сплавов [1–4], и методики приме-
нения ЭЛС [5], но практически отсутствуют
исследования по сварке аддитивных материалов,
тем более электронным пучком в вакууме. Чув-
ствительность к термическому циклу в титановых
сплавах выражается в протекании в зоне плавле-
ния (FZ – fusion zone) полиморфного превраще-
ния β → α, в резком росте зерен β-фазы и перегре-
ве на стадии нагрева, в образовании хрупких фаз
при охлаждении и старении, неоднородности
свойств сварных соединений, зависящих от хими-
ческого и фазового состава сплава. Перегрев ме-
талла шва и околошовной зоны связан с низкой
теплопроводностью титана. Устранить указанные
трудности удается применением оптимальных ре-

УДК 669.295:539.25

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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жимов сварки, которые выражаются в снижении
погонной энергии для α- и псевдо-α-сплавов и в
увеличении погонной энергии для (α + β)-спла-
вов титана [6].

На примере прокатанных титановых сплавов
показано, что понижение прочности их сварных
соединений связано с тем, что микроструктура в
сварном соединении претерпевает значительные
изменения в результате быстрого охлаждения в
процессе ЭЛС [7, 8]. Металл шва в сплаве Ti–
6Al–4V имеет структуру α'- и α"-мартенсита, и
структура α' мартенсита формируется в зоне тер-
мического влияния (HAZ – heat-affected zone),
причем объемная доля α' мартенсита в FZ мень-
ше, чем в HAZ, а твердость в FZ значительно
больше, чем в основном материале (BM – base
metal) вдали от шва [9, 10]. Очевидно, что по-
скольку микроструктура 3D-напечатанного изде-
лия из сплава Ti–6Al–4V определяется методом
его получения и отличается от структуры после
прокатки, то и характер её изменения в процессе
ЭЛС также будет отличен. В связи с этим, целью
работы является исследование влияния ЭЛС на
микроструктуру, фазовый состав и микротвер-
дость изделий из титанового сплава Ti–6Al–4V,
полученных методом 3D-печати.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Заготовки из сплава Ti–6Al–4V были получе-
ны на установке 6Е400 (ООО “НПК ТЭТА”) ад-
дитивным методом EBF3 (Electron-beam freeform
fabrication – электронно-лучевое изготовление
свободной формы) [11]. Размеры 3D-напечатан-
ных заготовок составляли 22 × 30 × 80 мм. В ходе
процесса EBF3 использовали проволоку диамет-
ром 1.6 мм, ее плавление осуществляли в вакууме
1.3 × 10–3 Па пушкой с плазменным катодом при
ускоряющем напряжении 30 кВ и токе пучка 20 мА.
Подачу проволоки осуществляли со скоростью
2 м/мин под углом 35° к поверхности подложки.
Стратегия печати выполнялась по траектории ме-
андра с зеркальным наплавлением слоев. Хими-
ческий состав исходной проволоки соответство-
вал стандарту ASTM B348.

Электроэрозионным методом из 3D-напечатан-
ных заготовок вырезали пластины 6 × 22 × 80 мм,
которые разделяли пополам. Затем проводили их
электронно-лучевую сварку на установке 6Е400.
Параметры ЭЛС: ускоряющее напряжение – 30 кВ,
ток пучка – 60 мА, скорость движения луча –
15 мм/с, диаметр пучка – 6 мм, траектория дви-
жения луча – “спираль–к центру”. Перед свар-
кой поверхности сопряжения тщательно очища-
ли. Пластины, состыкованные без разделки кро-
мок, сваривали с двух сторон.

Микроструктуру образцов изучали с помощью
оптического микроскопа AXIOVERT-200MAT и
электронного микроскопа JEM 2100 в режиме как
сканирующей (STEM – scanning transmission elec-
tron microscopy), так и просвечивающей элек-
тронной микроскопии (TEM – transmission elec-
tron microscopy). Элементный состав металла шва
и основного материала определяли энергодис-
персионным методом.

Фазовый состав образцов определяли с исполь-
зованием рентгеновского дифрактометра ДРОН-7.
Рентгеноструктурный анализ (РСА) проводили с
использованием съемки в CоKα-излучении по сим-
метричной геометрии Брэгга–Брентано [12]. Упру-
гие остаточные макронапряжения в металле шва
оценивали с использованием симметричной съем-
ки по рентгеновским пикам 112 или 211 относитель-
но соответствующих характеристик основного ма-
териала вдали от шва [12]. Микродеформацию
кристаллической решетки α-Ti оценивали по
уширению пиков по сравнению с пиками, полу-
ченными от материала вдали от шва, экстраполя-
ционным методом [12]. Полные среднеквадра-
тичные смещения атомов в кристаллической ре-
шетке α-фазы оценивали с учетом интенсивности
пиков 002 и 004 [12].

Микротвердость по Виккерсу измеряли с ис-
пользованием твердомера ПМТ-3 при нагрузке
0.4905 Н.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Рентгеноструктурные исследования

сварных соединений

Основной фазой в 3D-напечатанных заготов-
ках из титанового сплава Ti–6Al–4V, полученных
методом EBF3, а также в их сварном соединении
является фаза α-Ti (рис. 1). На дифрактограмме
данного образца в основном материале вдали от
шва отсутствует пик β-Ti с межплоскостным рас-
стоянием, равным 0.228 нм, и пики α"-Ti (рис. 1а).
Это может быть обусловлено как текстурой в
α фазе, так и тем, что объемные доли указанных
фаз не превышают 3%. На дифрактограммах дру-
гих образцов вдали от шва пик 011 β-Ti обнаружи-
вается, хотя и имеет низкую интенсивность. Как
будет показано ниже, данные фазы обнаружива-
ются методами ПЭМ, причем фаза α"-Ti является
нанокристаллической. На дифрактограмме, по-
лученной с металла шва, на малых углах дифрак-
ции можно наблюдать появление новых пиков,
не принадлежащих α фазе, и значительное увели-
чение интенсивности пика, соответствующего
межплоскостному расстоянию, равному 0.228 нм
(рис. 1б). Если данный пик рассмотреть в неболь-
шом интервале углов дифракции (рис. 2), то вид-
но, что он является суперпозицией трех пиков,
соответствующих d = 0.229 нм (1), d = 0.227 нм (2)
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и d = 0.225 нм (3). Первые два пика могут принад-
лежать пику 011 фазы β-Ti с разной концентраци-
ей ванадия, третий пик – либо пику 002 фазы
α"-Ti либо пику 200 оксида титана TiO2 (srilank-
ite). Увеличение интенсивности пика, соответ-
ствующего межплоскостному расстоянию d =
= 0.228 нм, на рис. 1б может быть связано как с
увеличением объемной доли фазы β-Ti и фаз
(α"-Ti или оксида титана), так и с концентраци-
онной неоднородностью ванадия в фазе β-Ti. Пи-
ки, проиндицированные нами как 110 α" и 001 α"
на рис. 1б, могут также принадлежать пикам –122
и –103, соответственно, оксида Ti7O13, имеющего
триклинную структуру. Как будет показано ниже
α" фаза наблюдалась нами методами TEM, тогда
как оксиды титана не наблюдались. В связи с
этим на рис. 1б пики проиндицированы, как при-
надлежащие α" фазе.

Фаза α"-Ti также наблюдалась в сплаве Ti–
6Al–4V, полученном методом EBF3 при низкой

скорости охлаждения без охлаждения подложки
водой, как методом РСА так и методом TEM [13].
В сплаве Ti–6Al–4V α"-фаза имеет следующие па-
раметры: a = 0.3683 нм, b = 0.4999 нм, c = 0.4540 нм
[13]. Поскольку α"-фаза является промежуточной
при фазовом превращении β → α, то увеличение
ее объемной доли в металле шва может свидетель-
ствовать о незавершенности этого превращения.

В металле шва значительно изменяется соот-
ношение интенсивностей рентгеновских пиков
α-фазы, что свидетельствует об изменениях в его
зеренной структуре по сравнению с основным
материалом вдали от шва. В металле шва пара-
метр решетки а увеличивается по сравнению с па-
раметром решетки вдали от шва (табл. 1). В то же
время, параметр решетки с и полные среднеквад-
ратичные смещения атомов в направлении 002
(√u2002) в металле шва, напротив, уменьшаются
по сравнению с основным сплавом вдали от шва
(табл. 1). Соответственно, в металле шва умень-

Рис. 1. Дифрактограммы образца сплава Ti–6Al–4V,
полученные с разных локальных мест: а – основной
материал вдали от шва, б – металл шва.
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Рис. 2. Участок дифрактограммы образца сплава Ti–
6Al–4V, полученной с металла шва, между пиками
002 и 101 α-фазы.
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Таблица 1. Параметры кристаллической решетки α-фазы (а и с), их отношение (c/a), полное среднеквадратич-
ное смещение атомов в α-фазе в направлении 002 (√u2002), упругая микродеформация кристаллической решет-
ки α фазы (ε) в металле шва по сравнению с основным материалом, объемная доля фазы (δ) с d = 0.228 нм в двух
образцах (1) и (2)

Место
съемки

Параметры решетки, нм
c/a √u2002, нм ε δ, %

а с

Вдали(1) 0.29129 0.46964 1.61 0.021 Принята равной 0 4
Шов (1) 0.29463 0.46560 1.58 0.016 0.006 6
Вдали(2) 0.29358 0.46412 1.58 – Принята равной 0 0
Шов(2) 0.29456 0.46338 1.57 – 0.002 20
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шается отношение параметров решетки с/a. Из-
вестно [14], что при легировании металлов эле-
ментом, чей атомный размер меньше атомного
размера основного элемента, параметр решетки
основного металла уменьшается из-за размерно-
го фактора. В связи с этим, увеличение параметра
решетки a означает, что концентрация ванадия в
твердом растворе на основе α-Ti уменьшается
[15], что обусловлено более низкой скоростью
охлаждения сварного шва по сравнению со ско-
ростью охлаждения в процессе 3D печати. Умень-
шение параметра решетки с, среднеквадратично-
го смещения атомов в направлении 002 и отноше-
ния с/a свидетельствует о том, что концентрация
атомов внедрения, расположенных в междоузли-
ях кристаллической решетки α-Ti, в металле шва
уменьшается. Прежде всего, это относится к та-
ким примесям, как кислород и углерод, которые
могли появиться в сплаве Ti–6Al–4V в процессе
3D-печати.

