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Выполнено исследование структурных и магнитных свойств халькогенида V7Se8 с помощью рент-
геновской дифрактометрии, измерений намагниченности и спектроскопии ядерного магнитного 
резонанса (ЯМР) на ядрах 51V. Обнаружено упорядочение вакансий в катионных слоях ванадия с 
образованием суперструктуры 4С-типа. Оценено значение эффективного магнитного момента 
ионов ванадия, равное μэфф = 0.35 mВ. Выявлены существенные локальные зарядовые и магнитные 
неоднородности соединения V7Se8. Из температурных зависимостей магнитного сдвига линии 
ЯМР 51V и восприимчивости χ(T) в V7Se8 оценена константа сверхтонкого взаимодействия в ионах 
ванадия. Совместный анализ данных по сдвигам линии ЯМР и скорости спин-решеточной релак-
сации 51V показал, что 3d-электроны ванадия находятся в коллективизированном состоянии. В то 
же время с понижением температуры в системе V7Se8 развиваются антиферромагнитные корреля-
ции между магнитными моментами ванадия в соседних слоях.

Ключевые слова: халькогениды переходных металлов, ядерный магнитный резонанс, спин-решеточ-
ная релаксация, сверхтонкие поля
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ВВЕДЕНИЕ
Халькогенид ванадия V7Se8 относится к клас-

су катион-дефицитных слоистых соединений 
М7Х8, где M – атом переходного металла, X – 
двухвалентный анион VI группы таблицы Мен-
делеева S, Se, Te. Для этих соединений характер-
но наличие вакансий в катионных слоях, а также 
образование разных сверхструктур в результате 
упорядочения вакансий и M атомов в слоях. Ва-
кансии в соединениях M7X8 со структурой типа 
NiAs распределяются в каждом втором базисном 
слое атомов переходных металлов, что являет-
ся основным принципом формирования этих 
сверхструктур (см. рис. 1).

Интерес к системам М7Х8 обусловлен тем, что 
соединения этой группы халькогенидов Fe7S8 
и Fe7Se8 являются ферримагнетиками с высо-
кими температурами Кюри 588–598 K [1, 2] и 
450–483 K [3, 4] соответственно. Магнитные мо-
менты железа в этих соединениях упорядочены 
ферромагнитно внутри слоев, а взаимодействие 

между слоями является антиферромагнитным. 
Из-за наличия вакансий в каждом втором слое 
магнитные моменты не скомпенсированы пол-
ностью, что и приводит к существованию резуль-
тирующей намагниченности и ферримагнетизму 
этих соединений [2, 5]. В попытках дальнейшего 
улучшения магнитных свойств Fe7S8 и Fe7Se8 бы-
ли проведены исследования влияния замещения 
железа атомами других 3d-элементов: титана, ва-
надия, хрома, марганца, кобальта и никеля. 

В работе [6] проведено исследование вли-
яния замещения железа в соединении Fe7Se8 
от 3 до 10 ат. % атомами Ti, V, Cr, Mn, Co и Ni. 
Показано, что наличие даже небольшого коли-
чества атомов переходных металлов приводит к 
сильным изменениям магнитных свойств. Так, 
при замещении железа титаном или ванадием 
до 10 ат. % происходит понижение эффектив-
ного магнитного момента железа от 5.8 до 4 μВ. 
Аналогичная тенденция наблюдается в пове-
дении μэфф при замещении до 10 ат. % атомами 
кобальта или никеля. Замещение по катионной 
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подрешетке атомами хрома или марганца прак-
тически не влияет на магнитное состояние ио-
нов железа. Анализ экспериментальных данных 
показал, что для объяснения изменения маг-
нитного состояния в таких системах нельзя опи-
раться ни на модель полностью локализованных 
моментов, ни на модель коллективизированных 
электронов [6].

Причина сильной концентрационной зави-
симости TC и намагниченности в Fe7-xVxSe8 до 
конца не выяснена. Непонятно, связана ли она 
с коллективизацией 3d-электронов ионов железа  
и/или с переходом ионов Fe из высокоспино-
вого в низкоспиновое состояние из-за измене-
ния кристаллического поля при изменении па-
раметров решетки. Нельзя также исключить и 
того, что ионы ванадия, обладая малым момен-
том, выступают в качестве разбавителя магнит-
ной подсистемы железа. Именно такая причина 
уменьшения TC и намагниченности при замеще-
нии железа слабомагнитным кобальтом была об-
наружена нами в Fe7-xCoxSe8 в работах [7, 8]. Так 
или иначе, для выяснения магнитного состояния 
ионов ванадия необходимо исследовать состав с 
полным замещением ионов железа ванадием.

В данной работе нами было выполнено ис-
следование структурных и магнитных свойств 
соединения V7Se8 посредством рентгенографии, 
ЯМР 51V и измерения магнитной восприимчи-
вости. 

ОБРАЗЦЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
Поликристаллический образец V7Se8 был по-

лучен методом твердофазных реакций в вакуу-
мированной кварцевой ампуле. Исходные мате-
риалы: ванадий (чистота 99.95  %), селен марки 
“особо чистый” (чистота 99.999  %). Ампулу 
медленно нагревали в печи со скоростью около 
15°C/час до температуры 800°C с промежуточны-
ми выдержками при 200°C, 400°C и 600°C в те-
чение суток при каждой температуре. Затем об-
разец отжигали при температуре 800°C в течение 
2 недель. Далее следовали три гомогенизацион-
ных отжига (каждый в течение недели) в вакуу-
мированной кварцевой ампуле при 750°С. Перед 
каждым отжигом образец перетирали и спрессо-
вывали в таблетку. Такой способ позволил полу-
чить однородный однофазный материал.

Анализ фазового состава и исследование 
кристаллической структуры проводили с помо-
щью рентгеновского дифрактометра Bruker D8 
Advance c использованием позиционно-чувстви-
тельного детектора LynxEye (CuKα1,2-излуче-
ние). Экспериментальные и рассчитанные диф-
рактограммы соединения V7Se8 представлены на 
рис. 2. Рентгеноструктурный анализ показал, 
что соединение V7Se8 имеет слоистую кристал-
лическую структуру типа NiAs, кристаллизует-
ся в моноклинной сингонии (пространственная 
группа F2/m) с параметрами элементарной ячей-
ки: а = 12.463(4) Å, b = 7.079(4) Å, c = 23.900(3) Å, 
β = 90.961(3)°. Выяснено, что соединение V7Se8 
обладает сверхструктурой 4C [a02√3×2a0×4c0], 
где a0 и c0 являются параметрами базовой гекса-
гональной ячейки NiAs.

