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претацией. Одно из решений последних описывает новую магнитную структуру, которая представ-
ляет собой две прямолинейные пересекающиеся вихревые нити, меняющие топологический заряд
после пересечения.

Ключевые слова: вихри, вихревые структуры, модель Гейзенберга, изотропный магнетик

DOI: 10.31857/S0015323021050028

ВВЕДЕНИЕ
Среди различных структур в исследуемых маг-

нитных средах, в последнее десятилетие наблюда-
ется повышенный интерес к изучению вихревых
структур. Важную роль вихрей при описании маг-
нитных топологических фазовых переходов отме-
чали многие исследователи (см., напр., [1–5]). Та-
кие возбуждения представляют не только академи-
ческий интерес. Предсказанные два десятилетия
назад [6, 7] вихри в киральных магнетиках (кираль-
ные скирмионы) могут найти важное применение в
беговой памяти [8–10]. К настоящему времени
двумерные вихри в ферро- и антиферромагнети-
ках достаточно подробно изучены [6, 7, 11–15].
Отметим, что, несмотря на многолетнее изучение
вихрей в “больших” (bulk) образцах, трехмерные
вихревые структуры теоретически и зксперимен-
тально мало изучены. Однако в последнее время
появилась новая экмпериментальная техника –
внеосевая электронная голография [16], которая
позволяет исследовать трехмерные локализован-
ные структуры. Недавно выяснилось, что предска-
занные в [5, 6] двумерные киральные скирмионы
имеют трехмерную структуру [17]. К настоящему
времени из трехмерных структур теоретически
описаны только магнонные капли [10], магнитные
“ежи” и спиральные структуры [18]. Поэтому важ-
ное значение приобретает изучение трехмерных
структур аналитическими методами.

Такие методы применимы, как правило, к мо-
делям с высокой степенью симметрии. Хотя при-
менимость аналитических методов ограничена,

их научная значимость не вызывает сомнений.
Они позволяют достаточно полно исследовать
структуру ядер нелинейных образований и каче-
ственно учесть влияние других взаимодествий, не
входящих в первоначальную модель. Кроме того,
точные решения являются “затравочными” функ-
циями при компьютерном моделировании мини-
мизации плотности энергии, включающем маг-
нитные поля, энергию анизотропии и т.д. Вихре-
вые структуры в ферромагнетике формируются в
основном обменным взаимодействием (модель
Гейзенберга), и цель настояшей работы – найти
трехмерные вихри в этой модели.

В этой работе мы обсуждаем новые типы трех-
мерных вихревых структур в модели Гейзенберга.
Статья спланирована следующим образом. В пер-
вом параграфе в уравнениях изотропного магне-
тика мы используем подстановку, которая приво-
дит модель к уравнению маятника и четырем
уравнениям с простой геометрической интерпре-
тацией. Последние редуцируются к двум уравне-
ниям для комплексной функции  Мы
находим общее решение этих уравнений, завися-
щее от произвольной функции. Простейшее ре-
шение этих уравнений мы обсуждаем во втором
параграфе. Показано, что оно описывает новую
магнитную структуру, которая представляет две
прямолинейные пересекающиеся вихревые нити,
меняющие топологический заряд после пересе-
чения. В конце параграфа обсуждается экспери-
ментальная реализация найденных структур.

( ), , .S x y z

УДК 537.613

ТЕОРИЯ
МЕТАЛЛОВ
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1. УПРОЩЕНИЕ УРАВНЕНИЙ
МОДЕЛИ ГЕЙЗЕНБЕРГА

Модель Гейзенберга основана на применении
гамильтониана H обменного взаимодействия

где суммирование ведется по всем парам различ-
ных {i, j} узлов кристалла, в которых находятся ио-
ны со спинами Si и Sj, константы Jij характеризуют
обменное взаимодействие между этими ионами. С
учетом изотропного обменного взаимодействияв
между ближайшими соседями в континуальном
пределе плотность гамильтониана ферромагнетика
имеет простой вид:

(1)

Для ферромагнитной модели Гейзенберга J > 0
и J < 0 для антиферромагнитной модели [19]. От-
метим, что разложение (1) учитывает только
квадратичные слагаемые по градиентам спина. В
общем слачае для описания даже обменного вза-
имодействия в некоторых системах нужно учиты-
вать в (1) слагаемые более высокого порядка по

 включая биквадратичные для спина 
Кроме того, мы исследуем далее случай нулевого
магнитного поля, когда основное состояние мо-
дели Гейзенберга есть однородно намагничен-
ный ферромагнетик без каких либо структур.

Тогда трехмерные уравнения Ландау–Лифши-
ца можно записать в виде

(2)

где n – единичный вектор намагниченности S =
= M0n, M0 — спонтанная намагниченность. Здесь

и далее  – трехмерный оператор
Лапласа. Вектор n параметризуется полями  

В этих переменных уравнения (2) переходят в
систему нелинейных дифференциальных урав-
нений:

(3)

Уравнение (2) инвариантно относительно
группы  спиновых и простран-
ственных вращений. Такая симметрия позволяет
найти широкий класс точных решений. Аналити-
ческое решение уравнения (2) возможно лишь в
определенных классах решений. Для выделения
одного из них нужно обобщить процедуру, предло-
женную в [18], и положить поле  локально завися-
щим от вспомогательного поля 

=  S S

>
,ij i j

i j

H J

= ∇ ∇S S  .H J  

∇S, ≥ 1.S

( ) × ∂ + ∂ + ∂ = = n n n
2 2 2 2  0, 1,x y z

= ∂ + ∂ + ∂2 2 2Δ x y z

Θ, Φ:

( )=n cos Φ sin Θ,sin Φ sin Θ,cos Θ .

( ) ( ) = ∇ ∇ ∇ = 
2 21ΔΘ Φ sin 2Θ, Φ sin Θ  0.

2

( ) ( )×3 3SO SO n

Θ
[ ]( )=Θ Θ , , .a x y z

Тогда непосредственными вычислениями нетруд-
но убедиться, что из уравнений:

(4)

(5)

следуют уравнения (3). Действительно, после под-
становки  первое уравнение в (3)
переходит в

откуда и следует уравнение (4). Второе уравнение
в (3) после подстановки приводится к виду

Tакие подстановки, как увидим далее, приво-
дят к широкому классу точных решений неинте-
грируемой модели (2).

Отметим, что уравнения (5) имеют простую
геометрическую интерпретацию. Они описывают
две пересекающие в каждой точке поверхности

  нормали к которым,
 и  соответственно, имеют единичную дли-

ну, ортогональны и бездивергентны:

Перейдем к решению уравнений (4), (5). Вве-
дем комплексное поле  и распишем (5)
в виде системы из двух уравнений для поля S:

(6)

(7)

Эта система обладает замечательным свой-
ством инвариантности к произвольным заменам
поля S, которые мы будем использовать в даль-
нейшем. Нетрудно проверить, что если поле  яв-
ляется решением этой системы, то и произволь-
ная функция  также будет ее решением.
Для решения системы (6), (7) используем проце-
дуру, предложенную в [18]. Введем новое ком-
плексное поле  соотношением

(8)

Здесь подстрочный индекс обозначает диффи-
ренцирование по соответствующей переменной

и т.д. Подстановка (8) в (6) определяет 

(9)

( ) ( )= 1Θ" sin 2Θ ,
2

a a

( ) ( )= = ∇ = ∇ ∇ ∇ =2 2Δ ΔΦ 0, Φ , Φ 0a a a

[ ]( )=Θ Θ , ,a x y z

( ) ( ) ( ) ( ) ( )∇ − ∇ + =2 21Θ" sin2Θ Φ Θ' Δ 0,
2

a a a a a

( ) ( )∇ ∇ + =2 cos Θ Θ'   Φ sin Θ ΔΦ 0.a a

( ) =, , 0,a x y z ( ) =Φ , , 0,x y z
∇a ∇Φ

∇∇ = ∇∇ =0, Φ 0.a

= + ΦS a i

( ) ( )∇ ∇ = 0;S S

=Δ 0.S

S

( )=�S F S

( ), ,T x y z

( ) ( ) ( )=, ,, , , , , , .y zS x y z T x y z S x y z

( ) ( )∂=
∂,

, ,
, ,y

S x y z
S x y z

y

( ), , , :xS x y z

( ) ( ) ( )= + 2
, ,, , i 1 , , , , .x zS x y z T x y z S x y z
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Условие совместности (8), (9) дает нелинейное
уравнение для поля T:

Из теории дифференциальных уравнений пер-
вого порядка в частных производных следует, что
поле  определяется неявным уравнением

(10)

где величины    суть интегралы характе-
ристической системы уравнений для координат

  

Интегралы имеют вид:

(11)

Из этого обширного класса решений (10), (11)
выберем одно с функцией  в виде

Тогда поле T удовлетворяет уравнению

и, следовательно.

(12)

Оказывается, что поле (12) удовлетворяет не
только уравнению (6), но и уравнению (7) (с заме-
ной ). Тогда согласно разбиению

С параметром Q, принимающим целочислен-
ные значения, мы находим явный вид полей a, 

(13)

которые, как нетрудно убедиться прямыми вычис-
лениями, удовлетворяют уравнениям (5).

Выберем в качестве  решение урав-
нения (4) в виде решетки солитонов:

(14)

При  выражение (14) упрощается:

(15)

+ + + =2
, , ,i 1 0.z y xT TT T T

T

[ ] =1 2 3, , 0,G H H H

1,H 2,H 3H

( ),x t ( ),y t ( ) :z t

[ ] [ ] [ ]

[ ] [ ] [ ]

= =

= + =2

d d1, , , ,
d d

d di 1 , , , , , 0.
d d

z t y t T x y z
t t

x t T x y z T x y z
t t

[ ] [ ]
[ ]

= = −

= − + +
1 2

2
3

, , , , , ,

i  1 , , .

H T x y z H T x y z z y

H T x y z z x

G

= + + 2
1 2 3 1i H 1 .G H H H

( )− + + + =2i 1 0z yT x T

− + + +=
+

2 2 2

2 2
i .yz x x y zT
x y

→S T
+ =iΦ ln .a Q T

Φ:

 + +=  −  

+=
+

2 2 2

2 2

2 2

Φ  arctg ;

 ln  ,

x x y zQ
yz

x za Q
x y

( )( )Θ , ,a x y z

 = < <
  

cos Θ sn  , , 0 1.a k k
k

= 1k

[ ]= −Θ 2 arctg exp( ) .a

Проанализируем далее формулы (13), (15) но-
вой структуры в изотропном магнетике.

2. АНАЛИЗ ВИХРЕВОЙ СТРУКТУРЫ
Отметим вначале, что подстановка (4), (5) и

система (6), (7) являются обобщением теории ин-
стантонов [20] в двумерном случае для изотроп-
ного магнетика. Широкий класс решений, най-
денных в [20], описывается простой формулой:

с аналитической функцией F. В двумерном случае
уравнения (6), (7) тождественно удовлетворяются
при  и связь с полем w согласно (15) опре-
деляется простым соотношением

Несмотря на внешнюю простоту, выражение
для поля  (13) имеет богатую трехмерную вихре-
вую структуру. Исследованные ранее [6, 7, 11, 12]
двумерные вихри представляли прямолинейную
нить с зависимостью  и  в по-
лярной системе координат  Формула (13)
описывает две пересекающиеся вихревые нити.
Одна – прямолинейная вихревая нить, располо-
жена на оси  и в полярной системе координат
(  ) в плоскости  име-
ет вид

(16)

с топологическим зарядом

равным  Здесь  – произвольный замкну-
тый контур в плоскости  охватывающий
центр вихря. Интегрирование производится про-
тив часовой стрелки. Наиболее простой вид фор-
мула (16) имеет вблизи центра вихря ( ):

и описывает вихрь при  и антивихрь при
 с топологическими зарядами  соответ-

ственно. Из граничных условий:

и численного эксперимента следует, что (13) опи-
сывает две доменные границы с неэкспоненциаль-
ным поведением на бесконечности. Центры этих

[ ]= = = +Θctg  exp iΦ , i
2

w F z z x y

( )= ,S S z

( )= exp .w S

Φ

( )= ϕΦ Φ ( )=Θ Θ r
( )ϕ, .r

Oz
= ϕcos ,x r = ϕ  siny r = constz

( )  +ϕ = ϕ − 

2 2
Φ , ,  arctg ctg r zr z Q

z

= ∇
π �γ

1 Φd ,
2

q r

( ) sign .Q z γ
= const,z

= 0r

( ) ( ) ( )πϕ → ϕ −Φ , , sign  
2

r z z Q

> 0z
< 0z ±Q

( )

( )

π→ ± → ±∞

 → ± → ±∞ − 

Φ ,
2

Φ arctg
2

Q x

Q x y
z



458

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 5  2021

БОРИСОВ, ДОЛГИХ

доменных границ (геометрическое место точек с
максимальным значением производной) совпадает
соответственно с осями  и  Такое обра-
зование вихрей пересечением доменных границ
детально исследовано для модели sin-Gordon в ра-
ботах [21, 22].

Структура вихрей более наглядна в распреде-
лении векторного поля

Это поле в плоскости  и  изоб-
ражено на рис. 1 и 2 соответственно. Из рис. 1

= 0x = 0.y

( )=Z cos Φ,sin Φ .

= −100z = 100z

видно, что при постоянном значении  вектор Z
вращается от  до  против часовой стрелки
при y < 0 и по часовой стрелке при y > 0, поэтому
после пересечения доменных границ они меняют
знак. Выражение (13) не определено при 

 поэтому в плоскости  оно описы-
вает вторую прямолинейную вихревую нить. В
системе координат   вихре-
вая структура, описываемая выражением

представляет собой вихрь (при ) с топологиче-
ским зарядом Q и антивихрь (при ) с тем же за-
рядом, который также образуется пересечением
доменных границ.

Вихревая структура изображена на рис. 3,  4, на
которых ясно видны скачки поля  на 
(рис. 3, ) и  (рис. 4, ).

Структура поля  при  в стандартной по-
лярной системе

зависит от трех пространственных переменных.

Хотя при  поле  стремится к основно-
му состоянию ( ), при  азимутальный
угол зависит от полярного угла 

y
−π 2 π 2

= 0,x
= 0,z = consty

= ϕ1 sin ,z r = ϕ1 cosx r

( ) ϕϕ = −
+

1 2 2
1

tg Φ , ,  arcctg ,yr y Q
r y

> 0y
< 0y

Φ − π2
= −100y π2 = 100y

Θ = 1k

 + ϕ=   
 

2 2 2cosΘ 2arcctg
Q

z r
r

→ ±∞z Θ
→Θ 0 → ∞r

ϕ:

 → ϕ → ∞ Θ 2arctg s c приe .Q r

Рис. 1. Распределение вектора Z в плоскости
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Рис. 2. Распределение вектора Z в плоскости 
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Рис. 3. Вихревая структура поля  в плоскости 
при 
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Поэтому поле n (2) имеет следующие асимпто-
тики: оно не сингулярно в начале координат и

(17)

Плотность энергии модели Гейзенберга

при ограничениях (4), (5) имеет простой вид

и полная энергия  пропорциональна размеру си-
стемы L:

Эта энергия существенно ниже энергии дву-
мерного вихря [11, 12] в легкоплоскостном фер-
ромагнетике, которая на один атомный слой про-
порциональна  (  – порядок постоянной
решетки).

Предсказанные вихревые структуры могут за-
рождаться в цилиндре с поверхностной анизотро-
пией термическими флуктуациями или перемен-
ным магнитным полем. При этом на боковых по-
верхностях намагниченность принимает вид (17).

Авторы благодарны Ф.Н. Рыбакову за обсуж-
дение и полезные замечания.
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ВВЕДЕНИЕ
При количественном описании фазовых пере-

ходов (ФП) и критических явлений в современ-
ной физике конденсированных сред используют-
ся различные решеточные модели. С помощью
теоретических методов на простых решеточных
моделях удается решить большое количество за-
дач, имеющих широкие перспективы для практи-
ческого применения [1–3]. Для изучения физиче-
ских свойств магнитных материалов широко ис-
пользуют модели Изинга, Гейзенберга, Поттса и
др. Эти модели также описывают большой класс
реальных физических систем: слоистые магнети-
ки, пленки жидкого гелия, сверхпроводящие
пленки, адсорбированные пленки и др. [1, 4, 5].

На сегодняшний день, классические модели
Изинга и Гейзенберга достаточно хорошо изуче-
ны и многие их свойства известны [6–10]. Иначе
обстоит дело с моделью Поттса. В последние годы
исследованию спиновых систем, описываемых
моделью Поттса было посвящено значительное
число работ [4, 11–15], в которых были получены
ответы на многие вопросы. В работах [11–18]
представлены результаты, полученные для дву-
мерной модели Поттса с числом состояний спина
q = 2, q = 3 и q = 4 на разных типах решеток. Ре-

зультаты, представленные в этих работах, пока-
зывают, что многие физические свойства модели
Поттса зависят от величины взаимодействия сле-
дующих за ближайшими соседей, числа состояний
спина q и от геометрии решетки. В частности, из-
менение величины взаимодействия следующих за
ближайшими соседей в модели Поттса может при-
вести к вырождению основного состояния, к смене
ФП и возникновению фрустраций [12, 13, 18].

В данной работе нами проводится исследование
двумерной антиферромагнитной модели Поттса с
числом состояний спина q = 4 на гексагональной
решетке с учетом антиферромагнитных обменных
взаимодействий следующих за ближайшими сосе-
дей. Интерес к этой модели обусловлен следующи-
ми основными причинами.

Во-первых, вопрос связанный с типом ФП для
модели Поттса с q = 4 до сих пор является дискус-
сионным, так как значение q = 4 является гранич-
ным значением интервала 2 ≤ q ≤ 4, где наблюда-
ется ФП второго рода и области значений q > 4, в
котором наблюдается ФП первого рода [14].

Во-вторых, природа ФП и термодинамические
свойства для рассматриваемой модели при раз-
личных значениях величины взаимодействия
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следующих за ближайшими соседей до сих пор не
изучены.

В-третьих, учет обменных взаимодействий сле-
дующих за ближайшими соседей в исследуемой
модели может привести к появлению новых маг-
нитных структур.

В связи с этим, в данной работе нами прово-
дится исследование этой модели в широком ин-
тервале значений величины взаимодействия сле-
дующих за ближайшими соседей. Исследование
рассматриваемой модели на основе современных
методов и идей позволит получить ответ на ряд
вопросов, связанных с ФП и термодинамически-
ми свойствами низкоразмерных систем с конку-
рирующими обменными взаимодействиями.

МОДЕЛЬ И МЕТОД ИССЛЕДОВАНИЯ
Гамильтониан модели Поттса с числом состоя-

ний спина q = 4 с учетом взаимодействий ближай-
ших и следующих за ближайшими соседей может
быть представлен в следующем виде [19, 20]:

(1)

где J1 и J2 параметры обменных антиферромаг-
нитных (J1 < 0 и J2 < 0) взаимодействий соответ-
ственно для ближайших и следующих за ближай-
шими соседей, θi, j, θi, k – углы между взаимодей-
ствующими спинами Si – Sj и Si – Sk. Направления
спинов задается таким образом, чтобы выполня-
лось равенство:

(2)

r = |J2/J1| – величина взаимодействия следующих
за ближайшими соседей. В данной работе рас-
сматривается интервал значений 0.0 ≤ r ≤ 1.0.

В настоящее время такие системы на основе мик-
роскопических гамильтонианов успешно изучаются
на основе метода Монте-Карло (МК) [21–24]. В
последнее время разработано много новых ва-
риантов алгоритмов метода МК. Одним из наи-
более эффективных для исследования подобных
систем является алгоритм Ванга–Ландау метода
МК [25], особенно в низкотемпературной обла-
сти. Поэтому нами, в данном исследовании был
использован этот алгоритм.

В стандартный алгоритм Ванга–Ландау нами
были внесены дополнения, которые позволяют
выяснить магнитную структуру основного состо-
яния системы. Более подробно алгоритм Ванга–
Ландау изложен в работе [13]. Данный алгоритм
позволяет рассчитать значения термодинамиче-
ских параметров при любой температуре. В част-
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ности, внутреннюю энергию U, свободную энер-
гию F, теплоемкость C и энтропию S можно вы-
числить, используя следующие выражения:

(3)

(4)

(5)

(6)

где N – число частиц, T – температура (темпера-
тура дана в единицах |J1|/kB), (U является норми-
рованной величиной).

Для анализа характера ФП нами был исполь-
зован гистограммный метод анализа данных ме-
тода МК [25, 26]. Расчеты проводились для си-
стем с периодическими граничными условиями и
линейными размерами 3/4 × L × L = N, L = 12–96.

РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ
На рис. 1 и 2 представлены магнитные структу-

ры основного состояния для значений r = 0.0 и
0.8. На этих рисунках спины обозначены кружка-
ми разных цветов. Спины, обозначенные круж-
ками одинакового цвета, имеют одинаковое на-
правление. Как видно на рис. 1 при r = 0.0 в дан-
ной модели магнитное упорядочение отсутствует.

Для значения r = 0.8 в системе обнаружено ча-
стичное упорядочение (рис. 2). Такая же картина
наблюдается во всем диапазоне 0.1 ≤ r ≤ 1.0.

На рис. 3 представлена плотность состояний
g(E) для систем с различными линейными разме-
рами L для значения r = 1.0 (на этом и последую-
щих графиках статистическая погрешность не
превышает размеров символ, использованных
для построения зависимостей). Из рисунка вид-
но, что плотность состояний g(E) в основном со-
стоянии для всех L стремится к отличному от нуля
значению (рис. 3б), которое увеличивается с ро-
стом L. Аналогичная картина наблюдается для всех
рассмотренных значений r, причем для r = 0.0 такая
зависимость наиболее ярко выражена. Такое по-
ведение плотности состояний связано с вырожде-
нием основного состояния системы.

Зависимости энтропии S от температуры пред-
ставлены на рис. 4. Как видно на рисунке для все-
го рассмотренного диапазона значений r с увели-
чением температуры энтропия стремится к тео-
ретически предсказанному значению ln4. Для
значения r = 0.0 в низкотемпературной области
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энтропия стремится к отличному от нуля значе-
нию (рис. 4б).

В результате, это значении энтропии сильно
отличается от нуля. Такое поведение энтропии
свидетельствует о том, что при этом значении r
основное состояние системы сильно вырождено.
В диапазоне 0.1 ≤ r ≤ 1.0 энтропия стремится к
близкому к нулю значению, но не к нулю. В этом
диапазоне основное состояние системы имеет не-
большое вырождение. Таким образом, мы видим,
что учет антиферромагнитных взаимодействий

следующих за ближайшими соседей приводит к
уменьшению вырождения основного состояния,
даже при малых значениях r.

Температурные зависимости теплоемкости для
разных значений r представлены на рис. 5. Как
видно из рис. 5а, для значения r = 0.0 наблюдается
необычное поведение, которое характеризуется
отсутствием ярко выраженного пика.

Максимум теплоемкости в данном случае име-
ет сглаженный пик. Такая картина температур-
ной зависимости теплоемкости обычно наблюда-
ется для фрустрированных спиновых систем
[27, 28]. Но в данной модели фрустрации отсут-
ствуют, и такое поведение теплоемкости объясня-
ется тем, что при r = 0.0 в данной модели не наблю-
дается магнитное упорядочение. Для значения
r = 0.1 наблюдается расщепление теплоемкости.
Такое поведение теплоемкости наблюдается в
модели Изинга с фрустрациями на декорирован-
ных решетках [29, 30]. Для исследуемой нами
модели расщепление теплоемкости связано с
тем, что учет обменных взаимодействий следую-
щих за ближайшими соседей приводит к появле-
ние частично упорядоченного магнитного со-
стояния (см. рис. 2). Для значения r = 0.0 отсут-

Рис. 2. Магнитная структура основного состояния
для значения r = 0.8.

Рис. 3. Плотность состояний g(E).
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ствует острый пик, наблюдается сглаженный
максимум, система сильно вырождена и в систе-
ме отсутствует порядок. Для всех значений r в
диапазоне 0.2 ≤ r ≤ 1.0 вблизи критической точки
наблюдаются отчетливые максимумы. Такое по-
ведение объясняется частичным упорядочением
системы. Рост r сопровождается с сдвигом макси-
мумов в сторону высоких температур и увеличе-
нию значения максимумов. Увеличение абсолют-
ных значений максимумов теплоемкости происхо-
дит за счет роста вклада обменных взаимодействий
следующих за ближайшими соседей.

На рис. 6 приведена фазовая диаграмма зави-
симости критической температуры от величины
взаимодействия следующих за ближайшими со-
седей. На диаграмме наблюдаются две фазы: ча-
стично упорядоченная и парамагнитная. Для значе-
ния r = 0.0 критическая температура равна нулю и
ФП отсутствует. Это объясняется отсутствием маг-
нитного упорядочения в данной модели при r = 0.0.
Увеличение вклада влияния обменного взаимодей-
ствия следующих за ближайшими соседей в дан-
ной модели приводит к появлению ФП.

Для определения рода ФП в последнее время
используют гистограммный анализ данных мето-
да МК [31, 32]. Этот метод позволяет надежно
определить род ФП.

Полученные на основе гистограммного анали-
за данных результаты показывают, что в данной
модели наблюдается ФП первого рода. Это про-
демонстрировано на рис. 7. На этом рисунке
представлены гистограммы распределения энер-
гии для системы с линейными размерами L = 96
для r = 1.0.

Графики построены при различных темпера-
турах, близких критической температуре. Из ри-
сунка видно, что в зависимости вероятности W от
энергии E для всех температур наблюдаются два
максимума, которые свидетельствует о том, что в
данной модели наблюдается ФП первого рода.
Наличие двойного пика на гистограммах распре-
деления энергии является достаточным условием
для ФП первого рода. Отметим, что двойные пи-
ки на гистограммах распределения для исследуе-
мой модели наблюдаются для значений r в интер-
вале 0.1 ≤ r ≤ 1.0. Это позволяет нам утверждать о

Рис. 4. Температурные зависимости энтропии S/N.
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том, что в рассмотренном интервале значений r
наблюдаются ФП первого рода.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследование магнитных структур основного
состояния, фазовых переходов и термодинами-
ческих свойств двумерной антиферромагнитной
модели Поттса с числом состояний спина q = 4
на гексагональной решетке с учетом взаимодей-
ствий ближайших и следующих за ближайшими
соседей выполнено с использованием алгоритма
Ванга–Ландау метода Монте-Карло. Получены
магнитные структуры основного состояния в ши-
роком интервале значений величины взаимодей-
ствия следующих за ближайшими соседей. По-
строена фазовая диаграмма зависимости критиче-
ской температуры от величины взаимодействия

следующих за ближайшими соседей. Показано,
что в интервале 0.1 ≤ r ≤ 1.0 наблюдается фазовый
переход первого рода. Для значения r = 0.0 на-
блюдается сильное вырождение основного состо-
яния, и в системе отсутствует фазовый переход.

Исследование выполнено в рамках госзадания
Минобрнауки России (тема № AAAA-A19-
119051490043-5) при частичной финансовой под-
держке РФФИ (проект № 19-02-00153-а).
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Обзор посвящен различным экспериментальным и теоретическим исследованиям магнитных и
транспортных свойств сверхпроводников второго рода. Основной интерес представляют исследо-
вания особенностей поведения вихревой системы, ее динамики и взаимодействия с центрами пин-
нинга – дефектами. Подробно рассмотрены два широко используемых метода численного модели-
рования вихревой системы: Монте-Карло и молекулярной динамики. Описаны эффекты, исследо-
ванные данными методами, такие как различные фазовые переходы в решетке вихрей, ее плавление
и инверсная кристаллизация. Рассмотрены существующие модели слоистого анизотропного высо-
котемпературного сверхпроводника в магнитном поле, перпендикулярном и наклонном по отно-
шению к сверхпроводящим слоям. Описаны активно исследуемые и применяемые на практике ме-
тоды улучшения токонесущих характеристик сверхпроводника путем внедрения различных нано- и
микроскопических искусственных дефектов, в том числе имеющих ферромагнитное упорядочение.
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ВВЕДЕНИЕ

Сверхпроводники являются перспективными
материалами для различных электротехнических
приложений, поскольку обладают более высокими
токонесущими характеристиками по сравнению с
традиционными резистивными проводниками. От-
крытие высокотемпературных сверхпроводников
(ВТСП), сохраняющих свои сверхпроводящие
свойства при азотных температурах (77.4 K), при-
вело к новым возможностям применения дан-
ных материалов, что стимулировало интенсив-
ное исследование их магнитных и транспортных
свойств. Как известно, все ВТСП являются
сверхпроводниками второго рода, отличительная
особенность которых – переход в смешанное
(вихревое) состояние: уже при не слишком боль-
ших полях и токах в объем сверхпроводника на-
чинают проникать так называемые вихри Абри-
косова. Поведение вихрей и их взаимодействие с
дефектной структурой образца в значительной мере
определяют магнитные и транспортные свойства
всего материала. Дефекты являются областями с
пониженными сверхпроводящими свойствами,
поэтому вихрю, обладающему нормальной (не-
сверхпроводящей) сердцевиной, оказывается
энергетически выгодно закрепиться на дефекте
(центре пиннинга). Наиболее практически зна-
чимым параметром для ВТСП служит критиче-
ский ток jc, при котором вихревая решетка срыва-
ется с дефектов и начинает движение, в результа-
те которого происходит диссипация энергии.
Природа дефектов, их форма, размеры и способы
распределения по образцу оказывают сильное
влияние на эффективность пиннинга в ВТСП,
поэтому их всестороннему исследованию уделя-
ется большое внимание. Такие факторы, как тем-
пература и анизотропия γ, также влияют на про-
цессы проникновения, движения и захвата цен-
трами пиннинга вихрей. Другая практически
важная характеристика – значения гистерезис-
ных потерь в режиме j < jc, когда транспортный
ток течет бездиссипативно, а транспортные поте-
ри обусловлены потерями на перемагничивание
образца, в котором уже присутствует захвачен-
ный магнитный поток.

Одним из наиболее легко достижимых на прак-
тике способов повышения критического тока яв-
ляется создание искусственных центров пиннинга
[1–10]. Часто используются дефекты, полученные
в результате облучения образца нейтронами или
высокоэнергетичными ионами, когда в слоистой
структуре ВТСП появляются соответственно то-
чечные или протяженные столбчатые дефекты,
способные удержать прямую вихревую нить (од-
номерные дефекты, [3]). Хорошими центрами
пиннинга служат, например, дислокации и другие
дефекты кристаллической решетки, а также гра-
ницы зерен (двумерные дефекты). В ряде случаев

оказываются эффективны трехмерные дефекты,
представляющие собой включения в сверхпро-
водник наночастиц различных веществ. Предпо-
лагается, в частности, что включения ферромаг-
нитных наночастиц способны существенно по-
высить величину критического тока, поскольку к
обычной, немагнитной части взаимодействия
вихря с дефектом, добавляется энергия магнит-
ного момента примеси в поле вихря. В настоя-
щее время изучаются как ферромагнитные при-
меси в сверхпроводящих материалах (с целью
улучшения токонесущих характеристик), так и
взаимодействие ферромагнитных (антиферро-
магнитных) фаз со сверхпроводящей [11, 12] –
для исследования сосуществования ферромаг-
нетизма и сверхпроводимости в смешанном со-
стоянии.

Следует, однако, отметить практическую слож-
ность получения монокристаллов сверхпроводника
с включениями в виде наночастиц другого веще-
ства, а также предполагаемую неэффективность та-
ких частиц ввиду существенного подавления сверх-
проводимости в окрестности ферромагнитной ча-
стицы за счет эффекта близости. Только в
последнее время появились технологии создания
подобных включений (см., напр., [13]), в резуль-
тате которых магнитная частица внутри сверх-
проводника оказывается покрыта тонким слоем
изолятора и на сверхпроводимость влияет только
магнитное поле частицы. Тем не менее при опре-
деленных условиях была экспериментально про-
демонстрирована эффективность ферромагнит-
ных дефектов и предпринимались попытки объ-
яснить механизм пиннинга в таких системах. В
работах [13, 14] была аналитически рассчитана
сила взаимодействия сферической (или эллипсо-
идальной [14]) ферромагнитной частицы с пря-
мой вихревой нитью, показано усиление пин-
нинга по сравнению с немагнитными дефектами.
Существует также большое число эксперимен-
тальных работ [15, 16], показывающих усиление
или подавление пиннинга магнитными частица-
ми (в работе [15] использовали взвесь наночастиц
железа в сплаве Hg–13% In, в более поздних – не-
посредственно магнитные частицы, помещенные
внутрь сверхпроводника, такого как MgB2). Сле-
дует отметить, что большинство работ по исследо-
ванию влияния ферромагнетизма на магнитные
свойства сверхпроводника носит эксперименталь-
ный характер. С другой стороны, существуют ана-
литические решения, но полученные только для
некоторых типичных частных случаев и неприме-
нимые в случае произвольных конфигураций
магнитных дефектов.

Высокотемпературные сверхпроводники –
материалы с ярко выраженной анизотропией.
Данная характеристика влияет на жесткость вих-
ревой нити в образце, что влияет на подвижность
и взаимодействие вихрей и, следовательно, на



468

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 5  2021

КАШУРНИКОВ и др.

фазовую диаграмму сверхпроводника. Фактиче-
ски, ВТСП являются слоистыми структурами, в
которых сверхпроводящие слои (отождествляе-
мые с плоскостями CuO2) чередуются со слоями,
обладающими слабой сверхпроводимостью (или
практически несверхпроводящими), отождеств-
ляемыми с промежуточными интеркалирующи-
ми областями.

Важен также случай, когда магнитное поле на-
правлено под некоторым углом к сверхпроводя-
щим плоскостям. Здесь реализуются сложные
структуры, состоящие из абрикосовских и джо-
зефсоновских вихрей. В экспериментах наблюда-
ются немонотонные зависимости критического
тока сверхпроводника от наклона магнитного по-
ля, при этом на данных зависимостях наблюдают-
ся дополнительные максимумы при углах, отлич-
ных от 0 и π/2, не имеющие удовлетворительного
объяснения.

Как уже было упомянуто выше, слоистый вы-
сокотемпературный сверхпроводник в смешан-
ном состоянии представляет собой сложную си-
стему с большим числом степеней свободы. На-
личие значительного числа взаимодействующих
друг с другом и с дефектами вихревых нитей за-

трудняет аналитическое описание системы в
условиях (в общем случае) произвольного рас-
пределения дефектов и при произвольном изме-
нении внешних параметров. Поэтому особый ин-
терес приобретают методы численного моделиро-
вания вихревых состояний в ВТСП, такие как
Монте-Карло и молекулярная динамика. Данные
методы позволяют рассчитывать физические ха-
рактеристики системы в широком диапазоне раз-
личных параметров и показали свою эффектив-
ность при исследовании вихревых структур в
ВТСП (фазовые переходы, классическое и кван-
товое плавление [17–21]), при расчете намагни-
ченности, токонесущих характеристик и струк-
турных переходов в случаях хаотического и пери-
одического распределения дефектов [22–28].

Обзор построен следующим образом. В разд. 2
поясняются основные понятия, связанные с
вихревой решеткой. В разд. 3 и 4 описывается
реализация методов молекулярной динамики и
Монте-Карло в применении к вихревой системе
и результаты расчетов в отсутствие магнитных
дефектов, разд. 4 и 5 посвящены теоретическим
и экспериментальным данным по композитным
структурам ферромагнетик-сверхпроводник. В
заключении кратко сформулированы основные
результаты.

ОСНОВНЫЕ ПОНЯТИЯ

Сверхпроводник второго рода в магнитном поле.
Прежде чем переходить к рассмотрению исследо-
ваний, направленных на улучшение технических
характеристик сверхпроводящих образцов, опи-
шем вкратце магнитные свойства сверхпровод-
ников второго рода. Для сверхпроводников ха-
рактерно наличие эффекта Мейсснера – полного
выталкивания магнитного поля из объема сверх-
проводника. Магнитное поле проникает в сверх-
проводник только на небольшую глубину λ от по-
верхности – лондоновская глубина проникнове-
ния (рис. 1). Согласно теории Гинзбурга–Ландау,
для сверхпроводников второго рода характерна
отрицательная энергия границы раздела между
нормальной и сверхпроводящей фазами, так что в
магнитном поле при определенных условиях им
выгодно расслоиться на области сверхпроводя-
щей и нормальной фаз. У этих сверхпроводников
отсутствует полный эффект Мейсснера: магнит-
ное поле экранируется сверхпроводником, но толь-
ко до определенного значения, называемого пер-
вым критическим полем Hc1. Согласно точному

расчету,  [29]. Выше этого

значения сверхпроводник переходит в смешанное
состояние (см. фазовую диаграмму на рис. 2), и маг-
нитное поле проникает в образец в виде квантов
магнитного потока – вихрей Абрикосова, вытя-

( )Φ= κ +
πλ

0
c1 2 ln 0.50

4
H

Рис. 1. Проникновение магнитного поля в сверхпро-
водник.