Известно [11, 13], что объемная доля β-фазы
зависит от скорости охлаждения: чем меньше
скорость охлаждения из расплава, тем больше
объемная доля β-фазы. В связи с этим, можно по-
лагать, что скорость охлаждения ванны расплава,
формирующейся в процессе ЭЛС, оказывается
меньше по сравнению со скоростью охлаждения
в процессе 3D-печати.

На дифрактограмме образца сплава Ti–6Al–
4V в области металла шва наблюдается смещение
пиков 112 или 211 в сторону увеличения 2θ угла ди-
фракции. Увеличение 2θ не превышает 0.7 град, что
соответствует увеличению растягивающих мак-
ронапряжений в металле шва по сравнению с ос-
новным материалом на 0.6 ГПа.

Известно [16], что в образцах Ti–6Al–4V, полу-
ченных аддитивными технологиями, как прави-
ло, возникают остаточные упругие макронапря-
жения растяжения. Поэтому можно утверждать,
что в металле шва возрастают упругие макрона-
пряжения растяжения.

Микродеформация ε кристаллической решет-
ки α-фазы в металле шва, определяемая по уши-
рению рентгеновских пиков, также возрастает
(табл. 1), что может быть обусловлено как увеличе-
нием объемной доли полукогерентных β- и α"-фаз,

так и увеличением плотности дислокаций, как
скалярной так и избыточной [12].

Исследование микроструктуры 
методами оптической металлографии и STEM

При химическом травлении поперечных сече-
ний образцов со сварными соединениями на оп-
тических изображениях выявляются три зоны:
зона плавления, зона термического влияния и зо-
на основного материала вдали от шва (рис. 3). Из
рис. 3 видно, что микроструктура как 3D-напеча-
танного сплава Ti–6Al–4V, так и его сварного со-
единения состоит из столбчатых первичных β-зе-
рен, поперечные размеры которых имеют близкие
значения (рис. 3, табл. 2). Последнее свидетель-
ствует о том, что в процессе кристаллизации ван-
ны расплава, образующейся при первом проходе,
имеет место эпитаксиальный рост первичных
β-зерен.

Как в основном материале, так и в металле шва
3D-напечатанного сплава Ti–6Al–4V в первич-
ных β-зернах наблюдается пластинчатая структу-
ра α-фазы (рис. 4). Пластины α-фазы унаследова-
ны от α'-мартенсита, образовавшегося в процессе
фазового превращения β → α' вследствие высо-
кой скорости охлаждения ванны расплава, форми-
рующейся как в процессе 3D-печати, так и при
электронно-лучевой сварке. В отличие от первич-
ных β-зерен, средние поперечные размеры пла-
стин α-фазы в зоне плавления оказываются не-
сколько меньше по сравнению с основным мате-

Рис. 3. Оптическое изображение микроструктуры по-
перечного сечения сварного шва 3D-напечатанного
сплава Ti–6Al–4V.

1 мм
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Рис. 4. STEM-изображения микроструктуры 3D-на-
печатанного сплава Ti–6Al–4V (а) и его сварного со-
единения (б).
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Таблица 2. Средние поперечные размеры первичных
β-зерен (Dβ) и мартенситных пластин (dα) в основном
материале (BM) и в металле шва (FZ) 3D-напечатан-
ного сплава Ti–6Al–4V

Dβ, мкм dα, нм

BM FZ BM FZ

900 1000 600 400



156

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

БОЯНГИН и др.

риалом (табл. 2). Кроме того, на электронно-
микроскопических изображениях, полученных в
режиме STEM, видно, что как в 3D-напечатанном
сплаве так и в его сварном соединении по грани-
цам пластин α-фазы выделяются прослойки вто-
рых фаз.

Исследование микроструктуры методом TEM
Детальные исследования микроструктуры

3D-напечатанного сплава Ti–6Al–4V показали,
что вдали от шва в основном материале внутри α-
пластин присутствует нанокристаллическая α"-фа-
за, по их границам – двухфазные прослойки (β + α")
(рис. 5). На микродифракционной картине (рис. 5б)
наблюдаются рефлексы, принадлежащие плоско-
стям обратных решеток α-, β- и α"-фаз: (01 ) α-фа-
зы, (1 0) β-фазы и ( 01) α"-фазы. Это означает,
что направления осей зон отражающих плоско-
стей данных фаз близки к направлению падаю-
щего пучка и между собой. В данном примере для
α- и β-фаз выполняется следующее ориентацион-
ное соотношение: [01 ] α // [1 0] β. Минималь-
ную энергию имеет межфазная β/α-граница, если
выполняется ориентационное соотношение
Бюргерса [001]α // [110]β [17].

Отклонение от ориентационного соотноше-
ния Бюргерса означает, что представленная на
рис. 5 межфазная β/α граница имеет повышен-
ную энергию.

Для межфазных границ α/α" на рис. 5б для
осей зон отражающих плоскостей выполняется
следующие ориентационное соотношение:
[01 ]α // [ 01]α". Близкорасположенные ре-
флексы фаз α и α" означают, что отражающие
плоскости близки к параллельному расположению:
(100)α // (020)α", (021)α // (123)α", ( 21)α // (103)α".
На темнопольном изображении в близкораспо-
ложенных рефлексах данных фаз видимыми яв-

2
1 3

2 1

2 3

1

ляются как тело пластины α фазы в экстинкцион-
ном контуре, так и расположенная в строчку на-
нокристаллическая α" фаза (рис. 5в).

Предположительно α"-фаза образовалась из
β-фазы вследствие фазового перехода β → α" → α.
Однако подтвердить данное предположение ориен-
тационными соотношениями между β- и α"-фаза-
ми в данной работе не удалось, т.к. темнопольное
изображение зернограничной прослойки получе-
но в близкорасположенных рефлексах:  при-
надлежащем плоскости обратной решетки (1 0)
β фазы, и в одиночном рефлексе 023 α" фазы. Из-
вестно [18], что между β- и α"-фазами наблюдаются
ориентационные соотношения (110)β // (001)α" и
[111]β // [101]α".

Образование α"-фазы при 3D-печати титано-
вого сплава Ti–6Al–4V обнаружено также в [19].

В металле шва нанокристаллические частицы
α"-фазы также располагаются как внутри α-зе-
рен, так и в зернограничных прослойках (рис. 6в).
На рис. 6в для межфазных границ α/α" выполня-
ются следующие ориентационные соотношения:
[ ]α // [12 ]α", (110)α // (2 )α", (012)α // (201)α".
На рис. 6д представлено темнопольное изображе-
ние в рефлексе 020, принадлежащем плоскости
обратной решетки ( 00) α"-фазы. Частицы α"-фа-
зы являются нанокристаллическими и расположе-
ны также в α фазе. Ориентационное соотношение в
этом случае следующее: [ ]α // [ 00]α".

На темнопольном электронно-микроскопиче-
ском изображении (рис. 6г), полученном в ре-
флексе, принадлежащем α- и α"-фазам, но при
большем увеличении, чем на рис. 6в, вблизи не-
которых нанокристаллических частиц наблюда-
ются экстинкционные контуры, свидетельствую-
щие о наличии упругих микронапряжений. Из-
вестно [20], что упругие поля напряжений в
основной фазе, как правило, возникают вблизи ко-

1 12,
1

22 1 2 2 1

1

22 1 1

Рис. 5. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры 3D-напечатанного сплава Ti–6Al–4V, полу-
ченные методом TEM в основном материале вдали от шва: а – светлопольное изображение, б – микродифракционная
картина, в, г – темнопольные изображения в близкорасположенных рефлексах: 021, принадлежащем плоскости об-
ратной решетки (01 ) α + 123, принадлежащем плоскости ( 01) α", (в) и  (1 0) β + 023 α" (г). (ЭК – экстинкцион-
ный контур.)
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герентных частиц. Из-за разницы в параметрах ре-
шетки α (a = 0.292 нм, b = 0.505 нм, c = 0.462 нм) и
α" фаз (a = 0.301 нм, b = 0.491 нм, c = 0.463 нм) [18]
в орторомбических координатах частицы α″-фа-
зы могу быть только полукогерентными. Наряду с
экстинкционными контурами, источниками ко-
торых являются частицы α"-фазы, в образцах 3D-
сплава Ti–6Al–4V, а также их сварных соединениях
наблюдаются экстинкционные контуры в пласти-
нах α-фазы, простирающиеся от одной границы до
противоположной (рис. 5а). Очевидно, что появле-
ние последних обусловлено накоплением избыточ-
ной плотности дислокаций в α-зернах [21]. Таким
образом, в металле шва 3D напечатанного сплава в
пластинах α фазы и в прослойках между пластина-
ми в β фазе возрастает плотность частиц нанокри-
сталлической α" фазы. Межфазные α/α" границы
наряду с избыточными дислокациями одного знака
являются источниками микронапряжений.

Измерение микротвердости 
сварного соединения

Распределение микротвердости Hμ вдоль секу-
щей, расположенной поперек шва, представлено
на рис. 7. Видно, что микротвердость сварного
соединения значительно больше микротвердости
основного материала.

Высокая плотность нанокристаллических ча-
стиц α"-фазы внутри α-зерен обусловливает уве-
личение микротвердости сварного соединения по
механизму дисперсионного упрочнения. Увели-
чение микротвердости может быть также связано
с ростом упругих микронапряжений на межфаз-
ных границах α–α". Известно [22], что аддитив-
ный вклад в предел текучести и, соответственно,
в микротвердость дают упругие микронапряже-
ния и напряжения, необходимые для преодоле-
ния дислокацией частиц второй фазы по меха-
низму Орована. Увеличение микротвердости при
пластической деформации титановых β сплавов
авторы [23] также связывали с образованием на-
нокристаллической α" фазы.

ВЫВОДЫ
1. При электронно-лучевой сварке в двухсто-

ронних сварных соединениях изделий из сплава
Ti–6Al–4V, полученных методом EBF3, образу-
ются столбчатые первичные β-зерна, размеры ко-
торых близки к размерам первичных β-зерен в ос-
новном материале. Внутренняя структура столбча-
тых первичных β-зерен представлена пластинами
α-фазы, унаследованными от α'-мартенсита.

2. В металле шва изменяются параметры твер-
дого раствора на основе α-Ti по сравнению с мате-
риалом вдали от шва, что свидетельствует об умень-
шении концентрации атомов ванадия и элементов
внедрения в твердом растворе на основе α-Ti.