Полевые и температурные зависимости на-
магниченности V7Se8 измеряли на установке 

С

A

B

Se
V
Вакансии

Рис. 1. Элементарная ячейка 4С-сверхструктуры соедине-
ния V7Se8. Пунктирными линиями показана базисная эле-
ментарная ячейка.
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Рис. 2. Дифрактограмма соединения V7Se8 (пр. группа F2/m).  
Символы – наблюдаемые интенсивности, сплошная ли-
ния – расчет, внизу – разностная кривая между наблюда-
емыми и рассчитанными интенсивностями. Штрихами 
показано положение рефлексов в структуре, описывае-
мой пространственной группой F2/m.
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MPMS SQUID XL7 (Quantum Design) в интерва-
ле температур от 2 K до 350 K в магнитных полях 
до 70 кЭ. ЯМР-измерения на ядрах 51V выполне-
ны на импульсном спектрометре во внешнем маг-
нитном поле H0 = 92.8 кЭ в диапазоне температур 
от 20 до 300 K. Для исключения ЯМР-сигналов от 
металлической меди использована резонансная 
катушка из серебра. ЯМР-спектры на ядрах 51V  
получены с использованием стандартной ме-
тодики спинового эха p – tdel – 2p – tdel – echo.  
Длительность первого импульса выбирали 
p = 1 мкс, мощность радиочастотного усилите-
ля – N = 300 Вт. Задержка между импульсами 
tdel = 20 мкс. Спектры ЯМР на ядрах 51V, пред-
ставленные в работе, являются суммой фу-
рье-преобразований echo-сигналов, накоплен-
ных в требуемом частотном диапазоне с шагом 
Dn = 100 кГц. Скорость ядерной спин-решеточ-
ной релаксации Т1

−1 измеряли с использованием 
методики инвертирования и последующего вос-
становления ядерной намагниченности.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Температурная зависимость магнитной вос-

приимчивости χ(T) V7Se8 в температурном ин-
тервале от 2 до 350 K представлена на рис. 3. 
На вставке для наглядности χ(T) в диапазоне 
Т = 75–350 K показана в другом масштабе. Как 
видно из рисунка, зависимость χ(T) в исследуе-
мом халькогениде хорошо описывается законом 
Кюри–Вейса (сплошная линия на вставке ри-
сунка):
	 χ(T) = C/(T – q) + χ0,	 (1)
где С – постоянная Кюри, q – парамагнитная 
температура Кюри. Величина χ0 = cdia + cP + 
+ corb представляет собой сумму независящих от 
температуры вкладов, определяемых, соответ-
ственно, диамагнетизмом заполненных элек-
тронных оболочек, парамагнетизмом свобод-
ных носителей заряда (парамагнетизм Паули) 
и частичным размораживанием орбитальных 
моментов 3d-электронов ванадия. Значение  
χ0 = 5.14×10-4 emu/Э·моль было найдено из экс-
траполяции зависимости c от обратной темпе-
ратуры 1/Т в область 1/Т → 0, что соответствует 
Т → ∞ (см. вставку на рис. 4). На рис. 4 показа-

на зависимость величины 
1 1

0c c
q

-
= -

С
T

С
 от 

температуры. Аппроксимация этой зависимо-
сти прямой линией легко позволяет получить 
следующие значения C = 0.0155 emu K/Э·моль,  

q = –1.5 K. Из C
N

k
A=

mэфф

B

2

3
 находим mэфф = 0.35 μВ.  

Близкие данному значению эффективного 

момента величины mэфф
Co � �= 0.20 μB и mэфф

Co � �= 0.36 μB  
были ранее получены нами для ионов кобальта в 
соединениях Co7Se8 и Fe4Co3Se8 соответственно 
[7, 8]. Как видно из рисунка, в температурной за-
висимости восприимчивости наблюдаются ано-
малии вблизи температур 50 K и 175 K. В работе 
[9] при этих же температурах наблюдали анома-
лии в поведении коэффициента линейного те-
плового расширения и электросопротивления в 
халькогениде V7Se8. Автор связал эти аномалии 
с возможными структурными фазовыми перехо-
дами в соединении, не конкретизируя, однако, 
детали данных переходов. Для того, чтобы точ-
но и детально описать структуру соединений до 
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и после перехода и выделить основные факто-
ры, определяющие картину структурных изме-
нений, необходимо провести эксперименты по 
низкотемпературной рентгенографии.

Рис. 5 демонстрирует полевую зависимость 
намагниченности образца V7Se8, измеренную 
вплоть до H = 70 кЭ. Как видим, гистерезис 
практически отсутствует; небольшая спонтан-
ная намагниченность, по-видимому, обусловле-
на присутствием примесной магнитной фазы в 

образце, объем которой не превышает 1–2 %, по-
скольку не выявляется рентгеновской дифрак-
цией. Таким образом, измерение температурной 
зависимости магнитной восприимчивости и по-
левой зависимости намагниченности свидетель-
ствуют о том, что основная фаза образца V7Se8 в 
интервале температур от 2 K до 300 K является 
парамагнитной. Для определения возможной 
спонтанной намагниченности в основной фазе 
V7Se8 был использован метод Белова–Аррота. На 
вставке рис. 5 приведена зависимость квадрата 
намагниченности M2 от величины отношения 
H/M. Экстраполяция прямолинейного высоко-
полевого участка (показан линией на рисунке) 
этой зависимости к H/M = 0 приводит к явно от-
рицательному значению M2. Это говорит о том, 
что спонтанная намагниченность в нулевом по-
ле в основной фазе V7Se8 отсутствует. 

На рис. 6 представлен спектр ЯМР ядер 51V 
в поликристаллическом образце V7Se8, полу-
ченный при T = 293 K во внешнем магнитном 
поле H0 = 92.8  кЭ. Ядро изотопа 51V обладает 
спином 51I = 7/2 и электрическим квадруполь-
ным моментом e51Q = –0.051·10-24 см2. В случае 
симметрии кристаллической решетки ниже ку-
бической ЯМР-спектр ядер со спином I = 7/2 
представляет собой набор из 2I = 7 линий. Одна 
из линий соответствует центральному переходу 
(m = –1/2 ↔ +1/2), а 6 других – сателлитным пе-
реходам (m = ±3/2 ↔ ± 1/2), (m = ±5/2 ↔ ± 3/2) 
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и (m = ±7/2 ↔ ± 5/2). В спектре на рис. 6 раз-
решенных сателлитных линий не наблюдается. 
Очевидно, это связано со значительным магнит-
ным уширением спектра ЯМР 51V, а также с ма-
лым значением квадрупольного момента e51Q. В 
данной работе для расчета формы линий ЯМР 
использована специальная программа модели-
рования спектров “Simul” [10], численно рас-
считывающая энергетические уровни и веро-
ятности переходов на основе диагонализации 
матричных элементов гамильтониана (квадру-
польного и зеемановского) ядерной системы. 
Программа позволяет определять компоненты 
магнитного сдвига Ka (α = x, y, z – главные оси 
тензора градиента электрического поля (ГЭП)).