B = 0

B

λ
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нутых вдоль направления внешнего поля. Каж-
дый вихрь имеет нормальную сердцевину, в кото-
рой сверхпроводящий параметр порядка ψ суще-
ственно подавлен и в центре вихря равен 0.
Структура изолированного вихря показана на
рис. 3. Магнитное поле вихря спадает на расстоя-
нии порядка λ; полный магнитный поток, свя-
занный с отдельным вихрем, равен  =

=  В области радиусом порядка
длины когерентности ξ от центра вихря сверхпро-
водящий параметр порядка существенно подав-
лен (рис. 3). Параметр Гинзбурга–Ландау κ = λ/ξ
определяет род сверхпроводника. Сверхпровод-
ники второго рода характеризуются параметром

 первого –  Случай  яв-
ляется граничным; сверхпроводники, для кото-
рых κ находится вблизи этого значения, форми-
руют т.н. промежуточное смешанное состояние,
при котором области в мейсснеровском состоянии
сосуществуют с вихревой решеткой, вихревыми
цепочками, кластерами и т.д. Интересно, что вбли-
зи граничного значения κ наблюдается притяже-
ние между абрикосовскими вихрями. Следует от-
метить работы [30–32], посвященные системати-
ческому экспериментальному и теоретическому
изучению подобных сверхпроводников. В част-
ности, в [30] получена фазовая диаграмма на
плоскости κ–H (H – внешнее магнитное поле),
включающая гексагональную решетку однокван-
товых вихрей, вихревые кластеры, многокванто-
вые вихри, а также сверхпроводящие островки в
нормальной фазе. Ограничимся далее случаем
κ   (этому условию удовлетворяют боль-
шинство ВТСП), когда в сверхпроводнике в маг-
нитном поле формируется решетка однокванто-
вых абрикосовских вихрей.

Φ = π�0 c e
−× 7 22.07 10 Г см .

κ > 1 2, κ < 1 2 κ = 1 2

@ 1 2

Потенциал взаимного отталкивания пары вих-
рей i и j имеет вид

(1)

где K0 – функция Макдональда, rij – расстояние
между вихрями, d – толщина сверхпроводящего
слоя. При дальнейшем увеличении внешнего по-
ля вихри начинают перекрываться нормальными
сердцевинами, и сверхпроводник полностью пе-
реходит в нормальное состояние. Это поле равно

 и называется вторым критиче-
ским. До значений внешнего поля 
(третье критическое поле) сверхпроводимость со-
храняется в тонком поверхностном слое (рис. 2).

В чистом (бездефектном) сверхпроводнике в
результате взаимного отталкивания вихри об-
разуют гексагональную решетку Абрикосова
(рис. 4). Плотность вихрей n в чистом сверхпро-
воднике однородна по всему образцу, при этом
магнитное поле внутри образца равно  То-
гда намагниченность сверхпроводника в смешан-
ном состоянии определяется как 
где H – внешнее магнитное поле.

Фазовые переходы в вихревой решетке. Плавле-
ние решетки вихрей. Как показывают теоретиче-
ские и экспериментальные исследования, гексаго-
нальная решетка не является единственным состо-
янием вихревой системы в ВТСП. При повышении
температуры в чистых монокристаллах высокого
качества с небольшим числом центров пиннинга
наблюдается плавление вихревой решетки и фа-
зовый переход первого рода “вихревая решетка-
вихревая жидкость” (vortex liquid). Во многих ра-
ботах было убедительно показано, что в присут-

Φ  =  
 λπ λ

2
0

02 2( ) ,
8

ij
ij

r
U r d K

= Φ πξ2
c2 0 2H

=c3 c21.69H H

= Φ0.B n

− π = −4 ,M H B

Рис. 2. Фазовая диаграмма сверхпроводника второго
рода. Область между Hc2 и Hc3 является областью по-
верхностной сверхпроводимости.

Hc1

Hc2

Hc3

H

Tc Tc

Нормальная
фаза

Смешанная фаза

Фаза Мейсснера

Рис. 3. Для изолированного вихря: зависимость маг-

нитного поля H и параметра порядка  от расстоя-
ния до центра вихря.
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ствии дефектов меняется картина фазовых пре-
вращений. При наличии большого количества
центров пиннинга плавление происходит через
фазу вихревого стекла (vortex glass), плавление ко-
торого, в свою очередь, является фазовым пере-
ходом второго рода.

Фазовый переход из вихревой жидкости в вих-
ревое стекло в трехмерном случае имеет 2 призна-
ка [33]: исчезновение линейного сопротивления
и экранировка параллельного ВТСП-слоям маг-
нитного поля. В работе [33] данный фазовый пе-
реход исследовали на примере сверхпроводника
YBCO в наклонном магнитном поле. При силь-

ном пиннинге, когда дефекты случайно распре-
делены в плоскости сверхпроводящего слоя и вы-
тянуты в направлении, перпендикулярном слоям
(колончатые дефекты), наблюдается переход вих-
ревой решетки в фазу Bose glass. В периодической
системе центров пиннинга также возможен фазо-
вый переход вихревая жидкость – вихревое стек-
ло [17]. В этом случае при низкой температуре
плавление имеет 3 стадии: сначала вдали от цен-
тров пиннинга начинает плавиться гексагональ-
ная решетка, далее вокруг дефектов образуются
островки вращающейся решетки, и наконец про-
исходит полный расплав решетки (фаза вихревой
жидкости). Авторы работы [34] разделили твер-
дую фазу под линией плавления вихревой решет-
ки на две: в первой фазе вихри неподвижны (“сла-
боразупорядоченное брэгговское стекло”), во вто-
рой вихри начинают двигаться и впоследствии
превращаются в вихревую жидкость (“сильноразу-
порядоченное джозефсоновское стекло”).

Типичные двумерные вихревые конфигура-
ции, рассчитанные в работе [18], показаны на
рис. 5. Характер плавления несколько различен
при сильном и слабом пиннинге. Сильный пин-
нинг (в случае [18] глубина потенциальной ямы
дефекта в 30 раз превышала глубину для слабого
пиннинга, соответствующую реальным экспери-
ментальным данным) приводит к смещению точ-
ки перехода из гексагональной решетки во вра-
щающуюся в сторону более низких температур и
в целом к расширению температурного диапазо-
на вращающейся фазы. При слабом пиннинге и
низкой температуре наблюдается жесткая гекса-
гональная решетка, однако не все дефекты заня-
ты вихрями (полное заполнение наблюдалось бы

Рис. 4. Гексагональная вихревая решетка (расчет
Монте-Карло).

Рис. 5. Динамика плавления вихревой решетки при сильном пиннинге (глубина дефекта 0.115 эВ). (а) T = 2 K; (б) T =
= 15 K; (в) T = 70 K [18]. Яркость точек соответствует локальной величине магнитного поля. На рис. (a) изображена
гексагональная решетка, наблюдаемая при низкой температуре, на рис. (б) – фаза вращающейся решетки, на
рис. (в) – вихревая жидкость.
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при идеальном соответствии решетки дефектов и
гексагональной решетки вихрей). При повыше-
нии температуры уже все дефекты оказываются
заняты. В случае, если дефекты распределены по
образцу нерегулярно, они “растаскивают” вихре-
вую решетку, ломая ее вдали от себя. При дальней-
шем повышении температуры островки гексаго-
нальной решетки поворачиваются вокруг дефекта
как оси вращения, образуя концентрические кру-
ги. Затем вихри начинают срываться с дефектов,
когерентные области разрушаются и наблюдается
расплавленная вихревая жидкость. Температура
плавления решетки определяется по критерию
Линдемана (сравнение величины среднеквадра-
тичного отклонения вихрей с периодом решет-
ки). Также температуру плавления можно опре-
делить по особенности на температурной зависи-
мости теплоемкости [17].

Инверсная кристаллизация. При определенных
условиях в сверхпроводнике удается наблюдать
достаточно редкое явление – инверсную кристал-
лизацию (упорядочение вихревой системы с по-
вышением температуры, [25]). Инверсную кри-
сталлизацию наблюдали в системах полимеров
[35] и в некоторых магнитных материалах [36]. В
вихревой системе её наблюдали эксперименталь-
но в работе [37] при хаотическом пиннинге. В ря-
де случаев с этим явлением связывают т.н. second
peak на кривой намагниченности сверхпроводни-
ка [37]. В [25] инверсную кристаллизацию наблю-
дали при наличии периодической решетки де-
фектов.

Для моделирования в работе [25] была взята
гексагональная решетка дефектов. Как было по-
казано авторами [38], упорядоченные конфигура-
ции вихрей возникают только при определенном
соотношении между числом вихрей и числом де-
фектов Nv/Nd, а именно Nv/Nd = 1, 2, 3, 4, 7, 9, 12,
13, 16, 19, 21, 25, 28. Авторы [25] наблюдали пики
на численно рассчитанной кривой намагничен-
ности сверхпроводника (рис. 6) при некоторых
значениях этого соотношения (Nv/Nd = 2, 3, 4). При
увеличении внешнего магнитного поля сформиро-
вавшаяся жесткая решетка вихрей препятствует
проникновению в образец новых вихрей, что при-
водит к возрастанию намагниченности. При даль-
нейшем росте поля вход дополнительных вихрей
становится возможен, упорядоченная структура
разрушается и намагниченность падает. Таким
образом, упорядоченная структура наблюдается в
основании пика на кривой намагниченности.
При увеличении температуры уменьшается поле
перегрева мейсснеровского состояния и кривые
намагниченности идут ниже. При этом пики сме-
щаются в сторону более слабых полей, а их вели-
чина уменьшается до полного сглаживания. По-
скольку положение пиков меняется с температу-
рой, возможна ситуация, когда область убывания

при низкой температуре совпадет с основанием
пика при более высокой температуре. Тогда при
повышении температуры удается наблюдать ин-
версную кристаллизацию. Подбирая глубину по-
тенциальной ямы дефектов, можно создать усло-
вия для появления данного эффекта. Пики на
кривой намагниченности наблюдали и в случае
наличия ферромагнитных дефектов [39].

Плавление вихревой решетки представляло
серьезный интерес в 2000-е гг. [38–44]. Так, ис-
следовали квантовое плавление вихревой решет-
ки [38], фазовую диаграмму YBCO с колончаты-
ми дефектами в магнитном поле, перпендикуляр-
ном направлению дефектов [33], измеряли
транспортные характеристики YBCO в поле, па-
раллельном сверхпроводящим слоям [41]. Плав-
ление решетки вихрей исследовали и в более
поздних работах – как численно (методом моле-
кулярной динамики [45–47]), так и эксперимен-
тально [48]. В [48] исследовали плавление вихре-
вой решетки в органическом квазидвумерном
ВТСП. Численные расчеты проводят уже для стоп-
ки сверхпроводящих плоскостей с учетом межслое-
вого взаимодействия.

Резистивное состояние сверхпроводника. Как
уже было упомянуто во введении, в присутствии
транспортного тока j на вихри действует сила

 Если сила тока превышает критиче-
скую величину (обусловленную эффективностью
закрепления вихрей на дефектах), наблюдается

[ ]= 0 .cf jΦ

Рис. 6. Кривые намагниченности ВТСП с гексаго-
нальной решеткой точечных дефектов при разных
температурах: 1 – T = 1 K, 2 – T = 5 K, 3 – T = 10 K.
Стрелкой показано магнитное поле, при котором на-
блюдается инверсная кристаллизация вихревой си-
стемы [25]. По вертикальной оси отложена намагни-
ченность –4πM = H–B.
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течение вихревой решетки, что означает потери
энергии в сверхпроводнике и переход его в рези-
стивное состояние. Когда вихри закреплены на
дефектах, линии тока обтекают их сердцевины,
однако при движении вихрей картина меняется.

К диссипации энергии приводят два механиз-
ма [49]. Первый механизм связан с тем, что, дви-
гаясь через образец, вихри пересекают линии то-

ка (модель Бардина–Стефана, [50]). Следова-
тельно, через нормальную сердцевину вихря
протекает часть транспортного тока. Это возмож-
но только если в сердцевине вихря присутствует
электрическое поле. Следовательно, в ней отлич-
на от нуля и мощность тепловыделения Ej. Вто-
рой механизм связан с тем, что, когда вихрь про-
ходит через какую-либо точку образца, в ней про-
исходит фазовый переход из сверхпроводящего
состояния в нормальное или наоборот. Известно,
что такой процесс является обратимым и не со-
провождается диссипацией энергии, но только
если он происходит бесконечно медленно. По-
скольку скорость вихрей конечна, часть разности
свободных энергий нормального и сверхпроводя-
щего состояний переходит в тепло. Возникшее
течение магнитного потока по закону электро-
магнитной индукции создает электрическое поле
E. Пусть v – установившаяся скорость течения
вихрей в направлении силы Лоренца (перпенди-
кулярно транспортному току и полю). Работа в
единицу времени, затраченная внешним источ-
ником на перемещение вихрей, равна FLv, где FL –
плотность силы Лоренца. Это и есть та энергия,
которая выделяется в единице объема сверхпро-
водника в единицу времени,  Так как

 то  Можно определить со-
противление течения потока  Оценка
скорости течения вихрей (см., напр., [51]) дает

 см/с (при поле внутри сверхпровод-

ника B ~ 1000 Гс и напряженности электрическо-
го поля E ~ 1 мкВ/см).

Так как движение вихрей сопровождается дис-
сипацией энергии, то можно считать, что вихри
движутся в вязкой среде, и ввести коэффициент
вязкого трения η:  где fтр – сила трения,
действующая на один вихрь, движущийся со
скоростью v. Расчеты инертной массы электро-
на, выполненные в работах [52, 53], дают значе-
ние ~103 me на единицу длины вихря, что означа-
ет время релаксации для вихря менее 10–12 с и дает
возможность пренебречь в уравнении движения
массой вихря. Таким образом,  откуда

 или  где ρn – удель-
ное сопротивление в нормальном состоянии. Ти-
пичные вольт-амперные характеристики (ВАХ)
ВТСП, рассчитанные в работе [17], показаны на
рис. 7. Видно, что при возрастании концентрации
дефектов и приближении температуры к крити-
ческой ВАХ выпрямляется, демонстрируя омиче-
ское поведение. Начальная часть вольт-амперных
характеристик в двойном логарифмическом мас-
штабе строго линейна, что указывает на наличие
крипа магнитного потока. Крип магнитного по-
тока, приводящий к явлениям релаксации тока и
намагниченности в ВТСП, наблюдается в широ-

=L .F Ejv

=L ,F jB c = .E B cv

ρ =f .E j

−= 2~ 10cE
B

v

= −ηтр ,f v

+ =тр L 0,f f

ρ = Φ η2
f 0B c ρ = Φ η2

n 0 c2 ,H cРис. 7. Типичные ВАХ ВТСП (a) при фиксированной
температуре и различном числе дефектов и (б) при
фиксированном числе дефектов и различной темпе-
ратуре [17].
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ком интервале j < jc. Теория и эксперименты, свя-
занные с данным явлением, изложены в исчер-
пывающем обзоре [54]. Наличие области термо-
активированного течения магнитного потока
подтверждается также расчетами зависимости
дифференциального сопротивления от темпера-
туры [17]. Поведение ВАХ, как показывают расче-
ты, зависит от фазового состояния системы. На
рис. 7б можно видеть две группы зависимостей,
разделенных температурной границей Tm2 = 70 K:
при T < Tm2, как показывает визуальный анализ
распределения вихревой плотности, реализуется
вращающаяся решетка, а при T > Tm2 – вихревое
стекло.

Трехмерный анизотропный сверхпроводник. Вих-
ревая решетка в магнитном поле, параллельном оси
анизотропии. В общем случае сверхпроводники
второго рода являются анизотропными вещества-
ми, что еще больше усложняет вихревую решетку.
Анизотропия означает зависимость эффективной
массы электрона от направления в кристалле.
Большинство известных ВТСП имеют слоистую
структуру, представляющую собой стопку сверх-
проводящих плоскостей CuO2, разделенных изо-
лирующими промежутками. Структура вихревой
решетки определяется соотношением двух пара-
метров: длины когерентности в направлении,
перпендикулярном слоям, и расстоянием между
слоями [55].

Согласно [51], первое уравнение Гинзбурга–
Ландау для анизотропного сверхпроводника име-
ет вид:

(2)

где 1/m – тензор эффективной массы электро-
на. При этом mc – эффективная масса вдоль оси
c, mab – эффективная масса в плоскости ab.

 – длина когерентности вдоль
i-й оси. Соотношение для термодинамического
критического поля может быть записано в виде:

 Следует отметить, что λi
описывает затухание экранирующих сверхпрово-
дящих токов вдоль i-й оси, а не магнитного поля,
параллельного i-й оси. Радиус сердцевины (кора)
абрикосовского вихря в магнитном поле, направ-
ленном вдоль оси a, в анизотропном случае будет
ξab в плоскости ab и ξc в направлении c (рис. 8).
Второе критическое поле:

(3)

Так как Hc1 ~ 1/λ, параметр анизотропии γ
определяется следующим образом:

(4)
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Значение γ для YBCO составляет ~7, для BSCCO
γ ~ 150. Угловая зависимость второго критическо-
го поля имеет вид

(5)

где θ – угол между направлением магнитного по-
ля и плоскостью ab.

Поскольку  вблизи Tc
теория Гинзбурга–Ландау в анизотропном преде-
ле справедлива всегда. Однако при понижении
температуры длина когерентности уменьшается
и, как показывает соответствующий расчет, при
T*, таком, что  где ds – расстояние
между сверхпроводящими плоскостями, Hc2 рас-
ходится и наблюдается 3D–2D-переход. Такой
слоистый сверхпроводник описывается моделью
Лоренса–Дониака [56], в которой вторая произ-
водная параметра порядка вдоль оси, перпенди-
кулярной плоскостям, заменяется разностью
сверхпроводящих волновых функций в соседних
слоях. Свободная энергия в этой модели:

(6)

Варьирование по  дает уравнение Лоренса–
Дониака:

(7)

Вихревая нить в таком квазидвумерном сверх-
проводнике может быть представлена в виде стоп-
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Рис. 8. Схематическое изображение вихря с магнит-
ным потоком вдоль оси a.
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ки взаимодействующих слоевых вихрей – пан-
кейков (рис. 9). Панкейки в соседних слоях свя-
заны джозефсоновским взаимодействием, его
величина определяет жесткость вихревой нити.
Исследование влияния анизотропии на свойства
сверхпроводника приобретает важное значение,
поскольку могут быть созданы слоистые струк-
туры, анизотропией которых можно управлять.
В классической работе [57] наблюдали 3D–2D-
переход в слоистой структуре N–bGe. Системати-
чески увеличивая толщину слоя Ge и определяя
температурную зависимость Hc2, авторы выявили
следующие случаи: 1) анизотропный 3D-слу-
чай,  2) 2D-случай 
3) 3D–2D-переход, при котором 

вблизи Tc при  и переходит в 
при понижении температуры, где ξc становится
меньше ds. Стоит отметить также работы [58, 59], в
которых была продемонстрирована зависимость
критической температуры YBCO в слоистой
структуре YBCO–PrBCO от толщины изолирую-
щего PrBCO. Аналогичные результаты были полу-
чены авторами [58] для сверхпроводящих слоев
Mo77Ge23, разделенных слоями изолирующего Ge.

Вихревая решетка в слоистом ВТСП в наклонном
поле. Впервые вихрь в одиночном сверхпроводя-
щем слое толщиной много меньше глубины про-
никновения магнитного поля рассмотрел Pearl [60]
в 1964 г. В случае тонкой пленки экранирующие то-
ки могут существовать только в тонким слое тол-
щины  в то время как магнитное поле распре-

( )−c2 c~ ;H T T ( )− 1 2
c2 c~ ,H T T

( )−c2 c~H T T

ξc sd@ ( )− 1 2
c2 c~H T T

λ,d !

делено во всем трехмерном пространстве. Поэтому
экранировка оказывается слабее, а эффективная
длина экранировки (совпадающая с эффективным
размером вихря)  [51, 61]. Позднее Clem
[62] рассмотрел стопку таких плоскостей. Если
сверхпроводящий слой содержит один панкейк с
квантом потока  то с использованием ре-
шения Pearl, можно рассчитать величину сверхпро-
водящих экранирующих токов Kϕ (в цилиндриче-
ских координатах) и энергию взаимодействия двух
панкейков:

(8)

(9)

где H, Y – функция Струве и функция Бесселя
второго рода соответственно. В предельных слу-
чаях энергия взаимодействия принимает вид (10).
За ρ обозначено расстояние между центрами вих-
рей в плоскости слоя.

Магнитное поле двумерного вихря в тонкой
пленке показано на рис. 10a. Для одиночного
панкейка в стопке сверхпроводящих плоскостей
соответствующий расчет дает уравнение (11) для
слоя, в котором находится панкейк (n = 0), и
уравнение (12) для остальных слоев (n ≠ 0). Здесь

 и 

(10)

(11)

(12)

Магнитное поле b, создаваемое вихрем во всем
пространстве, определяется уравнением (13) и
показано на рис. 10б. Здесь  – характерная дли-
на, на которой затухают токи, текущие в плоско-
сти сверхпроводящих слоев:

(13)

Магнитные поля отдельных слоевых вихрей
(панкейков), просуммированные по бесконечной
стопке расположенных строго друг под другом
панкейков, дают магнитное поле 
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Рис. 9. Вихрь в слоистом сверхпроводнике.
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(K0 – функция Макдональда), как для прямой
вихревой нити; r – расстояние до центра вихря. В
рамках данной модели Clem также рассчитал
приращение энергии прямой стопки панкейков
при смешении одного из них на расстояние r от
оси вихревой нити (где C = 0.5772 – постоянная
Эйлера):

(14)
Этот результат использован при моделирова-

нии трехмерной вихревой решетки слоистого
ВТСП [63–65] в качестве приближенного выра-
жения для энергии межслоевого электромагнит-
ного взаимодействия панкейков.

Если магнитное поле параллельно сверхпро-
водящим слоям, то в межплоскостных промежут-
ках рождаются джозефсоновские вихри (рис. 11a).
Clem в работе [66] рассчитал магнитное поле, раз-
ность фаз между СП-слоями и экранирующие то-
ки, связанные с этим вихрем (рис. 11б), а также

( )[ ]ρ = Φ π Λ + ρ λ + ρ λ2 2
0 0( ) 4 ln( 2 ) K ( ) .ab abU C

коэффициент вязкости при движении джозефсо-
новского вихря под действием транспортного то-
ка. Транспортные свойства сверхпроводника с
джозефсоновскими вихрями исследовали также в
[67, 68]. Рассматривая ВТСП как бесконечную
стопку джозефсоновских переходов [66] (см. так-
же [69]), можно получить магнитное поле (на
больших расстояниях от оси вихря):

(15)

Clem также рассчитал первое критическое поле
и собственную энергию на единицу длины джо-
зефсоновского вихря:

(16)
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Рис. 10. (а) Магнитное поле, создаваемое во всем про-
странстве уединенным панкейком в тонкой сверх-
проводящей пленке, (б) магнитное поле, создаваемое
уединенным панкейком в стопке сверхпроводящих
плоскостей [62].
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Рис. 11. (a) Схематическое изображение джозефсо-
новского вихря и (б) зависимость разности фаз между
СП-слоями Δγ0 и z-компоненты тока от координаты
y, отсчитанной вдоль СП-слоев [66]. На рис. (а) маг-
нитное поле перпендикулярно плоскости рисунка.
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В отсутствие дефектов и абрикосовских вих-
рей джозефсоновские вихри образуют гексаго-
нальную решетку.

Существенно более разнообразные вихревые
конфигурации наблюдаются в наклонном маг-
нитном поле [70–76]. В присутствии компоненты
поля, параллельной сверхпроводящим плоскостям,
может реализоваться решетка изогнутых вихрей
(kinked lattice), цепочки наклонных вихрей (tilted
vortex chains), пересекающиеся решетки абрико-
совских и джозефсоновских вихрей. Цепочка
представляет собой двумерный массив панкейков
с направлением магнитного потока, перпендику-
лярным сверхпроводящим слоям. При более
сильном магнитном поле в плоскости слоя це-
почки могут быть окружены полосами регуляр-
ной вихревой решетки. Разнообразие вихревых
конфигураций обусловлено существованием двух
принципиально различных типов взаимодей-
ствия панкейков в соседних слоях – джозефсо-
новского и электромагнитного. Как показывает
расчет [71], структура вихревой решетки в слои-
стом ВТСП определяется параметром 
представляющим собой соотношение лондонов-
ской λ и джозефсоновской  длин. Здесь γ –
параметр анизотропии, ds – расстояние между
сверхпроводящими плоскостями [71]. Можно
выделить два предельных случая: сильно анизо-
тропный предел (α < 0.4) и умеренно анизотроп-
ный (α > 0.7). При больших α реализуется решетка
наклонных абрикосовских вихрей, при малых – пе-
ресекающиеся взаимодействующие решетки аб-

α = λ λJ ,

λ = γJ d

рикосовских и джозефсоновских вихрей. Работа
[71] посвящена исследованию вихревой структу-
ры при промежуточных величинах α = 0.25–0.4,
когда один предельный случай переходит в дру-
гой и наблюдаются цепочки из джозефсоновских
и абрикосовских вихрей. Расчет показывает воз-
можность двух фазовых переходов. Фазовый пере-
ход между цепочками вихрей и решеткой наклон-
ных вихрей при уменьшении межвихревого рас-
стояния a реализуется при α ~ λJ и α = 0.4–0.65
(рис. 12). При малой плотности вихрей и повыше-
нии перпендикулярной слоям компоненты поля
оно проникает в сверхпроводник в виде кинков
джозефсоновских вихрей. Результаты численных
расчетов могут быть суммированы на фазовых
диаграммах, одна из них показана на рис. 13 [71].

Теоретические исследования показывают, что
между изогнутыми вихрями возникает притяже-
ние [76]. В отдельных случаях наблюдаются более
сложные структуры, такие как вихревые молеку-
лы [76].

В магнитном поле, направленном под малым
углом к слоям, наблюдается еще один тип фазо-
вого перехода: lock-in transition [72]. При опреде-
ленном критическом значении перпендикуляр-
ной компоненты становятся возможны изгибы
джозефсоновских вихрей (кинки). В идеальной
гексагональной решетке джозефсоновских вихрей
одиночный кинк существовать не может, посколь-
ку с ним связана бесконечная энергия. Поэтому
элементарным объектом проникновения магнит-
ного поля является сдвиг всей решетки (kink wall).
Величина перпендикулярного критического поля,

Рис. 12. Зависимость максимального смещения панкейков umax (определено на вставке) от α. N – число слоев. Кон-
фигурации абрикосовских (красные круги) и джозефсоновских вихрей (зеленые горизонтальные линии) при разных
α: слабодеформированная цепочка α = 0.25, сильнодеформированная цепочка α = 0.4, модулированная наклонная
цепочка α = 0.46, решетка наклонных вихрей Абрикосова α = 0.55 [71].
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при котором появляются кинки джозефсоновских
вихрей:

(17)

где Hx – параллельная компонента поля.
Оценка этого поля для типичных параметров

ВТСП на основе висмута составляет Hx ~ 103 Э (γ =
= 100). Данные результаты получены в работe
[72], где в рамках модели Лоренса–Дониака вы-
полнены расчеты энергии вихревой решетки ани-
зотропного сверхпроводника. Цепочки из джо-

 Φ γ=  πλ  

0 c2
lock-in 2 ln ,

2 x

HH
H

зефсоновских и абрикосовских вихрей удавалось
также наблюдать в экспериментах [61, 77]. На
экспериментальных вихревых картинах видно,
что абрикосовские вихри располагаются вдоль
джозефсоновских, образуя цепочки. Кроме того,
наблюдаются и абрикосовские вихри, не закреп-
ленные на джозефсоновских и расположенные
вне цепочек. Изображения, полученные в работе
[61] с помощью сканирующей холловской маг-
нитометрии, показаны на рис. 14. Моделирова-
ние методом молекулярной динамики [61] дало
похожие результаты.

В наклонном поле наблюдаются максимумы
на угловых зависимостях критического тока при
углах, отличных от 0 и π/2 (см, напр., [78]; углы
отсчитываются от нормали к поверхности образ-
ца, рис. 15) Максимумы при углах 0 и π/2 наблюда-
ются всегда и объясняются, как правило, пиннин-
гом вихрей на колончатых дефектах и межплос-
костных промежутках, добавочные максимумы
пока не находят однозначного объяснения.

ЧИСЛЕННОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ –
МЕТОД МОНТЕ-КАРЛО

Одним из наиболее мощных методов, позволяю-
щих моделировать магнитные свойства сверхпро-
водника в смешанном состоянии, является метод
Монте-Карло. С его помощью удается воспроиз-
водить кривые намагниченности сверхпровод-
ника, исследовать плавление вихревой решетки.
Также данный метод позволяет моделировать
перемагничивание сверхпроводника собствен-

Рис. 13. Фазовая диаграмма [71]. Красная сплошная
линия показывает фазовый переход в состояние на-
клонных цепочек вихрей. Пунктирная линия – мак-
симальное равновесное расстояние.
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Рис. 14. Последовательные вихревые конфигурации, полученные при увеличении поля, параллельного СП-слоям, от

0 до 55 Гс. Размер каждой фотографии  [61]. В нулевом параллельном поле наблюдаются свободные абри-
косовские вихри, при увеличении параллельной компоненты появляются джозефсоновские вихри, и абрикосовские
располагаются вдоль них, образуя цепочки.
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ным полем транспортного тока и рассчитывать
вольт-амперные характеристики. При этом рас-
четы могут быть выполнены при произвольной
конфигурации центров пиннинга и произволь-
ном внешнем магнитном поле. Ограничения ско-
рости расчетов определяются только быстродей-
ствием и размером оперативной памяти компью-
тера. Далее будут последовательно рассмотрены
работы, посвященные моделированию Монте-
Карло, начиная от первых расчетов, использую-
щих NVT-ансамбль, до современных, моделиру-
ющих трехмерный анизотропный ВТСП с пере-
менным числом вихрей.

NVT-ансамбль. Впервые метод Монте-Карло
для моделирования решетки вихрей в ВТСП был
применен в работе [18]. Первые расчеты были вы-
полнены для сверхпроводящей пластины с пери-
одическими граничными условиями по всем на-
правлениям и с фиксированным числом вихрей.
В качестве образца выступала двумерная система,
имитирующая один слой висмутового ВТСП.
Межплоскостное взаимодействие в сверхпровод-
нике становится несущественным, когда вслед-
ствие температуры или под действием магнитно-
го поля вихревая нить распадается на отдельные
панкейки в слоях, и в сверхпроводнике наблюда-
ется фазовый 3D–2D переход. В таком состоянии
теряется корреляция между панкейками в сосед-
них слоях, и двумерная вихревая система ведет
себя достаточно независимо, так что результаты
можно считать усредненным откликом всего
сверхпроводника. Отказ от межплоскостного вза-
имодействия не искажает результаты и в другом
предельном случае – когда наблюдается близкая
к идеальной корреляция между панкейками в
вихревых нитях (это прежде всего достижимо в
ВТСП с малой анизотропией, таких как YBCO).

В первых расчетах рассматривали двумерную
систему абрикосовских вихрей в виде модельных
взаимодействующих частиц, расположенных на
прямоугольной периодической сетке. Дискрет-
ность сетки выбирается таким образом, чтобы ее
период был много меньше периода вихревой ре-
шетки. Модельный гамильтониан имеет вид:

(18)

(19)

Здесь Up(ri) – энергия взаимодействия вихря с
дефектом на узле i, ni – число заполнения вихрей
на i-м узле пространственной сетки, d – толщина
одного сверхпроводящего слоя, ri и rj – радиус-век-

торы вихрей,  – глубина
проникновения магнитного поля при температу-
ре T. Метод позволяет вычислять физические ве-
личины при фиксированном числе частиц, объе-
ме и температуре (NVT-ансамбль).

Для определенности в расчетах были выбраны
параметры, близкие к параметрам ВТСП на осно-
ве висмута Bi2Sr2CaCu2O7 – δ: d = 0.27 нм, λ(T = 0) =
= 180 нм, Tc = 84 K. Величина внешнего поля со-
ставляла B ~ 0.1 T, что соответствует реальным
масштабам индукции поля, при которых в висму-
товых ВТСП наблюдается плавление вихревой
решетки. Расчеты выполнялись на плоской про-
странственной сетки размером 200 × 200 с пери-
одическими граничными условиями. Реальную
концентрацию вихрей, соответствующую дан-
ному магнитному полю B, воспроизводили пу-
тем изменения цены деления пространственной
сетки. Двумерную концентрацию дефектов выби-
рали ~(1010–1011) см–2. Для исследования плавле-
ния вихревой решетки в расчете воспроизводили
теплоемкость как функцию температуры, рассчи-
танную через флуктуацию внутренней энергии:

(20)

Примеры расчета теплоемкости для опреде-
ления температуры плавления показаны на
рис. 16 [17].

Двумерная модель с переменным числом вихрей.
Трудности описанной модели были устранены
авторами работ [23–25]. В разработанной ими мо-
дели границы образца в направлении x являлись
источниками вихрей, на расстоянии глубины
проникновения от границы текли мейсснеров-
ские токи. Кроме того, авторы отказались от ис-
пользования пространственной сетки, так что ко-
ординаты частиц-вихрей в процессе расчета мог-
ли меняться непрерывно. Модель включает
парное взаимодействие вихрей, а также взаимо-

≠ =
= +  p

1

1 ( , ) ( ) ,
2

N N

i j i j i i
i j i

H H r r n n U r n

− Φ=  λπ λ  

2
0

02 2( , ) K .
( )8 ( )

i j
i j

dH r r
TT

r r

( ) ( ) ( )λ = λ − 3.3
c0 1T T T

−
=

22

2 .
E E

C
T

Рис. 15. Угловые зависимости критического тока от
магнитного поля YBCO при различных флюенсах об-
лучения. Заметим, что направление облучения не
совпадает с направлением, в котором наблюдаются
дополнительные максимумы [78].
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действие вихрей с дефектами, мейсснеровским и
транспортным токами и отражениями вихрей от
границы образца. Последние два взаимодействия
естественным образом формируют барьер Бина–
Ливингстона, позволяя воспроизводить проник-
новение вихрей с границы без искусственных до-
пущений.

Термодинамический потенциал Гиббса систе-
мы с переменным числом вихрей-панкейков с уче-
том всех взаимодействий имеет следующий вид:

(21)

где  – собственная
энергия вихря, ξ(0) – длина когерентности при
T = 0; Nz – число панкейков в плоскости z; второй
член описывает парное взаимодействие вихрей,
третий – взаимодействие вихрей с центрами пин-
нинга, четвертый – с поверхностью и мейссне-
ровским током; rij и rip – модули радиус-векторов,
соединяющих два вихря и вихрь с центром пиннин-
га соответственно, Np – количество центров пин-
нинга в образце,  где  –
квант магнитного потока. Панкейки в плоскости
взаимодействуют с дальнодействующим потенциа-
лом, имеющим вид (19).

Взаимодействие вихря с границей складывает-
ся из взаимодействия со своим изображением и
изображениями других вихрей и с мейсснеров-
ским и транспортным током. Взаимодействие
панкейка, находящегося на расстоянии r от гра-
ницы, со своим зеркальным отражением для пла-
стины шириной Lx записывается в виде:

(22)

Таким же образом учитывается взаимодей-
ствие с изображениями других панкейков (выра-
жение справедливо только для достаточно широ-
кой пластины):

(23)

Энергия взаимодействия с мейсснеровским
током совпадает с работой силы Лоренца по пере-
мещению вихря от границы вглубь образца и в
случае присутствия одновременно внешнего маг-
нитного поля и транспортного тока определяется
уравнением (24) [26–28].

Выражение для тока j соответствует случаю,
когда образец перемагничивается током и внеш-
ним полем. H0 – внешнее магнитное поле,
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 – поле на поверхности сверхпровод-
ника, созданное транспортным током, начало ко-
ординат берется в центре симметрии образца [51].

Энергия взаимодействия с центром пиннинга
при расчете с использованием пространственной
сетки выбрана в виде 
При этом Up(ri, T = 2 K) = –3.5 мэВ, что близко к
реально наблюдаемым в ВТСП значениям [23]. В
случае отказа от пространственной сетки энергия
взаимодействия вихря с областью с понижен-
ным параметром порядка имеет вид потенциаль-
ной ямы размером ~ξ [26], определяемой урав-
нением (25), где α – параметр, характеризующий
глубину потенциальной ямы, rij – расстояние
между вихрем i и дефектом j:

(24)
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Рис. 16. Зависимость теплоемкости от температуры
при различной глубине и концентрации (вставка) де-
фектов [17].
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(25)

В данной модели используется стандартный
метод Монте-Карло в сочетании с алгоритмом
Метрополиса для большого канонического ан-
самбля. Термодинамический расчет (каким явля-
ется расчет Монте-Карло) не дает возможности
моделировать реальную динамику системы. Од-
нако в ходе воспроизведения процесса перемаг-
ничивания система перемещается от одной точки
кривой намагниченности к другой за конечное
число шагов. Таким образом, каждому шагу Мон-
те-Карло может быть поставлен в соответствие не-
который промежуток времени. Этот факт и позво-
ляет некоторым образом воспроизводить эволю-
цию системы во времени. В рамках этого подхода
можно получить основные экспериментальные
результаты: необратимые петли перемагничива-
ния, остаточную намагниченность и т.д.