3. Фазовый состав металла шва не изменяется
по сравнению с материалом вдали от шва. Основ-
ной фазой как в металле шва так и в 3D-напеча-
танном сплаве Ti–6Al–4V является α-фаза, вто-

Рис. 6. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры металла шва 3D-напечатанного сплава Ti–6Al–4V,
полученные методом TEM: а – светлопольное изображение, б – микродифракционная картина, в – темнопольное
изображение в близкорасположенных рефлексах: 110 ( 2 ) α-фазы + 2  (12 ) α"-фазы (в), то же изображение при боль-
шем увеличении (г) и темнопольное изображение в рефлексе 020 ( 00) α"-фазы (д). (ЭК – экстинкционный контур.)
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Рис. 7. Распределение микротвердости вдоль секущей
поперек сварного шва 3D-напечатанного сплава
Ti‒6Al–4V.
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рыми фазами – β-Ti и α"-Ti, однако объемные до-
ли последних в металле шва увеличиваются по
сравнению с основным материалом вдали от шва.

4. Увеличение микротвердости металла шва по
сравнению с микротвердостью основного мате-
риала обусловлено увеличением плотности ча-
стиц нанокристаллической α" фазы.

 Работа выполнена в рамках государственного
задания ИФПМ СО РАН, тема номер FWRW-
2021-0010.
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Экспериментально исследовано влияние лазерного УФ излучения на структуру и адгезионные
свойства таких материалов, как хромированная бронза, нержавеющие жаропрочные аустенитные
хромоникелевые стали, медь. Показано, что микроструктурирование поверхности элементов диф-
фузионно-сварного соединения позволяет улучшить его механические свойства в виде предела
прочности и относительного удлинения. Приведены результаты по лазерной перфорации медной
прослойки и лазерному микроструктурированию поверхности керамических заготовок, способ-
ствовавшим повышению механических свойств сварного соединения Si3N4/Cu/Si3N4.
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ВВЕДЕНИЕ

Структурирование поверхности металлов в
микронном и субмикронном масштабе приводит к
изменению их электрических, адгезионных, теп-
ловых, электронно-эмиссионных и излучательных
свойств. Например, можно добиться увеличения
прочности совместно с пластичностью в металлах
и сплавах [1] или контролируемого изменения
электрических свойств поверхности проводников
и диэлектриков [2]. За счет микро- и нанострукту-
рирования поверхности заготовок для диффузи-
онной сварки разнородных материалов, широко
применяемой в атомной, авиационной, космиче-
ской и других областях промышленности, науки
и техники, возможно улучшение механических
свойств сварного шва [3] и качества соединения в
целом.

Учитывая вышесказанное, большой практиче-
ский интерес представляет разработка физиче-
ских основ новых производительных методов со-
здания рельефов с характерными микронными и
особенно субмикронными периодами на поверх-
ности таких материалов, как широко используе-
мые металлические сплавы и сверхтвердые туго-
плавкие керамики. Хорошо зарекомендовавшим
себя инструментом для обработки таких материа-
лов в последние десятилетия стало лазерное мик-
ро- и наноструктурирование. К его методам отно-

сятся: лазерная литография с использованием
всевозможных масок и шаблонов [4, 5], интерфе-
ренция двух или более лазерных пучков на по-
верхности или в объеме материала [6], создание
эффекта ближнего поля при комбинации лазер-
ного луча с иглой атомно-силового микроскопа
[7]. Недостатками таких методов являются их
многостадийность (оптическая и наносферная
литография), низкая производительность (ком-
бинация лазерного луча с зондом микроскопа),
использование сложного и дорогостоящего обо-
рудования (структурирование с помощью фемто-
и пикосекундных лазеров).

Одним из перспективных методов получения
микро- и нанорельефов является метод прямого
лазерного наноструктурирования [8–10]. Благода-
ря своей простоте, производительности, возмож-
ности обрабатывать с высокой точностью доста-
точно большие площади поверхностей сложной
формы этот метод находит широкое применение в
науке и технике. При этом чем короче длина вол-
ны и длительность импульсов излучения, тем
большая дисперсность структур достигается при
лазерной обработке поверхностей [8]. В связи с
этим целесообразно использовать лазеры, гене-
рирующие наносекундные импульсы в УФ- и
ВУФ-диапазоне [11, 12]. Обладая достаточно вы-
сокой мощностью и эффективностью они спо-
собны служить перспективным инструментом

УДК 539.211:539.612

СТРУКТУРА,
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для совершенствования методов улучшения по-
верхностных свойств металлов и сплавов.

В настоящей работе исследовано влияние ла-
зерного излучения УФ диапазона на структуру
поверхности и адгезионные свойства таких мате-
риалов, как медь, хромированная бронза и не-
ржавеюшая сталь, а также на механические свой-
ства соединений, полученных при их диффузион-
ной сварке.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ

В качестве источника излучения использовали
импульсно-периодический Nd:YaG-лазер, гене-
рирующий третью гармонику (λ = 0.355 мкм).
Энергия в импульсе достигала 8 мДж при дли-

тельности τ = 10 нс и частоте повторения f = 100 Гц.
Схема установки для микро- и наноструктуриро-
вания поверхности исследуемых материалов по-
казана на рис. 1. Излучение от лазера 1 направля-
ется к затвору 2. Калибровка энергии лазерного
импульса осуществляется при помощи измерите-
ля энергии 3 NOVA II c пироэлектрическим датчи-
ком. Далее лазерное излучение попадает на полу-
прозрачное зеркало 4. Около 90% энергии излуче-
ния направляется на конденсор 6, а небольшая
часть (~10%) поступает на приемник излучения 5.
Приемник излучения входит в узел подсчета лазер-
ных импульсов. Далее излучение направляется в
формирующую оптическую систему, состоящую
из конденсора 6, диафрагмы 7 и проекционной
линзы 8. Система 6–8 обеспечивает изменения
диаметра поперечного сечения лазерного пучка в
плоскости обрабатываемой поверхности в диапа-
зоне от 20 мкм до 500 мкм. После формирующей
оптической системы излучение попадает в каме-
ру 12 с флюоритовыми окнами 9 и 10, где закреп-
ляется образец 11. Камера вместе с образцом уста-
навливается на трехкоординатном столике 19, со-
стоящем из трех моторизованных подвижек.
Данная экспериментальная установка позволяла
обрабатывать образцы в различных режимах: при
неподвижном пятне, при сканировании лазерно-
го пучка по поверхности образца с определенной
скоростью, а также в режиме сверления микроот-
верстий при перемещении пучка от одного пятна
к другому.

В основном, для экспериментов использовали
образцы цилиндрической формы высотой 10 мм
и диаметром 15 мм. Образцы из CuCr-бронзы и
нержавеющей стали подвергали только механи-
ческой обработке, вследствие чего на необлучен-
ной поверхности наблюдали борозды шириной
до нескольких десятков микрометров и высотой
около 10 мкм, на склонах которых можно было
различить микроострия и структуры в виде вы-
ступов с размерами от 1 до 5 мкм. Дополнитель-
ную полировку поверхности не проводили, так
как метод прямого лазерного микро- и нано-
структурирования при достаточной энергии поз-
волял удалять незначительные дефекты рельефа и
обрабатывать поверхность при грубой подготовке
“из-под станка”, т.е. перепадах высот рельефа
около 10 мкм. Медные прокладки для сверления
микроотверстий были изготовлены из медной
фольги марки М1 толщиной 100 мкм.

Обработанные поверхности образцов исследо-
вали с помощью профилометра NewView 7300
(ZYGO Corp.), сканирующего электронного мик-
роскопа (СЭМ) Phenom Pro и атомно-силового
микроскопа (АСМ) Alpha 300 (WITec).

Для определения адгезионных свойств иссле-
дуемых образцов проводили их диффузионную
сварку, осуществляемую либо в условиях горяче-

Рис. 1. Схема установки для лазерного микрострукту-
рирования: 1 – Nd:YAG-лазер; 2 – затвор; 3 – калиб-
рованный измеритель энергии; 4 – полупрозрачное
зеркало; 5 – приемник излучения, 6 – конденсор; 7 –
диафрагма; 8 – проекционная линза; 9, 10 – флюори-
товые окна; 11 – облучаемый образец; 12 – газовая
камера, 13, 14 – вентили; 15 – вакуумный насос; 16 –
манометр, 17 – вентиль, 18 – газовый баллон, 19 –
трехкоординатный подвижный столик.
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го изостатического прессования, либо посред-
ством сварочной камеры с пневмоцилиндром,
который может развивать усилия до 5500 кН, и
нагревом свариваемых деталей токами высокой
частоты. После чего проводили механические ис-
пытания полученных соединений.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИСПЫТАНИЙ
Обработку образцов из CuCr-бронзы проводи-

ли лазерным пучком диаметром около 200 мкм
при сканировании пучка по поверхности со ско-
ростью перемещения по горизонтали от 0.5 до
1 мм/с. Так как частота следования импульсов из-
лучения составляла 100 Гц, то смещение лазерно-
го пятна за время между импульсами составляло
величину от 10 до 20 мкм. Смещение пучка по
вертикали при движении в обратном направле-
нии также составляло около 15 мкм. При сравни-
тельно малой скорости сканирования на каждый
участок облучаемой поверхности приходилось
более 100 импульсов. Плотность энергии в им-
пульсе варьировалась от 0.2 до 1.7 Дж/см2.

Исследование обработанной наносекундными
лазерными импульсами поверхности бронзы вы-
явило образование шарообразных субмикронных
структур. На рис. 2 приведено СЭМ-изображение
поверхности CuCr-бронзы после сканирования
лазерным пучком с плотностью энергии в им-
пульсе 0.85 Дж/см2. На рис. 2а видны светлые
участки продольных холмообразных структур,
расположенных на расстоянии нескольких мик-
рометров друг от друга. На их вершинах наблюда-
ются шарообразные структуры. При ближайшем
рассмотрении (рис. 2б) они напоминают застыв-
шие капли на ножках-подставках. Верхняя часть
элемента субмикронной структуры сферическая,
ее диаметр составлял около 600 нм. У ножки, на
которой расположена капля, длина примерно
1 мкм. Диаметры конической ножки у разных
структур отличаются и лежат в диапазоне от 350 нм
(почти в 2 раза меньше диаметра вершины) до
600 нм, что примерно равно диаметру верхней ча-
сти элемента структуры.