Моделирование спектров 51V в V7Se8 пока-
зало, что полные экспериментальные спектры 
ЯМР могут быть описаны не менее чем тремя 
различными резонансными линиями, как это 
показано на рис. 6. Каждая такая линия, кото-
рые мы в порядке убывания интегральной ин-
тенсивности обозначили цифрами 1, 2, 3, харак-
теризуется собственным магнитным сдвигом Ka. 
Невозможность описать экспериментальный 
спектр одной резонансной линией свидетель-
ствует о наличии в V7Se8 кристаллографически 
и магнитно неэквивалентных позиций ванадия. 
Как упоминали ранее, в системе V7Se8 имеют-
ся вакансии в подрешетке ванадия. Их наличие 
может приводить к разнице в сдвигах Ka для от-
дельных групп ионов V, что и проявляется в раз-
личии соответствующих им резонансных линий. 
К сожалению, идентифицировать линии 1–3 по 
их интенсивностям без дополнительных иссле-
дований не представляется возможным. Тем не 
менее спектр ЯМР 51V на рис. 6 однозначно сви-
детельствует о существенной локальной неодно-
родности, как зарядовой, так и магнитной, халь-
когенида V7Se8. 

При анализе спектров ЯМР в поликристалли-
ческих образцах часто удобно перейти от компо-
нент Ka к изотропной Kiso = 1/3(Kx+Ky+Kz), акси-
альной Kax = 1/3(Kz – 1/2(Kx +Ky)) и анизотропной 
Kaniso = 1/2(Ky – Kx) частям тензора магнитного 
сдвига линии ЯМР. Моделирование спектров в 
программе “Simul” показало, что значения Kax 
и Kaniso для линий 1–3 во всем диапазоне темпе-
ратур близки к нулю, а температурная эволю-
ция Kiso для каждой из этих линий идентична. 
Поэтому на рис. 7 представлены данные Kiso(T) 
только для наиболее интенсивной линии 1. Как 
видим, с понижением температуры сдвиг Kiso(T) 
изменяется по закону Кюри–Вейса, повторяя 
температурную зависимость магнитной вос-
приимчивости c(Т). Однако при T < 90 K воз-
никает расхождение в поведении Kiso(T) и c(Т). 
В отличие от последней, сдвиг демонстрирует 

куполообразную температурную зависимость с 
широким максимумом в области Т = 70 K. 

В общем случае изотропный магнитный сдвиг 
линии ЯМР на ядрах 51V Kiso(T) можно записать в 
виде суммы трех основных вкладов [11]:

	 K T K K K Ts s
CW

iso orb iso iso( ) = + + ( ), , .	 (2)

Первое слагаемое в выражении (2) 

K
H H

s s=
+c cp

Bm
c  представляет собой вклад от 

электронов проводимости. Здесь Hс и Hcp – 
изотропные константы сверхтонкого взаимо-
действия (СТВ) контактного фермиевского 
и поляризации остова, соответственно. Кон-
тактный вклад в СТВ Hc обусловлен сверх-
тонким взаимодействием ядерного спина с 
валентными s-электронами. Он является поло-
жительным и существенен, как правило, в ме-
таллах. Слагаемое Hcp описывает сверхтонкое 
взаимодействие, обусловленное поляризаци-
ей неспаренными d-электронами заполнен-
ных s-оболочек иона. Этот вклад изотропен и, 
за редкими исключениями, отрицателен [12]. 
Величина cs – независящая от температуры па-
улиевская спиновая восприимчивость элек-
тронов проводимости. Второй вклад в сдвиг, 
орбитальный Кorb, обусловлен ван-флековским 
парамагнетизмом валентных d-электронов ио-
на. Он возникает вследствие частичного размо-
раживания орбитального момента во внешнем 
магнитном поле, не зависит от температуры и 
является положительным. Третье слагаемое в 
(2) обусловлено локализованными магнитны-
ми моментами (ЛММ) d-электронов. ЛММ на 
ионах ванадия могут давать два вида вкладов в 
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сдвиг резонансной линии ядер 51V. Первый – это 
вклад от собственных ЛММ ионов V, равный 
K T

H
Ts s,iso

intr intr

B

V( ) = ( )m
c , где Hintr – константа СТВ 

ядра ванадия с собственными электронами ио-
на, cs TV ( ) – кюри-вейсовская восприимчивость 
ЛММ на ионах V. Второй вклад обусловлен маг-
нитным полем, наводимым на ядра ванадия от 
ЛММ соседних ионов V. Данный вклад можно 

записать в виде: K T
H

Ts s,iso
tr tr

B

V( ) = ( )
�

m
c , где H tr

�  – 

константа наведенного СТВ с соседними иона-
ми ванадия. Она определяется главным образом 
степенью перекрытия d- и s-орбиталей соседних 
ионов переходных металлов. Таким образом, мы 
можем представить сдвиг Kiso(T) в виде завися-
щей и независящей от температуры частей:

	 K T
H H

T Ksiso
intr tr

B

V( ) =
+ ( ) +

m
c 0. 	 (3)

Отметим, что термин локализованные магнит-
ные моменты требует некоторого уточнения. Мы 
получили для эффективного магнитного момен-
та иона ванадия значение mэфф = 0.35 μB. Это не 
означает, что 3d-электроны полностью локализо-
ваны. Они достаточно подвижны, чтобы за вре-
мя измерения много раз перескочить с одного на 
другой узел решетки. При этом внутриатомное 
обменное взаимодействие поляризует эти кол-
лективизированные электроны (подобно внеш-
нему магнитному полю), приводя к возникнове-
нию нескомпенсированного магнитного момента 
иона. Температурная зависимость восприимчи-
вости таких коллективизированных электронов 
обычно близка к кюри-вейсовской [13]. 

В свою очередь, магнитная восприимчивость 
χ(T) также состоит из двух основных вкладов: за-
висящей от температуры по закону Кюри–Вей-
са спиновой восприимчивости χs TV ( ) и незави-
сящей от температуры c c c0 = +s orb: 

	 c c cT Ts( ) = ( ) +V
0. 	 (4)

Используя выражения (3) и (4), можно полу-
чить зависимость сдвига Kiso от χ с температурой 
в качестве параметра:

	K
H H

T
H H

Kiso
intr tr

B

intr tr

B
c

m
c

m
c( ) =

+ ( ) -
+

+0 0 , (5)

которая имеет форму прямой линии с танген-
сом угла наклона, равным H Hintr tr

B

+
m

. Такая 

параметрическая зависимость Kiso(χ) представ-

лена на вставке рис. 7. Аппроксимируя данные 
параметрической зависимости Kiso(χ) прямой 
(5), находим значение суммарной константы 

собственного и наведенного СТВ ядер ванадия 
H Hintr tr+  = 200(5) кЭ/mB. 