Расчет транспортных характеристик. В модель с
фиксированным числом вихрей и периодически-
ми граничными условиями по всем направлени-
ям транспортный ток вводили путем добавления
в гамильтониан слагаемого, обусловленного
действием силы Лоренца на каждый вихрь. При
этом при элементарном перемещении вихря
вдоль оси x из общей энергии вычитали слагае-
мое  (если направление перемеще-
ния совпадало и с направлением силы Лоренца),
и такое же слагаемое добавляли, если направле-
ние перемещения было противоположно силе
Лоренца. Возникающее на границах образца на-
пряжение  где  – дрейфовая ско-
рость вихрей в направлении оси x (транспортный
ток направлен вдоль оси y), B – внешнее магнит-
ное поле, X – смещение центра масс вихревой ни-
ти за единичное время τ. За единицу времени
условно был выбран один шаг Монте-Карло, т.е.
имеется неопределенность в выборе шкалы вре-
мени. Эта неопределенность устраняется норми-
ровкой расчетных результатов на реальные экс-
периментальные ВАХ. Заметим, что данный ме-
тод не принимает во внимание вихри, рожденные
собственным полем транспортного тока, и содер-
жит допущение, что плотность транспортного то-
ка постоянна вдоль сечения сверхпроводника.
Также данный метод не позволяет рассчитывать
равновесное число вихрей в сверхпроводнике при
данном внешнем поле, т.е. не позволяет рассчи-
тать кривую намагниченности. Данным методом
были выполнены расчеты, связанные с плавлени-
ем вихревой решетки, а также с переходами из
гексагональной решетки во вращающуюся и вра-
щающейся решетки в вихревую жидкость.

Вольт-амперные характеристики в модели с
границей рассчитывали методом, развитым авто-
рами работы [26]. Когда величина транспортного

 = −α − + ξ ξ 
p
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тока превосходит критическую, начинается тече-
ние вихрей к центру образца, при этом в сверх-
проводнике индуцируется электрическое поле E.
Как только в центре образца происходит анниги-
ляция пары вихрь – антивихрь, два новых вихря
противоположных знаков появляются у противо-
положных границ. Таким образом, энергия, вы-
делившаяся при аннигиляции, равна работе силы
Лоренца по перемещению вихрей от границы к
центру. Джоулево тепло Q можно получить сум-
мированием вкладов всех аннигилировавших за
определенное число шагов Монте-Карло пар.
Напряженность поля E определяется из соотно-
шения  Ввиду отсутствия в расчете
реального времени результат необходимо нор-
мировать на экспериментальные вольт-ампер-
ные характеристики, причем критический ток
соответствует напряженности поля в образце
E = 1 мкВ/см. Гистерезисные потери на перемаг-
ничивание рассчитываются как площадь петли
перемагничивания [27]. В работе [27] были рас-
считаны зависимости потерь от амплитуды пере-
менного тока и продемонстрирована точка, в ко-
торой происходит смена гистерезисных потерь на
транспортные. С помощью моделирования мето-
дом Монте-Карло удалось объяснить наблюдае-
мое в эксперименте (см., напр., [10, 28] и ссылки
в них) подавление критического тока при росте
концентрации дефектов [28]. Эффект объясняет-
ся “выполаживанием” результирующего потенци-
ала дефектов при перекрытии их потенциальных
ям и наблюдается при двумерной концентрации
дефектов >1012 см–2. Также было продемонстирова-
но, что снижение критической температуры де-
фектного сверхпроводника уменьшает критиче-
ский ток, однако не дает экспериментально на-
блюдаемого существенного его падения (см. [28]
и ссылки в ней).

Трехмерная модель слоистого ВТСП. Метод
расчета для объемного слоистого ВТСП разрабо-
тан авторами [26–28]. Потенциал Гиббса для трех-
мерной системы отличается только присутствием
слагаемого  ответственного за
межплоскостное взаимодействие. Для описания
данного взаимодействия используется форма
электромагнитного и джозефсоновского потен-
циала, рассчитанная в работах [79, 80]. Межплос-
костное взаимодействие панкейков, составляю-
щих единую вихревую линию, имеет вид

(26)

Первое и второе слагаемое отвечают электро-
магнитному и джозефсоновскому взаимодей-
ствию соответственно. Электромагнитное взаи-
модействие связано с взаимодействием одного
панкейка с экранирующими токами, индуциро-
ванными другими панкейками во всех слоях
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сверхпроводника. Форма потенциала электро-
магнитного взаимодействия получена в работе
[62, 81] и представляет собой приращение энер-
гии стопки панкейков при отклонении одного
из панкейков на величину ri от оси:

(27)

где C = 0.5772 – постоянная Эйлера. Электромаг-
нитным взаимодействием обычно пренебрегают
при теоретическом анализе вихревой структуры в
иттриевых сверхпроводниках с низким парамет-
ром анизотропии; однако при высоких γ, как пока-
зывают расчеты, пренебрежение электромагнит-
ным взаимодействием приводит к существенным
ошибкам. Джозефсоновское взаимодействие обу-
словлено джозефсоновскими токами, текущими
между двумя сверхпроводниками, разделенны-
ми изолятором, в качестве которых выступают
сверхпроводящие плоскости CuO2. Этот ток
пропорционален разности фаз сверхпроводя-
щих волновых функций. При относительном по-
перечном смещении панкейков, находящихся в
разных плоскостях, между ними возникает взаи-
модействие притягивающего характера, квадра-
тичное при небольших отклонениях <γd и ли-
нейное, пропорциональное длине “джозефсо-
новской струны”, при больших расстояниях.
Второе слагаемое в (26), соответствующее джо-
зефсоновскому взаимодействию панкейков в со-
седних слоях, принадлежащих одной вихревой
нити и сдвинутых относительно друг друга на рас-
стояние ri, имеет вид [82]:

(28)

где rg = γds – характерное расстояние джозефсо-
новского взаимодействия.

В трехмерной ситуации в качестве элементар-
ного объекта рассматривается не отдельный дву-
мерный панкейк, а вихревая нить как стопка не-
скольких панкейков, между которыми есть межс-
лоевое взаимодействие. В процессе расчета
возможно рождение вблизи границы как полной
вихревой нити, так и ее отрезка с числом панкей-
ков от 1 до NL – 1. При этом верхний и нижний
панкейки образуют межплоскостные связи с гра-
ницей, т.е. считается, что панкейк, находящийся
плоскостью выше (ниже), еще не проник в обра-
зец. В алгоритм также вводится дополнительная
процедура – перезацепление вихревых нитей, ко-
гда в случае высокой анизотропии достаточно ис-
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кривленные вихревые нити сближаются и обме-
ниваются межслоевым взаимодействием. Имен-
но такие процессы постоянного перезацепления
вихревых нитей происходят в режиме 3D–2D-пе-
рехода, когда плотность вихревых нитей доста-
точно высока, чтобы панкейки могли постоянно
обмениваться связями, в результате чего стано-
вится невозможно определить связь панкейка с
определенной вихревой нитью. Тестирование ме-
тода выполняли путем сравнения кривой намаг-
ниченности слабоанизотропного ВТСП с колон-
чатыми дефектами с кривой намагниченности,
рассчитанной в рамках двумерной модели при
той же концентрации дефектов. Удовлетвори-
тельное совпадение кривых указывает на кор-
ректность модели.

В рамках трехмерной модели методом Монте-
Карло исследовано плавление трехмерной вихре-
вой решетки [82]. Авторы учитывали только джо-
зефсоновское межплоскостное взаимодействие,
алгоритм не допускал рождение и уничтожение
вихрей. Фазовая диаграмма и зависимость модуля
сдвига вихревой решетки C66 от температуры по-
казаны на рис. 17 [83]. Из рисунка видно, что рас-
чет дает разные результаты при введении в модель
перезацепления вихревых нитей и без него.

Авторами [63–65] было учтено джозефсонов-
ское и электромагнитное взаимодействие между
слоями, введено в модель проникновение вихре-
вых нитей с границы. Были выполнены расчеты
[63] критического тока ВТСП с колончатыми де-
фектами, наклонными по отношению к оси ани-
зотропии ВТСП на некоторый угол ϕ (направление
наклона дефектов совпадает с направлением входа
вихрей в образец, рис. 18). В расчете Монте-Карло
колончатый дефект представляется в виде “стопки”
точечных дефектов, расположенных один под дру-
гим или со сдвигом, пропорциональным наклону
дефекта.

Как показывает расчет, при низких γ (<10) ве-
личина критического тока резко падает с ростом
угла наклона, причем при γ ~ 7 и выше наблюда-
ется начальный горизонтальный участок. С ро-
стом γ горизонтальный участок увеличивается, и
при некоторой анизотропии критический ток
практически перестает зависеть от наклона де-
фектов.

При тепловых отклонениях панкейка от оси
вихря добавка к энергии, связанная с межслое-
вым взаимодействием, для бездефектного образ-
ца составляет ~kT. Для рассмотренных значений
температуры такие отклонения оказываются рав-
ными xmax ~ 0.01 γd. При наличии дефектов появ-
ляется дополнительная добавка к энергии, обу-
словленная пиннингом вихря на дефекте. Тогда
оценки дают xmax ~ 0.2 γd. Как показывают расче-
ты, приблизительно при таком расстоянии между
точечными дефектами, составляющими наклон-
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ный и расположенными в соседних слоях, начи-
нается уменьшение критического тока (рис. 18).

Расчеты вихревой решетки ВТСП в наклон-
ном магнитном поле в рамках трехмерной анизо-
тропной 3D-модели на кубической решетке были
выполнены в работе [84]. Гамильтониан данной
модели определяется выражением:

(29)
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Также был продемонстрирован фазовый пере-
ход между состояниями с преобладающей джо-
зефсоновской и преобладающей абрикосовской
решеткой (рис. 19).

МЕТОД МОЛЕКУЛЯРНОЙ ДИНАМИКИ

Основные уравнения. В методе молекулярной
динамики временная эволюция системы вихрей
определяется путем численного интегрирования
уравнений движения [85–90]:

(30)

Здесь fi – суммарная сила, действующая на

единицу длины вихря,  – сила попарного взаи-
модействия вихрей,  описывает взаимодей-
ствие вихрей с центрами пиннинга, fp – макси-
мальная сила пиннинга. Температура вводится в
расчет с помощью стохастического члена 
причем  и  ≥ 

 ρn – удельное сопротивление
сверхпроводника в нормальном состоянии. Мо-
делирование осуществляется при фиксирован-
ном числе вихрей. При наличии транспортного
тока добавляется постоянная сила 
где j – плотность транспортного тока, принимае-
мая постоянной.
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Рис. 18. Зависимости критического тока от наклона
дефектов; с – двумерная концентрация точечных де-
фектов в плоскости ВТСП-слоя [65].
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Рис. 17. (a) Фазовая диаграмма ВТСП. Линия с маркерами в виде прямоугольников (слева) показывает точки, где
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рядка, характеризующий изгиб вихрей (bond-angle order parameter). Также показаны типичные вихревые конфигура-
ции. (б) Зависимость модуля сдвига C66 и среднего отклонения панкейков в плоскости от температуры [83]. Расчет
сделан при постоянном количестве вихревых нитей, изменение магнитного поля достигалось изменением средней
плотности вихрей.
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Результаты расчетов. В работе [85] в 1993 г. бы-
ли численно рассчитаны профили магнитного по-
тока в рамках одномерной модели с центрами пин-
нинга. Дефекты были распределены равномерно
по образцу, кроме небольшой области, свободной
от них. В этой области вихри добавляются в систе-
му или убираются из нее и принимается, что в ней
приложено внешнее поле. В системе действуют
периодические граничные условия. На рис. 20а
показаны профили магнитного потока, рассчи-
танные при последовательном увеличении внеш-
него поля. Потенциал межвихревого взаимодей-
ствия имеет вид (rv – радиус области, где потен-
циал взаимодействия отличен от нуля):

(31)

Потенциал взаимодействия с центрами пин-
нинга:

(32)
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В пренебрежении силой вязкого трения сила,
действующая на вихри: 

При увеличении поля в систему добавляются
вихри, после чего система приходит в состояние
равновесия. Вихри добавляются в бездефектную
область, пока не начнут перекрываться. Тогда
вихри начинают взаимодействовать и выталки-
ваться в дефектную область. Алгоритм позволяет
воспроизвести перемагничивание системы внеш-
ним магнитным полем; на рис. 20б показаны кри-
вые намагниченности для двух значений концен-
трации дефектов (на единицу длины). Видно, что
при более сильном пиннинге начальный участок
кривой идет выше, остаточная намагниченность
больше.

На практике профили магнитного поля рас-
считываются, исходя из измеренных значений на-
магниченности и критического тока. Более 50 лет
для этой цели успешно используется модель Би-
на, согласно которой величина тока в сверхпро-
воднике может принимать 3 значения: –jc, 0, jc.
Модель Бина не учитывает микроскопическую
природу механизма, ответственного за захват
магнитного потока; в связи с этим предположе-

= −∇ − ∇p v .i i iF V V

Рис. 19. Конфигурации вихревых нитей в состоянии с преобладающей джозефсоновской решеткой: в плоскости ab (a, в)
и в плоскости ca (б, г) [84]. Кружками на рисунках слева обозначены панкейки.
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ние jc = const модифицировали [91]. Вид профи-
лей магнитного потока, рассчитанных в работе,
указывает на применимость к системе модели
Кима, где критический ток связан с локальным
магнитным полем следующим соотношением

 α и b0 – постоянные, причем α не
зависит от поля.

Профили магнитного потока, петли перемаг-
ничивания (рис. 21a) и критический ток в сверх-
проводнике с сильным пиннингом, фазовые пе-
реходы в вихревой решетке (в т. ч. при периодиче-

( )α = +c 0 ,J B b

ском пиннинге) рассчитаны в рамках двумерной
модели с учетом силы вязкого трения [86–90].
Увеличение или уменьшение поля достигается
добавлением или уничтожением вихрей в свобод-
ной от дефектов приграничной области шириной
6λ. Произведение плотности вихрей в пригранич-
ной области на Ф0 дает величину поля, прило-
женного к сверхпроводнику. Введением в систе-
му вихрей разных знаков удается получить полную
петлю перемагничивания. С использованием по-
лученных при моделировании профилей магнит-
ного поля B удается рассчитать локальную плот-
ность тока в сверхпроводнике 
Расчеты при различной плотности np и глубине
центров пиннинга fp (рис. 21б) подтверждают ли-
нейность 1/jc(B) в широком интервале значений
магнитного поля. Величина α, рассчитанная из
наклона зависимостей 1/jc(B), оказывается сте-

пенной функцией fp: α ~  Данный результат ука-
зывает на то, что вихревая система находится между
состоянием, описываемым теорией коллективного
пиннинга (Ларкин–Овчинников)  и со-
стоянием независимых вихрей при сильном пин-
нинге 

В рамках трехмерной модели [47] с учетом эла-
стичности вихревой нити были исследованы раз-
личные динамические режимы вихревой системы
в присутствии дефектов и границ двойникования.
Гамильтониан трехмерной модели описывается
уравнением (33), где ε – жесткость вихревой нити.
Уравнения Ланжевена имеют вид (34), где L – раз-
мер системы в направлении оси z, Ud – энергия
взаимодействия с центрами пиннинга:

(33)

(34)

Метод молекулярной динамики позволяет ис-
следовать временную эволюцию вихревой систе-
мы, что дает возможность рассчитать транспорт-
ные характеристики без выбора условного проме-
жутка времени и нормировки на эксперимент.
Существенным недостатком является необходи-
мость работать с фиксированным числом вихрей.
Введение большого числа вихрей на границе, мо-
делирующих внешнее поле, является эффектив-
ным решением, но может существенно замедлить
расчет.
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Рис. 20. (a) Профили магнитного поля в одномерной
модели при повышении (слева) и понижении (спра-
ва) внешнего поля, (б) кривые намагниченности при
разной концентрации дефектов. Концентрации от-
личаются в 2 раза. Расчет методом молекулярной ди-
намики. ξv – радиус обрезания для потенциала взаи-
модействия вихрей [85]. На графике показана вели-
чина –4πM.
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КОМПОЗИТНЫЕ СТРУКТУРЫ 
ФЕРРОМАГНЕТИК–СВЕРХПРОВОДНИК

Магнитные наночастицы в качестве центров
пиннинга. Первой работой, в которой ферромаг-
нитные наночастицы были использованы в каче-
стве центров пиннинга в сверхпроводнике второ-
го рода, может считаться классическая работа
[92]. Намагниченные до насыщения наночасти-
цы железа (в однодоменном состоянии) помеща-
ли в жидкий сплав Hg–13% In. Измерения кривых
намагниченности показали повышение эффектив-
ности таких центров пиннинга (заключение о силе
пиннинга делали по величине остаточной намаг-
ниченности). В работе энергия взаимодействия
вихря с магнитной частицей предполагается рав-
ной энергии магнитного момента частицы в поле,
созданном вихрем в ее центре, подавлением
сверхпроводимости вблизи ферромагнитной ча-
стицы пренебрегают. Таким образом, было пока-
зано, что магнитные частицы способны обеспе-
чить существенный гистерезис при перемагничи-
вании сверхпроводника второго рода, исходно не
имеющего остаточной намагниченности, за счет
взаимодействия магнитного момента примесной
частицы с полем вихрей. Также было продемон-
стрировано усиление пиннинга при возрастании
концентрации примесей. Авторы [93], однако,
демонстрируют приблизительно одинаковую си-
лу пиннинга, обеспечиваемую ферромагнитными
и парамагнитными включениями, и указывают
на отсутствие в работе [92] сравнения с пиннин-
гом на немагнитных частицах. В то же время в [93]
пиннинг вихрей был обусловлен снижением кри-
тической температуры сверхпроводника вблизи
примеси за счет эффекта близости; в [92] влияние
этих эффектов могло быть пренебрежимо малым
по сравнению с магнитным взаимодействием.
Кроме того, размеры частиц в [93] составляли по-
рядка нескольких микрометров, что значительно
превосходит размер предельный однодоменной
частицы Gd (~10 нм); следовательно, магнитный
момент частиц в процессе эксперимента не оста-
вался постоянным и зависел от предыстории об-
разца. Интересный механизм пиннинга на магнит-
ных наночастицах рассмотрен в [94]. Смещение
вихревой нити сопровождается перемагничивани-
ем примесей (в эффективном объеме, занятом вих-
рем, помещается достаточно большое их количе-
ство); таким образом, сила, возникающая при
смещении вихря, связана с гистерезисными поте-
рями на перемагничивание частиц. Эффект на-
блюдается только в том случае, если предвари-
тельно на образец наложено внешнее поле, доста-
точное для насыщения частиц и большее второго
критического, затем поле быстро уменьшается до
нуля. В [95] было показано, что величина крити-
ческого тока больше для магнитной примеси, по-
скольку из-за подавления параметра порядка су-

щественно возрастает эффективный объем де-
фекта.

Наблюдаются и другие особенности, такие как
эффекты рождения и аннигиляции пар вихрь-ан-
тивихрь вблизи магнитного диполя, появление
пиков на вольт-амперной характеристике, свя-
занное с периодическим рождением таких пар
вихрь-антивихрь [96, 97]. В работах [98–103] ис-
следовали различной формы массивы магнитных
точек, с различным направлением намагничен-
ности, в частности параллельно и перпендику-
лярно плоскости сверхпроводящего слоя. Наблю-
дали формирование вихрей вблизи магнитного
диполя, было продемонстрировано появление
вихрей противоположного знака на разных полю-
сах диполя, лежащего в плоскости пленки. На-
блюдали также появление вихрей с магнитным
потоком, кратным Ф0, в зависимости от величи-
ны магнитного момента диполя.

Существенная часть исследований относится
к вихревым структурам в тонких пленках с нане-

Рис. 21. (a) Кривые намагниченности (по вертикаль-
ной оси – величина –4πM = H–B) и (б) зависимости
критического тока от магнитного поля при различ-
ной силе пиннинга и концентрации дефектов. Расчет
методом молекулярной динамики в рамках двумер-
ной модели [86].
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сенным на них массивом магнитных точек и в
многослойных структурах ферромагнетик-сверх-
проводник. Первые исследования такого рода на-
чались, когда должное развитие получили методы
создания микро- и нанокомпозитных структур,
такие как литография, молекулярно-лучевая эпи-
таксия, и методы их исследования с помощью
атомно-силового и магнито-силового микроско-
па, а также магнитооптики. Экспериментально
исследуют вихревые конфигурации, возникаю-

щие в сверхпроводящих пленках вблизи магнит-
ных точек. Часто наблюдаемой особенностью яв-
ляется наличие минимумов на зависимости маг-
нитосопротивления от внешнего магнитного
поля (рис. 22 [104]). Поля Ha и Hn (рис. 22a) соот-
ветствуют полям рождения и аннигиляции маг-
нитных вихрей и дополнительным минимумам на
кривой магнитосопротивления (рис. 22б).

Разнообразные эффекты наблюдаются в слу-
чае, когда намагниченность магнитных точек
(или магнитных дисков) перпендикулярна сверх-
проводящему слою. Экспериментально наблюда-
ли конфигурации из объединенных вокруг маг-
нитной точки 1, 2 и более вихрей [105]. Одна из
возможных серий конфигураций вихрей на маг-
нитном диске, полученная численным расчетом,
показана на рис. 23 [102].

В [104, 106] исследована угловая зависимость
магнитосопротивления сверхпроводящей пленки
с магнитными наноточками, в [104] сравнивали
эффекты пиннинга вихрей при различных маг-
нитных конфигурациях наноточек – частицы бы-
ли в однодоменном состоянии или в состоянии
магнитного вихря. Наблюдаемые минимумы на
зависимости сопротивления слоя от величины
нормальной компоненты приложенного поля
объясняли резким усилением пиннинга абрико-
совских вихрей на решетке магнитных точек. Бы-
ло показано, что рост силы пиннинга обусловлен
подавлением сверхпроводимости вблизи кора
магнитного вихря. Наблюдаемый гистерезис маг-
нитосопротивления связан с перемагничиванием
массива магнитных точек, которое также проис-
ходит необратимо. Авторы [106] исследовали пе-
риодические массивы упорядоченных (т.е. все
магнитные моменты направлены в одну сторону,
и система таким образом намагничена) и разу-
порядоченных (система размагничена) магнит-
ных диполей на поверхности сверхпроводящего
слоя. Была также получена зависимость магни-
тосопротивления от внешнего поля для различ-
ных магнитных конфигураций массива. Если
массив был упорядоченным, то минимумы со-
противления наблюдали при значениях внешне-
го поля  и  
где a – период решетки. При этих полях вихри
располагаются на магнитных точках (если их на-
магниченности совпадают) либо в промежутках
между магнитными точками (если направления
намагниченности противоположны) и, таким об-
разом, имеет место подстройка решетки вихрей
под решетку дефектов (как и в предыдущей рабо-
те, частицы находятся в состоянии магнитного
вихря). Если же массив магнитных вихрей разу-
порядочен, то никаких эффектов подстройки не
наблюдается и зависимость сопротивления сим-
метрична относительно H = 0.

≈ Φ 2
00.5sH a = ± 1,sH H H = Φ 2

1 0 ,H a

Рис. 22. (a) Кривая намагниченности магнитной точ-
ки; (б) магнитосопротивление в поле, наклонном к
плоскости пленки [104].
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Кроме того, показана возможность появления
наведенной полем сверхпроводимости (field-in-
duced superconductivity) в промежутках между
магнитными диполями, что обусловлено анниги-
ляцией квантов магнитного потока, рожденных
магнитными точками и внешним полем.

Двойные и более слои ферромагнетик–сверх-
проводник. Особое внимание следует уделить чис-
ленным расчетам магнитного поля и сверхпрово-
дящего параметра порядка в композитных F/S
структурах. Для большинства приложений ВТСП
требуется в виде тонких пленок, поэтому большая
часть таких исследований выполнена именно для
случая сверхпроводящей пленки, находящейся в
контакте с ферромагнетиком. Одной из задач яв-
ляется повышение критического тока в пленке,
находящейся в смешанном состоянии. В этом
случае также рассматривается 2 механизма взаимо-
действия ферромагнетика с вихревой структурой:
через подавление параметра порядка в сверхпро-
воднике из-за эффекта близости и электромагнит-
ное взаимодействие. В некоторых экспериментах
для исключения подавления магнитного и сверх-
проводящего параметров порядка за счет эффекта
близости и спиновой диффузии слои ферромаг-
нетика и сверхпроводника разделяют тонкой ок-
сидной пленкой.

В случае, когда преобладает электромагнитное
взаимодействие, важным механизмом пиннинга
вихрей является пиннинг на доменной стенке. В
[107] численно исследовали формирование вих-
ревой структуры в двойном слое ферромагнетик-
сверхпроводник. Конфигурация, когда ферромаг-
нитный слой намагничен однородно и намагни-
ченность перпендикулярна плоскости слоя, может
быть неустойчивой из-за появления вихрей в
сверхпроводнике. Данная неустойчивость приво-
дит к формированию доменной структуры в фер-
ромагнетике, причем магнитный поток вихрей,
как и намагниченность соседних доменов, меняет
знак. Размер доменов много больше глубины
проникновения магнитного поля  в
свою очередь λ много больше толщины сверхпро-
водящего слоя d. Равновесная конфигурация по-
лучается минимизацией магнитной энергии си-
стемы. В последующей работе [108] авторы полу-
чили цепочки вихрей противоположных знаков,
формирующиеся на полосовых доменах в ферро-
магнитном слое. Как показывает расчет, сначала
вихри формируются по одному на домене, при
росте намагниченности – по два (рис. 24).

Несимметричные вольт-амперные характеристи-
ки гетероструктуры La0.66Sr0.33MnO3/YBa2Cu3O7 – δ
были получены в [109], эффект может быть объ-
яснен вкладом магнитного момента ферромагне-
тика в магнитное поле у краев пленки. Эффект
наблюдается, когда намагниченность ферромаг-
нитной пленки перпендикулярна току и парал-

Λ = λ2 2 ,d лельна плоскости пленки. В работе [110] было
теоретически показано, что в мультислое ВТСП-
ферромагнетик энергия пиннинга одиночного
вихря на доменной структуре ферромагнетика
может на 2 порядка превосходить энергию пин-
нинга немагнитным столбчатым дефектом.

Разнообразные эффекты наблюдаются и в том
случае, когда ферромагнетик и сверхпроводник
находятся в непосредственном контакте и их вза-
имодействие осуществляется через эффект бли-
зости [111–118]. Одно из проявлений эффекта
близости состоит в изменении критической тем-
пературы сверхпроводника. Различают два меха-
низма взаимодействия сверхпроводящего и маг-
нитного параметров порядка: электромагнитный
(взаимодействие куперовской пары с полями, со-
зданными магнитными моментами) и обменное

Рис. 23. Вихри вблизи магнитного диска. Цветом по-
казана плотность куперовских пар. График – зависи-
мости свободной энергии от относительной величи-
ны магнитного момента диска [102].
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взаимодействие магнитных моментов и электро-
нов, составляющих куперовскую пару. При фор-
мировании доменной структуры ферромагнетика
наблюдается появление сверхпроводимости вбли-
зи доменных стенок (domain wall superconductivity
DWS, [111–113]). В [114] существование DWS было
подтверждено экспериментально. Эффект имеет
место как в композитных структурах, так и в фер-
ромагнитных сверхпроводниках, таких как UGe2,
URhGe. В FS-композите обменное поле, дей-
ствующее на куперовские пары, ниже вблизи до-
менной стенки, чем внутри домена. В работе [111]
наблюдали локальное повышение Tc сверхпро-
водника (пониженной в сверхпроводнике из-за
присутствия ферромагнетика), если длина коге-
рентности превосходила толщину сверхпроводя-
щего слоя. В [115] рассчитана критическая темпе-
ратура сверхпроводника, находящегося в контакте
с FM-слоем со спиральной магнитной структурой.
В [116, 117] эффект близости с ферромагнитным
диэлектриком исследовали экспериментально,
показано существенное снижение критической
температуры сверхпроводника. Расчеты показы-
вают также [118], что вдоль доменной стенки
сверхпроводимость может проникать в ферро-
магнетик на глубину, существенно превышаю-
щую  в нормальном металле (D –
коэффициент диффузии).

В [119] экспериментально получены вольт-ам-
перные характеристики двойного SF-слоя при
разной величине внешнего магнитного поля, по-
казано, что критический ток в этом случае мень-
ше критического тока одиночного сверхпроводя-
щего слоя, что связано с подавлением параметра
порядка вблизи ферромагнетика. Эксперимен-
тально и теоретически магнитные и транспорт-
ные свойства двойных и более слоев ферромагне-
тик–сверхпроводник исследовали также в рабо-
тах [120–124], получены серии вольт-амперных

ξ = πN 2D T

характеристик. Необходимыми также являются
исследования, связанные со структурой доменных
стенок в отдельном ферромагнитном слое [123].

ЧИСЛЕННОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ 
КОМПОЗИТНЫХ НАНОСТРУКТУР 

ФЕРРОМАГНЕТИК–СВЕРХПРОВОДНИК: 
МЕТОД МОНТЕ-КАРЛО

Моделирование ВТСП с магнитными наноча-
стицами в качестве центров пиннинга. В работах
[23–28] на основе континуального метода Монте-
Карло была развита методика, позволяющая са-
мосогласованно рассчитывать вихревые конфи-
гурации и намагниченность трехмерных образцов
ВТСП с ферромагнитными наночастицами в ка-
честве центров пиннинга. Следует отметить, что
магнитный момент частицы, находящейся внут-
ри образца, не является постоянной величиной и
зависит от локального магнитного поля, создан-
ного находящимися в образце вихрями. Поэтому
простое выражение для потенциала взаимодей-
ствия частицы с вихрем, как в работах [23–28], не
может быть использовано и необходимо учиты-
вать в модели самосогласованное взаимодействие
магнитных моментов частиц с вихревой решет-
кой. Также представляют интерес ферромагнит-
ные включения произвольной формы и размера.

При движении электрона в случайном при-
месном потенциале U(r), если он не меняется при
обращении времени, возможно одновременное
существование двух комплексно-сопряженных
электронных состояний (образующих куперов-
скую пару). В низкотемпературных сверхпровод-
никах это условие выполняется для немагнитных
примесей, которые таким образом слабо влияют
на величину щели и, следовательно, критическую
температуру (теорема Андерсона, [125]). Магнит-
ные же примеси взаимодействуют со спином
электрона, поэтому симметрия состояний при

Рис. 24. Некоторые из возможных конфигураций вихрей вблизи доменных стенок (вертикальные линии) [108]. “+” и
“–” соответствуют вихрям противоположного знака.
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обращении времени нарушается, что приводит к
резкому падению Tс с ростом концентрации таких
дефектов. В ВТСП теорема Андерсона, как прави-
ло, не выполняется [126], так что магнитные и не-
магнитные примеси зачастую одинаково влияют на
Tс. Таким образом, при небольших концентрациях
ферромагнетика можно пренебречь эффектом
близости и исследовать эффекты, связанные с вза-
имодействием магнитных моментов примесей с
полем вихрей. В работах [23–28] анализируют вли-
яние электромагнитного взаимодействия вихрей и
примесных частиц. Взаимодействие, обусловлен-
ное эффектом близости, приближенно учитывают
в виде т.н. немагнитной части взаимодействия,
имеющей вид потенциальной ямы размером ~ξ. С
учетом этого потенциал магнитных примесей за-
писывается в виде:

(35)

μ – проекция магнитного момента примесной ча-
стицы на направление внешнего поля (совпадаю-
щее с направлением поля вихря). Второе соотно-
шение справедливо, поскольку размер частицы
выбран малым по сравнению с λ. При расчете вы-
бирается значение  что близко к
реальным экспериментальным данным для маг-
нитных частиц:

(36)

Второе соотношение соответствует полю в цен-
тре вихря. Пусть магнитные примеси находятся
внутри образца. Частица становится однодомен-
ной, если ее радиус оказывается меньше некоторо-
го критического значения, определяемого соотно-
шением величины поверхностной энергии домен-
ной стенки и энергии магнитного поля однородно
намагниченной частицы. Также квантованием мо-
мента частицы можно пренебречь, учитывая
большое количество магнитных атомов, слагаю-
щих частицу. Ансамбль таких частиц может быть
представлен в виде совокупности магнитных мо-
ментов, абсолютная величина которых постоян-
на. Изменение намагниченности такой системы
достигается вращением вектора намагниченно-
сти отдельной частицы во внешнем поле. Пред-
полагается также, что концентрация примесей
такова, что среднее расстояние между ними боль-
ше или порядка λ, т.е. каждый магнитный диполь
экранирован друг от друга сверхпроводящими об-
ластями.

Перемагничивание ферромагнитной примеси
в расчете реализуется введением в алгоритм Мон-
те-Карло дополнительного подпроцесса – пере-
ориентации ее магнитного момента. Энергия U

= + = −μp pm pn pm v, ,U U U U H

( )μ μ3 4
b~ 10 –10 ,

( )Φ > ξ
 λπλ=  Φ κ − < ξ
 πλ

0
02

v
0

2

,
2 .

(ln 0.28),
2

rK r
H

r

частицы складывается из энергии момента в поле
вихрей и их отражений, во внешнем поле с учетом
мейсснеровского тока (транспортного в случае
перемагничивания током) и энергии магнитной
анизотропии (одноосного кристалла – для про-
стоты [127, 128]), так что часть энергии магнитной
примеси имеет вид:

(37)

где μ – магнитный момент частицы, Hm – поле,
обусловленное мейсснеровским и транспортным
током,  – параметр анизотропии [128],
ϕ и θ – углы между направлением внешнего поля,
μ и осью легкого намагничивания,  –
модуль намагниченности, V – объем примеси
(рис. 25; для магнитной наночастицы для опреде-
ленности полагаем V ≈ ξ3, β ~ 1). Очевидно, что
форма кривой перемагничивания ансамбля таких
частиц зависит от ориентации их осей легкого на-
магничивания относительно направления внешне-
го поля. Температуры, для которых производится
расчет, достаточно низки, так что суперпарамагне-
тизм [129] таких частиц практически не проявляет-
ся. Возможны 3 предельных случая: θ = 0, θ = π/2 и
случай, когда оси легкого намагничивания ориен-
тированы случайно. В первом случае петля пере-
магничивания имеет прямоугольную форму, во
втором процесс перемагничивания является строго
обратимым, что воспроизводится расчетом Монте-
Карло (рис. 25) [39].

При расчете [39, 130, 131] исходная полная на-
магниченность примесей равна нулю и для опре-
деленности все магнитные моменты направлены
под прямым углом к внешнему полю. Когда маг-
нитные частицы находятся внутри сверхпровод-
ника, среднее поле, действующее на них, равно
нулю, пока вихри не проникли в образец, и стано-
вится ~nФ0 при конечной двумерной концентра-
ции n вихрей. Для магнитных частиц рассмотрим
упоминавшиеся выше 3 случая:

1) θ = 0. При небольших полях число частиц с
ϕ = 0 и ϕ = π оказывается примерно одинаковым.
Переориентация моментов происходит теперь,
когда поле в образце nФ0 (всегда ) до-
стигает величины коэрцитивной силы. То же са-
мое – при смене знака внешнего поля. Таким об-
разом, присутствие сверхпроводника не меняет
качественно поведения магнитных частиц. Рас-
чет показывает уширение петли перемагничива-
ния частиц. Переориентации магнитных момен-
тов не происходит, если  (μ0Hmax =
= 100 мТл – амплитуда перемагничивающего по-
ля). В этом случае вихри не закрепляются на про-
тивоположно направленных магнитных момен-
тах, и число эффективных центров пиннинга

= φ − θ − μ + φ2
m vsin ( ) ( )cos ,U KV H H

= β 2 2K M

= μM V

Φ ≤ μ0 0n H

> =c maxK K MH
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(и, следовательно, ширина петли) сокращается
примерно вдвое.

2) θ = π/2. Расчет показывает, что присутствие
сверхпроводника делает процесс перемагничива-
ния примесей необратимым. При уменьшении
внешнего поля от максимального значения до ну-
ля вихри остаются закрепленными на дефектах, и
магнитный момент примеси, захватившей вихрь,
повернут в соответствии с полем в его центре, а не
с внешним полем – результат нелинейного взаи-
модействия сверхпроводника и ферромагнитного
ансамбля. Коэрцитивная сила же остается посто-
янной и равной ≈45 мТл. Именно при таком поле
начинается проникновение в образец вихрей
противоположного знака и их аннигиляция с вих-
рями, закрепленными на дефектах.

3) При случайной ориентации осей легкого на-
магничивания также наблюдается уширение пет-
ли для системы примесей.