При достаточно низких плотностях энергии
около 0.3 Дж/см2 количество шарообразных
структур на единицу площади невелико – не-
сколько структур на 100 мкм2. С ростом плотности
энергии в импульсе пространственная плотность
таких структур увеличивается. Причем наиболь-
шая пространственная плотность новых структур
около 20 на 100 мкм2 наблюдается при плотностях
энергии 0.85 Дж/см2 (рис. 2а). При более высоких
плотностях энергии количество таких структур
уменьшается, и уже выше 2 Дж/см2 они практиче-
ски не заметны. Причем наблюдается некоторая
корреляция между количеством шарообразных
структур и изменением концентрации хрома в

приповерхностном слое бронзы, что является те-
мой для дальнейших исследований.

При обработке стали марки 12Х18Н10Т (в % маc.
C < 0.12; Si < 0.8; Mn < 2; Ni 9–11; S < 0.02; P <
< 0.035; Cr 17–19; Cu < 0.3; Ti 0.4–1) при том же
диаметре лазерного пучка, частоте следования
импульсов и схожей механической обработке
наиболее развитая поверхность наблюдалась при
плотностях энергии 1.1 Дж/см2 (рис. 3а). При ско-
рости сканирования лазерным пучком 1 мм/с на-
блюдается сильное оплавление поверхности. Бо-
розды от механической обработки в процессе
оплавления начинают разбиваться, образуются
круглые холмообразные островки с поперечными
размерами от 5 до 10 мкм и высотой приблизи-
тельно 500 нм (рис. 3а).

При понижении скорости сканирования до
0.25 мм/с при той же плотности энергии 1.1 Дж/см2

наблюдается прежний рельеф в виде борозд ши-
риной около 10 мкм (рис. 3б), однако многочис-
ленных следов оплавления, как на рис. 3а, не за-

Рис. 2. СЭМ-изображение поверхности CuCr-бронзы
после обработки сканирующим пучком наносекунд-
ных импульсов с плотностью энергии 0.85 Дж/см2:
(а) общий вид; (б) увеличенное изображение.

10 мкм(а)

1 мкм(б)
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метно. Это, скорей всего, является следствием
дальнейшего оплавления и удаления части мате-
риала с поверхности образца.

На рис. 3б также видно несколько одиночных
структур округлой формы диаметром 1 мкм, ко-
торые похожи на шарообразные структуры, воз-
никающие при обработке бронзы. Видно, что об-
разование таких округлых структур происходит
вдоль кривых червеобразных борозд, но их про-
странственная плотность по сравнению со струк-
турами на бронзе не высока.

Далее для сравнения адгезионных свойств об-
работанных лазерным излучением поверхностей
бронзы и нержавеющей стали были получены их
диффузионно-сварные соединения в условиях
горячего изостатического прессования. Рассмат-
ривали три группы заготовок: без обработки (1), с
обработанной поверхностью стали (2), обрабо-
танными поверхностями стали и бронзы (3).
Сварку проводили при одинаковых параметрах в
камере высокого давления в течение 3 ч. Из сва-
ренной заготовки вырезали не менее трех анало-
гичных образцов и испытывали их на статическое
растяжение при комнатной температуре. Резуль-
таты испытаний представлены в табл. 1.

Как видно, предел прочности сварного соеди-
нения необработанных стали и хромированной
бронзы в среднем составляет 242 МПа, причем
обработка только стальной заготовки (2) не дала
приращения предела прочности сварного шва –
наблюдалось некоторое уменьшение с 242 до
240 МПа, которое, впрочем, можно отнести к по-
грешностям измерений. При обработке же одно-
временно двух поверхностей (3) качество сварно-
го соединения улучшается – предел прочности
увеличивается на 9% – с 242 до 263 МПа, оставляя
место для дальнейших исследований, подборки
оптимальных режимов лазерной обработки и диф-
фузионной сварки. Также положительный эффект
наблюдается при диффузионной сварке сталей ма-
рок 12Х18Н10Т и 09Х17Н (в % мас. C < 0.09;
Si 0.4–0.8; Mn < 0.5; Ni 0.8–1.2; S < 0.025; P < 0.03;
Cr 15.6–17.6; Cu < 0.25). В табл. 1 представлены
значения предела прочности сварных соедине-
ний при необработанных поверхностях сталей (4)
и обработанных лазерным излучением с плотно-
стью энергии около 2 Дж/см2 (5). Во втором слу-
чае предел прочности на 14% выше.

Помимо обработки материалов в режиме ска-
нирования экспериментальная установка позво-
ляет проводить сверление микроотверстий в ме-
таллической фольге с определенными диаметром
и расстоянием между отверстиями. Такое микро-
структурирование приводит к интенсивной де-
формации металла прокладки, снижает сварочные
давления и повышает скорость формирования фи-
зического контакта при диффузионной сварке ке-
рамик или разнородных материалов с применени-
ем металлической прослойки.

Для экспериментов по соединению керамики
из нитрида кремния были использованы про-

Рис. 3. Изображение поверхности стали 12Х18Н10Т
после обработки сканирующим пучком  Nd:YAG ла-
зера при плотности энергии 1.1 Дж/см2: (а) скорость
сканирования 1 мм/с; (б)  скорость сканирования
0.25 мм/с.

10 мкм(а)

10 мкм(б)

Таблица 1. Результаты механических испытаний диф-
фузионно-сварных соединений сталей и бронзы

Обработка Предел прочности, МПа

1 242

2 240

3 263

4 416

5 474
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кладки, изготовленные из медной фольги марки
М1 толщиной 100 мкм. В них просверлили отвер-
стия диаметром около 30 мкм с расстоянием меж-
ду отверстиями в 125 мкм (рис. 4). Также для улуч-
шения конструкционной прочности соединения
установка позволила дополнительно обработать
керамические поверхности: по прямоугольной
сетке 8 × 8 мм с шагом 1 мм были сформированы
углубления диаметром 0.1 мм и глубиной 2 мм.

Для сравнения механических свойств диффузи-
онно-сварных соединений, полученных посред-
ством сварочной камеры с пневмоцилиндром, про-
водили экспериментальные исследования матери-
алов после различных вариантов обработки: со
сплошными медными прокладками (1); с микро-
структурированными медными прокладками (2); с
микроструктурированными медными прокладка-
ми и облученной поверхностью керамики (3). Ре-
зультаты представлены в табл. 2.

При температуре сварки 1000–1050°С исполь-
зование сплошной медной прослойки дает пре-
дел прочности полученного соединения около
61 МПа, при этом относительное удлинение со-
ставляет 22% (табл. 2).

При применении перфорированных прокла-
док прочностные характеристики составили 77–
82 МПа. Дополнительное нанесение отверстий на
керамические поверхности дало увеличение проч-
ности до 85–91 МПа. Относительное удлинение для
второй и третьей групп образцов также увеличи-
вается до 32 и 33%, соответственно. Из этого мож-
но сделать вывод, что предварительная лазерная
обработка поверхностей элементов соединения
существенно улучшает механические свойства
шва при диффузионной сварке.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Выявленные на поверхности хромированной
бронзы при воздействии наносекундного излуче-
ния Nd:YaG-лазера структуры в виде субмикрон-
ных сферических капель на ножках располагаются
на характерном расстоянии между ними 2–3 мкм
(рис. 2). Их развитие может быть обусловлено
совместным действием плавления и испарения в
определенном диапазоне плотностей энергии вы-
ше порога плавления. Модуляция рельефа по-
верхности, к примеру, в виде капиллярных волн с
характерными для металлов и сплавов микрон-
ными периодами [13] приводит к соответствую-
щей модуляции температуры и испарительного
давления вдоль поверхности в виде некоторой
двумерной квазипериодической решетки. Рас-
плав при таком неоднородном испарении выдав-
ливается вдоль поверхности в места минимумов
испарительного давления, где и происходит вы-
брос жидких струй расплава преимущественно в
направлении перпендикулярном поверхности.

При этом силы поверхностного натяжения при-
водят к формированию сферических капель на
концах этих струй на заключительной стадии их
развития, когда заканчивается действие импульс-
ного испарительного давления и начинается за-
твердевание расплава [14].

Стоит отметить, что такой микрорельеф похож
на микроструктуры, получаемые при облучении
поверхности металлов и сплавов фемтосекунд-
ными лазерными импульсами [15]. При такой
длительности импульсов и мощности энергии об-
разование подобных структур объясняется вспе-
ниванием приповерхностного слоя, расширением
и его отколом с дальнейшим формированием на-
ноструктур при затвердевании расплава [15]. Для
наносекундных длительностей импульсов вопрос о
механизмах формирования шарообразных микро-
структур остается открытым.

Улучшение механических свойств (увеличе-
ние предела прочности, табл. 1) сварного соеди-
нения из стали и бронзы, вероятно, вызвано
уменьшением среднего размера зерен, сформи-
ровавшихся в процессе предварительной лазер-
ной обработки. Это существенным образом влия-
ет на кинетику формирования твердофазного со-
единения, ускоряя схлопывание микропор [16], и
позволяет уменьшить температуру процесса свар-

Рис. 4. Данные профилометрии обработанной по-
верхности медной фольги.
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Таблица 2. Результаты механических испытаний диф-
фузионно-сварных соединений керамики посред-
ством медной прокладки

Обработка Предел прочности, МПа Относительное 
удлинение, %

1 61 22
2 80 32
3 88 33
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ки. Известно, что коэффициент диффузии по
границам зерен может на порядки превышать его
значения в объеме зерен [16]. Создание поверх-
ностных наноструктур может улучшить качество
соединения как за счет большей плотности сетки
границ зерен, обеспечивающих более активную
диффузию в материале, так и в результате облег-
ченной пластической деформации ультрамелко-
зернистого материала. Второй причиной улучше-
ния механических свойств сварного соединения
может являться более равномерное распределе-
ние деформации в соединениях с предваритель-
ной лазерной обработкой поверхности, приводя-
щее к более эффективному диффузионному схло-
пыванию пор в зоне соединения.

Изменение напряженно-деформированного
состояния прокладки и прилегающей к ней обла-
сти также приводит к улучшению механических
свойств сварного соединения керамика–металл–
керамика при использовании микроструктуриро-
ванных прокладок по сравнению со сплошными.