Известно, что один неспаренный электрон 
в 3d-оболочке переходного элемента создает 
на ядре изотропное поле поляризации остова 
Hcp = –125 кЭ [14], а в 4s-оболочке ванадия – 
контактное СТП Hc = 3400 кЭ [15]. В нашем слу-
чае суммарная величина СТП от коллективизи-
рованных электронов составляет 200(5) кЭ/mB. 
Следовательно, мы должны предположить, что 
в ионах ванадия имеется существенная 4s–3d-
гибридизация и что спиновая поляризация пе-
редается между соседними ионами V (посред-
ством наведенного СТВ Htr) не только через 3d-, 
но и 4s-орбитали. 

Как видно из рис. 3 и рис. 7, сдвиг Kiso(Т) и 
восприимчивость χ(Т) ведут себя различным 
образом ниже Т  =  90 K. Первый демонстриру-
ет максимум вблизи Т = 70 K, а χ(Т) имеет кю-
ри-вейсовскую зависимость вплоть до Т = 2 K. 
Подобное различие может быть вызвано сле-
дующими причинами. Во-первых, наличие ан-
тиферромагнитных (АФ) корреляций ближне-
го порядка. Как уже упоминали во введении, в 
магнетике Fe7Se8, имеющем ту же самую струк-
туру типа NiAs, что и V7Se8, магнитные момен-
ты железа упорядочиваются ферромагнитно 
внутри каждого слоя, но антиферромагнитно по 
отношению к двум соседним слоям. Т. е. между 
слоями имеются сильные АФ-корреляции. При 
наличии таких корреляций в парамагнитном 
состоянии халькогенида V7Se8 может возникать 
взаимная компенсация внутриплоскостного и 
межплоскостного вкладов в наведенное СТП 
Htr. В итоге это поле, а следовательно и величина 
Kiso(Т), будет уменьшаться с понижением темпе-
ратуры. Подобный эффект мы наблюдали ранее 
в халькогениде Fe4Co3Se8 [8]. Казалось бы, при 
наличии АФ-корреляций также должна откло-
няться от кюри-вейсовского поведения и маг-
нитная восприимчивость, но этого не наблю-
дается. Дело в том, что магнитный сдвиг ЯМР 
пропорционален однородному вкладу в спиновую 
восприимчивость c(q  =  0). Молярная воспри-
имчивость χ(T) может включать в себя и неодно-
родные по образцу слагаемые. К ним относятся 
вклады от различного рода примесей, а также 
магнитных или немагнитных кластеров, распре-
деленных внутри исследуемого образца. По-ви-
димому, с такого рода микронеоднородностями 
мы имеем дело в образце V7Se8. Они вносят су-
щественный вклад в χ(T), особенно при низких 
температурах, но не в сдвиг линии ЯМР.

Результаты измерений скорости спин-ре-
шеточной релаксации (СРР) T1

1-  ядерной на-
магниченности Mz = 51γnħ<Iz(t)> ионов ванадия 
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в соединении V7Se8 представлены на рис. 8. 
Спин-решеточная релаксация макроскопиче-
ской ядерной намагниченности Mz(t) к термоди-
намическому равновесному значению M0 проис-
ходит за характерное время Т1.

В приближении свободного электронного га-
за в металлах величина Т1

–1 растет пропорцио-
нально температуре. При этом выполняется так 
называемое соотношение Корринги [16]:

	
1 4

1

2
2

T
k

K T
K

s






= 





γ
γ

πn

e

B

�
, 	 (6)

где γe и γn – электронное и ядерное гиромаг-
нитные отношения. Данное соотношение яв-
ляется следствием того, что релаксация и сдвиг 
в металле определяются соответственно флук-
туирующей и статической частями локального 
магнитного поля, обусловленного сверхтонким 
взаимодействием ядер с электронами проводи-
мости. Кроме того, в 3d-металлах может быть 
значительным так называемый орбитальный 

вклад в СРР 1

1T




 orb

, вызываемый флуктуациями 

орбитальных токов d-электронов. В отличие от 
орбитального вклада в магнитный сдвиг слагае-

мое 1

1T




 оrb

 никак не связано с орбитальной вос-

приимчивостью corb и потому не может быть вы-
ражено через сдвиг Korb. Этот вклад определяется 
непосредственно плотностью d-электронных 

состояний на уровне Ферми и так же, как 1

1T
K







,  

пропорционален температуре [17]. Таким обра-
зом, в 3d-металлах температурная зависимость 
скорости СРР может иметь корринговский тип, 
т. е. 1/T1 ∝ T. Флуктуации локальных магнитных 

моментов также могут приводить к ядерной 
спин-решеточной релаксации. Данный вклад в 
парамагнитной области является независящим 
от температуры, 1

1T






=
lmm

const [18].

Рис. 8 демонстрирует, что в V7Se8 в диапазоне 
температур 300–90 K скорость СРР T T1

1- ( ) ядер-
ных моментов ванадия пропорциональна темпе-
ратуре, т. е. имеет коррингоподобный характер, 
что является дополнительным подтверждением 
того, что данное соединение, по крайней мере в 
этом диапазоне температур, – это паулиевский 
парамагнитный металл. Кроме того, экстраполя-
ция зависимости T T1

1- ( ) в область низких темпе-
ратур приводит в рамках погрешности к нулево-
му значению скорости СРР. Это свидетельствует 
об отсутствии вклада от ЛММ и о том, что СРР 
ядерных магнитных моментов ванадия опреде-
ляется в основном электронами проводимости. 

Ниже 90 K температурная зависимость ско-
рости СРР приобретает нелинейный куполо-
образный вид. Подобная температурная зави-
симость характерна для систем с АФ ближним 
порядком. В этом случае пик в T T1

1- ( ) возникает 
при температуре, при которой в спектре анти-
ферромагнитно коррелированных флуктуаций 
появляется максимум на частоте ЯМР. Таким 
образом, результаты измерения СРР ядерных 
моментов ванадия также свидетельствуют, что 
ниже T = 90 K в халькогениде V7Se8 формируется 
ближний АФ-порядок, однако дальнего магнит-
ного порядка не возникает вплоть до самых низ-
ких температур. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Выполнено исследование структурных и маг-

нитных свойств соединения V7Se8 посредством 
рентгенографии, измерений намагниченности и 
использования ядерного магнитного резонанса 
ядер 51V. 