При пропускании через ВТСП, находящийся в
магнитном поле, транспортного тока наблюдает-
ся S-образная особенность ВАХ (рис. 26a)
[132‒135], обусловленная самосогласованным
взаимодействием магнитных моментов приме-
сей с вихревой системой. Во внешнем поле пла-
стина заполняется сначала вихрями одного зна-
ка, параллельно которым поворачиваются все
магнитные моменты (точка 1 на рис. 26а). Про-
никновение вихрей противоположного с внеш-
ним полем знака для μ0H = 40 мТл начинается
при поле тока μ0Hj = 85 мТл, причем они сразу за-
нимают почти половину образца, а их средняя
плотность много меньше плотности вихрей, захо-
дящих справа. Поля, создаваемого этими вихря-

Рис. 26. (a) ВАХ ВТСП с ферромагнитными наноча-
стицами во внешнем поле H [135], (б) “фазовая диа-
грамма” существования S-образной особенности
[65].
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Рис. 25. (a) Ферромагнитная наночастица, (б) типич-
ные петли перемагничивания ансамбля ферромаг-
нитных частиц внешним магнитным полем при раз-
личной ориентации осей легкого намагничивания:
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(rand) [39].
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ми, недостаточно для перемагничивания приме-
сей, вихри беспрепятственно проходят в образец,
и напряженность растет. Когда начинается пере-
ориентация магнитных моментов, вихри захваты-
ваются дефектами и напряженность падает. В со-
ответствии с этим область аннигиляции смещает-
ся из центра образца к левой границе при μ0Hj =
= 85 мТл, далее снова к центру (точки 3–6). При
немагнитных дефектах область аннигиляции с
ростом тока перемещается монотонно к середине
пластины. При уменьшении тока ВАХ особенно-
стей не имеет, поэтому наблюдается гистерезис.

При повышении температуры T нелинейный
участок смещается влево (в сторону меньшего на-
пряжения), одновременно выпрямляясь до полно-
го исчезновения. Граничное значение температуры
соответствует случаю, когда kТ становится сравни-
мой с энергией магнитной анизотропии, т.е. суще-
ственную роль начинают играть тепловые флуктуа-
ции магнитных моментов. Имеем KV ~ kT (V –
объем примеси), откуда при выбранном значении
параметра анизотропии T ≈ 6 К (рис. 26б). При
расчете в рамках трехмерной модели эффект со-
храняется, хотя и становится менее ярко выра-
женным.

Образец, имеющий падающий участок (уча-
сток с отрицательной дифференциальной прово-
димостью) на ВАХ, можно использовать как актив-
ный элемент в цепи генератора электромагнитных
колебаний. Также в области неустойчивости про-
исходит расслоение образца на участки (домены) с
различным током или электрическим полем (та-
кие эффекты характерны для полупроводников с
S- и N-образными ВАХ) [136].

ВТСП с цилиндрическими магнитными дефекта-
ми. Также на практике можно использовать
включения ферромагнетика в виде цилиндров
произвольного радиуса (для определенности на-
магниченных до насыщения) [137, 138]. Для рас-
четов методом Монте-Карло [139–141] в рамках
модели слоистого ВТСП необходимо получить
энергию взаимодействия вихря с таким дефек-
том. Пусть бесконечный ферромагнитный ци-
линдр имеет радиус R, намагниченность M и рас-
положен внутри сверхпроводника, содержащего
прямые вихревые нити. По аналогии с [12], необ-
ходимо решить уравнение Лондонов для вектор-
ного потенциала А внутри сверхпроводника и
уравнение Максвелла внутри магнитной частицы
в цилиндрических координатах:

(38)
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С учетом граничных условий:

(39)

(40)

где K0, K1 – функции Макдональда нулевого и
первого порядка. Тогда экранирующий ток во-
круг магнитной частицы имеет только одну ком-
поненту (0, jϕ(r), 0) и определяется выражением

(41)

Энергия взаимодействия вихря с частицей рас-
считывается как работа силы Лоренца F по переме-
щению вихря из бесконечности в данную точку,
взятая с обратным знаком:

(42)

Заметим, что при R  λ данное выражение пе-
реходит в выражение для энергии точечного ди-
поля в поле вихря. Радиус ферромагнитных ча-
стиц составляет 0.1λ–2λ, намагниченность при-
нята характерной для ферромагнетиков и равной
102–103 Гс. В процессе перемагничивания сверх-
проводника абсолютная величина и направление
намагниченности магнитного дефекта остаются
постоянными (т.е. принимается, что величина ко-
эрцитивной силы ферромагнетика существенно
превышает амплитуду перемагничивающего по-
ля). Расчет показывает в этом случае почти нуле-
вую остаточную намагниченность при поле, про-
тивоположном магнитному моменту примеси.
Это связано с отталкиванием вихря от магнитно-
го момента противоположного знака. Зависимо-
сти jc от радиуса R цилиндров при фиксированной
объемной концентрации ферромагнетика (так что

 N – число дефектов, рис. 27) имеют
максимум (2 максимума при  A/м) при
определенном размере дефекта. Высота и положе-
ние максимума определяются характеристиками
дефектов – их концентрацией и намагниченно-
стью. Данные максимумы обусловлены под-
стройкой решетки вихрей под решетку дефектов.
Первый максимум появляется, когда на всех де-
фектах закреплено по одному вихрю, второй –
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когда на каждом из дефектов оказывается воз-
можным закрепление двух вихрей.

Далее учитывается, что в условиях экспери-
мента сверхпроводник может быть нанесен на
подложку из ферромагнитного материала. Под-
ложка вводится в расчет в виде ансамбля нанораз-
мерных частиц – “примесей”, магнитный момент
которых оценивается из эксперимента. Действи-
тельно, магнитная подложка – это фактически
внешние поля, пронизывающие сверхпроводник,
и с учетом того, что сверхпроводник тонкий, мож-
но предположить, что несмотря на экранировку,
по крайней мере пограничные слои ВТСП нахо-
дятся в поле ферромагнитной подложки. Моде-
лирование однородной подложки совокупностью
магнитных частиц оправдано тем, что суммарная
намагниченность частиц в итоге однородна при
тех концентрациях, которые используют в расче-

тах. Магнитные поля частиц многократно пере-
крываются, образуя практически постоянное зна-
чение. Так как эти частицы находятся вне сверх-
проводника, то влиянием магнитного поля вихрей
можно пренебречь и считать, что перемагничива-
ние подложки осуществляется только внешним
полем. По этой же причине не нужно учитывать
немагнитную часть взаимодействия вихря с фер-
ромагнитной “примесью”. Кривая намагничен-
ности подложки является обратимой, известна из
эксперимента и напрямую вводится в расчет.

Для ВТСП на магнитной подложке продемон-
стрировано нелинейное взаимодействие ферро-
магнетика и сверхпроводника (кривая намагни-
ченности композита не совпадает с суммой кривых
намагниченности сверхпроводника и подложки) и
“парамагнитный эффект” (кривая намагниченно-
сти при высоких полях заходит в область отрица-
тельных значений намагниченности –4πM) [142].
Оба эффекта имеют экспериментальное подтвер-
ждение [143].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Слоистые ВТСП в настоящее время представ-
ляют существенный научный и практический ин-
терес. Большинство известных ВТСП таковы, что
при температурах, обычно используемых на
практике, выполняется условие ξc < d, т.е. вихревая
нить может быть представлена в виде стопки плос-
ких слоевых вихрей – панкейков. Такой сверхпро-
водник имеет богатую фазовую диаграмму в маг-
нитном поле. Перпендикулярная слоям компонен-
та магнитного поля рождает плоские слоевые
вихри – панкейки, параллельная слоям – джозеф-
соновские вихри в межплоскостных промежут-
ках. Панкейки в соседих слоях взаимодействуют,
взаимодействие состоит из двух компонент –
электромагнитного и джозефсоновского. В на-
клонном магнитном поле формируются различ-
ные вихревые структуры – вихревые цепочки,
вихревые молекулы, решетки наклонных абрико-
совских вихрей, пересекающиеся решетки абри-
косовских и джозефсоновских вихрей. Характер
вихревой конфигурации определяется парамет-
ром 

Для численного моделирования вихревой ре-
шетки используются методы молекулярной дина-
мики и Монте-Карло. Метод молекулярной ди-
намики позволяет моделировать временную эво-
люцию системы, но все существующие в данный
момент алгоритмы позволяют работать только с
постоянным числом вихрей либо искусственно
вводить вихри на границе, моделирующие внеш-
нее поле. Методом молекулярной динамики рас-
считаны профили магнитного поля в сверхпро-
воднике и необратимые кривые намагниченно-
сти, показано уширение петли намагниченности

α = λ λJ .

Рис. 27. Серии зависимостей критического тока от
радиуса дефектов при различной концентрации (a) и
намагниченности ферромагнетика (б) [140].
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при росте концентрации дефектов. Перспектив-
ным направлением для дальнейших исследова-
ний может быть применение метода к расчету от-
клика вихревой решетки на кратковременные
импульсы тока и магнитного поля. Метод Монте-
Карло позволяет работать с переменным числом
вихрей. Недавно разработанные алгоритмы позво-
ляют естественным образом воспроизводить про-
никновение вихрей в сверхпроводник с границы
через барьер Бина–Ливингстона и таким образом
воспроизводить перемагничивание сверхпровод-
ника как внешним магнитным полем, так и соб-
ственным полем транспортного тока. Методом
Монте-Карло было исследовано плавление ре-
шетки вихрей в дефектном сверхпроводнике,
продемонстрированы фазовые переходы гексаго-
нальная решетка–вращающаяся решетка и враща-
ющаяся решетка–вихревая жидкость, инверсная
кристаллизация вихревой системы. Рассчитаны
вольт-амперные характеристики, гистерезисные и
транспортные потери на перемагничивание. Каче-
ственно объяснен эффект подавления критическо-
го тока при росте концентрации дефектов. Для
трехмерного анизотропного сверхпроводника по-
лучены спадающие зависимости критического
тока сверхпроводника с колончатыми дефектами
от наклона дефектов к оси анизотропии. Суще-
ственным недостатком метода является, однако,
отсутствие в расчете реального времени.

Создание композитных структур ферромагне-
тик–сверхпроводник существенно расширяет круг
наблюдаемых явлений. Теоретически предсказаны
такие эффекты как подстройка вихревой решетки
под решетку магнитных дефектов, наведенная по-
лем сверхпроводимость, сверхпроводимость вблизи
доменной стенки, S-образные вольт-амперные ха-
рактеристики (получены в результате расчета Мон-
те-Карло, выполненного для сверхпроводника с
ферромагнитными наночастицами в качестве
центров пиннинга, самосогласованно взаимо-
действующими с вихревой системой). Большин-
ство эффектов имеют надежное эксперименталь-
ное подтверждение. Образец с S-образной ВАХ
может использоваться в качестве активного эле-
мента в цепи генератора электрических колеба-
ний. Эффекты, наблюдающиеся при взаимодей-
ствии сверхпроводника и ферромагнетика, мо-
гут быть использованы при создании логических
элементов и магнитной памяти.
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на при поддержке Министерства науки и высше-
го образования РФ (проект государственного за-
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СПИСОК ОБОЗНАЧЕНИЙ

1.  – квант магнитного потока.

2.  – лондоновская глубина проникновения
магнитного поля.

3.  – длина когерентности.

4.  – параметр Гинзбурга–Ландау.

5.  – 1, 2 и 3 критические поля.
6.  – толщина сверхпроводящего слоя.
7.  – расстояние между сверхпроводящими

слоями.
8. c– скорость света.
9.  – направление, перпендикулярное сверх-

проводящим слоям.
10.  – глубина проникновения магнитно-

го поля в сверхпроводящих слоях и в направле-
нии 

11.  – то же для длины когерентности.
12. m – масса электрона.
13.  – эффективная масса электрона в

сверхпроводящих слоях и в направлении 
14. γ – параметр анизотропии.
15. α – параметр в уравнениях Гинзбурга–Лан-

дау. Также на стр. 11, 12 и на рис. 12  – отно-

шение лондоновской и джозефсоновской длин.

16.  – эффективная длина экранирова-

ния в сверхпроводящей пленке.
17. C – теплоемкость вихревой решетки. Также

на стр. 16 C – постоянная Эйлера.
18.  – эффективная глубина ямы дефекта.
19.  – критический ток.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Weber H.W. Neutron irradiation effects in high-T sin-

gle crystals // Physica C. 1991. V. 185–189. P. 309–
314.

2. Kulikov D.V., Trushin Yu.V., Sauerzopf F.M., Zehetmay-
er M., Weber H.W. Changes in the transition tempera-
ture after irradiation and annealing in single crystalline
YBa2Cu3O7 – δ // Physica C. 2001. V. 355. P. 245–250.

3. Kujur A., Asokan K., Behera D. The effect of 200 MeV
Ag ions on the transport property of yttrium barium
copper oxide/silver composite thin film // Thin Solid
Films. 2013. V. 536. P. 256–260.

4. Strickland N.M., Talantsev E.F., Long N.J., Xia J.A.,
Searle S.D., Kennedy J. Flux pinning by discontinuous
columnar defects in 74 MeV Ag-irradiated YBa2Cu3O7
coated conductors // Physica C. 2009. V. 469.
P. 2060–2067.

πΦ = �
0

c
e

λ

ξ
λκ =
ξ

c1 c2 c3, ,H H H
d

sd

ĉ
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Изучена роль размерных эффектов в формировании магнитной структуры тонких пленок Dy и Ho
в отсутствие эпитаксиальных напряжений. Установлено, что в диапазоне от температуры Нееля до
температуры Кюри для объемных кристаллов Dy и от температуры Нееля до температуры фазового
перехода в коническую фазу для Ho, температурные зависимости периода магнитной геликоиды в
объеме и в тонкой пленке аналогичны. При более низких температурах в пленках Dy изменяется ха-
рактер перехода в ферромагнитную фазу, а в пленках Ho подавляется переход в соизмеримую кони-
ческую фазу, что объясняется исключительно влиянием размерных эффектов.

Ключевые слова: редкоземельные металлы, диспрозий, гольмий, нейтронная рефлектометрия, рент-
геновская дифрактометрия, магнитное упорядочение
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1. ВВЕДЕНИЕ

Тяжелые редкоземельные металлы, в которых
наблюдаются сложные типы магнитного упоря-
дочения, активно исследуют много десятилетий
[1]. В последние годы резко возрос интерес к маг-
нитным наноструктурам, содержащим редкозе-
мельные металлы, мотивированный как больши-
ми значениями магнитных моментов редкозе-
мельных атомов, так и сложностью их магнитной
фазовой диаграммы в зависимости от температу-
ры и приложенного магнитного поля.

В числе редкоземельных магнетиков со слож-
ной магнитной структурой можно выделить ме-
таллические Dy и Ho. Объемные Dy и Ho кри-
сталлизуются в ГПУ (гексагональная плотная
упаковка)-фазу c параметрами кристаллической
решетки a = 0.35903 нм, c = 0.6475 нм для Dy и a =
= 0.35773 нм, c = 0.56158 нм для Ho [2]. В объем-
ном Dy в интервале между температурой Кюри
(TC = 85 К) и температурой Нееля (TN = 178 К) фор-
мируется длиннопериодическая геликоидальная

магнитная структура, причем магнитные моменты
Dy лежат в базисной плоскости, а период геликои-
ды несоизмерим с параметром кристаллической
решетки Dy. При приложении магнитного поля ге-
ликоидальное магнитное упорядочение может
трансформироваться в геликоидально-веерное, ве-
ерное либо ферромагнитное упорядочение [3, 4].В
объемном Ho длиннопериодическое несоизмери-
мое геликоидальное магнитное упорядочение на-
блюдается в интервале между TN = 132 К и TC = 18 К,
причем магнитные моменты также лежат в базис-
ной плоскости. Ниже T = 19 К период геликоиды
в Ho становится соизмерим с параметром кристал-
лической решетки и перестает зависеть от темпера-
туры, а магнитные моменты частично выходят из
базисной плоскости, формируя соизмеримую ко-
нусообразную магнитную структуру [5–7].

В последнее время наблюдается растущий инте-
рес к исследованию редкоземельных наноструктур,
инициируемый обнаружением в них ряда новых
эффектов, таких как гигантский магнитокалориче-
ский эффект [8]. Такие эффекты непосредственно
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определяются магнитными свойствами нано-
структур и изменением этих свойств с температу-
рой либо при приложении магнитных полей. Не-
которые типы магнитного упорядочения, форми-
рующиеся в тонких пленках и многослойных
наноструктурах на основе редкоземельных гели-
магнетиков, таких как Dy и Ho, возникают вслед-
ствие взаимного влияния размерных эффектов и
эпитаксиальных напряжений и не наблюдаются в
объемных материалах.

Наиболее ярко влияние размерных эффектов
проявляется в изменении температуры Нееля ге-
лимагнетиков с изменением толщины редкозе-
мельной пленки. Например, было установлено,
что в тонких пленках Ho температура Нееля
уменьшается с уменьшением толщины пленки.
Изменения температуры Нееля по сравнению с ее
значением для объемных кристаллов начинаются
при толщине пленки Ho менее 20 монослоев, а
при толщине менее 11 монослоев перехода от па-
рамагнитной к геликоидальной фазе более не на-
блюдается [9]. Вместе с тем было обнаружено, что
в сверхрешетках Ho/Y, содержащих слои Ho тол-
щиной 11 монослоев, формируется когерентная
геликоидальная структура, распространяющаяся
по всей сверхрешетке, а температура Нееля в этой
структуре близка к ее значению в объемном Ho
[10]. Влияние размерных эффектов на температу-
ру перехода от геликоидальной к ферромагнит-
ной фазе в наноструктурах и тонких пленках на
основе Dy и Ho систематически не изучали, одна-
ко было отмечено, что во многих случаях этот пе-
реход подавлен при толщинах редкоземельных
пленок вплоть до 1000 монослоев.

Особенностью редкоземельных пленок и на-
ноструктур является то, что в них практически
всегда присутствуют эпитаксиальные напряже-
ния, обусловленные рассогласованием кристал-
лических решеток подложки, буферных слоев и
редкоземельных пленок. Установлено, что эпи-
таксиальные напряжения практически не влияют
на температуру Нееля гелимагнетиков, однако
очень сильно сказываются на температуре перехо-
да от геликоидальной к ферромагнитной фазе. На-
пример, было показано, что эпитаксиальные на-
пряжения в достаточно толстых пленках Dy (более
2000 монослоев), индуцированные влиянием со-
седних слоев, приводят к сдвигу температуры Кю-
ри [11]. Во многих редкоземельных сверхрешетках,
например, Dy/Y [12] и Dy/Gd [13], где сказывается
влияние как эпитаксиальных напряжений, так и
размерных эффектов, переход из геликоидальной в
ферромагнитную фазу полностью подавлен.

Причина подавления перехода из геликои-
дальной в ферромагнитную фазу в редкоземель-
ных тонких пленках и сверхрешетках в настоя-
щий момент не установлена. С одной стороны,
этот эффект может быть следствием эпитаксиаль-

ных напряжений в редкоземельных слоях, с другой
стороны, важную роль могут играть размерные и
сверхрешеточные эффекты. До настоящего време-
ни подавляющее число исследований эпитакси-
альных тонких редкоземельных пленок и сверхре-
шеток было проведено на образцах, выращенных
методом молекулярно-лучевой эпитаксии соглас-
но протоколу [14]. В качестве подложек использо-
вали монокристаллы сапфира, на них при повы-
шенной температуре растили толстый буферный
слой Nb, затем промежуточный слой Y, и далее
редкоземельную наноструктуру. Типичные ско-
рости роста не превышали 1 монослоя в минуту,
что способствовало эпитаксиальному росту в тер-
модинамически равновесной моде [15, 16]. Были
установлены также и эпитаксиальные соотноше-
ния между подложкой, буферными и редкозе-

мельными слоями Al2O3 || [011]Nb || [0001]RE,

Al2O3 || [001]Nb || RE (RE = Y, Dy, Gd, Ho).
Особенностью таких систем является то, что в

них формируются эпитаксиальные напряжения,
вызванные рассогласованием кристаллической
решетки редкоземельной пленки и соседних бу-
ферных слоев. Недавно было показано [17], что
есть возможность обеспечить полную релакса-
цию кристаллической решетки пленок Dy и Ho
при росте их в кинетической моде роста. Для этого
были выращены редкоземельные пленки Dy и Ho

на монокристаллических подложках Al2O3
методом высоковакуумного магнетронного распы-
ления при типичных скоростях роста около 1 мо-
нослоя в секунду, что способствует кинетической
моде роста наноструктур. В этом случае реализу-
ются не наблюдавшиеся ранее эпитаксиальные
соотношения Al2O3 || [110]Nb || [0001]RE
(RE = Dy, Ho), а эпитаксиальные напряжения в
редкоземельных пленках не формируются. В на-
стоящей работе была изучена магнитная структу-
ра пленок Dy и Ho толщиной 200 нм, выращен-
ных согласно протоколу [17], в которых можно
предполагать отсутствие влияния эпитаксиаль-
ных напряжений на магнитную структуру.

2. ЭКСПЕРИМЕНТ
Рост образцов проводили на установке вы-

соковакуумного магнетронного распыления
ULVAC – MPS_4000_C6 на монокристалличе-
ских подложках Al2O3. На подложку при
температуре 435°С был нанесен буферный слой
Nb толщиной 40 нм, далее температура подложки
была снижена до 150°С и на буферном слое был
выращен слой Dy либо Ho толщиной 200 нм. Для
защиты от окисления, после охлаждения структу-
ры в ростовой камере до комнатной температуры,
был нанесен защитный слой V толщиной 15 нм.

′[112 0]
′[11 02] ′[101 0]

′[11 02]

′[11 02]

′[11 02]



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 5  2021

ВЛИЯНИЕ РАЗМЕРНЫХ ЭФФЕКТОВ НА ТЕМПЕРАТУРУ КЮРИ 501

Структурная характеризация образцов проведена
на лабораторном дифрактометре Rigaku SmartLab
в Cu Kα-излучении в ресурсном центре Курчатов-
ского института, магнитные измерения выполне-
ны на сквид-магнетометре Quantum Design.

Для определения магнитной структуры пленок
использована рефлектометрия поляризованных
нейтронов. Традиционно основными методами
исследования редкоземельных кристаллов и нано-
структур Dy и Ho являются резонансное рентге-
новскоеt магнитное рассеяние [10] и нейтронная
дифрактометрия [5]. Формирование геликоидаль-
ной магнитной структуры в редкоземельных плен-
ках приведет к тому, что на рентгенограммах и
нейтронограммах вблизи фундаментальных брег-
говских пиков от редкоземельной структуры, на-
пример, (0002), (0004) и т.п. будут наблюдаться са-
теллитные рефлексы. Их положение будет опреде-
ляться периодом и направлением распространения
геликоиды, а интегральная интенсивность может
служить параметром порядка геликоидальной фа-
зы. При переходе от геликоидальной к ферромаг-
нитной фазе интенсивность сателлитных рефлек-
сов будет уменьшаться, а интенсивность фунда-
ментальных брегговских пиков увеличиваться за
счет дополнительного вклада магнитного проис-
хождения в рассеяние.

Применение первой из вышеуказанных мето-
дик к исследуемым редкоземельным пленкам,
предполагающее проведение измерений с ис-
пользованием синхротронного излучения с энер-
гиями вблизи краев поглощения Dy и Ho, позво-
ляет детектировать магнитный сигнал только от
сравнительно тонких пленок ввиду сильного по-
глощения мягкого рентгеновского излучения при
данных энергиях и интерференции сигналов от
магнитных сателлитов и зарядовых сигналов от
осцилляций от полной толщины пленки. Ис-
пользование классической нейтронной дифрак-
ции, с другой стороны, невозможно ввиду малого
количества рассеивающего материала. Вместе с
тем было показано [18, 19], что эффективным ме-
тодом исследования таких систем может быть ней-
тронная рефлектометрия, позволяющая детекти-
ровать сигнал от магнитного сателлита (0000)+ при
малых значениях переданного импульса. Положе-
ние этого сателлита позволяет определить период
геликоиды, а интегральная интенсивность может
служить параметром порядка для геликоидальной
фазы. Поскольку нейтронное рассеяние не позво-
ляет детектировать магнитный сигнал от магнит-
ных моментов, ориентированных вдоль вектора
рассеяния, то при выходе магнитных моментов из
базовой плоскости должно наблюдаться умень-
шение сигнала от магнитного сателлита (0000)+.
Появление ферромагнитной компоненты также
должно сопровождаться уменьшением интенсив-
ности этого сигнала. Нейтронные измерения бы-

ли выполнены на времяпролетном рефлектомет-
ре РЕМУР, функционирующем на базе импульс-
ного быстрого реактора ИБР-2М в Лаборатории
нейтронной физики ОИЯИ. Экспериментальные
данные с рефлектометра РЕМУР были преобра-
зованы из инструментальной системы координат
в систему координат обратного пространства с
помощью ПО Överlåtaren [20].

3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 приведены измеренные в зеркальной

геометрии Θ−2Θ рентгеновские дифрактограм-
мы пленок Dy и Ho, на которых отмечены наблю-
даемые рефлексы.

Помимо рефлексов от подложки, на дифрак-
тограммах видны рефлексы от буферного слоя
(110) Nb, а также рефлексы от ГПУ-структуры
(0001) Dy и Ho. Наблюдается также вклад от дру-
гих ориентаций редкоземельных пленок, однако
он незначителен. При измерениях в незеркаль-
ной геометрии были детектированы рефлексы от

 и  плоскостей редкоземельных пле-
нок, что позволило определить параметры их
кристаллических решеток. Было установлено,
что в пределах экспериментальной погрешности,
параметры кристаллических решеток Nb, Ho и
Dy соответствуют их значениям для объемных
кристаллов. Таким образом, при росте редкозе-
мельных структур на подложках сапфира с бу-
ферным слоем Nb на больших скоростях в кине-
матическом режиме реализуются наблюдавшие-
ся ранее в [17] эпитаксиальные соотношения

Al2O3 || [110]Nb || [0001]RE и происходит

′[101 0] ′[1011]

′[11 02]

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы тонких пле-
нок Dy и Ho.
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полная релаксация кристаллических решеток
Nb и редкоземельной пленки. Таким образом,
полученные структуры представляют собой мо-
дельные системы, на которых можно исследовать
влияние размерных эффектов на магнитную
структуру тонких редкоземельных пленок в от-
сутствие эпитаксиальных напряжений.

На рис. 2 и 3 приведены температурные зави-
симости намагниченности Dy и Ho, а также взя-
тые из литературы данные для объемных кристал-
лов [17, 19]. Следует отметить, что выше темпера-
туры Кюри для Dy и температуры фазового
перехода в коническую фазу для Ho для объемных
кристаллов поведение намагниченности в тонких
пленках и в объемных кристаллах различается
слабо, в частности, значения температуры Нееля
достаточно близки.

С другой стороны, низкотемпературное пове-
дение намагниченности в объемных кристаллах и
в тонких пленках значительно отличается. Резкий
переход в ферромагнитную фазу, характерный
для объемных кристаллов Dy, в пленке сменяется
монотонным ростом намагниченности с умень-
шением температуры в широком температурном
интервале. Температура перехода в пленке мень-
ше по сравнению с объемным кристаллом. Значе-
ние намагниченности при низких температурах в
пленке Dy вдвое меньше намагниченности насы-
щения. Из данных рис. 2 можно предположить,
что, в отличие от объемного кристалла, в пленке
Dy ниже температуры Кюри присутствуют как ге-
ликоидальная, так и ферромагнитная компонента.
Это характерно в том числе и для веерной магнит-
ной структуры. Резкое немонотонное изменение
намагниченности с температурой, наблюдающееся
в объемном Ho ниже температуры фазового пере-

хода в коническую фазу, сменяется монотонным
ростом в пленке Ho. Намагниченность при низких
температурах в пленках Ho в два раза меньше зна-
чений для объемных кристаллов и более чем в
20 раз меньше намагниченности насыщения.
Можно предположить наличие незначительной
ферромагнитной компоненты в пленке Ho, как
это и должно быть при приложении магнитного
поля.

Магнитная структура пленок и ее изменение с
температурой была определена с помощью ней-
тронной рефлектометрии и незеркального рассе-
яния нейтронов. Как обсуждали выше, для этого
были детектированы сигналы от магнитного са-
теллита (0000)+. На рис. 4 приведены характерные
двумерные рефлектометрические спектры, изме-
ренные при различных температурах при прило-
жении магнитного поля Н = 1 кЭ вдоль осей лег-
кого намагничивания пленок Dy и Ho.

Выше температуры Нееля в нейтронных спек-
трах наблюдается только зеркальная линия при
Qx = 0, соответствующая рефлектометрической
кривой от слоистой структуры. Ниже температу-
ры Нееля в спектрах виден сигнал (Qz = const) от
геликоидальной магнитной структуры, его поло-
жение по оси Qz характеризует период геликоиды,
а интенсивность может служить параметром по-
рядка геликоидальной фазы. Тот факт, что в
спектрах наблюдается сигнал в виде линии, по-
видимому, объясняется наличием в пленках лате-
ральных доменов с одинаковым периодом гели-
коиды, но разными направлениями вращения
магнитных моментов в базовой плоскости (по и
против часовой стрелки). Ниже температуры Кю-
ри объемного Dy сигнал от магнитных геликои-
дов в пленке по-прежнему присутствует и его ин-

Рис. 2. Температурная зависимость намагниченности
тонкой пленки (символы) и объемного кристалла
(линия) Dy в магнитном поле Н = 1 кЭ, приложенном
вдоль оси легкого намагничивания.
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Рис. 3. Температурная зависимость намагниченности
тонкой пленки (символы) и объемного кристалла
(линия) Ho в магнитном поле Н = 1 кЭ, приложенном
вдоль оси легкого намагничивания.
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тенсивность уменьшается при понижении темпе-
ратуры. Сигнал от магнитного сателлита (0000)+ в
пленке Ho возникает ниже температуры Нееля,
его интенсивность возрастает с понижением тем-
пературы.

На рис. 5 и 6 представлены рефлектометриче-
ские кривые, полученные из двумерных спектров
интегрированием вдоль оси Qx. Отметим следую-
щие характерные особенности рефлектометриче-
ских спектров.

В пленке Dy при температуре Т = 200 К (выше
температуры Нееля) магнитного сигнала не на-
блюдается. При охлаждении ниже температуры
Нееля возникает магнитный сателлит (0000)+,
интенсивность которого возрастает с понижени-
ем температуры, а положение сдвигается в об-
ласть меньших значений Qz, что отражает увели-
чение периода геликоиды. Ниже температуры
Кюри объемного Dy интенсивность магнитного
сателлита уменьшается, а период геликоиды про-

Рис. 4. Типичные двумерные спектры незеркального рассеяния нейтронов, измеренные при различных температурах
в магнитном поле Н = 1 кЭ, приложенном вдоль оси легкого намагничивания пленок Dy и Ho.
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Рис. 5. Магнитные сателлиты (0000)+ в пленке Dy при
разных температурах по данным рефлектометрии.
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должает увеличиваться. Слабо интенсивный са-
теллит еще виден при температуре T = 50 K, но
при более низких температурах детектировать его
уже не удается. Таким образом, поведение гели-
коидальной магнитной структуры с температурой
в целом согласуется с данными магнитометрии,
приведенными на рис. 2.

Из нейтронографических кривых, приведен-
ных на рис. 6, видно, что ниже температуры Нее-
ля в пленке Ho детектируется магнитный сател-
лит (0000)+, по мере уменьшения температуры
интенсивность которого возрастает, а положе-
ние смещается в область меньших значений Qz,
что предполагает увеличение периода геликои-
ды. Наибольший интерес вызывает область тем-
ператур ниже температуры перехода в кониче-
скую фазу для объемного Ho (Т < 25 К). Как видно
из рис. 6, при дальнейшем понижении температу-
ры до Т = 1.5 К, интенсивность магнитного сател-
литного рефлекса незначительно возрастает, а по-
ложение немного смещается в область меньших
значений Qz. Как обсуждалось выше, в случае, ес-
ли бы в пленке Ho формировалась коническая
фаза, интенсивность сателлита должна была бы
уменьшиться. Поскольку этого не наблюдается,
то можно сделать вывод, что переход в кониче-
скую фазу в пленке Ho подавлен.

На рис. 7 приведены температурные зависимо-
сти периода геликоидальной магнитной структу-
ры в тонких пленках Dy и Ho, полученные на ос-
новании данных рис. 5 и 6, а также приведены для
сравнения литературные данные для объемных
кристаллов [3, 23].

Отметим следующие особенности полученных
результатов. Температурная зависимость периода
геликоидальной магнитной структуры в тонких
пленках и объемных кристаллах выше температу-
ры Кюри для Dy и выше температуры фазового
перехода в коническую фазу для Ho для объемных
систем и тонких пленок аналогична. Для Ho раз-
личие в поведении тонкопленочных и объемных
систем находится в пределах экспериментальной
погрешности, для Dy это различие несколько бо-
лее существенно. Ниже соответствующих темпе-
ратур для объемных кристаллов, наблюдается
полное расхождение в характере температурной
зависимости: в Dy вплоть до Т = 50 К геликои-
дальное упорядочение не исчезает окончательно,
по-видимому сохраняясь в отдельных кристалли-
тах внутри пленки, а в пленке Ho не формируется
соизмеримая с периодом кристаллической ре-
шётки фаза Ho [23, 24]. Традиционно считается,
что подавление перехода или уменьшение темпе-
ратуры перехода в ферромагнитную или кониче-
скую фазу в слоистых наноструктурах на основе
Dy и Ho обусловлено деформацией кристалличе-
ской решетки из-за рассогласования параметров
решетки соседних слоев. В нашем случае дефор-
мации кристаллической решетки пленок по дан-
ным рентгеновской дифрактометрии в Dy и Ho
не происходит. Таким образом, уменьшение тем-
пературы и изменение характера перехода в фер-
ромагнитную фазу в пленке Dy и подавление пе-
рехода в соизмеримую коническую фазу в пленке
Ho можно связать исключительно с влиянием
размерных эффектов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследовано влияние размерных эффектов на
температуры ферромагнитного перехода и маг-
нитную структуру сравнительно толстых пленок
Dy и Ho (толщиной 200 нм), в которых за счет ис-
пользования особых условий роста удалось до-
биться полной релаксации кристаллической ре-
шетки редкоземельных пленок. Полученные та-
ким образом структуры являются модельными
системами, на которых можно изучать влияние
размерных эффектов на формирование в редко-
земельных пленках геликоидального магнитного
упорядочения. Было установлено, что в темпера-
турном диапазоне от температуры Нееля до тем-
пературы Кюри для объемных кристаллов Dy и от
температуры Нееля до температуры фазового пе-
рехода в коническую фазу для Ho, температурные
зависимости периода магнитной геликоиды в
объеме и в тонкой пленке аналогична. При более
низких температурах в пленках Dy изменяется ха-
рактер перехода в ферромагнитную фазу, а в плен-
ках Ho подавляется переход в соизмеримую кони-
ческую фазу, что объясняется исключительно вли-
янием размерных эффектов.

Рис. 7. Температурная зависимость периода геликои-
дальной магнитной структуры в тонких пленках Dy и
Ho и в объемных кристаллах.
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Синтез образцов и магнитометрические измере-
ния были выполнены в центре коллективного поль-
зования ИФМ УрО РАН. Экспериментальные дан-
ные с рефлектометра РЕМУР были преобразованы
из инструментальной системы координат в систему
координат обратного пространства с помощью ПО
Överlåtaren [20]. Исследование выполнено при под-
держке РФФИ (проект № 19-32-90007).
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Представлены результаты исследований электронной структуры и оптических свойств интерметал-
лических соединений GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi (x = 0, 0.4, 0.6, 0.95). В рамках метода DFT + U с учетом
влияния сильных электронных корреляций в 4f-оболочке Gd рассчитаны спин-поляризованные
плотности электронных состояний и спектры оптической проводимости. Эллипсометрическим ме-
тодом в энергетическом интервале 0.078–4.6 эВ измерены оптические свойства данных материалов.
Природа квантового поглощения света обсуждается на основе сравнения экспериментальных и
теоретических спектров межзонной оптической проводимости. Показано, что рассчитанные плот-
ности электронных состояний позволяют качественно интерпретировать эволюцию оптических
свойств соединений, происходящую при замещении железа марганцем.
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ВВЕДЕНИЕ
Среди обширного семейства тройных интер-

металлических соединений RTX (R – 4f-металл, Т
и X, соответственно, d- и p-элементы) существен-
ное внимание привлекают соединения силицидов
редкоземельных металлов, проявляющих большую
вариативность физико-химических свойств и име-
ющих потенциал для практического использова-
ния [1, 2]. К данным материалам относится фер-
ромагнитный интерметаллид GdFeSi (температура
Кюри TC = 118 K), кристаллизующийся в тетраго-
нальной структуре типа СeFeSi (P4/nmm) [3]. Дан-
ная структура состоит из чередующихся слоев
(001) в последовательности Gd–Si–Fe2–Si–Gd–
Gd–Si–Fe2–Si–Gd. Исследования [2–4] показа-
ли, что магнитный момент соединения определя-
ется атомами Gd, в то время как атомы Fe вслед-
ствие полного заполнения 3d-зоны не обладают
магнитным моментом. Внешние воздействия и
сплавление с другими d-металлами в ряде случаев
приводят к значительным изменениям свойств
GdFeSi. Например, при гидрировании сплава
происходит его структурный переход к другой
тетрагональной фазе с анизотропным изменени-
ем параметров решетки и резким (до 20 K) умень-

шением температуры Кюри, а механическое из-
мельчение приводит к образованию фазы
аморфного ферромагнетизма с TC = 65 K [7].