Исследования влияния перфорированных про-
кладок на кинетику формирования физического
контакта металл–керамика и прочностные харак-
теристики полученных сварных соединений пока-
зали: металл прокладки подвержен деформации по
схеме “давление + сдвиг” и деформируется с высо-
кой скоростью (3.5 × 10–2 мин–1). Такое поведение
обусловлено изменением напряженно-деформи-
рованного состояния перфорированной проклад-
ки (по сравнению со сплошной) в процессе её де-
формации [17, 18]. В этом случае более значитель-
ные сдвиговые деформации возникают во всём
объёме металла прокладки, и распределены они
более равномерно по контактной поверхности,
чем в случае сплошной прокладки, где эти дефор-
мации развиты лишь в краевой области. Выбран-
ные размеры и шаг отверстий обеспечили транс-
формацию перфорированной прокладки в процес-
се сварки в сплошную, что увеличивает прочность
сварного соединения вследствие снижения после-
сварочных остаточных напряжений и контактного
упрочнения пластичной прокладки [17]. Кроме то-
го, повышение химической активности материала
прокладки и его взаимодействие со свариваемым
материалом и вышеописанные факторы позволили
повысить предел прочности шва на 30% (табл. 2)
при использовании перфорированной прокладки.

Еще одна причина повышения прочности
сварного соединения по мнению авторов связана
с появлением армированных каналов в керамике.
Если в контактной поверхности керамики со-
здать систему отверстий, то при сварке металл
прокладки начнет затекать в эти отверстия вслед-
ствие развития деформаций. Постепенно отвер-
стия заполнятся металлом, и приконтактная зона
керамического материала будет представлять со-

бой “композит” – “хрупкая матрица–пластич-
ные волокна”.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведены экспериментальные исследования
влияния УФ-лазерного излучения на структуру и
адгезионные свойства стали, меди и хромирован-
ной бронзы. В процессе обработки поверхности
бронзы наносекундными импульсами Nd:YaG-ла-
зера выявлены шарообразные структуры диамет-
ром около 500 нм на конических ножках высотой
1 мкм. При этом определен диапазон плотностей
энергий (0.3–2 Дж/см2), в котором формируются
данные структуры, и установлена зависимость их
пространственной плотности от энергии излуче-
ния. Применение таких структур возможно в об-
ласти формирования электрогидродинамиче-
ских потоков, а также изменения гидрофильных
свойств поверхностей.

Показано, что микроструктурирование эле-
ментов диффузионно-сварного соединения из
нержавеющих сталей и хромированной бронзы
позволяет улучшить его механические свойства в
виде увеличения предела прочности на 15%. По-
мимо этого лазерная перфорация медных прослоек
в соединении керамика-металл-керамика позволя-
ет интенсифицировать пластическую деформацию
прокладки, тем самым увеличивая предел прочно-
сти соединения до 77–82 МПа, а величину относи-
тельного удлинения до 28–38% по сравнению с 53–
75 МПа и 18–30% для сплошных прокладок; при-
чем в случае сочетания микроструктурированных и
прокладок и поверхности керамики достигается
прочность в среднем в 1.45 раза больше, чем проч-
ность соединения со сплошной прокладкой и не-
обработанной поверхностью керамики при одно-
временном увеличении средних значений относи-
тельного удлинения почти на 50%.

Таким образом, лазерное микроструктуриро-
вание позволяет снизить основные параметры
процесса сварки, при которых формируются высо-
копрочные соединения, а именно время, давление
и температуру, что в целом открывает возможность
улучшения качества соединения металлических
сплавов при диффузионной сварке за счет лазерной
обработки поверхностей заготовок.

Работа выполнена при поддержке Министер-
ства науки и высшего образования РФ в рамках
темы № 0057-2019-0005.
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Исследование структуры, фазового состава и деформационного поведения титанового сплава Ti–
10V–2Fe–3Al с различным содержанием углерода проведено методами растровой электронной ска-
нирующей микроскопии (РЭМ), рентгеноструктурного фазового анализа (РФА). Показано, что по
мере повышения содержания углерода в сплаве до предела его максимальной растворимости про-
исходит увеличение дисперсности вторичной α-фазы и, как следствие, прочности сплава. После до-
стижения предела растворимости углерода в структуре сплава наблюдаются частицы карбида тита-
на, морфология и размеры которых аналогичны первичной α-фазе. Установлено, что частицы кар-
бида титана не оказывают влияние на характеристики прочности и пластичности сплава при
испытании на растяжение и сохраняют после деформации первоначальную форму. На этапе лока-
лизации деформации частицы карбида титана служат местами зарождения микропор.

Ключевые слова: титановый сплав Ti–10V–2Fe–3Al, предел прочности, микроструктура, карбид
титана

DOI: 10.31857/S0015323021020108

ВВЕДЕНИЕ
Титановые (α + β)-сплавы переходного клас-

са, к которым относится сплав Ti–10V–2Fe–3Al
благодаря комбинации механических свойств
(удельной прочности, вязкости разрушения и
усталостной прочности) широко используются в
авиастроении для изготовления высокопрочных
конструкционных элементов планера и узлов
шасси [1, 2]. Технические требования к химиче-
скому составу сплава строго ограничивают содер-
жание в сплаве легких элементов, а именно: не
более 0.13 мас. % кислорода, 0.05 мас. % азота,
0.05 мас. % углерода, 0.015 мас. % водорода [3].
Атомы легких элементов имеют следующие раз-
меры: кислород 60 пм, азот 71 пм, углерод 77 пм,
водород 46 пм, и поэтому располагаются в междо-
узлиях кристаллической решетки титана (радиус
октаэдрических пор в α-Ti 61 пм, тетраэдрических
33 пм в α-Ti и 44 пм в β-Ti). Углерод в титановых
сплавах, как кислород и азот, является α-стаби-
лизатором и расширяет температурную область
стабильности α-фазы [4, 5]. Растворимость угле-
рода в титане существенно меньше, чем азота и
кислорода, предел растворимости углерода в

α-фазе порядка 0.48 мас. % (2 ат. %). Раствори-
мость углерода в титановых сплавах зависит от
химического и фазового состава сплава [6], так,
например, предел растворимости углерода в ши-
роко используемом сплаве Ti6Al4V порядка
0.35 мас. %, в β-титановых сплавах предел раство-
римости существенно меньше, в сплаве Ti15Mo –
0.006 мас. %, в сплаве Ti16Nb – 0.023 мас. % [7].
Когда концентрация углерода в кристаллической
решетке превышает предел растворимости, угле-
род с титаном образуют новую фазу – карбид ти-
тана [8]. Данная фаза TiXCY может иметь различ-
ную стехиометрию и, как следствие, различные
физико-механические свойства. Карбид титана
TiC имеет высокую температуру плавления
(3140°С) и существенно больший модуль упругости
(440 ГПа), чем у конструкционных титановых
сплавов (115 ГПа).

Одни из первых данных по влиянию углерода
на свойства титана были представлены в 1955 г. в
работе [4], где было установлено, что углерод ока-
зывает на свойства меньшее влияние, чем кислород
и азот, хотя имеет больший атомный радиус. Мень-
шее упрочняющее действие углерода, по сравне-

УДК 669.295:539.5
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нию с азотом и кислородом, объясняют меньшими
силами связи атомов углерода с дислокациями, по
сравнению с системами Ti–O и Ti–N. Прочност-
ные характеристики титана повышаются при уве-
личении содержания углерода до 0.3 мас. %, после
чего практически не зависят от содержания углеро-
да. В области малых концентраций (до 0.3 мас. %)
добавка одной сотой доли процента (по массе) угле-
рода повышает временное сопротивление разрыву
и предел текучести α-титана примерно на 7 МПа
[9]. Аналогичное влияние углерода также наблю-
дается у легированных титановых сплавов [10].
Однако повышенное содержание углерода более
0.5 мас. % существенно снижает пластичность,
вязкость разрушения и сопротивление усталости.
Тем не менее исследования влияния углерода на
механические свойства и деформационное пове-
дение титановых сплавов продолжаются [11–17].
В частности, в работе [11] были получены новые
данные по технологической пластичности сплава
Ti6Al4V с 0.77 мас. % С в диапазоне температур
900–1100°С. В работе [12] установлено, что добав-
ка углерода и бора в метастабильных β-сплавах
(Ti-15333, Ti-1023, Ti-5553) уменьшает размер
β-зерен и дисперсной α-фазы, определили их
влияние на прочность и пластичность. В работе
[13] было продемонстрировано благоприятное
влияние добавления углерода (0.23 мас. %) на
прочность и сопротивление ползучести сплава
Ti–8Al–1Mo–1V. В работах [16–20] были пред-
ставлены данные о влиянии углерода на деформа-
ционное поведение сплавов, исследовано изме-
нение микроструктуры в области пластической
деформации образцов после испытания на рас-
тяжение. Однако работ, в которых было бы ис-
следовано влияние углерода вблизи области
максимальной его растворимости на деформа-
ционное поведение (α + β)-титановых сплавов
переходного класса, крайне мало. В нашей
предыдущей работе [16] было установлено, что с
увеличением содержания углерода до предела его
растворимости прочность сплава Ti–10V–2Fe–
3Al возрастает.

Целью представленной статьи было исследо-
вать деформационное поведение сплава Ti–10V–
2Fe–3Al с содержанием углерода до и выше пре-
дела его растворимости в сплаве и установить
природу изменения механических свойств.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ
Материалом для исследования были прутки

диаметром 22 мм из сплава химического состава
Ti–10V–2Fe–3Al (мас. %) производства ПАО
“Корпорация ВСМПО-АВИСМА”. Исследовали
три состава с различным содержанием углерода
0.008, 0.034 и 0.063 мас. %, (содержание углерода
в сплаве определено атомно-эмиссионным мето-
дом) (табл. 1). Механические свойства образцов
изучали в термически обработанном состоянии.
Первая ступень термообработки включала закалку
в воду из (α + β)-области с температуры ниже тем-
пературы полиморфного превращения на 45°С,
вторая ступень – старение при температуре 500°С с
выдержкой 8 ч.

Испытание образцов на растяжение проводи-
ли на разрывной машине Zwick Z600 при комнат-
ной температуре в соответствии со стандартом
ASTM E8 [20]. На каждое состояние испытывали
по два образца.

Исследование микроструктуры образцов прово-
дили в продольном сечении прутка на микрошли-
фах с зеркальной поверхностью полученной поли-
ровкой коллоидным оксидом кремния. Использо-
вали растровый электронный микроскоп Quanta 3D
FEG, оснащенный детектором обратно-отра-
женных электронов (BSED, Z-контраст), детек-
тором дифракции обратно-отраженных элек-
тронов (EBSD) и приставкой для микрорентгено-
спектрального анализа EDAX Genesis 2000.

РФА образцов проводили на дифрактометре
Bruker D8 Advance с детектором LynxEye, напряже-
ние 40 кВ, ток 40 мА, шаг 0.01°, выдержка 0.5 секун-
ды на точку.