Рентгеноструктурный анализ показал, что 
соединение V7Se8 обладает сверхструктурой 4C 
[a02√3×2a0×4c0], где a0 и c0 являются параметра-
ми базовой гексагональной ячейки NiAs.

Обнаружено, что температурная зависимость 
магнитной восприимчивости χ(T) имеет анома-
лии в области температур Т = 175 K и Т = 50 K, 
которые свидетельствуют о возможных струк-
турных фазовых переходах в V7Se8 при данных 
температурах. Выяснение типа этих перехо-
дов требует дополнительных исследований. Из 
температурной зависимости восприимчивости 
определено значение эффективного магнитного 
момента ионов ванадия μэфф = 0.35 mB. Столь ма-
лое значение момента свидетельствует о том, что 
3d-электроны ванадия коллективизированы. 
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Рис. 8. Температурная зависимость скорости ядерной 
спин-решеточной релаксации T1

–1. Штриховая линия – 
аппроксимация данных при T ≥ 90 K прямой линией.
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Анализ спектров ЯМР 51V выявил существен-
ную локальную неоднородность как зарядовую, 
так и магнитную, соединения V7Se8. Из темпера-
турных зависимостей сдвига и восприимчивости 
в V7Se8 сделана оценка константы суммарного, 
собственного и наведенного сверхтонкого взаи-
модействия H Hintr tr+  = 200(5) кЭ/mB ядерных и 
электронных магнитных моментов ванадия. Об-
наружена куполообразная температурная зави-
симость магнитного сдвига линии ЯМР 51V при 
температурах ниже 90 K. Такое поведение сдвига 
указывает на возникновение сильных антифер-
ромагнитных корреляций между магнитными 
моментами ванадия в соседних слоях при низ-
ких температурах.

О малом значении μэфф ионов ванадия кос-
венно свидетельствуют также данные по темпе-
ратурной зависимости скорости спин-решеточ-
ной релаксации ядерных моментов 51V, которая 
демонстрирует коррингоподобное поведение и 
отсутствие вклада от локализованных магнит-
ных моментов ионов ванадия при Т ≥ 90 K. На-
личие же отклонения от корринговской темпе-
ратурной зависимости скорости ССР ниже 90 K 
указывает на наличие сильных АФ-корреляций 
в спектре спиновых флуктуаций халькогенида 
V7Se8. 

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 22-12-00220 
https://rscf.ru/project/22-12-00220/, ИФМ УрО 
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использованием оборудования ЦКП “Испыта-
тельный центр нанотехнологий и перспектив-
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MAGNETIC STATE OF VANADIUM IN CHALCOGENIDE V7Se8

N. A. Utkin1, 2,  M. E. Kashnikova1, 2,  Yu. V. Piskunov1, *,  A. G. Smolnikov1,  V. V. Ogloblichev1,  
A. F. Sadykov1,  A. P. Gerashchenko1,  N. V. Selezneva2,  and N. V. Baranov1, 2

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
2Ural Federal University named after the First President of Russia B. N. Yeltsin, Ekaterinburg, 620002 Russia

*e-mail: piskunov@imp.uran.ru

The structural and magnetic properties of V7Se8 chalcogenide were studied using X-ray diffractometry, 
magnetic susceptibility measurements and nuclear magnetic resonance (NMR) spectroscopy on 51V nuclei. 
The ordering of vacancies in vanadium cationic layers with the formation of a 4C-type superstructure was 
found. It is estimated that the effective magnetic moment of vanadium ions is µeff = 0.35 µB. A significant 
local charge and magnetic heterogeneity of the V7Se8 compound has been revealed. The hyperfine inter-
action constant in vanadium ions is estimated from the temperature dependences of the magnetic shift of 
the NMR 51V line and the susceptibility χ(T) in V7Se8. A joint analysis of the NMR line shift data and the 
spin-lattice relaxation rate of 51V showed that the 3d-electrons of vanadium are in a itinerant state. At the 
same time, with decreasing temperature in the V7Se8 system, antiferromagnetic correlations are induced 
between the magnetic moments of vanadium in adjacent layers.

Keywords: transition metal chalcogenides, nuclear magnetic resonance, spin-lattice relaxation, hyperfine fields
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Выполнено исследование поликристаллического образца VSe2 с использованием методов маг-
нитометрии и спектроскопии ядерного магнитного резонанса (ЯМР) на ядрах 51V. Из обработ-
ки спектров ЯМР, зарегистрированных в диапазоне температур от 10  K до 300  K, определены 
значения компонентов тензоров магнитного сдвига и градиента электрического поля (ГЭП) в 
месте расположения ядер ванадия. Обнаружено, что валентный вклад в ГЭП противоположно 
направлен решеточному вкладу. При температурах ниже T0 ≈ 110 K линия ЯМР 51V испытывает 
значительное неоднородное уширение, что связано с переходом в состояние с волной зарядовой 
плотности (ВЗП). Из данных об уширении линии ЯМР 51V определены изменения квадрупольной 
частоты nQ, являющейся характеристикой распределения зарядовой плотности вблизи ядер 51V. 
Совместный анализ температурных зависимостей сдвига линии ЯМР и магнитной восприимчи-
вости позволил оценить сверхтонкие магнитные поля на ядрах ванадия в VSe2 в состоянии с ВЗП. 
Получена оценка разности спиновой поляризации различных 3d‑орбиталей иона V, которая соот-
ветствует плотности электронных состояний с энергией чуть ниже уровня Ферми.

Ключевые слова: волна зарядовой плотности, ЯМР-спектроскопия, зарядовое распределение, спи-
новое распределение, дихалькогенид
DOI: 10.31857/S0015323025020022, EDN: AZJTGQ

ВВЕДЕНИЕ
Разнообразие физических и химических 

свойств слоистых дихалькогенидов переходных 
металлов, совершенствование технологий син-
теза образцов обуславливает рост внимания ис-
следователей к данному классу соединений. Об-
щим для всего класса является ярко выраженная 
квазидвумерная кристаллическая структура со 
слабой связью между трехслойными блоками 
X–М–X (где Х  –  халькоген, M  –  металл). Рас-
сматриваемые материалы обладают большим 
числом возможных структурных политипов [1]. 
В таких слоистых структурах атомы халькогена 
и металла образуют гексагональные плоскости, 
при этом у атомов металла возможно два типа 
окружения. В первом случае шесть атомов халь-
когена образуют октаэдр, а в другом – триго-
нальную призму (рис. 1a, б) [2–4]. 

Кроме того, слабое межплоскостное взаимо-
действие допускает различные способы взаим-
ного расположения структурных блоков МХ6 в 
кристалле вдоль оси, перпендикулярной гекса-
гональным слоям (ось с на рис. 1). В данной ра-
боте исследован образец VSe2 со структурой 1 T, 
представленной на рис. 1в, в которой триады из 
атомов селена двух соседних плоскостей образу-
ют октаэдр.