Существенные изменения магнитных и струк-
турных параметров данного соединения были за-
фиксированы при замещении Fe атомами Mn, со-
здающими добавочный магнитный момент, ве-
личина которого зависит от степени заполнения
3d-зоны. Тенденции концентрационной транс-
формации данных свойств были определены при
исследовании системы сплавов GdMnxFe1 – xSi
[8, 9], представляющих собой твердые растворы
со структурой исходного соединения. Установле-
но, что с ростом содержания марганца, приводя-
щего к увеличению параметров кристаллической
решетки, происходят изменения в структуре d–p-
гибридизированных зон, а также в величине об-
менных взаимодействий, что является причиной
резкого (до 317 K в GdMn0.7Fe0.3Si) повышения
температуры Кюри. В соединении GdMnSi, маг-
нитные свойства которого довольно сложны и
характеризуются тремя фазовыми переходами, об-
наружены большие значения магнитокалориче-
ского эффекта [4, 10]. В этом материале в условиях
внешнего магнитного поля наблюдается метамаг-
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нитный переход из антиферро- в ферромагнит-
ное состояние, характеризуемый выравниванием
магнитных моментов Mn вдоль гексагональной
оси [11]. Установлено, что небольшое содержание
Ti в GdFeSi приводит к увеличению температуры
Кюри [12]. Природа модификации свойств дан-
ных сплавов при замещении Fe атомами Mn
определяется характером эволюции их электрон-
ных энергетических спектров, что можно оценить
при использовании метода, сочетающего оптиче-
ский эксперимент и теоретические ab initio исследо-
вания [13]. С этой целью в настоящей работе прове-
дены вычисления плотности электронных состоя-
ний системы интерметаллидов GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi
при x = 0, 0.4, 0.6 и 0.95, на основе которых прове-
дена интерпретация спектров межзонной оптиче-
ской проводимости. Ранее зонные расчеты элек-
тронной структуры, проводили для GdFeSi [14, 15]
и близких соединений [16, 17], а для исследуемых
составов многокомпонентных интерметаллидов
данные по электронной структуре в литературе от-
сутствуют.

РАСЧЕТ ЭЛЕКТРОННОЙ СТРУКТУРЫ

Для вычисления электронной структуры ин-
терметаллидов GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi применили
метод DFT + U [18] в рамках пакета программ
QUANTUM ESPRESSO [19]. Расчеты проведены
в рамках приближения обобщенной градиент-
ной поправки (GGA) версии Perdew–Burke–
Ernzerhof (PBE) [20] для обменно-корреляцион-
ного потенциала. Взаимодействие между иона-
ми и валентными электронами в работе учтено
в рамках метода расширенных плоских волн
(PAW), волновые функции разложены по плос-
ким волнам. В расчетах были взяты псевдопо-
тенциалы PAW из библиотеки QUANTUM
ESPRESSO и работы [21]: Gd.GGA-PBE-paw-
vl.0.UPF, (Fe, Mn).pbe-spn-kjpaw_psl.0.3.1.UPF,
Si.pbe-n-kjpaw_psl.1.0.0.UPF. В рассмотренной
ячейке для всех концентраций x атомы титана
явным образом не присутствовали. Для модели-
рования частичного замещения атомов железа
атомами титана в экспериментальных составах об-
разцов был использован метод сдвига по жесткой
полосе, позволяющий учесть уменьшение полного
числа электронов в системе. В результате плотно-
сти электронных состояний были смещены на –
0.12 эВ. Для интегрирования в обратном про-
странстве использована сетка из 8 × 8 × 8 k-точек.
Сильные электрон-электронные корреляции в
4f-оболочке Gd учитывали в методе DFT + U
(PBE + U) параметров прямого кулоновского U =
= 6.7 эВ и обменного (хундовского) взаимодей-
ствия JH = 0.7 эВ. Данные параметры использованы
в первопринципных расчетах электронной струк-
туры гадолиния и его соединений [16, 18, 22].

Плотности электронных состояний ферромаг-
нитных соединений GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi (x = 0,
0.4, 0.6, 0.95) состоят из двух систем полос с про-
тивоположной ориентацией спина (↑ и ↓). Ре-
зультаты расчетов полных плотностей N(E)↑ и
N(E)↓ для таких спин-поляризованных полос сов-
местно с парциальными плотностями для Gd (4f, 5d),
Fe (3d), Mn (3d), Si (3p, 3s) электронов представ-
лены на рис. 1 и 2. Узкие интенсивные максиму-
мы, связанные с 4f-состояниями Gd, расположе-
ны в ↑-системе зон вблизи 7.2 эВ ниже уровня
Ферми EF, в ↓-системе – при 4.7 выше EF. Лока-
лизация этих пиков сохраняется для всех соедине-
ний. Широкие энергетические полосы, дно кото-
рых расположено при ~4.2 эВ ниже EF, сформиро-
ваны s-, d- и p-зонами всех элементов, входящих в
составы соединений. В целом характер зависимо-
стей N(E)↑ и N(E)↓ для каждого соединения опре-
деляется содержанием Fe и Mn. Тонкая структура
данных спектров при различных концентрациях
этих элементов существенно различается, что
проявляется в изменении формы, локализации и
сдвиге многочисленных максимумов, располо-
женных по обе стороны от уровня Ферми.

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Поликристаллические образцы соединений
GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi (x = 0, 0.4, 0.6, 0.95) были
приготовлены методом дуговой плавки в атмо-
сфере чистого аргона из высокочистых металлов.
Полученные сплавы подвергали гомогенизирую-
щему отжигу при 1073 K в течение 8 суток с после-
дующей закалкой в воду. Для определения фазо-
вого состава, типа кристаллической структуры и
параметров решетки использован рентгенострук-
турный анализ с применением диффрактометра
PANalytical Empyrean при CuKα-излучении. Про-
граммы HighScore v.4.x были использованы для
расчета параметров решетки и анализа фазового
состава сплавов. Результаты анализа показали, что
сплавы GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi кристаллизуются в
тетрагональной структуре типа CeFeSi (P4/nmm) с
некоторой примесью гексагональной фазы Gd5Si3
со структурой типа Mn5Si3 (P63/mcm). Получен-
ные параметры кристаллической решетки были
использованы при расчете электронной структу-
ры соединений.

Оптические свойства образцов исследованы
эллипсометрическим методом при комнатной
температуре в интервале длин волн 0.27–16 мкм
(0.078–4.6 эВ). Полученные в результате измере-
ний значения оптических постоянных – показа-
телей преломления n(ω) и поглощения k(ω), ис-
пользованы для вычисления дисперсионных за-
висимостей оптической проводимости σ(ω) =
= nkω/2π (ω – частота света). Данная величина
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наиболее выразительно характеризует амплитуд-
ные и частотные особенности спектрального от-
клика отражающей среды и, в отличие от стати-
ческой проводимости, зависит не только от
плотности состояний на EF, но и от специфики
распределения N(E) во всем исследуемом энер-
гетическом диапазоне.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Частотные зависимости σ(ω) для изучаемых
образцов GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi с различными зна-
чениями х представлены на рис. 3. Структура дан-
ных спектров является характерной для сред с ме-
таллическим типом проводимости, когда отчет-
ливо проявляются области, соответствующие
внутри- и межзонному поглощению света. При
низких энергиях фотонов E < ~0.6 эВ (ИК-диапа-
зон) дисперсия σ ~ ω–2 соответствует друдевской
зависимости, описывающей внутризонное уско-
рение электронов проводимости полем световой
волны. Данный механизм взаимодействия света с

носителями тока определяется такими парамет-
рами электронов проводимости, как плазменная
ωр и релаксационная γ-частоты, характеризую-
щими, соответственно, коллективные колебания
и рассеяние носителей тока. В ИК области спек-
тра данные параметры слабо зависят от частоты и
стабилизируются при значениях ωp = 7.9 × 1015 c–1,
γ = 4.4 × 1014 c–1 (GdTi0.05Fe0.95Si), ωp = 7.7 × 1015 c–1,
γ = 4.8 × 1014 c–1 (GdTi0.05Mn0.4Fe0.55Si), ωp = 7.4 ×
× 1015 c–1, γ = 5.1 × 1014 c–1 (Gd Ti0.05Mn0.6Fe0.35Si),
ωp = 7.1 × 1015 c–1, γ = 4.8 × 1014 c–1 (GdTi0.05Mn0.95Si).
Значения ωp и γ позволяют для каждого соедине-
ния выделить друдевские вклады в оптическую
проводимость σD = (ω2 + γ2).

С ростом энергии фотонов (видимая и УФ-об-
ласти) начинает доминировать механизм кванто-
вого поглощения света. Низкоэнергетический
спад в зависимости σ(ω) сменяется при этом
подъемом и последующим образованием широкой
полосы поглощения. Структура данной полосы
индивидуальна для каждого соединения, посколь-

ω γ π2
p 4

Рис. 1. Полные (а) и парциальные  (б–г) плотности электронных состояний соединений GdTi0.05Fe0.95Si и
GdTi0.05Mn0.4Fe0.55Si.
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ку зависит от строения его энергетического спек-
тра. На кривой σ(ω) исходного GdTi0.05Fe0.95Si вы-
деляется интенсивный максимум при 1.2 эВ, высо-
коэнергетический край которого демонстрирует
плавный спад. По мере увеличения содержания
марганца в сплаве (составы с х = 0.4 и 0.6) высота
указанного максимума постепенно снижается. В
соединении GdTi0.05Mn0.95Si полоса поглощения
имеет несколько другой характер дисперсии, ука-
зывающий на перенос спектрального веса опти-
ческой проводимости в сторону высоких энер-
гий. В спектре σ(ω) этого соединения максимум
при 1.2 эВ проявляется уже в виде довольно раз-
мытой структуры, а на высокоэнергетическом
крыле в интервале ~1.5–3 эВ образуется широкий
наплыв. Таким образом, спектральный профиль
фундаментальной полосы оптического поглоще-
ния в системе изучаемых соединений в процессе
изменения содержания железа, при сохранении
локализации основного максимума, претерпева-
ет модификацию как по интенсивности, так и по
локализации структурных особенностей.

Рис. 2. Полные (а) и парциальные (б–г) плотности электронных состояний соединений GdTi0.05Mn0.6Fe0.35Si и
GdTi0.05Mn0.95Si.

1

0

1

–10 –8 –6 –4 –2

(г)

(в)

(б)

(а)

0 2 4 6

1

0

1

2

0

2

2

0

2

8 10
E, эВ

GdTi0.05Mn0.6Fe0.35Si

4f Gd

3d Mn

3p Si
3s Si

5d Gd

N
, с

ос
т.

/(
эВ

 ф
ор

м
. е

д.
)

1

0

1

–10 –8 –6 –4 –2

(г)

(в)

(б)

(а)

0 2 4 6

1

0

1

2

0

2

2

0

2

8 10
E, эВ

GdTi0.05Mn0.95Si

4f Gd

3d Mn
3d Fe

3p Si
3s Si

5d Gd

Рис. 3. Энергетические зависимости оптической про-
водимости соединений GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi (x = 0,
0.4, 0.6, 0.95).
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Поскольку индивидуальные характеристики
наблюдаемых полос межзонного поглощения
определяются реальным строением электрон-
ных спектров данных материалов, то природу их
возникновения можно объяснить с учетом рас-
считанных плотностей состояний, представлен-
ных на рис. 1 и 2. С этой целью путем вычитания
друдевских составляющих из экспериментальных
кривых (рис. 3) были выделены вклады в оптиче-
скую проводимость, связанные только с межзон-
ным поглощением света σмз(ω) = σ(ω) – σD(ω).
Полученные зависимости σмз(ω) представлены
для всех четырех соединений на рис.4. Здесь же в
относительных единицах приведены теоретиче-
ские кривые частотной дисперсии данной харак-
теристики, рассчитанные на базе сверток плотно-
стей электронных состояний ниже и выше EF по
методу, используемому в [23]. Полная картина
межзонного поглощения света складывается при
учете суперпозиции вкладов от каждой из двух
спин-поляризованных зон. Такие вклады почти
равнозначны, поскольку полные плотности элек-
тронных состояний всех соединений в двух спи-
новых направлениях сопоставимы по величине.

Отметим качественный характер такого расчета,
поскольку интегральный вклад прямых и непря-
мых межзонных переходов в формировании
σмз(ω) получен при условии их равной вероятности.

Сравнение зависимостей σмз(ω), полученных
из эксперимента и расчета, свидетельствует, что
при энергиях, превышающих 0.5–0.6 эВ, общий
вид кривых и локализация основных структур
показывают определенное соответствие. В част-
ности, для соединений с х = 0, 0.4, 0.6 расчет хо-
рошо воспроизводит максимум при 1.2 эВ, на-
блюдаемый в эксперименте. Величина данного
максимума существенно снижается с пониже-
нием содержания железа в сплаве и соответству-
ет тенденции уменьшения полной плотности
состояний вблизи уровня Ферми. Для соедине-
ния GdTi0.05Mn0.95Si, в спектре σмз(ω) которого
данная структура проявилась намного слабее, а
в окрестности ~2 эВ проявился другой размы-
тый максимум, рассчитанная межзонная оптиче-
ская проводимость также качественно отобража-
ет соответствующую эмпирическую зависимость.
На рис. 4 приведены также расчеты наибольших по
величине вкладов в σмз(ω), связанных с различны-

Рис. 4. Экспериментальные (закрашенные кружки) и рассчитанные (толстые сплошные линии в произвольных еди-
ницах) межзонные оптические проводимости соединений GdMnxFe1 – xSi (x = 0, 0.4, 0.6, 1). Пунктир – внутризонный
(друдевский) вклад. На рисунке также показаны рассчитанные вклады от межзонных переходов с участием Fe 3d,
Gd 5d, Mn 3d и Si 3p электронных состояний.
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ми типами энергетических зон. Такие вклады, как
следует из рисунка, во всей области энергий фор-
мируются за счет квантовых переходов в обеих спи-
новых подсистемах с участием Fe 3d-, Gd 5d-,
Mn 3d- и Si 3p-электронных состояний. Межзон-
ное оптическое поглощение, формируемое с уча-
стием других типов электронов, по величине зна-
чительно слабее и не показано на рисунке.

В низкоэнергетической области спектра Е <
< ~1 эВ при сопоставлении экспериментальных
и расчетных кривых σмз(ω) обнаруживается ряд
существенных различий. В то время как эмпири-
ческие зависимости данного параметра при ω → 0
демонстрируют наличие крутого спада, соответ-
ствующего резкому уменьшению межзонного по-
глощения света, то поведение теоретических кри-
вых в этом интервале указывает на его довольно
высокий уровень и на вероятность того, что кван-
товые переходы могут начинаться почти с нуле-
вой энергии. На наш взгляд, такой характер дис-
персии оптической проводимости связан с при-
ближениями, сделанными при расчете, в
частности с тем, что квантовые переходы, проис-
ходящие в пределах одной энергетической зоны,
равновероятны с межзонными. Поэтому величины
теоретических σмз(ω) при малых энергиях оказыва-
ются завышенными. Это обстоятельство приводит
к тому, что низкоэнергетические пики, наблюдае-
мые в эмпирической зависимости σмз(ω) при энер-
гиях ~0.2–0.5 эВ, в расчетных кривых на фоне вы-
соких значений проявились довольно слабо. В це-
лом наблюдаемая картина частотной дисперсии
экспериментальных спектров межзонных оптиче-
ских проводимостей исследуемых соединений
GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi качественно соответствует
рассчитанным плотностям их электронных со-
стояний.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследовано влияние замещения железа
марганцем на электронную структуру и опти-
ческие свойства ферромагнитных соединений
GdTi0.05MnxFe0.95 – xSi (x = 0, 0.4, 0.6, 0.95). Пред-
ставлены результаты первопринципных DFT + U
расчетов энергетических зависимостей полных и
парциальных электронных плотностей состоя-
ний, показаны особенности их эволюции в про-
цессе изменения содержания d-элементов.

Вычислены энергетические зависимости оп-
тических проводимостей соединений в области
межзонного поглощения света, идентифицирова-
ны типы электронных состояний, формирующих
данные спектры. Оптические измерения, выпол-
ненные эллипсометрическим методом в широком
диапазоне длин волн, качественно подтверждают
расчетные данные. Показано, что эксперименталь-
ные частотные зависимости оптической проводи-

мости в области межзонных электронных перехо-
дов, за исключением низкоэнергетического интер-
вала, удовлетворительно воспроизводятся в рамках
теоретического расчета. По результатам измере-
ний в инфракрасном диапазоне спектра опреде-
лены плазменные и релаксационные частоты
электронов проводимости.

Результаты исследований, представленные в
разделе “Расчет электронной структуры”, получе-
ны за счет гранта Российского научного фонда
(проект № 18-72-10098). Экспериментальные дан-
ные оптических измерений, представленные в раз-
деле “Результаты и обсуждение”, получены в
рамках государственного задания Минобрнауки
России (темы “Электрон”, № АААА-А18-
118020190098-5 и “Магнит”, № АААА-А18-
118020290129-5).
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ВВЕДЕНИЕ
Одной из тенденций развития современной

физики функциональных магнитных материалов
является ориентация на малоразмерные элемен-
ты со сложной магнитной структурой, в том числе
со свойствами магнитной хиральности [1–3]. Это
открывает новую грань интереса к редкоземель-
ным магнетикам – природным носителям некол-
линеарного магнетизма и, в частности, к тонким
пленкам таких веществ. Естественной основой
для возникновения сложных магнитных структур
в редкоземельных металлах служит атомная лока-
лизация магнитных моментов, сочетающаяся с
пространственной осцилляцией косвенного об-
менного взаимодействия и, как правило, с силь-
ной магнитной анизотропией [4, 5]. В этой связи
значительное внимание привлекает Dy [6]. Он от-
носится к числу редкоземельных металлов с отно-
сительно высокой температурой магнитного упо-
рядочения (178 К). Однако вплоть до 85 K это не
приводит к наличию спонтанной намагниченно-
сти. Благодаря фрустрации межатомных обмен-
ных связей, в базисной плоскости ГПУ-кристал-
лической решетки Dy образуется антиферромаг-
нитный геликоид. И только при более низких
температурах возникает ферромагнитный поря-
док, сопровождающийся сильной трехосной маг-
нитной анизотропией в базисной плоскости (оси
типа а) [7].

Определенный потенциал в части реализации
неколлинеарного магнетизма имеют и системы с
пониженным уровнем атомного порядка, которые
наряду с редкоземельными элементами включают
металлы группы железа. С одной стороны, таким
системам свойственна более широкая температур-
ная область существования магнитного упорядо-
чения [8–11]. Но с другой стороны, в силу специ-
фики РККИ обменного взаимодействия наруше-
ния в регулярности атомной структуры должны
задавать специфику магнитной структуры и макро-
скопических магнитных свойств таких веществ.

Данная работа посвящена исследованию маг-
нетизма Dy в мелкокристаллическом и аморфном
состояниях. Первое реализуется естественным
образом в тонких пленках Dy, полученных мето-
дом ионного распыления, второе – за счет введе-
ния кобальта, который наряду с аморфизующим
действием оказывает и непосредственное влия-
ние на магнитную структуру Dy.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
Пленки Dy100 – xCox осаждали на стекла фирмы

Corning методом высокочастотного ионно-плаз-
менного распыления в присутствии на подложке
постоянного магнитного поля напряженностью
200 Э. Исходное давление остаточных газов со-
ставляло не более 10–6 Торр, рабочее давление ар-

УДК 539.216.2:537.624
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гона – 5.2 × 10–4 Торр. Состав пленок варьировали
за счет изменения площадей компонент в мозаич-
ной мишени и определяли на рентгено-флуорес-
центном спектрометре Rigaku Nanohunter с по-
грешностью 0.1 ат. %. Cтруктурное состояние ана-
лизировали с использованием дифрактометра
PANalytical Empyrean в излучении CoKα. Номи-
нальная толщина образцов составляла 110 нм и
контролировалась с помощью стилусного профи-
лометра Veeco Dektak-150. Все образцы имели за-
щитный слой Ta толщиной 5 нм. Магнитные из-
мерения выполняли на СКВИД-магнетометре
MPMS XL-7 в температурном диапазоне 5–350 К
в магнитном поле напряженностью до 70 кЭ.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 представлены дифрактограммы ряда

пленочных образцов системы Dy100 – xCox. Они
наглядно демонстрируют, что пленки чистого Dy
являются поликристаллическими, а введение Со
приводит к аморфизации пленочных образцов.
Количественная обработка дифрактограммы Dy
(кривая 1) дает средний размер кристаллитов
~22 ± 2 нм и параметры гексагональной кристал-
лической решетки: а = 3.64 Å, с = 5.74 Å. Тот и
другой параметры несколько превышают соот-
ветствующие табличные величины (3.63 и 5.62 Å
[12]). Однако такого рода отличия типичны для
пленок металлов, полученных ионным распыле-
нием [13–15]. В рамках бинарной системы Dy–Co
признаки кристалличности проявляются только в
области x < 20 (кривые 2, 3). Для пленок с боль-
шим содержанием Со наблюдается рентге-
ноаморфное состояние (кривая 4), которое со-
храняется вплоть до максимальных для наших об-
разцов концентраций Со (~85 ат. %).

На рис. 2 показаны петли гистерезиса, отража-
ющие температурные изменения в характере пе-
ремагничивания пленки Dy. Они получены по
следующей измерительной схеме: охлаждение об-
разца от комнатной температуры до 5 К в магнит-
ном поле H напряженностью +70 кЭ, ориентиро-
ванном в плоскости пленки; измерение магнит-
ного момента при циклическом изменении поля
(±70 кЭ); повышение температуры на один шаг
(50 К) при нахождении образца в поле H = +70 кЭ;
измерение петли гистерезиса и т.д. Представленные
данные показывают, что вблизи основного состоя-
ния (5 К) пленки Dy характеризуются большой
коэрцитивной силой Hc при низкой остаточной
намагниченности Mr (рис. 2а). Первое является
очевидным следствием высокой магнитной ани-
зотропии поликристаллического материала, но
второе не имеет столь однозначной трактовки.

В изотропном ансамбле невзаимодействую-
щих кристаллитов с соответствующим трехосным
характером магнитной анизотропии после намаг-
ничивания до насыщения Mr должна составлять
около 0.6 от намагниченности насыщения Ms.
Использованных нами полей явно не хватает для
магнитного насыщения образца, которому долж-
на соответствовать величина Ms около 3000 Гс.
Однако его магнитная предыстория формирова-
лась таким образом, что позволяла рассчитывать
на Mr ~ 0.6Ms. Эксперимент же дает трехкратно
меньшую величину. Это позволяет предположить,
что при гелиевых температурах пленочному состоя-
нию Dy отвечает не ферромагнитная, как в массив-
ных кристаллах, а, скорее, асперомагнитная струк-

Рис. 1. Дифрактограммы пленок Dy–Co с различным
содержанием Со: 1 – 0; 2 – 9.3; 3 – 18.7; 4 – 84.4 ат. %.
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тура. Причина такого отличия может лежать в по-
вышенной дефектности нанокристаллической
пленки, которая формируется как из-за значи-
тельного объема межзеренных границ, так и из-за
отмеченного выше увеличения параметров кри-
сталлической решетки в целом. Указанная струк-
турная особенность, по-видимому, ведет к значи-
тельной дисперсии обменного взаимодействия и
образованию фрустраций, задающих асперомаг-
нитное упорядочение.

Предположение о существовании структурно-
обусловленного асперомагнетизма позволят объ-
яснить и основные закономерности температур-
ного изменения гистерезисных свойств пленки
Dy. Повышение температуры в первую очередь
ведет к уменьшению коэрцитивной силы и оста-
точной намагниченности, в том числе по отноше-
нию к ее максимальному значению Mmax (ср. петли
на рис. 2). Это можно трактовать как ослабление
роли кристаллической анизотропии и смещение
энергетического баланса в сторону обменного вза-
имодействия, сильная дисперсия которого при
этом сохраняется. С указанной дисперсией свя-
зывается и наличие спонтанной намагниченно-
сти при температурах, значительно превышаю-
щих температуру ферро-антиферромагнитного
перехода, свойственного данному редкоземель-
ному металлу.

В целом, температурная зависимость намагни-
ченности, измеренная в фиксированном магнит-
ном поле (0.1 кЭ), показана на рис. 3 (кривая 1).
Она получена при непрерывном нагреве образца,
предварительно охлажденного до 5 К в присут-
ствии магнитного поля (+70 кЭ). Заметим, что в
реперных точках значения намагниченности на
ней практически совпадают с Mr, определенными
из петель гистерезиса. Таким образом, представ-
ленная кривая наглядно иллюстрирует факт со-
хранения спонтанной намагниченности вплоть
до Т ~ 120 К, т.е. примерно до середины той тем-
пературной области, в которой кристаллам Dy
свойственен антиферромагнитный порядок. Вы-
ше указанной температуры спонтанная намагни-
ченность и магнитный гистерезис отсутствуют, но
нелинейность кривых намагничивания еще сохра-
няется на значительном температурном проме-
жутке. Только при Т ≥ 200 К зависимости M(H)
приобретают линейный характер, свойственный
парамагнитному состоянию.

Температурная зависимость обратной пара-
магнитной восприимчивости 1/χ также представ-
лена на рис. 3 (кривая 2). Как видно, при T ≥ 200 K
она практически линейна и может быть аппрок-
симирована известной формулой

(1)=
χ 2
1 3 .kT

Nm

где k – постоянная Больцмана, N – плотность но-
сителей магнитного момента, m – величина эле-
ментарного магнитного момента. Эту формулу
часто применяют для определения m. Но в нашем
случае более информативно найти из нее число N
и пересчитать на плотность пленки ρ, использо-
вав табличное значение магнитного момента ато-
ма Dy – 10.6 μB [16]. Соответствующая величина ρ
оказалась равной 7.2 г/см3. Как и следовало ожи-
дать, она несколько меньше плотности металла,
которая по [13] составляет 8.44 г/см3.

Пленки типа редкоземельный металл (R) – ме-
талл группы железа (T) сочетают в себе локализо-
ванный магнетизм 4f- и коллективизированный
магнетизм 3d-переходных элементов. При этом
расщепление 3d-зоны, отвечающее за величину
намагниченности T-подсистемы, зависит от со-
отношения R и T компонентов [17, 18]. В частности,
для Со магнитный момент в расчете на один атом
монотонно уменьшается от 1.7 μB для чистого Со до
нуля при эквиатомном составе. Таким образом, для
пленок Dy100 – xCox величина x ~ 50 условно делит
бинарную систему на две концентрационные обла-
сти. В первой (x < 50) Со не несет магнитного мо-
мента, во второй (x > 50) – выступает как актив-
ный магнитный элемент. В соответствии с этим
рассмотрение магнитных свойств целесообраз-
но разбить на две части, начав с низкокобальто-
вых составов.

На рис. 4 показаны низкотемпературные (Т =
= 5 К) петли гистерезиса образцов с разным со-
держанием Со. Их анализ с учетом петли гистере-
зиса чистого Dy (рис. 2) позволяет констатировать
следующее. На начальной стадии легирования ко-
бальтом наиболее выраженными закономерностя-
ми являются увеличение высокополевой магнит-
ной восприимчивости и ослабление магнитного
гистерезиса. Иными словами, уменьшается “жест-

Рис. 3. Температурные зависимости намагниченно-
сти (кривая 1) и обратной восприимчивости (кривая 2)
пленки Dy. Данные получены при нагреве в поле 0 кЭ
(открытые символы) или из петель гистерезиса (си-
ние точки).
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кость” асперомагнитной структуры. При боль-
шем содержании Со добавляются новые законо-
мерности. На фоне уменьшения максимальной
намагниченности возрастают остаточная намаг-
ниченность и коэрцитивная сила, а форма петли
становится похожей на прямоугольную.

В целом, концентрационные зависимости ос-
новных гистерезисных характеристик (Mmax, Mr,
Hc) показаны на рис. 5. Как видно, главной их
особенностью является немонотонность, что го-
ворит о присутствии как минимум двух тенденций
в изменении свойств, обусловленных различными
причинами. К числу таких причин, с одной сторо-
ны, можно отнести аморфизацию пленок Dy–Co
(см. дифрактограммы на рис. 1), которая, по-види-
мому, главенствует в низкокобальтовой области.
Очевидно, что переход от нанокристаллического к
аморфному состоянию приводит к деградации
кристаллической магнитной анизотропии. Но
локальная магнитная анизотропия при этом оста-
ется, обеспечивая довольно высокий уровень Нс.
Аморфизация сказывается и на межатомных об-
менных связях, усиливая их фрустрацию и приво-
дя тем самым к уменьшению спонтанной намаг-
ниченности основного состояния.

С другой стороны, Со вносит изменения в
электронную структуру бинарной системы. Веро-
ятно, такие изменения способствуют усилению
косвенного обменного взаимодействия (причем,
положительного) между редкоземельными ато-
мами. Этот фактор становится определяющим в
области х > 10 и задает рост Mr вплоть до х ~ 50, не-

смотря на уменьшение плотности магнитных ато-
мов. Интересно, что при х > 20 это сопровождает-
ся ростом Нс, который можно связать с усилени-
ем локальной магнитной анизотропии. Кривая 4
на рис.5 иллюстрирует концентрационное изме-
нение температуры Кюри ТC. Как видно, зависи-
мость ТC(x) также является немонотонной функ-
цией и лучше всего коррелирует с ходом кривой
Нс(х), показывая, что переход от деградации к
усилению магнетизма происходит в концентра-
ционной области 20 < x < 30.

Аморфные пленки R–T с высоким содержани-
ем 3d-элементов исследованы значительно по-
дробнее, чем их R-обогащенные аналоги. В первую
очередь это относится к системам Gd–T. Они ха-
рактеризуются коллинеарным ферримагнетизмом,
поддающимся хорошему представлению в модели
молекулярного поля [20]. Не обойдены вниманием
и системы типа R–Co, где R = Tb, Dy. В них реали-
зуется неколлинеарная (сперимагнитная) струк-
тура [20–22]. Однако для описания макроскопи-
ческих магнитных свойств, в частности, спон-
танной намагниченности, эффективным может
оказаться и модель двухподрешеточной магнит-
ной структуры. Ниже представлены экспери-
ментальные данные по свойствам системы Dy–
Co, которые могут быть основой такого описания.

На рис. 6 показаны петли гистерезиса пленок
разного состава, измеренные при 5 К. Они иллю-
стрируют две основных закономерности концен-
трационных изменений. С увеличением содержа-
ния Со происходит уменьшение остаточной на-
магниченности при сохранении формы петли,
близкой к прямоугольной, и значительное пони-
жение коэрцитивной силы. Первое является след-
ствием появления магнитного упорядочения в Со-
подсистеме. Ее намагниченность, благодаря отри-

Рис. 4. Петли гистерезиса, измеренные при темпера-
туре 5 К на пленках Dy–Co с разным содержанием
Со: 9.3 (кривая 1); 38.7 ат. % (кривая 2).

–1500

–1000

–500

0

500

1000

1500

–80

M
, Г

с

–40

1 2

0 40
H, кЭ

80

Рис. 5. Концентрационные зависимости максималь-
ной намагниченности при Н = 70 кЭ (кривая 1), оста-
точной намагниченности (кривая 2), коэрцитивной
силы (кривая 3) и температуры Кюри (кривая 4) в
пленках Dy100 – xCox.

0

5

10

15

20

200

500

1000

1500

100

0
0 20 40 60

x, ат. % Co

H
c,

 к
Э

M
, Г

с;
 T

C
, K

4

3

2

1



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 5  2021

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ И МОДЕЛИРОВАНИЕ МАГНИТНЫХ СВОЙСТВ 517

цательному обменному взаимодействию между Со
и Dy, ориентируется противоположно результиру-
ющей намагниченности редкоземельной подси-
стемы. Другими словами, формируется сперимаг-
нитная структура. Второе связано с подавлением
локальной магнитной анизотропии Dy за счет
уменьшения его концентрации и сильного об-
менного влияния со стороны Со.

Количественное описание указанных тенден-
ций дано на рис. 7а. Как видно, Нс изменяется рав-
номерно во всем представленном диапазоне соста-
вов, а Mr более резко уменьшается при x > 60. Это
обусловлено интенсивным нарастанием роли Со-
составляющей намагниченности как за счет уве-
личения относительного количества атомов, так
и за счет роста их среднего магнитного момента
(mCo). Информация о mCo в аморфных пленках ти-
па R–Co, позаимствованная из [18], приведена на
рис. 7б (кривая 1). В совокупности с эксперимен-
тальными данными по Mr (рис. 7а) это позволяет
определить составляющую атомных моментов Dy
(mDy), антипараллельную намагниченности Со-
подсистемы (рис. 7б, кривая 2). Как видно, зави-
симость mDy(х) является монотонно возрастаю-
щей. Фактически это означает уменьшение угла
раствора конуса магнитных моментов атомов Dy
в сперимагнитной структуре из-за усиления, упо-
рядочивающего действия обменной R–T-связи.

Переходя от основного состояния к характе-
ристике температурного изменения магнитных
свойств пленок Dy–Co, можно констатировать,
что качественно оно очень схоже с тем, что на-
блюдается в системе Gd–Co, обладающей кол-

линеарным ферримагнетизмом. В этой связи
имеет смысл проанализировать применимость
феноменологической теории спонтанной намаг-
ниченности, хорошо зарекомендовавшей себя в
случае Gd–Co [23] и для системы Dy–Co. Указан-
ная теория основана на модели молекулярного
поля, которая предполагает представление спон-
танной намагниченности Ms коллинеарного фер-
римагнетика, содержащего в нашем случае ред-
коземельную и кобальтовую магнитные подре-
шетки в форме:

(2)

где Мi(x, Т = 0) – подрешеточные намагниченно-
сти основного состояния, Bi(ξi) – функции

( ) ( )
( )

= = χ
− = χ
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Рис. 6. Петли гистерезиса, измеренные при темпера-
туре 5 К на пленках Dy–Co с разным содержанием
Со: 51 (кривая 1); 84.4 (кривая 2) ат. %.
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лы (кривая 2) пленок Dy–Co при Т – 5 К; б – усред-
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Бриллюэна, описывающие температурное измене-
ние подрешеточных намагниченностей. Аргумент
функции Бриллюэна представляет собой отно-
шение энергии подрешеточной намагниченно-
сти основного состояния в соответствующем
молекулярном поле  к тепловой энергии. Мо-
лекулярное поле для каждой магнитной подрешет-
ки имеет внутриподрешеточную и межподрешеточ-
ную составляющие и определяется выражением:

(3)

где λii(x) и λij(x) – параметры молекулярного по-
ля, которые для случая аморфного состояния в со-
ответствии с [24] довольно просто сводятся к об-
менным интегралам JTT, JTR, JRR. Эти величины яв-
ляются параметрами феноменологической теории
и определяются только путем аппроксимации экс-
периментальных зависимостей Ms(T) формулой (2).

Важным элементом представленной расчет-
ной схемы является также определение подреше-
точных намагниченностей в основном состоя-
нии. Для коллинеарного ферримагнетика типа
Gd–Co величина МR(x, Т = 0) задается как сумма
магнитных моментов редкоземельных атомов в
единице объема, а МТ(x, Т = 0) определяется из
экспериментального значения Ms(x, T = 0). Для
сперимагнетика Dy–Co такой подход неприем-
лем. Поэтому мы использовали альтернативный
вариант, задавая МТ(x, Т = 0) в соответствии с
концентрационной зависимостью среднего атом-
ного магнитного момента Со (рис. 7б, кривая 1) и
определяя МR(x, Т = 0) с использованием экспе-

*
iH

( ) ( ) ( ) ( )= λ + λ* , , ,i ii i ij jH x M x T x M x T

риментальных данных. На рис. 8 в качестве при-
мера приведены результаты моделирования тем-
пературных зависимостей спонтанной и подре-
шеточных намагниченностей пленки Dy24.4Co75.6.
Расчетные зависимости МR(Т), МТ(Т) и Ms(T) по-
казаны линиями. Они получены для плотности об-
разца 7.3 г/см3 и подгоночных параметрах JTT, JTR,
JRR, равных 233 × 10–16, 20.6 × 10–16, 0.84 × 10–16 эрг,
соответственно. Порядок приведенных величин
хорошо согласуется с данными, полученными для
системы Gd–Co [20, 23, 24]. Точками на рисунке
показаны экспериментальные значения Mr(T),
найденные из петель гистерезиса, которые можно
считать эквивалентными соответствующим значе-
ниям спонтанной намагниченности. Как видно,
имеет место весьма хорошее согласие расчетных и
экспериментальных данных. Это говорит о приме-
нимости феноменологической теории ферримаг-
нетизма для количественного описания макроско-
пических магнитных свойств R–T сперимагнетика.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Представленные в работе результаты дают си-
стематическую характеристику структурных и маг-
нитных свойств пленок Dy и бинарной системы
Dy100 – xCox, полученных ионным высокочастот-
ным распылением. В частности, показано, что на-
нокристаллическим пленкам Dy в основном состо-
янии свойственна асперомагнитная структура, в
формировании которой участвуют сильная кри-
сталлическая анизотропия и фрустрация межатом-
ных обменных связей. Последнее является вероят-
ной причиной того, что температура Кюри пленок
Dy значительно выше, чем это свойственно массив-
ным образцам. Основной структурной особенно-
стью бинарной системы Dy–Co является аморфи-
зация, которая распространяется на весьма широ-
кий концентрационный диапазон (20 < x < 85).
Аморфизация, с одной стороны, и определенное
изменение электронной структуры бинарной си-
стемы, с другой стороны, ведут к немонотонным
концентрационным зависимостям ее основных
магнитных свойств даже при отсутствии магнит-
ного момента на атомах Со (x ≤ 50). В высококо-
бальтовой области (x > 50) пленкам свойственна
сперимагнитная структура, в рамках которой воз-
можно хорошее количественное описание спон-
танной намагниченности с использованием теории
молекулярного поля и ряда модельных приближе-
ний, сформулированных ранее для коллинеарной
ферримагнитной системы типа Gd–Co.