Программное обеспечение JMatPro было ис-
пользовано для моделирования структурно-фазо-
вых превращений в исследуемом сплаве.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Микроструктура образцов сплава Ti–10V–

2Fe–3Al после закалки и старения характеризует-
ся первичной α-фазой (αI) глобулярной морфоло-
гии среднего размера 2–3 мкм и мелкодисперсной
вторичной α-фазой (αII) пластинчатой морфоло-
гии (рис. 1). Наблюдаются субзерна β-фазы разме-
рами от 2 до 5 мкм, которые сформировались на

Таблица 1. Химический состав исследованных сплавов Ti–10V–2Fe–3Al

Содержание углерода, мас. % Содержание кислорода, мас. % Alстр.экв Moстр.экв

0.008 0.11 4.3 11.10

0.034 0.10 4.49 11.30

0.063 0.10 4.73 11.27



168

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

ЖЕЛНИНА и др.

этапе деформации прутков в (α + β) области и де-
корировались вторичной α-фазой при старении.

В результате исследования микроструктуры
образцов с различным содержанием углерода в
состоянии после старения было обнаружено от-
личие дисперсности вторичной α-фазы в струк-
туре образцов, что связано с влиянием углерода
на интенсификацию распада метастабильной
β-фазы. Увеличение дисперсности продуктов
распада пересыщенного β-твердого раствора при
добавлении углерода наблюдали в ряде других ра-

бот [12, 23]. Методом полнопрофильного анализа
дифрактограмм [24] была проведена оценка раз-
меров (толщины пластин) вторичной α-фазы.

Дифрактограммы с профилями подгонки от-
дельных фаз представлены на рис.2. По получен-
ным данным толщина пластин вторичной α-фа-
зы составила 47, 27 и 33 нм для образцов сплава с
содержанием 0.008, 0.034 и 0.063 мас. % углерода.
В свою очередь, увеличение дисперсности вто-
ричной α-фазы оказывает влияние на свойства
сплава, а именно, приводит к увеличению проч-
ностных характеристик за счет увеличения коли-
чества межфазных границ и уменьшения пути
движения дислокаций [25, 26]. В табл. 2 представ-
лены результаты РФА-анализа образцов. Повы-
шение содержания элемента внедрения – углеро-
да в сплаве приводит к увеличению параметров
кристаллической решетки, прежде всего возрас-
тает параметр с кристаллической решетки α-фа-
зы. Полученные результаты согласуются с лите-
ратурными данными [9].

После термообработки образцов в теле и по
границам β-зерен сплава с содержанием углерода
0.063 мас. % обнаружены глобулярные частицы
третьей фазы (с объемной долей менее 5%), по
морфологии идентичные первичной α-фазе, но
имеющие темный контраст при исследовании в
режиме обратно-отраженных электронов и объ-
емное очертание при исследовании в режиме вто-
ричных электронов (рис. 3а, 3в). Как известно,
при исследовании структуры в режиме обратно-
отраженных электронов, чем больше различие в
плотности элементов структуры (атомном номере
химических элементов), тем больше различие в
контрасте структурных элементов. Связано это с
большим количеством электронов, отразившихся
от участка с большей плотностью (большим атом-
ным номером химических элементов), что приво-
дит к формированию более светлого изображе-
ния от данного участка. Плотность β-фазы боль-
ше плотности α-фазы, так как β-фаза содержит
больше β-стабилизаторов (элементов с большим
атомным номером) и меньше алюминия, поэтому
на снимках в отраженных электронах β-фаза име-
ет более светлый контраст, чем α-фаза. Так как

Рис. 1. РЭМ-изображение микроструктуры образцов сплава Ti–10V–2Fe–3Al с содержанием углерода (мас. %): а, б –
0.008; в – 0.034; г – 0.063.
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(a) (б) (в) (г)

TiC

� + �II� + �II

�II

Рис. 2. Дифрактограммы образцов с профилями линий
отдельных фаз (мас. % С): (а) 0.008, (б) 0.034, (в) 0.063.
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карбид титана содержит больше углерода и его
плотность меньше, чем α-фазы, то данные части-
цы имеют более темный контраст в сравнении с
α-фазой.

Проведено исследование частиц третьей фазы
(рис.3а) методом микрорентгеноспектрального
анализа химического состава. Интенсивность ли-
нии спектра частиц в области энергии, соответ-
ствующей углероду, выше, чем в близлежащей
области металла (рис. 3б). Однако на дифракто-
грамме образца дополнительных дифракционных
линий, помимо линий α- и β-фаз титана, обнару-
жено не было (рис. 2в). Отсутствие на полученной
дифрактограмме линий, характерных для карби-
да титана, объясняется малой объемной долей ча-
стиц третьей фазы в структуре (менее 5%). При
исследовании микроструктуры образцов методом
EBSD-анализа была получена дифракционная
картина с полосами Кикучи, снятая с частиц тре-
тьей фазы (рис. 3в), обнаруженные частицы третьей
фазы идентифицируются как карбид титана TiC,
однако химический состав требует уточнения.

Методом компьютерного моделирования
структурно-фазовых превращений с помощью
программы JMatPro был произведен расчет пре-
дела максимальной растворимости углерода в спла-
ве Ti–10V–2Fe–3Al, который составил 0.053 мас. %.
Таким образом, наличие наблюдаемых частиц
карбида титана в структуре сплава с содержанием
0.063 мас. % углерода подтверждается данными
компьютерного моделирования.

На рис.4 представлены кривые напряжение –
деформация, полученные при испытании на рас-
тяжение образцов сплава Ti–10V–2Fe–3Al. На
всех кривых можно выделить три характерных
участка: участок упругой деформации, участок
быстрого роста напряжения при увеличении де-
формации, участок равномерного удлинения, на
котором напряжение изменяется несущественно,
и участок, соответствующий образованию шейки
на образце, где напряжение начинает стреми-
тельно падать.

Характеристики прочности и пластичности
сплавов Ti–10V–2Fe–3Al с содержанием углерода
в диапазоне от 0.008 до 0.063 мас. % представлены
в табл. 3. Полученный диапазон механических
свойств является характерным для сплава Ti–
10V–2Fe–3Al после указанного выше режима
термообработки. Однако следует отметить, что на
окончательный комплекс механических свойств
сплава, помимо всего прочего, оказывает влия-
ние маршрут деформации полуфабриката [27].
При увеличении содержания углерода от 0.008 до
0.034 мас. % (на 0.026 мас. %) предел текучести
сплава увеличивается на 73 МПа (см. табл. 3). Од-
нако при содержании углерода 0.063 мас. % пре-
дел текучести становится меньше на 30 МПа, а
относительное удлинение больше на 2%, чем при
0.034 мас. % углерода, что, вероятнее всего, связа-
но с выделением частиц карбида титана, образова-
ние которых приводит к снижению дисперсности
вторичной α-фазы. Анализ данных табл. 2 позволя-

Таблица 2. Параметры кристаллической решетки исследованных сплавов Ti–10V–2Fe–3Al

Содержание С
β-фаза Первичная α-фаза Вторичная α-фаза

aβ, Å a, Å c, Å c/a a, Å c, Å c/a d, нм

0.008 мас. % 3.190 2.930 4.675 1.595 2.935 4.662 1.588 46.7

0.034 мас. % 3.190 2.930 4.677 1.596 2.934 4.664 1.590 27.4

0.063 мас. % 3.193 2.932 4.680 1.596 2.934 4.670 1.591 33.3

Рис. 3. Области исследования химического состава (а), рентгеновские спектры (б) и картина полос Кикучи, получен-
ная при EBSD анализе частицы карбида титана сплава Ti–10V–2Fe–3Al с содержанием 0.063 мас. % углерода (в).
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ет говорить, что содержание углерода в первичной и
вторичной α-фазе сплава с 0.063 мас. % углерода
больше, чем в сплаве, содержащем 0.034 мас. %
углерода.

Используя уравнение Холла–Петча [28], был
рассчитан предел текучести сплава в зависимо-
сти от d:

(1)
где σ0 – напряжение деформации без упрочняю-
щей вторичной α-фазы (принятое при расчете по-
стоянным); k – константа; d – толщина пластин
вторичной α-фазы, оцененная методом РФА.

Расчетное отличие предела текучести получи-
лось 77 и 31 МПа между исследуемыми сплавами

−σ = σ + 1 2
0 ,kd

с 0.008 и 0.034, 0.034 и 0.063 мас. % углерода, соот-
ветственно. Таким образом, изменение прочно-
сти сплава, наблюдаемое при повышении содер-
жания углерода от 0.008 до 0.063 мас. %, связано,
прежде всего, с изменением дисперсности вто-
ричной α-фазы.

При фрактографическом исследовании попе-
речных изломов образцов влияние содержания
углерода на изменение поверхности разрушения
сплава Ti–10V–2Fe–3Al не обнаружено (рис. 5).
Существенных отличий между образцами не на-
блюдали, изломы всех образцов классические для
вязкого разрушения типа конус-чашечка с ха-
рактерными равноосными ямками разрушения
(рис. 5а, 5в, 5г). Частиц карбида в изломе образца
с 0.063 мас. % углерода обнаружено не было. На
рис. 5б представлена образующая поверхность
данного образца в области шейки, на которой
видны множественные ступеньки, параллельные
линии скольжения на поверхности и очертания
вытянутых деформированных элементов струк-
туры, что свидетельствует о высокой пластично-
сти металла, основным механизмом деформации
которого является внутризеренное дислокацион-
ное скольжение.