Первоначально интерес к дихалькогенидам 
был обусловлен возможностью интеркаляции 
атомов в области между слоями основной ма-
трицы и перспективой управления физически-
ми свойствами материала. Современный ин-
терес в большей степени связан с появлением 
технологий синтеза ультратонких и даже монос-
лойных образцов [5–7]. В этом смысле VSe2 не 
является исключением [8,  9]. Все более серьез-
ные требования к миниатюризации устройств в 
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современных спинтронике, микроэлектронике, 
оптике и сенсорной технике приводят к необхо-
димости поиска функциональных материалов 
толщиной в один или несколько атомных слоев. 
Так, дихалькогениды переходных металлов мо-
гут рассматриваться как альтернатива функцио-
нальным материалам на основе графена. 

Дихалькогенид ванадия VSe2 является од-
ним из самых ярких представителей соединений 
своего класса, которому на сегодняшний день 
посвящено большое количество и эксперимен-
тальных, и теоретических работ [8–14]. Причи-
ной неугасающего с 70-х годов интереса является 
четко установленное наличие в VSe2 состояния 
с волнами зарядовой плотности (ВЗП) [11–14], 
а также недавнее обнаружение ферромагнетиз-
ма в монослойных образцах в области комнат-
ных температур [8–10]. Одними из наиболее 
точных методов исследования состояний с ВЗП 
являются методы ядерного магнитного резонан-
са (ЯМР). Ядра, обладающие ядерным спином 
I > 1/2 и квадрупольным моментом eQ, являются 
естественными зондами, позволяющими детек-
тировать зарядовое упорядочение вблизи ядра 

через взаимодействие квадрупольного момента с 
градиентом электрического поля (ГЭП). Такими 
ядрами-зондами в VSe2 являются ядра 51V, кото-
рые обладают спином 51I = 7/2 и квадрупольным 
моментом e51Q = −0.0515·10‑24 см2, что позволяет 
исследовать локальные электрические и магнит-
ные поля на их позициях в VSe2 в центре октаэ-
дра из атомов селена. 

Соединение VSe2 уже исследовали методами 
ЯМР на ядрах 51V [14, 16–18]. Одним из важных 
выводов ранних работ стало обнаружение несо-
измеримости ВЗП. Однако в литературе нами не 
были найдены подробные температурные зави-
симости формы спектральных линий ЯМР на 
ядрах 51V, полученных на поликристалле VSe2. 
Кроме того, формы спектральных линий, по-
лученные на монокристалле, анализировали на 
предмет изменений зарядового порядка без уче-
та возможных изменений спиновых плотностей 
в кристалле. 

Спектр, полученный на порошке, в отличие 
от монокристалла дает информацию о локаль-
ных магнитных и зарядовых плотностях в твер-
дом теле с учетом всех возможных направлений 
магнитного поля относительно осей кристалла. 
Современные способы получения и обработ-
ки экспериментальных данных, в сравнении с  
80-ми годами, позволяют анализировать слож-
ные спектральные линии, в том числе линии в 
образцах с несоизмеримым порядком [19–21]. 
Кроме того, на сегодняшний день в литературе 
имеются подробные данные расчетов плотности 
электронных состояний из первых принципов 
как для VSe2 [10, 22, 23], так и для других дихаль-
когенидов [24], что упрощает интерпретацию 
данных ЯМР.

ОБРАЗЦЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
Результаты исследований VSe2, полученные 

в разных работах, зачастую расходятся, в част-
ности значения магнитной восприимчивости, 
а также величины вектора ВЗП не совпадают 
[12,  13]. Одной из причин таких разногласий 
может быть различие в стехиометрии использу-
емых в работах образцов, что связанно с широ-
кой областью гомогенности диселенида ванадия 
(VSe1.62 – VSe1.97) и сильной зависимостью соста-
ва соединения от температуры синтеза. Разли-
чия при использовании разных условий синтеза 
могут быть связаны с тем, что отжиг при повы-
шенной температуре приводит к самоинтерка-
ляции VSe2 атомами ванадия. В этом случае про-
дукт синтеза описывается формулой VxV1-уSe2,  
где x – атомы V, интеркалированные между 
трехслойными блоками Se–V–Se, у – вакансии 
в ванадиевом слое. Подробно методы синтеза и 

(а)
c c

c

a
b

(в)
V
Ne
Se

(б)

Рис. 1. Два типа окружения атомов металла атомами халь-
когена на примере: (а) VSe2 – октаэдрическое и (б) NbSe2 – 
тригонально-призматическое; (в) фрагмент кристалличе-
ской структуры VSe2.
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аттестации исследованных образцов приведены 
в работе [25].

Различие в свойствах образцов VSe2, полу-
ченных при разных условиях, ярко проявляет-
ся в поведении магнитной восприимчивости 
(рис. 2). Исследования восприимчивости образ-
цов выполняли на установке MPMS (Quantum 
Design, USA) в интервале температур от 2 K до 
330 K.

В области Т < 110 K наблюдается резкий спад 
восприимчивости, что связано с формирова-
нием волны зарядовой плотности, и быстрый 
рост c(Т) ниже Т < 25 K. Подобное поведение 
магнитной восприимчивости детально обсуж-
дается в работах [14,  17,  26]. При низких тем-
пературах данные магнитометрии на обоих 
образцах демонстрируют наличие кюри–вей-
совского вклада в магнитную восприимчивость. 
В образце VSe2 (800°C) этот вклад является пре-
обладающим. Подобную разницу в поведении 
восприимчивости можно объяснить разницей 
в степени самоинтеркаляции образцов и нали-
чием ионов ванадия с локализованным магнит-
ным моментом [26]. В этом случае образец VSe2 
(580°C) обладает более высокой стехиометрией, 
в котором вклад от дефектов самоинтеркаляции 
в общую магнитную восприимчивость проявля-
ется при температуре ниже 25 K. Таким образом, 
условия синтеза значительно влияют на состав 

получаемых материалов и, как следствие, на их 
физические свойства. В данной работе исследо-
вали образец VSe2, синтезированный при 580°C 
с оценкой концентрации межслоевых ионов 
ванадия в 0.1%. Для образца, синтезированно-
го при температуре 800°C, аналогичная оценка 
концентрации самоинтеркалированных ионов 
ванадия составляет 2%.