Данная работа выполнена при финансовой
поддержке гранта РФФИ “Аспирант” № 19-32-
90082\19, при использовании оборудования УЦКП
“Современные нанотехнологии” УрФУ, при ис-
пользовании оборудования Центра коллективного

Рис. 8. Температурные зависимости спонтанной на-
магниченности (кривая 1), намагниченностей подре-
шеток Со (кривая 2) и Dy (кривая 3), рассчитанные
для пленки Dy24.4Co75.6. Точками показаны экспери-
ментальные значения остаточной намагниченности
данного образца.
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пользования “Испытательный центр нанотехноло-
гий и перспективных материалов” ИФМ УрО РАН.
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Исследованы диэлектрические и магнитные свойства объемного монокристалла Nd2 – xCexCuO4 + δ
при x = 0.1. Обнаружена анизотропия полевых и температурных зависимостей удельной намагни-
ченности. Величина удельной намагниченности в магнитном поле, направленном параллельно
плоскостям CuO2 больше, чем в перпендикулярном направлении, что связано с дополнительным
вкладом магнитных моментов ионов неодима. При этом в плоскостях CuO2 при ориентации маг-
нитного поля H перпендикулярно плоскостям CuO2, при температурах T < 100 K существует область
антиферромагнитного взаимодействия между ионами, которая не наблюдается при ориентации
магнитного поля, направленного параллельно плоскостям CuO2. Микроволновые исследования
показали наличие сильной дисперсии диэлектрической проницаемости, что свидетельствует о су-
ществовании собственной резонансной частоты, значение которой находится вне частотного ин-
тервала выполненных измерений.
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ВВЕДЕНИЕ
Соединение Nd2 – xCexCuO4 + δ – сверхпровод-

ник с электронным типом проводимости, кото-
рый имеет объемно-центрированную кристалли-
ческую решетку и соответствует тетрагональной
Т'-фазе. Этот сверхпроводник имеет только одну
плоскость CuO2 на элементарную ячейку, не име-
ет медных цепочек и апексных атомов кислорода
между соседними проводящими плоскостями. В
связи с этим Nd2 – xCexCuO4 + δ обладает ярко вы-
раженными двумерными свойствами [1, 2].

Чистый Nd2CuO4 является диэлектриком,
и сверхпроводимость появляется только у
твердых растворов на основе этого соедине-
ния Nd2 – xCexCuO4 + δ (0.135 ≤ x ≤ 0.20) при допол-
нительном отжиге в бескислородной атмосфере,
температура сверхпроводящего перехода Tс ~ 24 K
для x = 0.145 при оптимальном легировании [2–5].

Хорошо известно, что электронная структура
высокотемпературных сверхпроводников из ок-
сида меди имеет сильную анизотропию, которая
обычно проявляется как металлическая темпера-
турная зависимость сопротивления вдоль плос-

кости ab и полупроводниковая – вдоль оси c. При
оптических измерениях в нормальном состоянии
вдоль оси c наблюдается край поглощения в ин-
фракрасной области спектра, в отличие от метал-
лоподобных спектров вдоль плоскости ab. В
сверхпроводящем состоянии наблюдается резкий
край отражения вдоль оси c в дальней инфракрас-
ной области. Край отражения рассматривается
как плазменный край конденсированных носите-
лей в сверхпроводящем состоянии, а частота края
определяется пересечением нуля частотной зави-
симостью действительной части диэлектриче-
ской проницаемости [6].

Более ранние микроволновые эксперименты
на Nd2 – xCexCuO4 +δ в плоскости CuO2 оказались
совместимыми с обычными предсказаниями Бар-
дина–Купера–Шриффера для s-волн [7]. Однако
последующие данные, включая квантование пото-
ка [8] и глубину проникновения в микроволно-
вом [9] и высокочастотном диапазонах [10],
предоставили убедительные экспериментальные
доказательства d-волновой симметрии состояния
спаривания [11].
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В отличие от ряда экспериментов в плоскости ab,
существует минимальная информация о свойствах
Nd2 – xCexCuO4 + δ вдоль оси c, в первую очередь
из-за малых размеров образцов в этом направле-
нии. Большинство подобных экспериментов [5]
было выполнено на керамических образцах
Nd2 ‒ xCexCuO4 + δ. В качестве альтернативы, ме-
тод скользящего отражения известен как мощ-
ный метод выявления свойств сильно анизотроп-
ных сверхпроводников вдоль оси c [11, 12].

Также широко изучают магнитные свойства
высокотемпературных сверхпроводников с элек-
тронной проводимостью, поскольку было выска-
зано предположение, что антиферромагнитное
взаимодействие между ионами Cu в слоях играет
важную роль в возникновении сверхпроводящего
состояния [13, 14].

В нашей предыдущей работе [15] была иссле-
дована анизотропия удельной намагниченности
и магнитной восприимчивости в монокристал-
лических пленках с различной ориентацией оси
c Nd1.82Ce0.18CuO4 с оптимальным отжигом. Была
обнаружена сильная анизотропия магнитной
восприимчивости χ(H) при H < 10 кЭ, что связы-
вали с антиферромагнитными флуктуациями и
флуктуациями параметра порядка. В слабом маг-
нитном поле H = 100 Э также существует сильно
анизотропная температурная зависимость маг-
нитной восприимчивости, что связано с различ-
ным магнитным упорядочением редкоземельных
магнитных ионов Nd3+(Ce4+) при разной ориен-
тации внешнего магнитного поля по отношению
к проводящим плоскостям CuO2. В этом случае
наличие остаточного антиферромагнитного упо-
рядочения ионов меди даже в перелегированной
области (x > 0.15) приводит к магнитной анизо-
тропии в проводящих плоскостях. При темпера-
туре T < 30 K флуктуации антиферромагнитного
упорядочения приводят к уменьшению магнит-
ной восприимчивости вдоль CuO2, что может ука-
зывать на наличие антиферромагнитных спино-
вых флуктуаций несколько выше температуры
сверхпроводящего перехода и появление флукту-
аций параметра порядка в проводящих плоскостях
CuO2 в интервале температур T ~ 10–30 К. Допол-
нительный вклад магнитного момента ионов Nd в
суммарный магнитный момент наблюдали, в част-
ности, в низкотемпературной области [15].

В данной работе проведено комплексное ис-
следование магнитных и микроволновых ди-
электрических свойств несверхпроводящего
оптимально отожженного (δ → 0) соединения
Nd2 – xCexCuO4 + δ с содержанием церия 10% в
плоскости CuO2 и между плоскостями CuO2 с це-
лью получения данных анизотропного поведения
магнитных и диэлектрических характеристик в

области квантового фазового перехода антифер-
ромагнетик-сверхпроводник.

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Объемные монокристаллы Nd2 – xCexCuO4 + δ с
x = 0.1 были выращены из расплава в керамиче-
ском тигле Леонюк (МГУ) и представляли собой
пластины толщиной d = 0.4 мм, длиной a = 4.5 мм
и шириной b = 4.0 мм. Ориентация монокристал-
ла была определена с помощью рентгеновского
аппарата УРС-55. Объемные монокристаллы
Nd1.9Ce0.1CuO4 имеют объемно-центрированную
кристаллическую решетку и соответствует Т '-фа-
зе (рис. 1а). Ионы кислорода O из вершинных по-
ложений сдвинуты в узлы на гранях тетрагональной
ячейки, таким образом структуру соединения схе-
матически можно представить в виде набора прово-
дящих плоскостей CuO2, разделенных непроводя-
щими буферными Nd(Ce)O-слоями (рис. 1б).

Магнитные измерения выполнены на уста-
новке MPMS-5XL. Были измерены кривые на-
магничивания при нескольких температурах и
температурная зависимость магнитного момента.
Магнитный момент определялся для двух ориен-
таций магнитного поля: параллельно и перпенди-
кулярно плоскостям CuO2.

Температурные зависимости магнитного мо-
мента получены в интервале температур T = 4.2–
300 K после предварительного охлаждения образ-
ца до температуры 4.2 К в отсутствие внешнего
магнитного поля.

Рис. 1. Структура образца (a) и схематический вид (б).
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КЛЕПИКОВА и др.

Для измерения полевой зависимости магнитно-
го момента образец был охлажден до нужной тем-
пературы, после чего было приложено внешнее
магнитное поле в диапазоне от –30 до +30 кЭ.

Микроволновые исследования выполнены в
частотном интервале от 53 до 78 ГГц при комнат-
ной температуре по методике, описанной в [16].
Образец помещали в поперечное сечение стан-
дартного прямоугольного волновода, работающе-
го на моде H10. Размеры волновода: 3.6 × 1.8 мм,

толщина образца d = 0.4 мм. Волновой вектор
электромагнитной волны k был направлен парал-
лельно оси с, т.е. перпендикулярно CuO2 плоско-

стям. Вектор микроволнового электрического поля
лежал в плоскости CuO2. Микроволновое магнит-

ное поле было расположено в горизонтальной
плоскости, параллельно большей стороне волно-
вода. С помощью измерителя коэффициента стоя-
чей волны и отражения были получены модули
коэффициента прохождения D и коэффициента
отражения R и их частотные зависимости. Полу-
ченные значения D и R использованы для опреде-
ления комплексной диэлектрической проницае-
мости ε = ε' – iε" [16, 17].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 2 приведены зависимости удельной
намагниченности от магнитного поля в диапазо-
не магнитных полей H = (–30…+30) кЭ при двух
фиксированных температурах: T = 4.2 и 77 K.

Как было установлено ранее [3, 18, 19], соеди-
нение Nd2 – xCexCuO4 + δ с содержанием церия 10%

не является сверхпроводящим даже при оптималь-
ном отжиге в бескислородной атмосфере (δ → 0),
однако находится в непосредственной близости к
сверхпроводящей области: уже при содержании це-
рия x = 0.135 в оптимально отожженных соединени-
ях наблюдается переход в сверхпроводящее состоя-
ние (СП переход) при температуре T ~ 21.1 K [20].

В изученном интервале магнитных полей и
температур при двух ориентациях внешнего маг-
нитного поля по отношению к плоскостям CuO2

установлено, что соединение Nd1.9Ce0.1CuO4 яв-

ляется парамагнетиком. Следует отметить, что в
исследованном несверхпроводящем соединении
Nd1.9Ce0.1CuO4 при T = 4.2 K наблюдается силь-

ная анизотропия удельной намагниченности,
которая достигает M||/M⊥ = 3.5 в магнитном поле

H = 30 кЭ. Как и в работе [15], удельная намагни-
ченность во внешнем поле, направленном па-
раллельно плоскостям CuO2, больше, чем в пер-

пендикулярном направлении, что связано с до-
полнительным вкладом магнитных моментов
ионов Nd в области низких температур [21]. При
температуре T = 77 K удельная намагниченность
в поле, параллельном плоскостям CuO2, умень-

шается на порядок: M|| (T = 4.2K) = 12.2 см3/г,

M|| (T = 77 K) = 1.5 см3/г, а анизотропия исчезает.

Полученные значения магнитного момента
для объемного монокристаллического образца

Nd0.9Ce0.1CuO4 в ~103 раз больше, чем для моно-

кристаллических пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ (0 ≤ x ≤
≤ 0.18) [2, 15, 19].

Температурные зависимости удельной намаг-
ниченности были измерены во внешнем магнит-
ном поле H = 100 Э и H = 30 кЭ (рис. 3).

В интервале температур 100 K ≤ T ≤ 300 K для
двух ориентаций магнитного поля относительно
плоскостей CuO2 (H|| и H⊥) магнитная восприим-

чивость растет с уменьшением температуры со-
гласно закону Кюри–Вейса для парамагнетиков
(рис. 4):

(1)

где χ0 – восприимчивость при T = 0, экстраполи-

рованная из высокотемпературной области, C –

постоянная Кюри–Вейса, C =   –

эффективный магнитный момент на ион Nd3+,
Θ – парамагнитная температура Кюри [22]. Важ-
ной особенностью поведения χ(Т) в случае ори-

χ = χ +
−0   ,

Θ

С
T

2

effp 2.8284,
2

effp

Рис. 2. Кривые намагничивания при T = 4.2 (a) и 77 K (б)
монокристалла Nd1.9Ce0.1CuO4 + δ.
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ентации магнитного поля перпендикулярно плос-
костям CuO2, является некоторое отклонение (за-

медление роста восприимчивости с уменьшением

температуры) от закона Кюри–Вейса в интервале
температур T ~ 10–100 K. Как и в работе [23], для

монокристаллов Nd2 – xCexCuO4 с x = 0 и x =

= 0.16 наблюдается небольшой рост 1/χ(Т) (в ин-

тервале температур 30–50 К). Эта особенность от-
сутствует, когда приложенное поле параллельно

плоскостям CuO2. Такая стабилизация значения

магнитной восприимчивости χ ≈ 5 × 10–5 см3/г Э
в довольно широком температурном интервале

свидетельствует о возникновении антиферромаг-
нитных корреляций в плоскостях CuO2 при на-

правлении H перпендикулярно плоскостям CuO2

(рис. 4).

Из аппроксимации высокотемпературных ли-

нейных участков зависимостей 1/χ(T) определена

константа Кюри C и парамагнитная температура

Кюри Θ для двух конфигураций в магнитном по-

ле Н = 100 Э и Н = 30 кЭ (табл. 1). Для всех образ-

цов параметр Θ отрицателен, что отвечает возмож-

ности антиферромагнитного типа упорядочения.

Форма зависимости 1/χ(Т), полученная на мо-

нокристаллах, когда H параллельно плоскостям

Рис. 3. Температурные зависимости удельной намаг-
ниченности при 100 Э (a) и 30 кЭ (б) монокристалла
Nd1.9Ce0.1CuO4 + δ.
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Таблица 1. Значения постоянной Кюри C и парамаг-
нитной температуры Кюри Θ монокристалла
Nd1.9Ce0.1CuO4 для двух ориентаций магнитного поля
относительно плоскостей CuO2

Образцы C, К см3/г Э Θ, K

H|| 

100 Э
7.4 × 10–3 –68.4

H⊥
100 Э

9.7 × 10–3 –116.3

H||

30 кЭ
9.8 × 10–2 –90.6

H⊥
30 кЭ

10.2 × 10–2 –110.7



524

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 5  2021

КЛЕПИКОВА и др.

CuO2, идентична форме, рассчитанной для изо-

лированного иона Nd+ под влиянием кубическо-

го кристаллического поля (если предположить,

что только уровни, возникающие из расщепления

нижнего уровня мультиплета, 4I9/2 термически за-

селены, и что обменные взаимодействия между

ионами Nd+ не существенны [24]). Анизотропия

температурной зависимости обратной восприим-

чивости как для легированных, так и для нелеги-

рованных кристаллов может возникать из-за ани-

зотропии расщепления магнитного поля (т.е. раз-

деления уровней энергии, которое возникает из-за

приложенного магнитного поля и является функ-

цией его направления) [23]. Почти полное отсут-

ствие анизотропии при высоких (Т > 150 К) темпе-

ратурах указывает на малость значения  пара-

метра гамильтониана кристаллического поля для

случая тетрагональной точечной симметрии [25].

На рис. 5 представлены частотные зависимо-

сти коэффициентов прохождения, отражения и

диссипации образцов Nd1.9Ce0.1CuO4 + δ, измерен-

ные при температуре T = 300 K. Осцилляционные

изменения на экспериментальной зависимости

коэффициента отражения вызваны неполным

согласованием элементов микроволнового трак-

та. На основе этих данных были рассчитаны дей-

ствительная и мнимая части диэлектрической

проницаемости и проводимость (рис.6) по фор-

мулам из работы [16]. Средние значения парамет-

ров во всем частотном диапазоне: ε' = 315; ε" = 53;

σ = 188 См/м. Полученное значение проводимо-

сти соответствует “плохому металлу”, на что так-

же указывают большая величина коэффициента

отражения на рис. 5 и значительная диссипация

~0.1–0.2, т.е. доля поглощенной мощности, пред-

ставленная на рис. 6.

0

2B

Установлено, что на частотах 53–60 ГГц имеет

место сильная дисперсия диэлектрической про-

ницаемости, что, вероятно, свидетельствует о су-

ществовании собственной резонансной частоты,

значение которой находится вне частотного ин-

тервала, в котором выполнены измерения. Дан-

ные результаты согласуются с проведенными на-

ми ранее измерениями удельного сопротивления

недолегированных соединений Nd2 – xCexCuO4 + δ
(0 < x < 0.14), в которых как в проводящих плоско-

стях CuO2, так и в перпендикулярном направле-

нии (вдоль оси с) наблюдается неметаллическое

поведение сопротивления при изменении темпе-

ратуры (dρ/dT < 0) [4].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследованы диэлектрические и магнитные

свойства объемного монокристалла Nd1.9Ce0.1CuO4 + δ
в области квантового фазового перехода антифер-

ромагнетик–сверхпроводник.

Обнаружено, что удельная намагниченность

при температуре T = 4.2 K во внешнем поле, на-

правленном параллельно плоскостям CuO2, боль-

ше, чем в перпендикулярном направлении (вдоль

оси с кристалла), что связано с дополнительным

вкладом магнитных моментов ионов Nd.

Установлено, что в плоскостях CuO2 при ори-

ентации магнитного поля H перпендикулярно

плоскостям CuO2, при температурах T < 100 K су-

ществует антиферромагнитное взаимодействие

между ионами, что подтверждается отрицатель-

ным значением параметра парамагнитной темпе-

ратуры Кюри. При ориентации магнитного поля

вдоль плоскостей CuO2, перехода к антиферро-

магнитному типу взаимодействия между ионами

Рис. 5. Частотные зависимости коэффициентов про-
хождения, отражения и диссипации монокристалла
Nd1.9Ce0.1CuO4 + δ.
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не обнаружено на всем исследованном интервале

температур. Наличие сильной анизотропии на-

магниченности при ориентации внешнего маг-

нитного поля перпендикулярно и вдоль проводя-

щих плоскостей CuO2 указывает на определяю-

щую роль этих плоскостей в появлении квантового

фазового перехода антиферромагнетик–сверхпро-

водник при увеличении концентрации носителей

заряда.

В результате микроволновых исследований

обнаружено увеличение коэффициента поглоще-

ния в полтора раза при изменении частоты от 53

до 78 ГГц при комнатной температуре и наличие

сильной дисперсии диэлектрической проницае-

мости, что, по нашему мнению, свидетельствует о

существовании собственной резонансной часто-

ты, значение которой находится вне частотного

интервала, в котором выполнены измерения.

Работа проведена при финансовой поддержке

гранта Министерства науки и высшего образова-

ния № 075-15-2020-797 (13.1902.21.0024). Авторы

выражают благодарность А.В. Королеву за про-

ведение магнитных измерений на установке
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Исследована микроструктура и механические свойства образцов хромоникелевой аустенитной не-
ржавеющей стали, полученных методом селективного лазерного плавления на 3D-принтере Realiz-
er SLM100. Показано, что формирование структуры исследованных образцов происходит путем
полного расплавления исходного порошка и охлаждения расплава с большой скоростью. При охла-
ждении расплава вначале образуется δ-феррит, затем в результате полиморфного δ → γ-превраще-
ния формируется окончательная структура аустенита. Установлено, что структура δ-феррита, кото-
рая образовалась при кристаллизации расплава, характеризуется строгой периодичностью. Перио-
дичность определяется параметрами процесса получения образцов: расстоянием между соседними
полосами перемещения лазерного луча (межтрековым расстоянием) и шагом подачи платформы
(расстоянием между слоями). Полиморфное δ → γ-превращение происходит неупорядоченным ме-
ханизмом, текстура аустенита отсутствует. При этом сохраняется некоторая наследственность
структуры, что выражается в ориентационной связи части зерен аустенита с зернами δ-феррита.
Показано, что сталь, полученная методом лазерного сплавления, имеет высокие механические
свойства: предел текучести, предел прочности и относительное удлинение при испытаниях на рас-
тяжение со скоростью деформации 10–2 с–1 составляют 320, 765 МПа и 50% соответственно. При ди-
намическом сжатии образцов по методу Кольского–Гопкинсона, со средней скоростью деформа-
ции 103 с–1 предел текучести и предел прочности составляют 550 и 945 МПа соответственно.

Ключевые слова: аддитивные технологии, 3D-печать, селективное лазерное плавление, аустенитная
сталь, микроструктура, фазовые превращения, механические свойства
DOI: 10.31857/S0015323021050132

ВВЕДЕНИЕ
Развитие и применение аддитивных технологий

имеет большое будущее [1]. Селективное лазерное
плавление (СЛП, в английской транскрипции
SLM) является одним из вариантов таких техноло-
гий, при котором изделия или материалы приго-
товляются путем наращивания слоев из порошка,
расплавляемого лазерным лучом. СЛП следует от-
личать от селективного лазерного спекания (СЛС,
в английской транскрипции SLS), при котором
полное расплавление порошка не происходит.
При СЛП изготовление изделия (материала) осу-
ществляется следующим образом. Порошок тре-
буемого химического и гранульного состава на-
носится тонким слоем на платформу, разравни-
вается и расплавляется лучом лазера. Мощность
излучения и скорость перемещения (сканирова-

ния) лазерного луча должны быть достаточны для
расплавления порошка. Луч перемещается по за-
данной траектории, воспроизводя форму изде-
лия. После завершения сканирования слоя плат-
форма опускается на толщину наносимого слоя
порошка, переходя к формированию следующего
слоя. Процесс многократно повторяется до полу-
чения изделия. Режим СЛП определяется многи-
ми факторами, в первую очередь, мощностью ла-
зерного излучения, скоростью сканирования,
шагом сканирования, геометрией перемещения
лазерного луча (штриховкой).

После расплавления поверхностного слоя ме-
талла лучом лазера скорость охлаждения расплава
достигает 106 К/с [2]. При СЛП скорость охлажде-
ния может быть еще выше (см., напр., [3]). Поэто-
му кристаллизация и полиморфные превращения
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(если они имеют место в данном сплаве) происхо-
дят при большой степени переохлаждения, а вы-
деление избыточных фаз заторможено. Это об-
стоятельство приводит к получению неравновес-
ных состояний в сплавах, структуру и свойства
которых необходимо исследовать в каждом кон-
кретном случае. Во Всероссийском научно-ис-
следовательском институте авиационных мате-
риалов (ВИАМ) выполняются работы по СЛП
жаропрочных сталей и сплавов различного хими-
ческого состава и назначения, применяемых в
авиационной промышленности [4–6]. Такие ра-
боты создают научную основу для технологии из-
готовления деталей сложной конфигурации ме-
тодом СЛП. В Институте физики металлов УрО
РАН выполнены исследования по СЛП алюми-
ниевого сплава [7] и сплава на основе кобальта
[8]. Эти работы показали возможность примене-
ния метода СЛП для получения изделий из дан-
ных сплавов.

Аустенитные нержавеющие стали широко
применяются в машиностроении, энергетике,
авиационно-космической, химической и пище-
вой промышленности, строительстве, медицине
и в других сферах человеческой деятельности.
Представляет несомненный интерес изучение
возможности использования метода СЛП для из-
готовления изделий и заготовок из данных ста-
лей. СЛП хромоникелевых аустенитных сталей
исследовано в [9–11]. В этих работах отмечаются
особенности кристаллизации расплава при охла-
ждении с большой скоростью, однако при анализе
структуры не учитывается возможность фазовых
превращений в твердом состоянии. Механические
свойства полученных образцов исследованы недо-
статочно. Цель настоящей работы состоит в изуче-
нии процесса формирования структуры образцов
широко распространенной аустенитной нержа-
веющей стали типа 12Х18Н10Т при СЛП, а также
в измерении механических свойств полученных
образцов при стандартных и динамических испы-
таниях.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Для приготовления образцов был взят поро-
шок марки ПР-12Х18Н10Т, изготовленный на
предприятии АО “Полема” (Тула). Гранульный

состав порошка 0–40 мкм. Химический состав
порошка и полученных при СЛП образцов приве-
ден в табл. 1. Высокая концентрация углерода в
образце при определении локальным методом
могла быть связана с повышенным содержанием
карбидов в анализируемом участке.

Образцы, имеющие форму дисков толщиной
3 мм и диаметром 70 мм были приготовлены на
лазерном 3D-принтере Realizer SLM100. Принтер
работает на длине волны 1070 нм и имеет макси-
мальную мощность 200 Вт. Мощность лазера при
изготовлении образцов была 185 Вт, скорость ска-
нирования 1 м/с, диаметр пятна 40 мкм, межтреко-
вое расстояние 80 мкм, толщина слоя порошка
50 мкм. Сканирование проводили в атмосфере ар-
гона с содержанием кислорода менее 0.3%.

Исследование микроструктуры было выпол-
нено на оптическом микроскопе EPITYP-2, на
растровом электронном микроскопе Quanta 200 с
применением метода дифракции обратно-отра-
женных электронов (EBSD-анализ); фольги про-
сматривали на просвечивающем микроскопе
JEM 200CX. Твердость образцов была измерена
на микротвердомере ПМТ-3 при нагрузке 0.98 Н.
Механические свойства образцов при одноосном
напряженном состоянии (растяжении, сжатии)
были исследованы в широком диапазоне скоро-
стей деформации  Испытания на растяжение
проводили на машине Instron при  = 10–2 с–1. Об-
разцы имели форму пластин сечением 10 × 2 мм и
длиной рабочей части 50 мм. При деформации
происходило мартенситное превращение. Опре-
деление количества мартенсита было выполнено
с помощью ферритометра – прибора, работаю-
щего на датчике Холла. Динамические механиче-
ские свойства на сжатие были исследованы по
методу Кольского с использованием составного
стержня Гопкинсона [12] в интервале скоростей
деформации  = (0.75–2.80) × 103 с–1. Разные ско-
рости деформации в экспериментах были получе-
ны за счет изменения скорости ударника. Для ис-
пытаний были приготовлены две партии по шесть
образцов диаметром 7.90–7.91 мм и толщиной
2.98 мм (первая партия) и 2.91 (вторая партия). В
экспериментах были получены зависимости на-
пряжения и скорости деформации от деформа-
ции (кривые σ(ε) и έ(ε)) [13]. Результаты измере-
ния напряжений и деформаций на двух партиях
показали хорошую воспроизводимость.

ε�.
ε�

ε�

Таблица 1. Химический состав порошка и образцов, мас. %

* – среднее значение по трем образцам; ** – локальный спектральный анализ.

Элемент C Cr Ni Ti Mn Si Al O S P Fe

Порошок 0.064 17.8 10.1 0.58 0.63 0.8 0.015 0.03 ост.
Образцы* 17.3 10.4 0.56 0.60 0.67 ост.
Образец** 1.20 18.07 9.87 0.83 0.92 1.07 0.47 1.20 ост.
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Структура δ-феррита, 
сформированная при кристаллизации

При использованном температурно-времен-
ном режиме лазерного нагрева порошок испы-
тывал полное расплавление, т.е. был реализован ре-
жим селективного лазерного плавления (SLM).

Из диаграммы состояния следует [14], что в
условиях достижения равновесия расплав при
данном химическом составе кристаллизуется в
интервале температур ~1550–1500°С с образова-
нием δ-феррита. Окончательная структура образ-
цов должна формироваться в результате двух по-
следовательных процессов: кристаллизации и по-
лиморфного δ → γ-превращения. Кристаллизация
и превращение происходят при охлаждении с вы-
сокой скоростью, порядка 106 К/с и более [2, 3].
Поэтому температуры превращений могут быть
значительно ниже равновесных.

На рис. 1а представлена микроструктура δ-фер-
рита, полученная при плавлении и последующей
кристаллизации, в сечении, перпендикулярном
плоскости диска. Отметим отсутствие пор, что го-
ворит о высоком качестве образцов. Структура
δ-феррита состоит из периодически расположен-
ных однотипных скругленных участков. Такие
участки наблюдались в [3, 9, 10] и были названы
следами расплава. Размеры участков составляют
в среднем порядка 100 мкм. Участки группируют-
ся в полосы. Схема структуры представлена на
рис. 1б. Каждая полоса состоит из отдельных
скругленных зерен δ-феррита и длинных про-
дольных полосок. По-видимому, при первом
проходе лазерного луча образуются скругленные
участки [10], а длинные полоски являются следа-
ми повторного плавления при втором проходе лу-
ча, при этом происходит переплав части скруг-
ленных участков, образовавшихся ранее.

Глубокое травление выявило следы фронта
кристаллизации (рис. 2). Как видим, реализуются
два различных механизма роста кристаллов. На
рис. 2а показан случай, когда зафиксированы по-
следовательные моменты поступательного дви-
жения фронта кристаллизации. Такой механизм
роста называют непрерывным [15, 16]. Очевидно,
что рост происходит скачкообразно. Граница со-
вершает скачок на 3–4 мкм, затем останавливает-
ся, затем снова скачок и т.д. Другой механизм ро-
ста показан на рис. 2б. Видно, что в полукруглых
участках вытравлены границы, расположенные
веерообразно. Очевидно, что они представляют
собой границы столбчатых кристаллов, образо-
вавшихся при кристаллизации δ-феррита. Такой
механизм похож на рост дендритов [15, 16].

Структура γ-фазы, 
сформированная при δ → γ-превращении

Закономерный вид микроструктуры δ-ферри-
та после кристаллизации предполагало наличие
текстуры и возможность сохранения текстуры по-
сле δ → γ-превращения. Однако при рентгеновской
съемке текстура аустенита не была обнаружена. На
линиях (111) и (200), полученных фотометодом, не
наблюдались сгущения интенсивности, свидетель-
ствующие о текстуре. Следовательно, δ → γ-превра-
щение происходило без ориентационной связи
фаз, и на месте зерен δ-фазы образовался набор
случайно ориентированных зерен γ-фазы.

Исследование структуры на растровом элек-
тронном микроскопе показало, что зерна γ-фазы
в несколько раз меньше зерен δ-феррита. На
рис. 3 представлены ориентационная карта, карта
распределения границ зерен γ-фазы по разориен-
тировкам, график распределения зерен по разме-
рам, гистограмма распределения зерен по углам
разориентировки границ и полюсные фигуры
плоскостей (100) и (111). Из рис. 3а–3в видно, что
распределение зерен по размерам носит бимо-
дальный характер. График распределения зерен

Рис. 1. Микроструктура δ-феррита в сечении, пер-
пендикулярном плоскости диска (а), и схема структу-
ры (б).

100 мкм(а)

(б)
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по размерам показывает, что имеются мелкие
зерна с максимумом 20–30 мкм и крупные, раз-
мером до 70 мкм. Мелкие зерна группируются в
полосы. Расстояние между полосами соответ-
ствует размеру зерен δ-феррита. Отсюда следует,
что полосы мелких зерен γ-фазы образуются
вдоль границ зерен δ-феррита. Полюсные фигу-
ры плоскостей (100) и (111) свидетельствуют об
отсутствии текстуры аустенита. Гистограмма рас-
пределения зeрен по углам разориентировки гра-
ниц иллюстрирует максимум при 40–43 градуса
и повышенное присутствие границ с углами ра-
зориентировки менее 5 градусов и при углах 57–
60 градусов. Доля границ с углом разориентировки
40–43 градуса составляет 0.58 и соответствует ха-
отическому распределению зерен по разориента-

циям, следовательно, неориентированному меха-
низму δ → γ-превращения. Малоугловые грани-
цы, доля которых составляет 0.12, и двойниковые,
доля которых 0.30, соответствуют образованию зе-
рен γ-фазы, сохранивших ориентационную связь с
исходными зернами δ-феррита [17]. Таким обра-
зом, несмотря на отсутствие текстуры, γ-фаза со-
храняет некоторую взаимосвязь с исходным
δ-ферритом. Эта взаимосвязь выражается в зако-
номерном расположении мелких зерен γ-фазы и
ориентационной связи части зерен аустенита с
зернами δ-феррита.

На рис. 4, 5 представлены результаты исследо-
вания структуры аустенита, полученные методом
просвечивающей электронной микроскопии. На
всех снимках видно сложное строение зеренной
структуры аустенита: зерна содержат субзерна и
повышенную плотность дислокаций. Такая струк-
тура возникает в результате δ → γ-превращения,
происходящего при быстром охлаждении, а также
вследствие релаксации термических напряжений.
На рис. 4а приведен снимок извилистой границы
зерен, свидетельствующий о ее быстрой мигра-
ции. В правой части снимка видно, что дислока-
ции группируются в ячейки размером около
300 нм. На рис. 4б показаны такие дислокацион-
ные ячейки при большом увеличении. Внутри
ячеек видны отдельные дислокации. На рис. 5
приведен пример субзеренной структуры, в кото-
рой субзерна имеют прямолинейные границы.
По-видимому, в этом участке скорость охлажде-
ния была меньше, и границы успели перейти в
более равновесное состояние. Дифракционный
контраст соседствующих субзерен отличается
слабо, что указывает на их близкую ориентацию,
менее ~3-х градусов. Границы таких субзерен не
различаются на снимках, полученных на растро-
вом электронном микроскопе (рис. 3).

Следует отметить отсутствие на снимках кон-
туров экстинкции. Этот факт указывает на то, что
упругие деформации типа изгиб–кручение, харак-
терные для деформированного состояния [18], в
данном случае отсутствуют.

На всех снимках видны многочисленные дис-
персные включения (размером около 50 нм) при-
близительно квадратной формы. Такими включе-
ниями в данной стали могут быть карбиды титана
и карбиды хрома [14]. Карбид титана TiC имеет
высокую температуру плавления, равную 3260°С,
и поэтому не растворяется при температуре плав-
ления стали, ~1550°С. Хром образует с углеродом
три типа карбидов: Cr23C6, Cr7C3 и Cr3C2 [19]. Са-
мый легкоплавкий из них, Cr23C6 имеет темпера-
туру плавления 1576°С, и может растворяться при
плавлении стали. Из этого факта, а также из фор-
мы включений можно заключить, что включения
представляют собой карбиды титана. По всей ви-
димости, эти карбиды присутствовали в исход-

Рис. 2. Микроструктура фронта кристаллизации. Не-
прерывный рост (а), столбчатые кристаллы (б) и схе-
ма структуры (в).

100 мкм(а)

100 мкм(б)

(в)
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ном порошке и перешли при кристаллизации
расплава в полученный металл.

Механические свойства

Твeрдость образцов, полученных методом
селективного лазерного плавления, составила
2700 МПа. Это значение превышает твердость
стали после отжига (1790 МПа) и приблизи-
тельно соответствует состоянию наклепа с не-
большой степенью деформации [14].

При испытании на растяжение со скоростью
деформации  = 10–2 с–1 предел текучести и пре-
дел прочности полученных образцов составил
σ0.2 = 320 МПа, σв = 765 МПа при относитель-
ном удлинении δ = 50%. Эти значения не уступа-
ют аналогичным характеристикам стали, изго-

ε�

товленной традиционным способом (σ0.2 = 225–
315 МПа, σв = 550–650 МПа, δ = 46–74%) [14]. В
процессе растяжения происходило образование
мартенсита деформации. Количество мартенсита
составляло 10–20%. В ходе пластической деформа-
ции происходит образование участков мартенсита.
Деформация более прочного, чем аустенит, мартен-
сита останавливается, и дальнейшая деформация
“перебрасывается” на другой участок аустенита.
Процесс многократно повторяется, и таким обра-
зом проявляется известный ТРИП-эффект, свой-
ственный метастабильным аустенитным сталям
[см., напр., 20]. Большая величина относительного
удлинения может быть связана с особенностями
ТРИП-эффекта.

При динамических испытаниях СЛП-образ-
цов на сжатие по методу Кольского–Гопкинсона

Рис. 3. Характеристика структуры: ориентационная карта (а), карта распределения границ по разориентировкам, гра-
ницы с разориентировкой до 15° обозначены серым цветом, большеугловые границы – черным (б), график распреде-
ления зерен по размерам (в), гистограмма распределения зерен по углам разориентировки границ (г) и полюсные фи-
гуры (100) и (111) аустенита (д).
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были получены диаграммы σ(ε). На рис. 6 приве-
дены примеры таких диаграмм для различных
скоростей ударника. Из всех полученных диа-
грамм следует, что при возрастании скорости
ударника предел текучести практически не изме-
няется, но предел прочности и относительная де-
формация до разрушения возрастают. В табл. 2
представлены значения предела прочности и де-
формации для использованных скоростей удар-
ника и полученных скоростей деформации. Ско-
рость деформации сильно изменялась в процессе
нагружения, поэтому ее средние значения были
вычислены из допущения, что она прямо пропор-
циональна скорости ударника. На рис. 7 пред-
ставлены зависимости предела прочности и отно-
сительной деформации от скорости деформации.