На рис. 6 представлена микроструктура в про-
дольном сечении образца с 0.063 мас. % углерода
после испытания на растяжение в области равно-
мерной деформации (рис. 6а) и вблизи излома
(рис. 6б–6г). В области локализации деформации
около частиц карбида титана наблюдается образо-
вание микропор (рис. 6б–6г). Твердые частицы
карбида титана имеют существенно большую жест-
кость в сравнении с матрицей и служат барьером
для движения дислокаций, аккумулируют их и, в
результате, на границе раздела с матрицей при де-
формации образуются микропоры. При исследова-
нии частиц карбида титана в области равномерного
удлинения образцов (рис. 6а), образования микро-
пор не было обнаружено, что свидетельствует о
достаточно большой силе адгезии частиц с матри-
цей. Образование микропор и их дальнейший
рост при деформации зависит от большого числа
параметров материала и деформации. Преимуще-
ственными местами зарождения микропор явля-

Рис. 4. Кривые напряжение-деформация при растя-
жении образцов из сплава Ti–10V–2Fe–3Al.
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Таблица 3. Механические свойства сплава Ti–10V–
2Fe–3Al

Содержание углерода σ0.2, МПа σв, МПа δ, %

0.008 мас. % 1121 1213 12.6
0.034 мас. % 1194 1280 11.3
0.063 мас. % 1164 1238 13.5

Рис. 5. Излом и образующая поверхность образца (0.063 мас. % углерода) после испытания на растяжение (а, б) и мор-
фология изломов образцов с содержанием углерода 0.008 (в) и 0.063 мас. % (г).
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ются границы зерен и субзерен, включения, гра-
ницы раздела фаз, то есть области с высокой
плотностью дислокаций, [29, 30]. После значи-
тельного роста пор, при достижении определен-
ной объемной доли, поры начинают соединяться,
образуется трещина, приводящая к разрушению
образца. Влияние включений и пор на особенности
деформационного поведения сплава 10V–2Fe–3Al
исследовано в работе [31]. Было установлено, что
включения микронного размера не участвуют в
процессе разрушения до определенного расстояния
между частицами. Т.е. включения и поры только
при определенном их распределении в материале
могут формировать зародыши, которые становятся
местами зарождения магистральной трещины и
оказывают влияние на разрушение при деформа-
ции. В случае рассмотренного образца сплава 10V–
2Fe–3Al с 0.063 мас. % углерода с частицами кар-
бида титана в структуре, сочетание их размера и
объемной доли не оказывает существенного вли-
яния на деформационное поведение сплава Ti–
10V–2Fe–3Al. Таким образом, полученные дан-
ные раскрывают механизмы влияния углерода на
микроструктуру и деформационное поведение
сплава Ti–10V–2Fe–3Al.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведено исследование влияния углерода
на механические свойства и структуру высоко-
прочного титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al.
При повышении содержания углерода в сплаве
до предела его максимальной растворимости,
составившего по результатам компьютерного
моделирования 0.053 мас. %, наблюдается рост
прочности сплава за счет повышения дисперс-
ности вторичной α-фазы. После исследуемого
режима термообработки в структуре сплава с со-
держанием 0.063 мас. % углерода обнаружены
частицы карбида титана по морфологии схожие
с частицами первичной α-фазы, при этом дис-
персность вторичной α-фазы уменьшается, что
приводит к снижению прочности сплава в срав-
нении со сплавом, содержащим 0.034 мас. % угле-
рода. Установленная взаимосвязь прочности с дис-

персностью вторичной α-фазы хорошо описыва-
ется уравнением Холла–Петча. При деформации
образцов сплава с 0.063 мас. % углерода частицы
карбида титана на этапе локализации деформа-
ции служат местами зарождения микропор. Объ-
емная доля частиц карбидов титана в структуре
сплава сравнительно небольшая, поэтому части-
цы карбида титана не оказывают влияния на ха-
рактеристики пластичности и прочности сплава
Ti–10V–2Fe–3Al при испытании на растяжение.
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Исследовано влияние малых добавок эрбия и циркония на микроструктуру, фазовый состав, кине-
тику упрочнения при старении и разупрочнения в процессе отжига после прокатки сплава Al–5Si–
1.3Cu–0.5Mg. Эрбий и цирконий образуют с алюминием, кремнием, медью и магнием фазу кри-
сталлизационного происхождения, которая не растворяется и не изменяет своей морфологии в про-
цессе гомогенизации перед закалкой. Эрбий и цирконий увеличивают эффект старения после закалки,
особенно при 210°С, повышают предел текучести при повышенной температуре, снижают склонность
к разупрочнению в процессе отжига после прокатки, уменьшают размер рекристаллизованного зерна
за счет дисперсоидов, сформированных в процессе гомогенизации. Закалка деформированных листов
с последующим старением приводит к достижению несколько меньшего предела текучести, чем низ-
котемпературный отжиг после прокатки. При этом достигается существенно больший предел прочно-
сти в 344–375 МПа и пластичность 11.0–14.7%. Сплав с малыми добавками циркония и эрбия имеет бо-
лее высокие характеристики как прочности, так и пластичности.

Ключевые слова: алюминиевые сплавы, цирконий, эрбий, микроструктура, фазовый состав, старе-
ние, механические свойства
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ВВЕДЕНИЕ
Легирование алюминия и сплавов на его осно-

ве переходными и редкоземельными металлами
позволяет повышать прочностные характеристи-
ки как при комнатной, так и при повышенных
температурах за счет формирования дисперсои-
дов в процессе отжига слитков. Цирконий явля-
ется эффективным упрочнителем и антирекри-
сталлизатором как в чистом алюминии [1–5], так
и в деформируемых алюминиевых сплавах в ос-
новном на основе системы Al–Mg [6–8]. Наибо-
лее эффективен цирконий совместно со сканди-
ем [9–11]. Однако последний является самым до-
рогим легирующим элементом в алюминиевых
сплавах. Одной из альтернативных замен скан-
дию является эрбий [12–31]. Эрбий с цирконием
способны образовывать L12-дисперсоиды в про-
цессе отжига слитков, повышая прочность и тем-
пературу начала рекристаллизации как чистого
алюминия [12–17], так и сплавов на основе си-
стем Al–Mg [18–23], Al–Cu [24–27]. Влияние же
циркония и эрбия на структуру и свойства литей-
ных алюминиевых сплавов, в частности силуми-
нов, изучено в меньшей степени [28–31]. Малые
добавки эрбия и циркония приводят к образова-

нию сложных фаз кристаллизационного проис-
хождения, повышают механические свойства
сплава Al–7Si–0.4Mg (A356) как при комнатной,
так и при повышенной температурах [28–31].

Настоящее исследование посвящено анализу
влияния малых добавок эрбия и циркония на фа-
зовый состав и механические свойства сплава
Al‒5Si–1.3Cu–0.5Mg (типа АК5М). Силумины с
содержание кремния более 4% отличаются хоро-
шей технологичностью при литье [32–35]. При
этом невысокое содержание кремния должно
обеспечить хорошую технологичность при обра-
ботке давлением, а добавки циркония и эрбия –
снизить склонность к разупрочнению в процессе
отжига после деформации.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ
Сплавы составов Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg (далее

AlSi) и Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg–0.1Zr–0.1Er (AlSiErZr)
выплавлены в печи сопротивления из Al (99.99%),
магния (99.9%), лигатур Al–53.5% Cu, Al–12% Si,
Al–5% Zr и Al–8% Er (в мас. %). Разливку прово-
дили в графитовую изложницу с внутренней по-
лостью шириной 30 мм, толщиной 15 мм и высо-
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той 150 мм. Скорость охлаждения составила при-
мерно 15 K/с.

Термическую обработку проводили в печах
“Nabertherm” и “SNOL” с принудительной цир-
куляцией воздуха и точностью поддержания тем-
пературы 1°С. Слитки после термической обра-
ботки подвергнуты горячей прокатке до толщины
8 мм при температуре 460–480°С с последующей
прокаткой до 1 мм при при комнатной температуре.

Подготовку шлифов для микроструктурных
исследований производили на шлифовально-по-
лировальной установке Struers Labopol-5. Мик-
роструктурные исследования и идентификацию
фаз проводили на световом микроскопе (СМ)
Neophot 30, на сканирующем электронном микро-
скопе (СЭМ) TESCAN VEGA 3LMH с использова-
нием энерго-дисперсионного детектора X-Max 80 и
рентгеновском дифрактометре Bruker D8 Advance.
Расчет неравновесной кристаллизации проведен
с использованием модели Sheil в программе
Thermo-Calc.

Твердость измеряли стандартным методом Вик-
керса, ошибка в определении не превышала 3 HV.
Испытания на растяжение образцов, полученных
из листов толщиной 1 мм, проводили на универ-
сальной испытательной машине Zwick/Roll Z250
серии Allround в комплексе с автоматическим дат-
чиком продольной деформации. Испытания на
сжатие при комнатной и повышенной температу-
рах проводили на установке Gleeble-3800.

Измерение электропроводности производили
при помощи установки INSTEK GOM-802 на об-
разцах размером 1 мм × 70 мм × 5 мм с использо-
ванием метода “двойной мост”.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Литая микроструктура сплавов и распределе-
ние легирующих элементов между фазами в выде-
ленной области представлено на рис. 1. Литая

микроструктура состоит из алюминиевого твер-
дого раствора (Al), эвтектики ((Al) + Si) и светлых
включений. Согласно расчету неравновесной
кристаллизации (рис. 2а) в литой структуре спла-
ва AlSi так же должны присутствовать включения
фаз θ(Al2Cu) и Q (Al5Cu2Mg8Si6), что подтверждено
результатами анализа структуры в СЭМ (рис. 1а) и
рентгенофазовым анализом (РФА) (рис. 2б). Рас-
пределение элементов между двумя светлыми фа-
зами показывает, что одна обогащена медью, вто-
рая медью, магнием и кремнием (рис. 1а). По ре-
зультатам РФА выявлены пики, соответствующие
фазам θ и Q (рис. 2б).

В сплаве AlSiErZr присутствуют светлые
включения, обогащенные кремнием, магнием,
медью и эрбием (рис. 1б), в которых растворяет-
ся до 1 ат. % Zr. На рентгенограмме сплава AlSiErZr
присутствуют не идентифицированные пики, веро-
ятно, соответствующие этой фазе. Ввиду ее малого
количества пики имеют небольшую интенсивность.
В процессе гомогенизации перед закалкой при
495°С происходит фрагментация и сфероидизация
кремния и растворение неравновесного избытка
фаз θ и Q (рентгенограммы на рис. 2б, 2в и эволю-
ция микроструктуры на рис. 3), в результате кото-
рого концентрация легирующих элементов в твер-
дом растворе увеличивается (табл. 1). Максималь-
ное содержание добавок в твердом растворе
достигнуто после трех часов гомогенизации и в
дальнейшем не изменяется (табл. 1). Светлые
включения в сплаве AlSiErZr, обогащенные эрби-
ем, не изменяют морфологии и не растворяются в
процессе гомогенизации (рис. 3б, 3г). Концентра-
ция Er и Zr в твердом растворе находится на уров-
не разрешающей способности СЭМ и составляет
около 0.1 мас. %.