Измерения ЯМР на ядрах 51V проводили на 
импульсном спектрометре во внешнем магнит-
ном поле H0 = 92.8 кЭ в диапазоне температур от 
10 до 300 K. ЯМР-спектры получены с исполь-
зованием стандартной методики спинового эха 
p – tdel – 2p – tdel – echo. Длительность первого  
импульса выбирали p = 1 мкс, мощность ради-
очастотного усилителя N = 300 Вт. Задержка 
между импульсами tdel = 20 мкс. Спектры ЯМР 
на ядрах 51V, представленные в работе, являются 
суммой фурье-преобразований echo-сигналов, 
накопленных в требуемом частотном диапазо-
не с шагом ∆n = 100 кГц. Для моделирования 
спектров ЯМР использована оригинальная про-
грамма “Simul” [27], позволяющая численно 
рассчитывать форму линии на основе полного 
гамильтониана ядерной системы с учетом зее-
мановского и квадрупольного вкладов. Сдви-
ги линий ЯМР на ядре 51V, K = (n – n0)×100/n0, 
определяли относительно n0 = 51γ/2π ∙ Н0, где 51g – 
гиромагнитное отношение ядра 51V.
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Рис. 2. Зависимость магнитной восприимчивости образца VSe2, синтезированного при 580°С, от 
температуры и аппроксимация низкотемпературной части данных зависимостью Кюри–Вейсса. 
На вставке – данные по восприимчивости образца VSe2, синтезированного при 800°С.
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Зарядовое распределение
Спектр ЯМР ядер 51V, полученный на по-

ликристаллическом образце VSe2 при темпе-
ратуре T = 116 K во внешнем магнитном поле 
H0 = 92.8 кЭ, представлен на рис. 3. 

Спектр представляет собой набор из 2I = 7 ли-
ний, одна из которых соответствует центрально-
му переходу –1/2 ↔ +1/2, а шесть других – сател-
литным переходам ±3/2 ↔ ±1/2, ±5/2 ↔ ±3/2, 
±7/2 ↔ ±5/2. Такая структура спектра обуслов-
лена взаимодействием квадрупольного момен-
та ядра с ГЭП, создаваемым в месте расположе-
ния ядер их зарядовым окружением [28, 29]. Как 
видно из рисунка, экспериментальный спектр 
удовлетворительно описывается одной линией с 
одним набором параметров, что свидетельствует 
об эквивалентности всех позиций ядер ванадия 
в структуре. Отдельно наблюдаемый пик очень 
малой интенсивности на частоте 102.95 МГц 
соответствует резонансной частоте ядер 27Al, 
по-видимому, содержавшемуся в держателе об-
разца в ЯМР-датчике.

Учитывая малую концентрацию дефектов са-
моинтеркаляции, можно сделать вывод о том, 
что ЯМР-эксперимент дает информацию о со-
стоянии ионов ванадия в основной матрице 
VSe2. Частота ЯМР для сателлитов в первом по-
рядке теории возмущений определяется следую-
щим образом [30]:
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Q
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где n0  –  частота линии центрального перехода, 
nQ = 3e2qQ/2I(2I − 1)h – квадрупольная частота,  
m – магнитное квантовое число, η = |Vxx − Vyy|/Vzz–  
параметр асимметрии, углы φ и θ определяют 
направление внешнего магнитного поля отно-
сительно главных осей тензора ГЭП. Следует 
отметить, что спектры моделировали с учетом 
и более высоких порядков приближения тео-
рии возмущения [30]. Согласно исследованиям, 
выполненным на монокристаллических образ-
цах [15, 17], главная ось тензора ГЭП совпадает 
с осью c кристалла. Принимая это во внимание, 
используемая для обработки теоретическая кри-
вая на рис. 3 была построена со следующими па-
раметрами аппроксимации: nQ = 370 кГц, η = 0. 
Полученные данные хорошо согласуются с ра-
нее полученными в работах [14, 15, 17], что явля-
ется дополнительным свидетельством верности 
определения направления главных осей тензора 
относительно осей кристалла и аксиальной сим-
метрии ГЭП. 

Уширение линий центрального перехода и 
сателлитов соответствует гауссовой функции со 
сравнительно небольшим и, что более важно, 
одинаковым значением на середине интенсив-
ности ∆n ≈ 20 кГц. 

На рис. 4 представлены температурные изме-
нения формы спектральных линий ЯМР 51V, за-
регистрированных в диапазоне от 10 до 300 K. 

При температурах выше температуры пе-
рехода образца в состояние с ВЗП (Т0  ≈  110  K) 
каких-либо существенных изменений в форме 
спектра не происходит. Линия остается преи-
мущественно симметричной относительно цен-
трального перехода. При температурах ниже Т0 
наблюдается заметное уширение и усложнение 
спектров. Спектры становятся асимметричны-
ми относительно линии центрального перехода, 
сдвигаясь в область более высоких частот. 

На рис. 5 представлен спектр, зарегистриро-
ванный при температуре T = 10 K, и его модели-
рование теоретической кривой. 

Для всех спектров, полученных ниже T0, на-
блюдается заметная разница в уширении линии 
центрального перехода (∆nct) и сателлитов (Dnsat

m ),  
что свидетельствует о значительной неоднород-
ности зарядового распределения вблизи ядер 
ванадия в исследуемом образце. Очевидно, что 
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Рис. 3. Спектр ЯМР 51V, измеренный при температуре 
T = 116 K во внешнем магнитном поле H0 = 92.8 кЭ. Синяя 
пунктирная линия – результат моделирования спектра тео-
ретической кривой. Штриховая линия указывает на часто-
ту, соответствующую нулевому сдвигу.
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возникающая зарядовая неоднородность связа-
на с ВЗП, формирующимися в VSe2 ниже T0, и их 
вкладом в квадрупольную частоту (∆nQ). Важно 
отметить, что этот дополнительный вклад будет 
оказывать различное влияние на уширение раз-
личных пар сателлитов. Действительно, при уче-
те в выражении (1) возможного распределения 
в виде (nQ ± ∆nQ) перед дополнительным слага-
емым будут возникать множители 3, 2, 1, 0, 1, 2, 
3 в соответствии со значениями  m: 7/2  ↔  5/2, 
3/2  ↔  1/2, –1/2  ↔  –3/2, –5/2  ↔  –7/2, что от-
ражается в спектрах ЯМР (рис. 5) [29]. Экспе-
риментальные спектры обрабатывали путем 
суммирования вкладов центрального перехода 
и отдельных пар сателлитов. Линия централь-
ного перехода в первом приближении не испы-
тывает дополнительного уширения, связанного 
с зарядовой неоднородностью, что позволяет 
разделить магнитный и зарядовый вклады. Ква-
друпольное уширение линии ∆nQ в состоянии 
с ВЗП:

	 D
D D
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На рис. 6 представлена зависимость квадру-
польной частоты от температуры, полученная из 
анализа спектров, приведенных на рис. 4. 