Зависимость относительной деформации от ско-
рости деформации описывается прямой линией,
зависимость предела прочности отклоняется от
прямой линии при большой скорости деформа-
ции. Повышение предела прочности не является
неожиданным, поскольку известно, что при боль-
шой скорости деформации прочностные характе-
ристики возрастают [21]. Повышение относитель-

Рис. 4. Извилистая граница зерен (а) и дислокацион-
ные ячейки (б).
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Рис. 5. Субзерна с прямолинейными границами.
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Рис. 6. Диаграммы σ(ε) при скорости ударника, м/с:
8.06 (1), 10.86 (2) и 13.88 (3).

250

500

750

1000

σ, МПа

50 10

1 2 3

15 ε, %

Таблица 2. Результаты испытаний образцов по методу Кольского–Гопкинсона 

Скорость ударника, м/с 8.06 8.33 8.47 9.09 9.25
9.25

10.41 10.43 10.86
10.86

12.70 15.70

Скорость
деформации,  × 103 с–1

1.00 1.06 1.12 1.30 1.37
1.37

1.70 1.77 1.87
1.87

2.20 2.80

Предел прочности σв, МПа 820 810 880 875 850
880

950 980 950
980

1060 1080

Относительная деформация ε, % 5.0 5.1 7.4 6.4 6.7
6.9

9.6 10.0 10.3
10.4

12.7 15.7

ε�
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ной деформации при увеличении скорости дефор-
мации может быть связано со значительным
повышением температуры образцов при нагру-
жении. Необходимо заметить, что кинетическая
энергия, которая передается образцу от ударника
и переходит в теплоту, зависит от квадрата скоро-
сти ударника.

Таким образом, при измерении механических
свойств на сжатие по методу Кольского–Гопкинсо-
на со скоростями порядка 103 с–1 получены следую-
щие характеристики: предел текучести 550 МПа,
среднее значение предела прочности 945 МПа,
среднее значение деформации 10.4%.

ВЫВОДЫ
1. Формирование структуры исследованных об-

разцов аустенитной нержавеющей стали, получен-
ных методом селективного лазерного плавления,
происходит путем полного расплавления исходно-
го порошка и охлаждения расплава с большой ско-
ростью. При охлаждении расплава вначале образу-
ется δ-феррит, затем в результате полиморфного

δ → γ-превращения формируется окончательная
структура аустенита.

2. Структура δ-феррита, которая образовалась
при кристаллизация расплава, характеризуется
строгой периодичностью. Периодичность опре-
деляется параметрами процесса получения образ-
цов: расстоянием между соседними полосами пе-
ремещения лазерного луча (межтрековым рассто-
янием) и шагом подачи платформы (расстоянием
между слоями).

3. Полиморфное δ → γ-превращение происхо-
дит неупорядоченным механизмом, без явной
ориентационной связи фаз; и текстура аустенита
отсутствует. Однако сохраняется некоторая на-
следственность структуры, что выражается в ори-
ентационной связи части зерен аустенита с зерна-
ми δ-феррита.

4. Сталь, полученная методом селективного
лазерного плавления, имеет высокие механиче-
ские свойства. Предел текучести, предел прочно-
сти и относительное удлинение при испытаниях
на растяжение со скоростью деформации 10–2 с–1

составляют 320, 765 МПа и 50% соответственно.
5. При динамическом сжатии образцов по ме-

тоду Кольского–Гопкинсона, со средней скоро-
стью деформации 103 с–1 предел текучести и предел
прочности составляют в среднем 550 и 945 МПа, со-
ответственно. Предел прочности и относительная
деформация до разрушения возрастают при увели-
чении скорости деформации в интервале (0.75–
2.80) × 103 с–1.

Электронно-микроскопические исследования
проведены на оборудовании ЦКП “Испытатель-
ный центр нанотехнологий и перспективных ма-
териалов” ИФМ УрО РАН.

Работа выполнена в рамках государственной
программы по теме “Структура” No. AAAA-A18-
118020190116-6).
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С целью выяснения влияния легирующих элементов на образование и структуру обогащенных Сu
выделений различные стадии распада сплавов системы Fe–Cu–Ni–Al исследованы с использова-
нием комбинированного MC+MD подхода, включающего Mонте-Карло (MC) и молекулярно-ди-
намическое (MD) моделирование. Показано, что обогащение поверхности выделений легирующи-
ми элементами реализуется уже на ранних стадиях распада и играет существенную роль в структур-
ной стабильности обогащенных медью частиц относительно ОЦК → 9R-перехода.

Ключевые слова: сплавы железа, легирование, распад, образование выделений, атомистическое мо-
делирование
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ВВЕДЕНИЕ
В последние десятилетия большое внимание ис-

следователей привлекают ранние стадии распада
сплавов, приводящие к формированию структу-
ры устойчивых дисперсных выделений, обеспечи-
вающих высокие прочностные свойства. Суще-
ствующие представления о физических процессах,
определяющих формирование такой структуры, а
также кинетические и термодинамические фак-
торы, обеспечивающие ее стабильность, продол-
жают оставаться предметом дискуссий [1–5].

Особый интерес вызывают сплавы на основе
Fe–Cu, в которых высокие прочностные свойства
при сохранении пластичности достигаются бла-
годаря образованию наноразмерных выделений
ОЦК-Cu в матрице α-Fe [4–11]. Низкоуглероди-
стые стали, легированные Cu и дополнительно
Ni, Al и Mn, после старения при 500–550°С де-
монстрируют высокую прочность, достигающую
1600 MПa [12, 13]. Следует также отметить, что ле-
гирование Cu мартенситно-стареющих сталей,
содержащих Ni, Al и другие элементы, рассматри-
вается как перспективный способ повышения их
прочностных и пластических свойств [14].

Кинетика распада пересыщенных многоком-
понентных твердых растворов Fe–Cu–(Ni, Al,
Mn) детально исследована экспериментально
[11–18]. Показано [17, 18], что высокие прочност-

ные свойства сплава с низким содержанием леги-
рующих элементов обусловлены формированием
частиц Cu, поверхность которых обогащена ато-
мами Ni и Al (co-precipitation режим). При повы-
шении содержания легирующих элементов Ni и
Al кинетика распада изменяется, и в результате
старения формируется структура, содержащая
частицы выделений на основе Cu и интерметал-
лического соединения B2 NiAl. Переход от низко-
к высоколегированным сплавам существенно за-
висит от содержания в них Ni и Al и от отношения
Ni/Cu и Al/Cu [12, 16–18]; при содержании Ni ме-
нее ~2.5 ат. % частицы B2 NiAl не образуются.
Условия сосуществования двух типов выделений
и их взаимное влияние являются в настоящее
время недостаточно изученными.

Другим важным обстоятельством, определяю-
щим характер эволюции выделений Cu, является
их структурная нестабильность относительно
ОЦК → 9R → ГЦК-перестройки с увеличением
размера (см. обсуждение в [9]). Однако изменение
условий стабильности выделений ОЦК-Cu при ле-
гировании практически не рассматривалось.

Влияние Ni и Mn на образование обогащен-
ных Cu выделений в α-Fe исследовано теоретиче-
ски в [10, 19, 20] методом Монте-Карло модели-
рования с рассчитанными из первых принципов
параметрами межатомных взаимодействий. По-
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казано, что Ni способствует образованию и ста-
бильности выделений Cu, сегрегируя на межфаз-
ной границе, в то время как Mn практически не
оказывает влияния на процесс распада. В работе
[21] с использованием комбинированного подхо-
да, включающего Mонте-Карло (MC) и молеку-
лярно-динамическое (MD) моделирование, была
исследована кинетика зарождения и роста выде-
лений на основе Cu в многокомпонентном низ-
колегированном сплаве Fe–1.5Cu–2.0Ni–1.5Al
(ат. %). Показано, что перераспределение атомов
Al и Ni и формирование обогащенного ими слоя
на поверхности наночастиц Cu стабилизирует
выделения, препятствуя их росту.

В настоящей работе, с целью выяснения влия-
ния состава на образование и структуру выделе-
ний, различные стадии распада низколегирован-
ного Fe–1.5Cu–2.0Ni–1.5Al и высоколегирован-
ного Fe–1.5Cu–5.0Ni–4.0Al сплавов исследованы
с использованием MC+MD-подхода. Показано,
что обогащение легирующими элементами по-
верхностного слоя медного выделения не только
приводит к торможению его роста, но и повыша-
ет его структурную стабильность относительно
ОЦК → 9R-перестройки.

МЕТОД МОДЕЛИРОВАНИЯ
Моделирование кинетики распада в сложно-

легированном сплаве Fe–Cu–Ni–Al, как и в ра-
боте [21], проводилось в рамках подхода, сочета-
ющего методы Монте-Карло и молекулярной ди-
намики, реализованные в пакете LAMMPS [22].
Для чистых металлов Fe, Cu, Ni, Al, были выбраны
многочастичные EAM потенциалы межатомных
взаимодействий, адаптированные под LAMMPS
[23]. При построении функции парных взаимо-
действий между атомами различных сортов была
использована модифицированная схема аппрок-
симации, предложенная в [24] (детали построе-
ния парных взаимодействий см. в работе [19]).
Качественно особенности взаимодействия пар
атомов, полученные из расчетов ab initio [23] и с
использованием ЕАМ потенциала, совпадают, а
именно, значительное притяжение между парами
атомов Cu–Cu, Ni–Al и Al–Cu; более слабое при-
тяжение для пар Ni–Cu и Ni–Ni; достаточно
сильное отталкивание для пары Al–Al. В отличие
от [19], в настоящей работе мы использовали мо-
дифицированный потенциал для Ni–Al взаимо-
действия, обеспечивающий лучшее согласие с
данными первопринципных расчетов [25] и опи-
сание свойств упорядоченного по типу B2-сплава
NiAl (энергия связи, параметр решетки).

Моделирование комбинированным методом
(MC + MD) проводилось на кристаллите разме-
ром 30 × 30 × 30 параметров ОЦК-решетки α-Fe.
В стартовой конфигурации атомы Ni, Cu и Al за-
нимали случайные позиции, замещая атомы Fe в

соответствии с заданной концентрацией для низ-
колегированного (разбавленного) сплава Fe–
2.0Ni–1.5Cu–1.5Al или высоколегированного
(концентрированного) сплава Fe–5.0Ni–1.5Cu–
4.0Al (ат. %). При расчетах использовались пери-
одические граничные условия вдоль всех трех
направлений. Расчеты проводились при темпе-
ратуре 775 К, которая является типичной при
экспериментальном изучении процессов старе-
ния в легированных сталях.

Моделирование проводилось в два этапа. На
первом этапе учитывалась диффузия примесных
атомов Al, Ni, Cu в матрице ОЦК-Fe, а обмен
между атомами Cu ↔ Al и Cu ↔ Ni исключался.
На каждом шаге MC случайно выбирался атом
типа 1 (Fe) и типа 2 (Al, Ni, Cu) и проводился их
последующий обмен при данной температуре в
соответствии с алгоритмом Метрополиса [26, 27].
Выбранная последовательность обменов соответ-
ствует убыванию коэффициента диффузии ато-
мов Al, Ni, Cu в матрице Fe [12]. Длительность
каждого шага MC, то есть обмен между атомами
Fe ↔ Al (или Fe ↔ Ni, или Fe ↔ Cu), составляла
(3–5) × 104 единичных обменов в процедуре MC.
MD-релаксация кристаллита рассматриваемого
сплава осуществлялась через каждый шаг MC.

Первый этап моделирования завершался через
(0.6–1.2) × 106 единичных обменов процедуры
MC + MD. К этому моменту в кристаллите фор-
мировалась двухфазная структура: твердый рас-
твор примесных атомов в ОЦК-матрице Fe и вы-
деления на основе ОЦК Cu, обогащенные атомами
Ni и Al. На втором этапе дополнительно включался
обмен между атомами Cu ↔ Al и Cu ↔ Ni, имити-
рующий процесс диффузии атомов никеля и алю-
миния в выделениях меди.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 показан фрагмент кристаллита низ-

колегированного сплава после завершения 4.5 ×
× 106 MC + MD шагов моделирования. Как в раз-
бавленном, так и в концентрированном сплаве
формируется весьма неоднородное распределе-
ние легирующих элементов. Образуются предвы-
деления, ядро которых состоит в основном из
атомов Cu, а атомы Ni и Al распределены преиму-
щественно вблизи их границ. Такая структура
наиболее выражена для сплава Fe–1.5Cu–2Ni–
1.5Al (рис. 1), при этом имеющихся атомов Ni и Al
недостаточно, чтобы образовать сплошную обо-
лочку вокруг формирующихся на ранней стадии
дисперсных выделений меди. В сплаве Fe–1.5Cu–
5Ni–4Al образуется более плотная оболочка, од-
нако при этом часть атомов Ni и Al оказываются
захваченными внутри выделений Cu.

Чтобы выявить изменения в распределении
атомов разных сортов со временем мы рассчитали
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корреляционные функции Pi(A,B), характеризу-
ющие вероятность обнаружить атом сорта B в ко-
ординационной сфере i атома сорта A. На рис. 2
показана эволюция функций Pi(A,B) в зависимо-
сти от числа шагов моделирования для сплава
Fe–1.5Cu–2Ni–1.5Al (кривые 1, 2) и сплава Fe–
1.5Cu–5Ni–4Al (кривые 3, 4). Видно, что форми-
рование обогащенных медью выделений в разбав-
ленном сплаве происходит постепенно (рис. 2a), в
течение всего первого этапа моделирования
(1.2 × 106MC + MD-шагов). В тоже время в кон-
центрированном сплаве эта стадия завершается за
значительно меньшие (примерно на порядок) вре-
мена. При этом максимальное достигаемое значе-
ние Pi(Cu,Cu) существенно выше в случае разбав-
ленного сплава (ср. кривые 1, 2 и 3, 4), что указы-
вает на проникновение атомов легирующих
элементов внутрь частицы при повышении их
концентрации.

Ближний порядок с преобладанием первых со-
седей в распределении атомов Ni и Al в низколеги-

Рис. 1. Фрагмент кристаллита сплава Fe–1.5Cu–2Ni–
1.5Al после завершения 4.5 × 106 MC + MD шагов.
Атомы меди помечены красным цветом, алюминия –
зеленым, никеля – синим; атомы Fe не показаны.

Рис. 2. Зависимость корреляционных функций Pi(A,B) от числа MC шагов для сплава Fe–1.5Cu–2Ni–1.5Al (кривые 1, 2)
и для сплава Fe–1.5Cu–5Ni–4Al (кривые 3, 4). Кривые 1, 3 соответствуют P1(A,B), кривые 2, 4 – P2(A,B).
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рованном сплаве устанавливается постепенно, в
течение всей процедуры моделирования (рис. 2б),
причем стационарное значение Pi(Ni,Al) не дости-
гается за используемые времена (4.5 × 106 MC +
+ MD шагов). В сплаве с большей концентрацией
Ni и Al стационарное значение ближнего поряд-
ка, характеризуемого Pi(Ni,Al), устанавливается за
гораздо меньшие времена порядка 1 × 105 MC + MD
шагов (кривые 3, 4). Следует отметить, что при
больших временах в обоих рассматриваемых спла-
вах достигается примерно одно и то же распределе-
ние атомов Ni и Al. Из сравнения корреляционных
функций Pi(Cu,Cu) и Pi(Cu,Ni) (рис. 2a и 2в) видно,
что в случае малых концентраций Ni и Al выделе-
ния состоят в основном из атомов Cu. Переход к
концентрированному сплаву ведет к обогащению
медных выделений атомами Ni, в то время как
концентрация атомов Al, наоборот, уменьшается
(сравни Pi(Ni,Cu) и Pi(Al,Cu) на рис. 2в и 2г). Та-
ким образом, переход к концентрированному
сплаву ведет к изменению состава выделений Cu
(и, возможно, к частичному растворению) в ре-
зультате проникновения в них атомов Ni.

После завершения стадии зарождения обога-
щенных Cu выделений и образования локально
упорядоченных Ni–Al-оболочек наступает продол-
жительный период медленной эволюции, которая
включает перераспределение атомов Cu между со-
седними выделениями [21] и приводит к их укруп-
нению. Чтобы выяснить особенности формирова-
ния Ni–Al-оболочки в случае более крупных вы-
делений, мы искусственно создали частицы меди
различного размера в центре кристаллита, окру-
женные в начальный момент атомами Ni и Al, слу-
чайно распределенными в матрице Fe. Размер ча-
стиц Cu варьировался в пределах от 1.2 до 5.0 нм;
при этом размер кристаллита выбирался таким об-

разом, чтобы средняя концентрация соответство-
вала составу рассматриваемых сплавов.

Как известно, при увеличении размера части-
цы Cu происходит перестройка ее структуры по
схеме ОЦК → 9R → ГЦК [9, 26]. При этом выра-
женные предпереходные ОЦК → 9R-явления, со-
провождающиеся квазистатическими смещения-
ми в плоскости {110}, наблюдаются при достиже-
нии частицей некоторого критического размера
Dc. Для используемого здесь потенциала меж-
атомного взаимодействия критический размер
для частиц Cu в матрице Fe составлял 5.0 нм. Ока-
залось, что для частиц меди в твердом растворе
Fe–Ni–Al с хаотически распределенными атома-
ми Ni и Al величина Dc значительно уменьшается
и зависит от состава сплава. Мы нашли, что Dc ~
~ 2.6 нм для низколегированного и Dc ~ 1.5 нм
для высоколегированного сплава.

На рис. 3a показана дифрактограмма, рассчи-
танная для кристаллита, содержащего высоколе-
гированный твердый раствор (Fe–5Ni–4Al) и вы-
деление меди размером D = 2.6 нм. Образование
тяжей вдоль направления 110 обратной решетки
свидетельствует о формировании предпереход-
ного состояния. Однако после завершения 2.5 ×
× 106 МС + MD шагов релаксации тяжи практи-
чески исчезают, и увеличивается размытие ос-
новных рефлексов (рис. 3б). Анализ радиальной
функции распределения, характеризующей веро-
ятность обнаружить два атома определенного
сорта на заданном расстоянии друг относительно
друга, позволил заключить, что отжиг сплава, со-
держащего предварительно созданное выделение
Cu, ведет к перераспределению атомов Ni и Al, их
проникновению внутрь частицы и подавлению
решеточной неустойчивости.

Рис. 3. Дифракционная картина (ось зоны  обратной ОЦК решетки), рассчитанная для кристаллита высоколеги-
рованного сплава, содержащего выделение Cu размером 2.6 нм, погруженное в твердый раствор Fe–Ni–Al. (a) Состо-
яние после структурной MD релаксации, (б) после завершения 2.5 × 106 МС + MD релаксации.

110 110 110

101 011 101 011
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На рис. 4a представлена структура сплава Fe–
1.5Cu–5Ni–4Al с предварительно введенной ча-
стицей Cu размером D = 2.6 нм после завершения
MD + MC процедуры. Видно, что вблизи частицы
формируется относительно тонкая и неоднород-
ная Ni–Al оболочка, содержащая упорядоченные
по типу B2 фрагменты (параметры ближнего по-
рядка в области оболочки P1(Ni,Al) = 0.34 и
P2(Ni,Al) = 0.15).

Радиальное распределение атомов различных
сортов показано на рис. 4б. Следует отметить, что
распределение атомов легирующих элементов на
поверхности выделения является неоднородным,
а кривые на рис. 4б характеризуют их среднюю
концентрацию. В процессе MD + MC-релакса-
ции атомы Ni и Al проникают с поверхности
внутрь частицы, примерно на половину ее радиу-
са (рис. 4б). В результате подавление развития
ОЦК → 9R-решеточной неустойчивости оказы-
вается также связанным с образованием оболоч-
ки из легирующих элементов.

В случае низколегированного сплава распреде-
ление легирующих элементов остается качествен-
но подобным показанному на рис. 4. При этом тол-
щина оболочки оказывается существенно меньше
и, соответственно, решеточная неустойчивость
оказывается не полностью подавленной. Следует
ожидать развития ОЦК → 9R превращения при
дальнейшем увеличение размера частицы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Образование выделений в многокомпонентном
сплаве Fe–Cu–Ni–Al изучено методом MC + MD
атомистического моделирования с использова-

нием многочастичных ЕАМ потенциалов меж-
атомного взаимодействия. Показано, что в про-
цессе отжига происходит образование двух фаз:
обогащенных Cu нановыделений и областей, со-
держащих преимущественно Ni и Al и характери-
зуемых ближним порядком типа B2. Уже на ран-
них стадиях распада формирующиеся B2-области
окружают преимущественно нановыделения Cu.
При этом увеличение концентрации легирующих
элементов сопровождается проникновением ато-
мов Ni внутрь медной частицы (см. рис. 2), что не
удивительно, поскольку энергия Ni–Cu-взаимо-
действия в ОЦК Fe отрицательна [24].

Образование Ni–Al-оболочки, окружающей
ядро медной частицы, обеспечивает понижение
высокой межфазной энергии на границе выде-
ления. При этом поверхность медной частицы
размывается, исчезает ее кристаллографическая
огранка. Следует ожидать, что эта оболочка и яв-
ляется местом зарождения новой фазы B2 в кон-
центрированном сплаве.

Образование выраженной оболочки из атомов
Ni и Al наблюдается при увеличении размера обо-
гащенной Cu частицы, когда в ней развивается
ОЦК → 9R-решеточная неустойчивость. В этом
случае формирование оболочки не только пре-
пятствует росту частицы, но и приводит к подав-
лению решеточной неустойчивости. Полученные
результаты позволяют сформулировать условия,
при которых формирование выделений, окру-
женных Ni–Al-оболочкой, оказывается наиболее
эффективным.

Работа выполнена при поддержке РНФ (грант
№ 18-12-00366), а также (Л.Е. Карькина) в рамках

Рис. 4. Структура закритического выделения в высоколегированном Fe–1.5Cu–5Ni–4Al сплаве (a); размер 2.6 нм. Ра-
диальное распределение атомов различных сортов: Fe (кривая 1), Cu (кривая 2), Ni (кривая 3) и Al (кривая 4) после
2.5 × 106 шагов MC + MD процедуры (б).
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Новая разработка профиля матрицы для процедуры многократного гофрирования–распрямления
(МГР) прошла аттестационную оценку на предмет механических характеристик и микроструктур-
ных модификаций обрабатываемого материала. Лист отожженного алюминиево-марганцевого
сплава АA3003 был подвергнут шестипроходной МГР обработке при комнатной температуре, про-
демонстрировав значительное увеличение предела текучести и твердости. Изменения значений
профилометрических характеристик поверхности листа сплава были изучены на различных этапах
МГР процесса, это показало явную корреляцию между областью большей деформации и максиму-
мом твердости. Более того, различия в неровности поверхности листа зависели от реальной площа-
ди поверхности контакта между материалом обработки и обеспечивающими его гофрировку участ-
ками матрицы. Локальное распределение деформации, возникающее в результате МГР воздей-
ствия, было определено с помощью анализа средней локальной разориентации (КАМ), что
находилось в соответствии с результатами картирования микротвердости. Картирование распреде-
ления ориентации показало, что в зернах с нормалью, параллельной 111, более активны процес-
сы выстраивания дислокаций и фрагментации зерен в сравнении со случаями других основных
ориентаций. Несмотря на улучшение механических свойств, сохраняются исходные текстурные
компоненты.

Ключевые слова: многократное гофрирование–распрямление, сплав A3003, интенсивная пластиче-
ская деформация, микротвердость, текстура, дифракция обратно рассеянных электронов
DOI: 10.31857/S0015323021050119

ВВЕДЕНИЕ
Методики интенсивной пластической дефор-

мации (ИПД) находят последнее время все более
широкое применение, благодаря способности
ИПД повышать предел текучести, твердость и со-
противление усталости посредством измельчения
зерна, вплоть до ультрамикроскопических разме-
ров. Подобные явления происходят без измене-
ния геометрии образца, исключительно за счет
введения большого числа дислокаций в каждом
акте повторяющегося деформационного процес-
са [1–3]. Ряд отраслей производства заинтересо-
ваны в вышеперечисленных свойствах, в частно-
сти, это автомобильная и аэрокосмическая отрас-
ли, где требуются особенно высокие значения

предела текучести материалов малого удельного
веса, например, алюминиевых сплавов. Среди ча-
ще всего применяемых ИПД-методик упомина-
ются в первую очередь равноканальное угловое
прессование (РКУП) [4–6], кручение под высо-
ким давлением (КВД) [7], всесторонняя ковка [8],
экструзия через фильеру [9], аккумулирующая
прокатка [10], процедура многократного гофри-
рования–распрямления (МГР) [11, 12]. Послед-
няя из упомянутых методик, это – одна из наибо-
лее простых в применении и хорошо приспособ-
ленная для повышения прочности листового
металла. В результате использования ИПД мето-
дики можно достичь значений деформации ~10
при значительном уменьшении размера зерна
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[13–15]. Тем самым чрезвычайно важно отслежи-
вать изменение размеров зерен и их разориенти-
ровку на стадиях деформации на высокие степени,
когда может реализоваться динамический возврат,
причем даже при низких температурах [16–18]. Что
касается других ИПД методик, МГР-процесс ока-
зался способным приводить к формированию объ-
емных наноструктурированных материалов [12].
Предложено несколько типов МГР-матриц
[19‒24], их цель состоит в создании в образце наи-
более однородной деформации в сочетании с уль-
трамелкозернистой (УМЗ) структурой.

Недавно было опубликовано, что материалы,
сочетающие в себе крупные и мелкие зерна мик-
ронного размера, могут обладать неожиданными
механическими свойствами [25]. Такие неоднород-
ные материалы могут быть получены при примене-
нии новой МГР-матрицы, позволяющей получать
неоднородное распределение деформации в мате-
риале. Гипотетически, последнее может привести к
улучшению механических свойств не только в ма-
териалах с УМЗ-структурой, но и с “выгодной”
текстурой, допускающей широкие приложения. В
последние годы МГР-обработка была применена к
алюминиевым сплавам предпочтительно Al–Mg и
Al–Li-систем. Сплаву AA3003 не было уделено
должное внимание, несмотря на его хорошую
коррозионную стойкость, хорошую формуемость
и свариваемость. Более того, явления, наблюдае-
мые при фрикционном износе на поверхности
материала, а также изменения в его геометриче-
ской форме, слабо изучены и недостаточно полно
отражены в литературе.

Цель настоящей статьи состоит в том, чтобы
оценить и соотнести механические свойства и
микроструктурные изменения, возникающие при
МГР-обработке, при использовании матрицы с
геометрией нового типа, обеспечивающей неод-
нородное распределение деформации в образце
сплава AA3003. Сплав был подвергнут деформа-
ции при комнатной температуре с использованием
шестипроходной МГР-обработки. Механические
свойства были изучены в испытаниях на растяже-
ние при анализе картирования микротвердости.
Модифицирование поверхности образцов оцени-
вали методами оптической профилометрии. Кри-
сталлографическая текстура и микроструктурные
изменения были исследованы с помощью анали-
за уширения рентгеновских дифракционных пи-
ков, а также полюсных фигур и ориентационных
карт, полученных при дифракции обратно-рассе-
янных электронов (ДОРЭ/EBSD).

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Алюминиевый лист из сплава АА3003 толщи-

ной 1.2 мм был приобретен у коммерческого дис-
трибьютора. Перед МГР-обработкой, образцы
прошли смягчающий отжиг при 450°C в течение
3 ч. Химический состав был установлен с помо-
щью флуоресцентного спектрометра и представ-
лен в табл. 1.

МГР-процедура осуществлялась с использова-
нием матриц, вид которых представлен на рис.1a;
образец представлял собой лист материала разме-
рами 112 × 112 мм. Геометрия матрицы соответ-
ствовала виду синусоидальной функции, имев-
шей амплитуду 4 мм и период 16 мм. Первый
этап – гофрирование образца – протекал со ско-
ростью 5 мм/мин. Затем следовало первое вы-
прямление. Отметки, показанные на рис. 1б,
представляют низшее положение нижней части
матрицы. После разворота образца на 90°, было
произведено второе гофрирование–распрямле-
ние, оставившее новые отметки, положение ко-
торых показано на рис. 1в. Процедура двойного
“гофрирования–распрямления”, проиллюстри-
рованная на рис. 1б–1г, рассматривается как
единичный МГР проход, который, согласно Ro-
sochowski [26], производит эквивалентную пла-
стическую деформацию ~1.1. Принимая в расчет
симметрию матрицы, можно считать, что за-
штрихованная на рис. 1д область образца указы-
вает репрезентативный участок анализа распре-
деления твердости и картирования ориентации
зерен. При проведении всей технологической
процедуры вещество MoS2 использовалось в ка-
честве смазки между образцом и штампами для
гофрирования и распрямления. Исходный (эта-
лонный) образец был маркирован символом 0P;
образцы, испытавшие один и шесть проходов
МГР, были маркированы символами 1P и 6P, со-
ответственно.

Образцы для растяжения отбирали из серии 0P
и из деформированных образцов, причем, все вы-
резались параллельно направлению прокатки.
Скорость деформирования при растяжении на
универсальной испытательной установке Instron
была равна 10–3 с–1.

Замер профилей поверхности образцов и из-
мерение твердости осуществляли на оборудова-
нии фирмы NANOVEA, сочетающем в себе хро-
матический софокусный оптический профило-
метр и твердомер с пирамидальным индентором
Виккерса. Картирование микротвердости осу-
ществлялось при использовании нагрузки 1 Н, с
продолжительностью выдержки 10 с на максиму-
ме нагрузки. Созданию на испытуемых поверхно-
стях сетки с шагом 500 мкм предшествовала их
механическая полировка. С учетом симметрично-
сти деформации, выбор участков для характери-
стики поверхности осуществлялся, как это показа-

Таблица 1. Химический состав алюминиевого сплава
А3003

Si Fe Cu Mn Zn Проч. Al

0.6 0.58 0.1 0.85 0.05 0.1 Ост.
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но на рис. 1д. Для аттестации изменения поверхно-
сти, вызванного процессом ИПД, с помощью
оптического профилометра были произведены за-
меры неровностей (по высоте). Обработка данных
состояла в разделении формы и шероховатости
путем подбора многочлена пятой степени. Сред-
неквадратичная шероховатость поверхности (Rq)
была рассчитана по 1-мм линиям, размещенным
случайным образом на обработанных поверхно-
стях образцов, на которых выделялось три раз-
личные зоны, каждая из которых соответствовала
своей зоне контакта с поверхностью матрицы.
Упомянутыми зонами являлись: зона базовой ли-
нии, самые “глубокие”, а также самые “высокие”
зоны обработанной поверхности.

Дифрактометр Rigaku Ultima IV, оснащенный
рентгеновской трубкой с Cu Kα-излучением и мо-
дулем формирования параллельного пучка, был
использован для снятия рентгенограмм и установ-
ления кристаллографической текстуры образцов.
Данные для построения полюсных фигур были
получены в режиме “в плоскости”, с размерами
области сканирования по α и β: 0°–90° и 0°–360°
соответственно. Анализ текстуры проводился на
основе расчета функции распределения ориен-
таций (ФРО) с помощью софта MATLAB toolbox
и MTEX [27].

В предположении выполнения условия Брэг-
га–Брентано были построены рентгеновские
дифрактограммы со значениями 2θ углов в пре-

Рис. 1. Геометрия МГР-матрицы – а; схема МГР процесса – б, в, г; зоны материала для аттестации микроструктуры и
механических свойств – д.
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делах 20°–140°, с шагом 0.01° и скоростью съeм-
ки 0.2°/мин. Уширение максимумов рентгенов-
ских пиков было оценено по усовершенствован-
ной методике Ле Бэйла с использованием
программного обеспечения FULLPROF [28]. Па-
раметры эталонного порошка LaB6 были взяты при
расчете инструментального уширения рентгенов-
ских пиков, а также для деконволюции интеграль-
ного уширения из гауссовского и лоренцевского
вкладов.

Предположив, что дифракционный профиль
от образца носит в основном лоренцевский ха-
рактер, мы смогли установить значения размера
кристаллических доменов и величины относи-
тельной деформации материала с помощью гра-
фического построения уравнения Вильямсона–
Холла, позволившего выделить вклады от размера
(D) кристаллических доменов и от деформации
(ε) в интегральное уширение (β) на основании со-
отношения βcosθ = kλ/D + 2εsinθ, что в свою оче-
редь обеспечило получение очень ценной каче-
ственной информации о вариации значений де-
формации как функции числа МГР проходов.

Сканирование в режиме ДОРЭ было выполне-
но на полевом растровом электронном микро-
скопе марки JEOL JEM7600FEG. Образцы были
приготовлены с помощью стандартной методики
механической полировки. Построение ориента-
ционных карт было осуществлено выборочно –
для зон, указанных на рис. 1д. Компьютерный
анализ с привлечением программного обеспече-
ния MTEX был использован при обработке дан-
ных по распределению ориентации зерен.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
МГР-обработка была успешно применена к

отожженному листу из алюминиевого сплава

АА3003, причем без видимого повреждения мате-
риала. Кривые “напряжение–деформация”, пред-
ставленные на рис. 2, показывают значительный
рост предела текучести сплава при переходе от 0P к
1P образцу. Предел текучести исходных образцов
(0P) составлял ~57 МПа, тогда как после полного
цикла МГР (1Р) было достигнуто значение преде-
ла текучести ~87 МПа. После шести циклов МГР
(6Р) наблюдалось незначительное (~92 MПa) уве-
личение предела текучести. Как следствие увели-
чения предела текучести, было зарегистрировано
снижение пластичности материала, что вполне
согласуется с результатами, полученными при
ИПД, проведенной при комнатной температуре
[29]. Несмотря на такое упрочнение, сегодня уде-
ляют внимание и другим механическим и микро-
структурным свойствам и возможностям, кото-
рые требуют тщательного изучения в области
ИПД-материалов [30].

Данные по микротвердости в репрезентатив-
ной зоне поверхности 0P образцов показывают
однородные по величине значения ~31 ± 0.5 HV.
Распределение микротвердости по поверхности
деформированных 1P и 6P образцов, отвечающее
зоне поверхности, заштрихованной на рис. 1д,
представлено на рис. 3. Для обоих образцов, наи-
большие значения твердости соответствуют наибо-
лее деформированным зонам поверхности; послед-
ние соответствуют выступам в нижней пластине
матрицы, обеспечивающей эффект гофрирования.
В 1P-образце наибольшее увеличение твердости со-
ставило 50% от исходного значения. В случае 6P
образца было зарегистрировано дополнительное

Рис. 2. Кривые “Напряжение–деформация” для об-
разцов 0P, 1P и 6P.
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увеличение твердости на 10%. Кроме того, на-
блюдалось расширение зоны упрочнения по мере
увеличения числа МГР-проходов. Эти результаты
могли бы быть полезны в зависимости от сферы
окончательного использования материала, по-
скольку градиент в распределении твердости яв-
ляется весьма желательным для некоторых мате-
риалов, например, используемых при производ-
стве скользящих контактов [31].

Некоторые 3D-профили высоты для 1P и 6P
образцов представлены на рис. 4a и 4г, соответ-
ственно. Видно, что по мере увеличения числа
МГР-проходов морфология обработанной поверх-
ности становится более четко “прорисованной”
вследствие того, что самые глубокие и самые высо-
кие зоны оказываются ближе к базовой линии. Это
обстоятельство позволяет идентифицировать каж-
дую зону поверхности, как указано на рис. 4б и 4д,

Рис. 4. 3D-профиль высоты (а); контуры формы (б) и шероховатость для образца 1P (в); 3D-профиль высоты (г); кон-
туры формы (д) и шероховатость для образца 6P (е).
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на которых представлены данные о форме поверх-
ности после одного и шести проходов. Выявляет-
ся две зоны, которые не соответствуют базовой ли-
нии, отмеченные символами А и В. В случае
зоны А, материал находится ниже базовой линии.
Это является следствием образования дислокаци-
онных скоплений в областях, прилегающих к обла-
сти материала с наибольшим значением твердости.
Такое заключение сделано на основе результатов
картирования шероховатости поверхности (см.
рис. 4в и 4е), где нетрудно заметить более высо-
кие значения шероховатости, отвечающие боль-
шей площади контакта. В зоне В более низкие
уровни высоты означают, что геометрия матри-
цы изменила форму материала, но не обеспечила
достаточной пластической деформации для увели-
чения его твердости. Более того, шероховатость
говорит в пользу меньшей реальной площади кон-
такта. Так что, на шаге распрямления не удалось
достичь базовой линии.

В табл. 2 собраны значения среднеквадратичной
шероховатости (Rq) для зон, отвечающих базовой
линии, и самых “глубоких” и самых “высоких” зон.
Значения Rq для последних двух зон указывают на
неуклонный рост шероховатости, что выражается в

больших значениях для 6P образцов. Значения Rq,
отвечающих базовой линии, практически одина-
ковые. Кроме того, видно, что в самых “высоких”
зонах поверхности материала в обоих случаях
умеренный “износ” приводит к снижению вели-
чин Rq [32]. Детальный обзор рис. 4 и табл. 2 поз-
воляет отметить, что основными поверхностны-
ми эффектами от увеличения числа проходов
МГР было увеличение “зазоров по высоте”. Вме-
сте с тем в настоящих условиях существенные из-
менения шероховатости поверхностей произо-
шли только при переходе от образца 0P к образцу
1P, тогда как последующие МГР-проходы не вно-
сят существенных изменений.