После трех часов гомогенизации при 495°С
сплавы подвергнуты закалке и старению в тече-
ние разного времени при температурах 150, 180 и
210°С. Кинетика старения носит обычный харак-
тер: с увеличением температуры уменьшается

Рис. 1. Литая микроструктура (СЭМ) сплавов AlSi (а) и AlSiErZr (б) и распределение легирующих элементов между фа-
зами в выделенной области (белый прямоугольник).
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время достижения пика твердости, максимальная
твердость достигнута после старения при 150 и
180°С (рис. 4).

Некоторые особенности кинетики старения
и эффекта упрочнения присутствуют в сплаве
AlSiErZr и обусловлены влиянием дисперсоидов
фазы Al3(Er,Zr), образованной в процессе гомоге-
низации.

Похожие результаты получены в работах
[26, 27]. В сплаве AlSiErZr отмечен больший при-
рост твердости при старении при 210°С и в сред-
нем прирост твердости больше на 3–5 HV. В
табл. 2 представлены результаты испытаний на
сжатие при комнатной и повышенной температу-
рах. Предел текучести исследуемых сплавов при
комнатной температуре примерно одинаков, а
при 200°С предел текучести сплава AlSiErZr на
10 МПа выше.

Закаленные сплавы после прокатки отжигали
по двум режимам: 1 – сразу после прокатки и 2 –
после закалки с 495°С с выдержкой 10 мин. Сразу
после прокатки (режим 1) разупрочнение в спла-
ве AlSiErZr в процессе отжига проходит в мень-
шей степени (рис. 5а, 5б), что связано с наличием
сдерживающего полигонизацию фактора – дис-
персоидов.

Рекристаллизация в обоих сплавах начинается
в интервале 300–350°С. После одного часа отжига
при 300°С сплавы имеют нерекристаллизован-
ную структуру (вставки на рис. 6), а твердость
сплава AlSiErZr примерно на 10 HV больше. Ре-
кристаллизация в ходе отжига при 350°С приво-
дит к резкому снижению твердости обоих сплавов
(рис. 6).

Отжиг при 495°С в течение 10 мин приводит к
рекристаллизации, при этом в сплаве AlSiErZr
размер рекристаллизованного зерна существенно
меньше и составляет в среднем 12 мкм, в то время
как в сплаве AlSi – более 20 мкм (вставки микро-
структур на рис. 5в, 5г). Старение же после закал-
ки деформированных листов (рис. 5в, 5г) прохо-
дит примерно так же, как и старение после закал-
ки слитков (рис. 4). При этом твердость сплава
AlSiErZr несколько выше.

Отжиг деформированных листов при темпера-
турах 150–210°С приводит к снижению предела
текучести примерно с 330 до 270–300 МПа в обо-
их сплавах, при этом предел прочности обоих
сплавов составляет 308–335 МПа при удлинении
в 4.5–6.2% (табл. 3). Существенной разницы в
свойствах сплавов не отмечено. Закалка деформи-
рованных листов с 495°С с последующим старени-
ем приводят к достижению несколько меньшего
предела текучести 271–289 МПа, но к существенно
большему пределу прочности в 344–375 МПа и
пластичности в 11.0–14.7%. При этом сплав с ма-
лыми добавками циркония и эрбия имеет более

Рис. 2. Неравновесная кривая охлаждения сплава AlSi
(а) (пунктир – равновесная кривая) и рентгенограм-
мы сплавов AlSi (б), AlSiErZr (в) (черная линия – ли-
тое состояние, темно-серая – отжиг 495°С, 1 ч и свет-
ло-серая – отжиг 495°С, 3 ч).
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высокие характеристики как прочности, так и
пластичности (табл. 3).

В табл. 4 представлены результаты определения
электропроводности в процентах по международ-
ному стандарту на отожженную медь (IACS). В де-
формированном состоянии сплав AlSiErZr имеет
большую электропроводность, что связано вероят-

нее всего с меньшей степенью легирования алюми-
ниевой матрицы медью, магнием и кремнием, ко-
торые частично идут на образование нераствори-
мых при гомогенизации фаз кристаллизационного
происхождения с эрбием (табл. 1, рис. 1–3).

Отжиг при 180–210°С приводит к увеличению
электропроводности, что связано со снижением

Рис. 3. Эволюция микроструктуры (СЭМ) сплавов AlSi (а, в), AlSiErZr (б, г) в процессе гомогенизации в течение 1 (а, б)
и 3 (в, г) часов выдержки перед закалкой с 495°С.

20 мкм(а)

20 мкм(в)

20 мкм(б)

20 мкм(г)

Таблица 1. Изменение концентрации легирующих элементов в алюминиевом твердом растворе в зависимости от
времени гомогенизации перед закалкой

Элемент
Равновесное 

расчетное содержание 
в сплаве AlSi

AlSi AlSiErZr

литой 1 час 3 часа 5 часов литой 1 час 3 часа 5 часов

Cu 1.4 0.5 1.3 1.5 1.5 0.4 1.4 1.5 1.5

Si 0.46 0.6 0.6 0.6 0.6 0.4 0.4 0.4 0.4

Mg 0.77 0.2 0.3 0.4 0.4 0.3 0.3 0.4 0.4

Er – – – – – 0.1 0.1 0.1 0.1

Zr – – – – – 0.1 0.1 0.1 0.1



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 2  2021

ВЛИЯНИЕ МАЛЫХ ДОБАВОК Zr И Er НА ФАЗОВЫЙ СОСТАВ 177

Рис. 4. Кинетические зависимости твердости сплавов  AlSi (а) и AlSiErZr (б) для различных температур старения. 

60

70

80

90

100

110

120

130

140

0 2 3 4 4 5
Время, ч

(а)
Тв

ер
до

ст
ь,

 H
V

150°С
180°С
210°С

6 7 8
60

70

80

90

100

110

120

130

140

0 2 3 4 4 5
Время, ч

(б)

Тв
ер

до
ст

ь,
 H

V

150°С
180°С
210°С

6 7 8

Рис. 5. Кинетические зависимости твердости сплавов AlSi (а, в), AlSiErZr (б, г) после прокатки (а, б) и после прокатки
и закалки с 495°С после выдержки 10 мин (в, г).
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концентрации точечных дефектов и прохождени-
ем процессов полигонизации. При этом электро-
проводность в сплаве AlSi увеличивается на боль-
шую величину (с 41.3 до 49.3%IACS) в сравнение

со сплавом AlSiErZr (с 45.6 до 48.5% IACS), что
подтверждает меньшую склонность последнего к
разупрочнению в процессе отжига. Более высо-
кая электропроводность сплава с добавками в зака-
ленном состоянии после прокатки также может
быть объяснена наличием предположительно коге-
рентных выделений дисперсоидов фазы Al3(Er,Zr),
образованной в процессе гомогенизации еще перед
прокаткой (табл. 4). При этом последующее старе-
ние приводит к небольшому приросту электро-
проводности, связанному с обеднением матрицы
легирующими элементами.

Рис. 6. Зависимости твердости от температуры отжига сплавов AlSi (черная линия) и AlSiErZr (серая линия) в течение
1 ч и зеренная структура после отжига при 300 и 350°С.
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Таблица 3. Характеристики механических свойств после испытаний на растяжение в деформированном и ото-
жженном состояниях

Состояние
σ0.2, МПа σв, МПа δ, % σ0.2, МПа σв, МПа δ, %

AlSi AlSiErZr

После прокатки
Деформированное 331 ± 1 357 ± 2 3.5 ± 0.5 334 ± 1 360 ± 3 3.2 ± 0.6
Отжиг 150°С, 4 часа 294 ± 2 334 ± 1 5.1 ± 0.8 300 ± 2 335 ± 1 5.5 ± 0.3
Отжиг 180°С, 2 часа 292 ± 2 328 ± 1 6.0 ± 0.5 293 ± 1 331 ± 1 5.6 ± 0.5
Отжиг 180°С, 4 часа 280 ± 2 313 ± 1 4.5 ± 0.9 282 ± 2 318 ± 2 6.4 ± 0.2
Отжиг 210°С, 1 час 272 ± 1 308 ± 1 6.1 ± 0.6 273 ± 1 308 ± 1 6.2 ± 0.8

После закалки с 495°С
Отжиг 150°С, 4 часа 243 ± 2 370 ± 4 18.5 ± 1.2 254 ± 2 374 ± 3 16.8 ± 0.4
Отжиг 180°С, 4 часа 278 ± 1 371 ± 1 13.5 ± 1.5 282 ± 2 375 ± 1 14.7 ± 0.5
Отжиг 180°С, 8 часов 282 ± 4 365 ± 2 11.0 ± 1.8 289 ± 1 369 ± 2 12.7 ± 1.1
Отжиг 210°С, 1 час 271 ± 2 344 ± 2 12.0 ± 0.9 275 ± 1 346 ± 4 11.4 ± 0.8

Таблица 2. Предел текучести на сжатие (МПа) при
комнатной и повышенной температурах

Сплав 20°С 200°С

AlSi 240 ± 1 178 ± 1
AlSiErZr 238 ± 3 188 ± 2
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ВЫВОДЫ

Исследовано влияние малых добавок эрбия
(0.1 мас. %) и циркония (0.1 мас. %) на микро-
структуру, фазовый состав, кинетику упрочнения
при старении и разупрочнения в процессе отжига
после прокатки. Часть эрбия и циркония идет на
образование фазы кристаллизационного проис-
хождения с алюминием, кремнием, медью и маг-
нием, которая не растворяется и не изменяет сво-
ей морфологии в процессе гомогенизации перед
закалкой.

Эрбий и цирконий, растворенные в алюмини-
евой матрице, увеличивают эффект старения после
закалки, снижают склонность к разупрочнению в
процессе отжига после прокатки, уменьшают раз-
мер рекристаллизованного зерна за счет дисперсо-
идов, сформированных в процессе гомогенизации.
При этом отмечено следующее влияние на механи-
ческие свойства:

– сплав с добавками в состаренном состоянии
обладает пределом текучести на сжатие при 200°С
равным 188 МПа, в то время как в сплаве без до-
бавок – 178 МПа;

– твердость сплава с добавками после отжига
деформированных листов на 5–10 HV больше;

– закалка деформированных листов с последу-
ющим старением приводят к достижению мень-
шего (с отличием до 10 МПа) предела текучести,
чем низкотемпературный отжиг после прокатки.
Однако, при этом достигается существенно боль-

ший предел прочности в 344–375 МПа и пластич-
ность в 11.0–14.7%;

– сплав с малыми добавками циркония и эр-
бия имеет более высокие характеристики как
прочности, так и пластичности.

Работа выполнена при поддержке Минобрна-
уки России в рамках государственного задания
(код проекта 0718-2020-0030).
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