Рентгеновские дифрактограммы, представ-
ленные на рис. 5, свидетельствуют о том, что для
образцов 0P, 1P и 6P характерно присутствие от-
ражений относительно высокой интенсивности
от плоскостей (220); особенно это заметно для 0P
образца. Это свидетельствует о предпочтитель-
ной кристаллографической ориентации. Хотя для
1P и 6P образцов наблюдается относительное уве-
личение интенсивности (111) и (200) рефлексов,
для них предпочтительной ориентацией остается
(220). Такое поведение говорит о том, что измене-
ние остроты текстуры на протяжении всего про-
цесса МГР может быть обнаружено после различ-
ного числа проходов. Нормализованное ушире-
ние отражения от плоскостей (220) представлено
на рис. 6. При сравнении образцов 0P и 1P для по-
следнего было зарегистрировано увеличение ши-
рины пика на его полувысоте (FWHM, полушири-
на), что свидетельствовало о нарастании степени
относительной деформации материала и измель-
чении его зеренной структуры. При этом, при пе-
реходе от состояния 1P к 6P было отмечено незна-
чительное уменьшение уширения рентгеновского
пикав, что предполагало перегруппировку дисло-
каций, обусловливающую частичную релаксацию
напряжений.

Руководствуясь критерием Ле Бэйла относи-
тельно профиля рентгеновских пиков, нетрудно
понять, каким образом эволюционирует ушире-
ние этих пиков в процессе МГР. На рис. 7 пред-
ставлены зависимости Уильямсона–Холла (У–Х)
для разного числа МГР-проходов. Для 0P образ-
ца, наклон графика пренебрежимо мал. Это гово-
рит о том, что в результате отжига в материале

Таблица 2. Среднеквадратичная шероховатость поверхности, Rq, для образцов 0P, 1P и 6P

Число МГР проходов
Rq, мкм

базовая линия самые глубокие зоны самые высокие зоны

0P 0.56 ± 0.03

1P 0.76 ± 0.12 0.87 ± 0.2 0.62 ± 0.7

6P 0.77 ± 0.18 0.92 ± 0.26 0.73 ± 0.13

Рис. 5. Рентгеновские дифрактограммы для образцов
0P, 1P и 6P.
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произошла релаксация напряжений, ассоциируе-
мая с самой низкой плотностью дислокаций. Для
1P образца отмечен уже рост наклона графика,
что свидетельствует о росте плотности дислока-
ций и, возможно, о формировании отдельных
дислокационных скоплений. Снижение тангенса
угла наклона соответствующих графиков отмече-
но при переходе от 1P к 4P образцу. Для образцов
4P и 6P изменения наклона графиков не зареги-
стрировано. Описанное поведение было уже от-
мечено в ряде работ, исследовавших ИПД [33],
что привело к формулировке двух гипотез. Со-
гласно первой, релаксация напряжений связана с
присутствием микротрещин. Согласно второй
гипотезе, на описываемой стадии материал обна-
руживает способность к эффективной аннигиля-
ции дислокаций, даже при холодном деформиро-
вании [10, 14, 15, 34, 35]. Так как трещин в микро-
структуре образцов не наблюдалось, вторая
гипотеза кажется более предпочтительной. Более
того, значения β (точка пересечения графиков с
ось y) указывают на значительное уменьшение
размера кристаллических доменов уже после пер-
вого МГР-прохода. Для 4P состояния указанное
значение остается неизменным и вновь снижает-
ся для 6P образца.

На рис. 8 показана эволюция текстуры 0P, 1P и
6P образцов. Основные текстурные компоненты
и их относительная объемная доля были рассчи-
таны с использованием программного обеспече-
ния MTEX. После отжига были установлены две
главные текстурные компоненты (P1 и P2), соот-
ветствующие P-ориентации {100}k554l отожжен-
ного образца [36–38]. Изменений текстурных
компонент в 1P образце установлено не было, но
острота текстуры уменьшилась. Это, возможно,
было обусловлено возникновением субструктуры
на ранних стадия процесса ИПД, что согласуется

с результатами замеров уширения рентгеновских
пиков. В случае 6P образца было отмечено усиле-
ние рассеяния текстуры на несколько градусов
вокруг исходных компонентов (P1 и P2). Это бы-
ло вызвано возникновением особого напряжен-
ного состояния при МГР, которое, предположи-
тельно, активизирует различные системы сколь-
жения, вызывая разориентацию на границах
субзерен, и способствует образованию малоугло-
вых (МУГ) и большеугловых границ зерен (БУГ)
[12]. В отличие от других методов ИПД [33, 39–41],
указанная МГР-обработка листа из сплава
АА3003 не привела к изменению исходных тек-
стурных компонент. Поэтому улучшение механи-
ческих свойств произошло исключительно за
счет увеличения плотности дислокаций. Такое
поведение материала могло бы стать весьма по-
лезным в случае тех его промышленных примене-
ний, когда требуется сохранение исходной ори-
ентации зерен.

Ориентационные карты зеренной структуры,
полученные с помощью ДОРЭ (рис. 9), показали,
что большинство структурных изменений, про-
изошедших в результате пластической деформа-
ции, свелось к формированию субструктуры бла-
годаря величине среднего размера зерна. В более
ранних работах было показано, что на оценивае-
мой стадии процесса условие реализации ультра-
мелкого зерна не было достигнуто [42]. Вместе с
тем, проводя сравнение гистограмм распределе-
ния границ по углам разориентировки для образ-
цов 0P, 1P и 6P, было установлено, что доля МУГ
(5°–15°) росла с увеличением числа МГР прохо-
дов и составила 7, 12 и 30% соответственно. Даже
когда измельчение зерна ещё не наблюдалось, до-
ля МУГ увеличивалась, а графики У–Х свиде-
тельствовали о возникновении субструктуры в
процессе МГР-обработки, так как согласно им,

Рис. 6. Сравнение полуширины линий (220) для раз-
ных образцов.
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плотность дислокаций возрастала после первого
МГР-прохода, уменьшалась по завершении чет-
вертого прохода и сохранялась неизменной в 4P-
и 6P-состояниях материала. Пластическая де-
формация, генерируемая в последних циклах
МГР-обработки, сопровождалась увеличением
плотности дислокаций, однако пространствен-
ное перераспределение дислокаций приводило к
уменьшению размера кристаллитов, как, впро-
чем, и к снижению величины внутренней дефор-
мации.

Локальное распределение МУГ было подтвер-
ждено в расчетах средней локальной разориента-
ции (KAM – средний угол разориентации данной
точки со всеми соседними на заданном расстоя-

нии) с учетом соседей второго порядка. КАМ-
карта, представленная на рис. 10, позволяет сопо-
ставить локальные разориентировки с результа-
тами картирования микротвердости, доказывая
тем самым, что более высоким значениям микро-
твердости соответствует увеличение угла локаль-
ной разориентировки. Таким образом, обе мето-
дики (КАМ и картирование твердости) позволяют
установить распределение деформации, созданное
в рассмотренном МГР-процессе.

Репрезентативные зерна, нормаль которых па-
раллельна направлениям 001, 011 и 111, были
подвергнуты анализу с точки зрения эволюции их
локальной разориентации. KAM гистограммы и
соответствующие им карты, представленные на

Рис. 8. Рассчитанные полюсные фигуры с основными текстурными компонентами.
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Рис. 9. Ориентационные карты и соответствующие им гистограммы распределения границ по углам разориентировки
для образцов 0P, 1P и 6P.
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рис. 11, показывают, что до начала МГР-процесса
(0P) во всех зернах наблюдалась сходная локаль-
ная разориентация, независимо от направлений

нормалей. После первого МГР-прохода (1P) ги-
стограммы сдвигаются вправо, что говорит об об-
щем увеличении локальных разориентировок,
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Рис. 10. КАМ-карта для образца 1P и положение места замера локальной разориентации на карте распределения твер-
дости того же образца (верхнее изображение).
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Рис. 11. KAM гистограммы и соответствующие им KAM карты массивов зерен с нормалью, параллельной направле-
ниям 001, 011 и 111, для образцов 0P, 1P и 6P.
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указывая тем самым на начало процесса зеренной
фрагментации, особенно сильно проявившейся в
111 зернах. При дальнейшем увеличении числа
МГР-проходов (6P) тенденция к смещению ги-
стограмм в сторону больших углов продолжилась
для 001 и 011 кристаллитов, в отличие от 111
зерен, которые продемонстрировали смещение к
меньшим значениям KAM-угла. Это свидетель-
ствует о том, что процесс пространственного пере-
распределения дислокаций в последнем случае был
активирован раньше, чем в зернах других ориента-
ций. Последнее заключение согласуется с резуль-
татами, представленными выше, когда уменьше-
ние наклона У–Х-зависимостей было отмечено
для 6P образца.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Применение матрицы с инновационной гео-

метрией, предложенной к внедрению в данной
работе, позволило получить механические, по-
верхностные и микроструктурные модификации
материала, которые привели к общему улучше-
нию его свойств, позволив расширить сферу при-
менения листов из алюминиевого сплава АА3003
в промышленности.

Предел текучести увеличился на самых ранних
стадиях МГР-обработки. Неоднородное распре-
деление деформации, возникшее в материале,
было установлено по результатам картирования
микротвердости. Области материала, которые
показали более высокую твердостью и большую
площадью контакта с матрицей после первого
МГР-прохода, расширялись с увеличением числа
проходов.

Анализируемый процесс МГР не привёл к из-
менению исходных текстурных компонент, что
может оказаться полезным в случае, когда требу-
ется увеличение прочности материала без изме-
нения ориентации зерен. Также МГР процесс
привел к появлению большого количества мало-
угловых границ, показав тем самым, что дальней-
шее увеличение числа проходов должно привести
к измельчению зеренной структуры материала.

Было установлено, что в зернах с нормалью,
параллельной направлению 111, перераспреде-
ление дислокаций и формирование ячеистой
структуры происходило на ранних стадиях МГР-
процесса, опережая их развитие в зернах с норма-
лью, параллельной направлениям 001 и 011.
Более того, ход У–Х-графиков вполне согласует-
ся с перераспределением дислокаций в зернах
111, что приводило к снижению в них величин
локальной разориентации.
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Аддитивное производство – одна из революционных технологий современной промышленности.
Эта технология раз за разом подтверждает, что с ее помощью можно изготавливать практически лю-
бой материал, если используется правильный процесс и подобраны его параметры. Традиционные
технологии, такие как порошковая металлургия, также занимают ключевые позиции в обрабатыва-
ющей промышленности несмотря на их ограниченность в производстве изделий сложных форм. В
этой работе были изготовлены цилиндрические детали с помощью обеих технологий, и проведено
сравнение их свойств. Исследование показало, что оба материала имеют схожую микроструктуру,
но при использовании порошковой металлургии были получены более высокие механические
свойства. Однако было замечено, что трибологические свойства лучше у аддитивно изготовленных
деталей.
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лургия, сталь H20
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ВВЕДЕНИЕ
Аддитивное производство (АП) – это техноло-

гия производства, в которой детали или компо-
ненты создаются путем последовательного добав-
ления материала в виде слоев согласно цифровой
модели. По стандарту ASTM АП – это процесс, в
котором материалы соединяются для изготовле-
ния желаемых продуктов согласно данным 3D-
модели CAD, обычно один слой последовательно
наносится за другим, в отличие от технологий
удаления материала, которые используются для
изготовления тех же самых изделий [1].

После многих лет обширных исследований АП
теперь успешно применяется в различных обла-
стях, таких как биомедицина [2], автомобильная
отрасль [3], аэрокосмическая отрасль [4], меди-
цинские устройства [5], ювелирные изделия, му-
зыкальные инструменты и искусство [6, 7]. Корот-
кий цикл разработки продукта и высокое качество
продукта [8], характеризующие АП технологию, а
также ее способность производить функциональ-
ные материалы [9, 10] сделали ее одной из самых
перспективных, растущих и хорошо зарекомен-

довавших себя технологий в современной про-
мышленности.

Порошковая металлургия (ПМ) появилась за-
долго до технологии АП. ПМ дает широкие воз-
можности для производства изделий сложной гео-
метрии и микропроизводства. Спекание, в свою
очередь, это один из самых распространенных ме-
тодов, используемых для изготовления изделий из
металлических и керамических порошков.

На рис. 1 показаны основные этапы производ-
ства в металлическом АП и ПМ. В обоих процессах
в качестве сырья используется порошок. Однако
для металлического AП применимы только сфери-
ческие порошки, поскольку сыпучесть порошка
является ключевым параметром для успешного
производства. Для процессов ПМ сыпучесть по-
рошка не имеет решающего значения. Следова-
тельно, можно использовать порошки неправиль-
ной формы.

Из рис. 1 видно, что основным отличием тех-
нологической цепочки являются этапы произ-
водства [11].

УДК 669.14:622.785

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ
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И АП, и ПМ требуют термической обработки,
постобработки и чистовой обработки. Таким об-
разом, можно сказать, что основное различие в
производственной цепочке состоит в том, что АП
позволяет изготавливать компоненты со свобо-
дой дизайна, а также со сложной геометрией и
высокими механическими свойствами. Это дела-
ет АП многообещающей производственной тех-
нологией.

Настоящее исследование сосредоточено на
определении подходящего производственного
процесса, особенно с точки зрения улучшенния
механических свойств, таких как износ, твер-
дость, а также гибкости процесса для производ-
ства сложных деталей за минимальное время.

ПМ – это широкий спектр технологий, в кото-
рых компоненты изготавливаются с использовани-
ем микро- и нанопорошков. В значительной степе-
ни это исключает потери материала с коэффициен-
том преобразования материала более 90%, тем
самым снижая общую стоимость продукта. Поро-
шок, используемый в процессе ПМ, прессуется в
специально разработанной пресс-форме, которая
называется “зеленой” заготовкой. Затем ее спека-
ют в высокотемпературной печи с приложением
давления к детали во время нагрева или без него.
Основные этапы ПМ показаны на рис. 1.

Метод лазерного спекания является одним из
самых промышленно распространенных АП про-
цессов из-за его способности изготавливать метал-
лические детали с высокой точностью размеров и
производить сложные геометрические компонен-

ты. Однако, чтобы установить его пригодность для
замены других производственных технологий, не-
обходимо изучить такие свойства материала, как
трибологические свойства и твердость. Стандарт-
ные параметры процессов лазерного сплавления
(SLM) и спекания (DMLS): расстояние между ли-
ниями прохождения лазера (HD); мощность лазера
(LP); скорость лазерного сканирования (LSS) и т.д.

Многие стальные инструменты подвергаются
сильному износу [12]. Однако число работ посвя-
щенных влиянию параметров лазерного процесса
на трибологические свойства деталей из стали,
спеченных лазером, ограничено.

Ramesh и др. изготовили железные детали с ис-
пользованием метода DMLS [13]. Эти детали про-
демонстрировали повышенную плотность, мик-
ротвердость и радикальное увеличение прочно-
сти на разрыв, пластичность и износ при более
низкой скорости сканирования.

Keshavamurthy и др. оптимизировали техноло-
гические параметры АП для стали H13 на основе
техники Тагучи с ортогональной решеткой L9
[14]. Они оптимизировали параметры процесса:
LP 400Вт, LSS 200мм/мин и скорость потока по-
рошка: 1г/мин.

Казанцева и др. исследовали лазерное сплав-
ление нержавеющей стали с магнитными свой-
ствами [15]. Было обнаружено, что микрострукту-
ра мартенситностареющей нержавеющей стали,
изготовленной АП методом, отличается от произ-
водимой традиционным способом. Это было до-
полнительно подтверждено в [16].

Рис. 1. Производственные этапы в металлическом аддитивном производстве и в порошковой металлургии.
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Khorsand и др. оценили влияние технологиче-
ских параметров ПМ на усталостную прочность и
трибологические характеристики спеченной низ-
колегированной стали Fe–1.75, Ni–1.5, Cu–0.5,
Mo–0.6 C [17]. Результаты показывают, что эти
свойства были значительно улучшены за счет тер-
мической обработки для уменьшения пористости.

Ceschini и др. изучали влияние параметров
процесса ПМ на трибологическое поведение спе-
ченной стали Fe–C–Mo и Fe–C–Cr в условиях су-
хих и абразивных испытаний [18]. Было установле-
но, что сталь Fe–C–Mo работает лучше, чем сталь
Fe–C–Cr при тех же переменных процесса.

Senthur и др. провели исследования износа в
сухих условиях на спеченном и горячеэкструди-
рованном материале с такими комбинациями,
как Fe–1% C в качестве основного элемента, ле-
гированного вольфрамом и титаном и некоторы-
ми другими элементами [19]. Увеличение нагруз-
ки при спекании улучшило износостойкость рас-
сматриваемого материала.

Из обзора литературы установлено, что иссле-
дователи проводят значительный объем работы по
оценке физических и трибологических свойств де-
талей, произведенных обоими способами. Однако
информации об исследованиях, сравнивающих их
на основе физических и трибологических свойств
полученных материалов, нет.

Настоящая работа направлена на сравнение
физических и трибологических свойств стальных
образцов, полученных методами ПМ и АП.

МЕТОДЫ И МАТЕРИАЛЫ
Стальной порошок H20 размером 20 мкм сфе-

рической формы был использован для изготовле-
ния АП и ПМ образцов. АП образцы были напе-
чатаны с использованием машины EOSINT M250
в Центральном производственном технологиче-
ском институте в Бангалоре. Порошок H20 был
тщательно утрамбован в резервуар поставщика, так
что весь захваченный воздух был удален. Толщина
слоя порошка поддерживалась на уровне 20 мкм.
LSS варьировалось от 50 до 125 мм/с.

Для лазерного сканирования в АП использо-
вался линейный шаблон полос вверх–вниз. Па-
раметры АП (DMLS) представлены в табл. 1.
LP – 240 Вт, и LSS будет оптимизирован для по-
лучения образцов с высокими механическими
свойствами.

ПМ образцы были изготовлены в компании
METMECH ENGINEERS, Ченнаи. “Спекание”
было выбрано как широко используемый метод из-
готовления изделий, связанных с ПМ. Спекание
следует за процедурой прессования и формования,
чтобы получить твердую массу материала путем

приложения тепла и/или давления без плавления
до момента ликвации. Табл. 2 приводит подробные
сведения о параметрах ПМ процесса.

Необработанный прессованный материал по-
мещали в электропечь при 950°C в атмосфере азо-
та для спекания компонента. Стальной порошок
уплотняют с приложенной нагрузкой 220 МПа с
помощью ручного пресса. Это делается, чтобы
повысить прочность и целостность. Температуру
обычно поддерживают ниже точки плавления ос-
новной составляющей материала.

Материал Н20 обладает высокой прочностью,
твердостью, высокой износостойкостью и по-
верхностной плотностью (табл. 3). Это делает его
подходящим для инструментальной промышлен-
ности, особенно для непосредственного приме-
нения в инструментах, таких как вставки для ли-
тья под давлением и матрицы для литья.

Таблица 1. Параметры процесса АП (лазер)

Sl. no. Параметры печати Значение

1 Расстояние между 
проходом лазера (HD)

0.3 мм

2 Ширина штриховки (HW) 5 мм

3 Толщина слоя 20 мкм

4 Размер образцов ∅12 × 8 мм

5 Время изготовления 3 ч

6 Мощность луча (LP) 240 Вт

7 Диаметр луча лазера 0.4 мм

8 Скорость сканирования 
лазера (LSS)

50~125 мм/с

Таблица 2. Параметры процесса ПМ

Sl. no. Параметры процесса Range

1 Температура 900~950°C

2 Время спекания 1~4 ч

3 Атмосфера процесса Азот

4 Размер образцов ∅20 × 10

5 Скорость нагрева 5°C/мин

7 Время релаксации в уплотнении 2 мин

8 Время изготовления 4 ч

9 Время уплотнения (4 образца) 1 ч
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Для изучения поверхности и микроструктуры
использовались оптический и сканирующий элек-
тронный микроскоп (СЭМ) ZEISS JSM-6480 LV.
Инвертированный тринокулярный металлургиче-

ский микроскоп DE-WINTOR был использован
для исследования фазового контраста и оценки
размера зерна.

Микротвердость по Виккерсу измеряли с помо-
щью прибора Clemex dual CMT 07-895 (Канада).
Измерения проведены при постоянной нагрузке
0.3 г и времени выдержки 10 с в различных местах в
направлениях построения. Испытания проводи-
лись в соответствии с требованиями ASTM E384,
по крайней мере, по 8 измерений для каждого об-
разца.

Чтобы определить плотность спеченных дета-
лей, сначала образцы взвешивали в воздухе, а затем
в воде и, применяя принцип Архимеда, были рас-
считаны значения. Для измерения плотности ис-
пользовали электронные весы Sartorius (MC 210S).

Тестер Pin-on-Disc (Ducom: TR-20LE-PHM400-
CHE600) использовали для измерения характери-
стик износа АП и ПМ образцов. Эти эксперимен-
ты проводили с постоянной нагрузкой 20 Н, при-
кладываемой в течение примерно 10 мин при ско-
рости вращения 803 об./мин к контрдиску,
сделанному из стали EN31. Размер контрдиска
составляет 160 мм в диаметре при толщине около
8 мм, твердость материала контрдиска 60 HRC. В
качестве штифта служил цилиндрический сплю-
щенный спеченный образец диаметром 10 мм и
высотой 35 мм. Перед каждым испытанием на
трение и износ шероховатость поверхности (Rа)
спеченного образца и контрдиска на приборе для
испытания на износ поддерживалась на уровне
средних значений (CLA) 0.9 и 0.8 мкм соответ-
ственно. Перед каждым испытанием образцы и
диск очищали ацетоном. Штифт на дисковом
трибометре использовался для исследования из-
носа. Скорость скольжения поддерживалась на
уровне 1.26 м/с, а нагрузка поддерживалась на
уровне 20 Н для образцов АП и ПМ. Объемную
скорость износа оценивали путем измерения по-
тери веса во время процесса скольжения.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Далее представлены результаты, характеризу-

ющие образцы. На рис. 2а показана микрострук-
тура АП образца. LSS поддерживали на уровне
50 мм/с. Более низкая скорость лазера обеспечи-
вает хорошее сплавление частиц порошка. Более
низкая скорость и более высокая удельная тепло-
емкость привели к превращению материала сталь-
ных порошков в частично отпущенный мартенсит
в не превращенной ферритной матрице. В матрице
также присутствуют мелкие дисперсные карбиды.
Чем ниже скорость лазера, тем выше тепло кон-
версии мартенсита, и выше твердость всех образ-
цов, что подтверждается испытаниями на микро-
твердость.

Рис. 2. Оптические снимки микроструктуры образ-
цов, напечатанных со скоростью LSS: (a) 50; (б) 75;
(в) 100; (г) 125 мм/с.

50 мкм50 мкм

(a)

(в) (г)

(б)

50 мкм50 мкм

50 мкм50 мкм50 мкм50 мкм

Таблица 3. Свойства стального порошка H20

No. Свойства стали H20

1 Прочность на растяже-
ние (MPIF 10)

1100 МПа

2 Модуль Юнга 180 ГПа

3 Твердость 350–420 HRC

4 Растяжение на разрыв 4.0%

5 Хим. состав после АП 
(DMLS)

Fe + Cr, Ni, Mo, Si, V, C

6 Плотность (на поверх-
ности)

7.8 г/см3

7 Плотность (внутри) 7.0 г/см3

8 Пористость <0.5%

9 КТР 13–15 × 10–6 м/м°C

10 Теплопроводимость 15–18 Вт/мK

11 Макс.раб. температура 1100 –1470°C
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Рисунки 2 (б–г) иллюстрируют микрострукту-
ру образцов, для которых скорость лазера поддер-
живалась на уровне 75, 100, 125 мм/с соответствен-
но. Более высокая скорость LSS сопровождается
выделением меньшего количества тепла, и приво-
дит к трансформированию материала стальных по-
рошков в частично менее отпущенный мартенсит в
ферритовой матрице. В матрице также присутству-
ют мелкие дисперсные карбиды. Соответствую-
щая твердость также имеет меньшее значение.
Незначительное уменьшение размера зерна на-
блюдается между разными скоростями лазерного
нагрева.

Рисунок 3а показывает тонкий перлит в зернах
феррита с некоторым количеством преобразован-

ного мартенсита. Микроструктура ПМ образцов
более однородная, и больших полостей не наблю-
дается. Рисунок 3б показывает наличие в микро-
структуре мелких карбидов и наименее отпущен-
ного мартенсита. Несмотря на проплавление мате-
риала в образцах наблюдается пористость.

На рис. 3в видно хорошее проплавление по-
рошка основного металла за счет уплотнения и
спекания, но наблюдается более низкая степень
превращения мартенсита. Зерна крупнее. Кроме
того, видно, что между зернами меньше пустот, и
это указывает на эффект уплотнения.

Из рис. 3г видно, что прессование и спекание
приводят к хорошему сплавлению порошка, но на-
блюдается больший распад мартенсита. Микро-
структура более однородная, больших полостей не
наблюдается.

Образцы после 3 и 4 ч спекания (рис. 3в, 3г) име-
ют более грубую микроструктуру и большее количе-
ство зерен перлита в ферритной матрице, что при-
водит к незначительному увеличению твердости.

Микроструктура, полученная методом СЭМ,
образцов АП показана на рис. 4. Микроструктура
образца, полученного при LSS 50 мм/с, приведе-
на на рис. 4а. При увеличении 750 крат, можно
увидеть микроструктуру, представляющую собой
отпущенный мартенсит, с наличием вторичных
карбидов, которые образовались во время охла-
ждения [13, 20]. Зерна однородны, после про-
плавления происходит мартенситное превраще-
ние. В этом поле не наблюдается пор между зер-
нами, и мартенсит представляет собой матрицу со
вторичными фазами. Наблюдается полное и эф-
фективное проплавление матрицы, что приводит

Рис. 3. Оптические снимки микроструктуры ПМ об-
разцов, спеченных в течение (a) 1; (б) 2; (в) 3; (г) 4 ч.
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Рис. 4. СЭМ-снимки микроструктуры АП образцов, полученных при различной скорости LSS: (a) 50; (б) 75; (в) 100;
(г) 125 мм/с.
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к более высокой однородности, что дает более
высокую твердость.

Рисунок 4б показывает микроструктуру образца,
изготовленного с более высоким LSS – 75 мм/с. В
этом образце поверхность более неровная, при-
сутствуют несколько крупных гребней и впадин.
Микроструктура показывает крупно- и мелкозер-
нистую матрицу. В матрице отсутствуют поры меж-
ду крупинками порошка. Увеличение 750 крат поз-
воляет различить карбидную вторичную фазу. В
микроструктуре видны вырванные частицы, ко-
торые привели к образованию впадин. Высокая
скорость лазера привела к меньшему времени
спекания и трансформации частиц.

В микроструктуре образца, изготовленного
при LSS 100 мм/с (рис. 4в), вторичные фазы рав-
номерно распределены в матрице первичного от-
пущенного мартенсита, сформированной в про-
цессе лазерного отверждения/плавления [20].
Вторичные фазы в определенных местах образу-
ют комки. На фоне матрицы выделяются не спе-
ченные частицы. Скорость LSS 125 мм/с (рис. 4г)
привела к тому, что вторичные фазы стали равно-
мерно распределенными в матрице первичного
отпущенного мартенсита, которая образовалась в
процессе лазерного АП. Однако в этом образце
наблюдаются более глубокие полости по грани-
цам карбидных фаз/зерен. На фоне матрицы так-
же выделяются не спеченные частицы.

Для ПМ образцов, спеченных в течение 1 ч
(рис. 5а), микроструктура имеет мелкозернистую
морфологию отпущенного мартенсита с мелкими
порами между зернами. Спекание в печи дало од-

нородную микроструктуру. Видны границы зе-
рен, и поры, однородно распределенные в матри-
це. Это может быть связано с недостаточным дав-
лением уплотнения.

Микроструктура образцов, спеченных в тече-
ние 2 ч (рис. 5б), показывает распределение частиц
карбида в мелкозернистой мартенситной матрице.
Наблюдаемое здесь большее количество пор между
зернами, вероятно, также связано с недостаточным
давлением уплотнения. Это поле показывает боль-
шую площадь шероховатой поверхности, обуслов-
ленной более низким давлением прессования, и
последующее спекание не смогло связать частицы.
Распределение первичной и вторичной фаз од-
нородно. СЭМ при увеличении 750 крат также
показывает тонкую однородную микроструктуру
отпущенного мартенсита с распределением частиц
карбида.

На рис. 5в показана микроструктура образца,
спеченного в течение 3 ч. Видно, что имеется мел-
кодисперсная однородная мартенситная матрица
с распределением карбидных частиц. В матрице
после спекания присутствует меньшее количе-
ство пор, и их размер меньше.

В микроструктуре образцов, спеченных в тече-
ние 4 ч (рис. 5г), видны мелкие однородные зерна
первичной и вторичной фаз: отпущенный мар-
тенсит и выделившиеся карбиды соответственно.
Здесь видно лучшее сплавление с меньшим коли-
чеством пор между зернами, чем на трех предыду-
щих снимках.

Микротвердость каждого образца измеряли в
8 различных местах на разном расстоянии от цен-

Рис. 5. СЭМ-снимки микроструктуры образцов ПМ, спеченных в течение (a) 1; (б) 2; (в) 3; (г) 4 ч.
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тра. Явные изменения микротвердости от одного
места к другому в каждом из образцов можно объ-
яснить наличием нерегулярной пористости, ко-
торая влияет на твердость. Микротвердость для
каждого образца была усреднена по 8 измерени-
ям. Изменение микротвердости в зависимости от
скорости LSS показано на рис. 6а. Видно, что
уменьшение LSS приводит к увеличению микро-
твердости напечатанных деталей.

Микротвердость 370 HV отмечена на образцах,
при скорости лазера 50 мм/с. Снижение скорости
лазера приводит к увеличению плотности АП де-
талей, и к удельному увеличению микротвердо-
сти. При низкой скорости лазера наличие твер-
дых нитридов и оксидов железа, действующих
как барьеры для движения дислокаций, способство-
вало увеличению твердости образцов [13, 21, 22].
Увеличение LSS в свою очередь привело к сниже-
нию микротвердости и плотности.

Рисунок 6б показывает изменение локальной
микротвердости ПМ образцов, измеренной на
разных расстояниях от центра образца, при раз-
личном времени спекания. Как и в случае АП об-
разцов, микротвердость значительно варьируется
от одного места к другому. При этом увеличение
времени спекания приводит к увеличению микро-
твердости. Максимальная микротвердость 331.2 HV
наблюдается для ПМ деталей, спеченных в течение
3 ч. Повышение микротвердости этих деталей при
увеличении времени спекания можно отнести к
более высокой плотности готового продукта.

Рисунки 6а–6б показывают более высокую
микротвердость АП образцов, по сравнению с
ПМ образцами. Это происходит из-за более вы-
сокой температуры спекания до 1200°C, а также
из-за диаметра луча (0.40 мм), используемого в
АП. Образцы поглощают большое количество

тепловой энергии по сравнению с обычным про-
цессом спекания (950°C). Таким образом, более
высокая твердость получается у АП образцов, по
сравнению с ПМ образцами. Улучшение микро-
твердости печатных деталей при более низкой
скорости LSS может быть результатом их более
высокой плотности.

Рисунок 7а показывает изменение плотности
АП образцов при изменении скорости LSS. Более
низкой скорости LSS соответствует увеличение
плотности, а также уменьшение пористости спе-
ченных деталей. Более низкая скорость LSS обес-
печивает повышенное поглощение энергии по-
рошком во время печати, что приводит к эффек-
тивному проплавлению и уплотнению материала.
Это объяснение согласуется с [23]. Повышенная
скорость LSS в свою очередь наоборот снижает
эффективное поглощение энергии порошком,
снижает плотность образцов и повышает пори-
стость, что приводит к более низкой микротвер-
дости.

На рис. 7б показана зависимость плотности
ПМ образцов от времени спекания. Наблюдалось
увеличение плотности и уменьшение их пористо-
сти при каждом увеличении времени спекания до
3 ч. Микротвердость также улучается при увели-
чении времени спекания благодаря повышению
плотностью.

Плотности образцов АП и ПМ отличаются.
Наблюдается увеличение плотности и уменьше-
ние пористости АП образцов при низкой скоро-
сти лазера. В то время как при ПМ чем дольше
происходит спекание, тем выше энергия, погло-
щаемая порошком, что приводит к улучшенному
проплавлению и большей плотности детали. Эти
результаты соответствуют [22].

Рис. 6. Зависимость твердости (a) от скорости LSS для АП; (б) от времени спекания для ПМ
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Рис. 8. Скорость износа АП образцов, напечатанных при LSS (a) 50, (б) 75, (в) 100, (г) 125 мм/с.
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Рис. 7. Зависимость плотности: (a) от скорости LSS для АП; (б) от времени спекания для ПМ.
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На рис. 8 показано изменение скорости износа
AП деталей в зависимости от времени и от пара-
метров процесса, учитываемых в испытаниях на
износ, таких как нагрузка 20 Н, скорость сколь-
жения 1.2 м/с, путь трения 756 м и продолжитель-
ность 10 мин.

Рисунок 8 показывает результаты испытаний
на износ 4-х AП образцов. Средняя скорость из-
носа рассчитывается с использованием средних
значений скорости износа, полученных в разное
время в процессе испытания для каждого образ-
ца. Износостойкость ухудшается с уменьшением
LSS. Это связано с тем, что уменьшение LSS при-
вело к повышению твердости и прочности изго-
тавливаемых деталей. Снижение потерь от износа
спеченных деталей также может быть связано с
включениями, такими как твердые оксиды и нит-
риды, в конечных продуктах [13].

Рисунок 9 иллюстрирует зависимость скоро-
сти износа ПМ-образцов от времени спекания.
Снижение скорости износа с увеличением време-

ни спекания может быть связано с ростом твердо-
сти. Увеличение плотности и твердости приводит
к повышению износостойкости ПМ-образцов.

Рисунок 10 показывает пониженную скорость
износа АП-образцов, по сравнению с ПМ-образца-
ми. Снижение скорости LSS привело к повышению
твердости и сделало АП-образцы более прочными.

На рис. 11, 12 представлены изображения об-
разцов АП и ПМ после испытания на износ. На
них четко видны области, где начинается окисле-
ние (ржавчина) из-за повышения температуры.

Рисунок 13а показывает зависимость коэффи-
циента трения от скорости LSS для АП образцов.
Увеличение LSS привело к снижению коэффици-
ента трения. Причина этого связана с большой по-
ристостью образцов. Снижение плотности приво-
дит к уменьшению шероховатости, тем самым
уменьшая трение, возникающее из-за скольже-
ния сопрягаемых деталей. Кроме того, снижение
скорости лазера приведет к увеличению содержа-
ния оксидов и нитридов, как упоминалось выше.

Рис. 9. Скорость износа ПМ образцов, спеченных в течение: (a) 1; (б) 2; (в) 3; (г) 4 ч.
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Рис. 11. АП образцы после тесте на износ. LSS: (a) 50,
(б) 75, (в) 100, (г) 125 мм/с.
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Рис. 12. ПМ образцы после тесте на износ. Время спе-
кания: (a) 1; (б) 2; (в) 3; (г) 4 ч.
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Рис. 10. Зависимость скорости износа, a – АП образцы; б – ПМ образцы.
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Рис. 13. Зависимость коэффициента трения для АП (а) и ПМ (б) образцов.
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Рисунок 13б показывает зависимость коэф-
фициента трения от времени спекания ПМ об-
разцов. Увеличение времени спекания может
привести к снижению коэффициента трения.
Рисунки 13a–13б показывают низкий коэффици-
ент трения АП образцов, по сравнению с ПМ об-
разцами. Уменьшение LSS привело к повыше-
нию твердости и прочности АП образцов, и соот-
ветственно к увеличению коэффициента трения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1. Напечатаны (АП) образцы из стального по-

рошка H20 с применением разной скорости ла-
зерного сканирования от 50 до 125 мм/с. Образцы
ПМ изготовлены с изменением времени спека-
ния от 1 до 4 ч.

2. АП образцы, построенные при пониженной
скорости LSS, имеют повышенную плотность,
микротвердость и коэффициент трения, по срав-
нению с образцами, напечатанными с более вы-
сокими скоростями сканирования.

3. Микроструктурный анализ показал эффек-
тивное проплавление материала при понижении
LSS за счет более высокого энерговложения, что
приводит к более высокой плотности. Повышение
прочности можно было ожидать из-за повышен-
ной плотности АП образцов в соответствии с [24].

4. Для метода ПМ, оптимальное давление со-
ставило 240 МПа, температура 950°C, время спека-
ния – 3 ч. Это обеспечило повышенную плотность
и микротвердость образцов. Увеличение скорости
износа пропорционально увеличению времени
спекания. Увеличение коэффициента трения на-
блюдается для деталей, спеченных в течение 1 ч.

5. Таким образом, образцы АП демонстрируют
более высокие механические свойства, по сравне-
нию с ПМ образцами.
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