Из рисунка видно, что при понижении тем-
пературы от 300 до 100 K квадрупольная часто-
та испытывает небольшой монотонный рост. 
Подобные зависимости квадрупольной частоты 
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Рис. 4. Спектры ЯМР 51V, полученные в температурном ди-
апазоне от 10 до 300 K.
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Рис. 5. Спектр ЯМР 51V и его моделирование теоретической 
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Рис. 6. Температурная зависимость квадрупольной ча-
стоты, полученная из анализа спектральных линий. На 
вставке представлена температурная зависимость уши-
рения линий центрального перехода и первой пары са-
теллитов (Dnsat

3/2).
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наблюдали в работах [31–33] и связывали такое 
поведение с уменьшением тепловых флуктуа-
ций атомов и атомных расстояний. Больший ин-
терес представляет низкотемпературная часть, 
соответствующая состоянию образца с ВЗП. На 
зависимости наблюдается резкий рост часто-
ты при понижении температуры, указывая на 
существенные изменения в локальном зарядо-
вом окружении ядер ванадия. Поскольку ГЭП 
на ядре в общем случае определяется вектор-
ной суммой валентного и решеточного вкладов  
( 1 1-( ) + -( )γ ∞ q qc vR ), результат требует допол-
нительного анализа.

Решеточный вклад в ГЭП qc при известных 
параметрах кристаллической решетки может 
быть рассчитан относительно просто [34]. По 
нашим оценкам в VSe2 на ядрах 51V он соответ-
ствует � � �51

Q 1МГцnc ≈  (со значением коэффициен-
та антиэкранирования γ ∞ = � �–9.08[35]). Учиты-
вая сравнительно малый квадрупольный момент 
ядер 51V, полученное значение �

51
Qnc  достаточно 

велико, что, однако, ожидаемо для кристалла с 
ярко выраженной 2D-симметрией. Решеточный 
вклад в ГЭП на ядрах 51V формируется в основ-
ном подрешеткой из положительных ионов ва-
надия, поскольку отрицательные ионы селена 
формируют октаэдры со сравнительно неболь-
шим градиентом поля в центре (рис. 1). Значение 

�
51

Qnc  более чем вдвое превосходит значение nQ, 
полученное в эксперименте, что четко указывает 
на то, что qv  и qc в структуре VSe2 имеют проти-
воположные направления. Ион V+4 имеет один  
валентный электрон, который в общем случае 
может находиться в 4s- или 3d-состоянии. Элек-
трон, находящийся на сферически симметрич-
ной 4s-орбитали, не создает ГЭП на ядре, при-
чиной возникновения qv  является электронная 
плотность на 3d-орбитали. 

Нами была произведена оценка возможно-
го валентного вклада на ядре 51V, создаваемо-
го одним электроном в 3d‑состоянии, подобно 
тому, как это было выполнено в работе [36] с  
< >3r - = 3.67 отн.ед., соответствующего иону V [37]:

	 � �51
3
v

3>4
7

3

2 2 1
1.82МГц.n d

e q r

h I I
=

<

⋅ -( ) =
-2

	 (3)

Следует отметить, что приведенные оценки 
весьма приблизительные, однако дают представ-
ление о возможном соотношении валентного и 
решеточного вкладов на ядрах 51V в VSe2. Хоро-
шо известно, что исследуемый образец облада-
ет металлической проводимостью [14,  25,  38], 
при этом по данным расчетов из первых прин-
ципов [10] вблизи уровня Ферми могут нахо-
диться 3d‑электроны во всех пяти возможных 

орбитальных состояниях. При этом локальное 
окружение атома V может приводить к тригональ-
но-антипризматическому расщеплению кристал-
лического поля с осью квантования z, направ-
ленной вдоль оси c кристалла. На это указывают 
в том числе полученные нами данные о сдвиге 
линии, представленные в следующем разделе. 
Таким образом, исходя из наших оценок, мож-
но предполагать, что наблюдаемое в экспери-
менте значение nQ наиболее вероятно возникает 
в результате преобладания решеточного вклада 
над валентным n n nQ

51
Q

51
Q
v= -� � �

c , со значением 
� �� �51

Q
v 0.46МГцn ≈ , а переход VSe2 в состояние с ВЗП 

сопровождается уменьшением валентного вкла-
да в ГЭП (рис. 6). Исходя из этого, можно полу-
чить разность заселенности 3d‑орбиталей ионов 
ванадия:

n n n n n
x y xy z xz yz2 2 2

1
2

1
2-

+( ) - + +





=

	 � �

�
=

-( )
51

Q
v

51
3
v 1

n

n d R
. 	  (4)

C учетом возможных значений коэффици-
ента экранирования валентного вклада R ≤ 0.2 
[29] разность заселенностей в выражении (4) мо-
жет принимать значения от 0.25 до 0.39. Вместе 
с тем изменение валентного вклада (рис. 6) сви-
детельствует о перераспределении электронной 
плотности при переходе в состояние с ВЗП. 

На вставке рис. 6 приведены температурные 
зависимости уширения линий центрального пе-
рехода и первой пары сателлитов. Из рисунка 
видно, что при температуре, соответствующей 
переходу в состояние с ВЗП, уширение испыты-
вают обе линии. Как уже отмечали, зарядовые 
неоднородности в первом порядке теории воз-
мущений не могут повлиять на ширину линии 
центрального перехода. Уширение линии цен-
трального перехода связано с появлением при 
переходе в состояние с ВЗП распределения по 
кристаллу локального магнитного поля. Причи-
ной появления дополнительных локальных маг-
нитных полей могут быть изменения спиновых 
плотностей вблизи ядра-зонда.

Зарядовые и спиновые степени свободы в 
кристалле естественным образом связаны, по-
скольку являются характеристикой единой элек-
тронной системы. Информация о простран-
ственном распределении спиновых плотностей 
в кристалле VSe2 может быть получена из анали-
за сдвигов линии ЯМР 51V.

Спиновое распределение
На рис. 4 видно, что спектральная линия 

ЯМР 51V, помимо описанных выше изменений 
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при приближении к температурам, соответ-
ствующим переходу образца в состояние с ВЗП, 
смещается в область более высоких частот. При 
наиболее низких температурах (T < 40 K) пик, 
соответствующий в спектре центральному пере-
ходу, сдвигается в область частот со значением 
K > 0. При анализе сдвигов линий ЯМР в поли-
кристаллических образцах чаще всего исполь-
зуют компоненты тензора магнитного сдвига в 
главных осях тензора ГЭП, представленные как 
Kiso, Kax, Kani – изотропный, аксиальный и ани-
зотропный соответственно, которые связаны с 
декартовыми компонентами известными выра-
жениями [39]:

K K K Kzz xx yyiso
1
3

+ += ( )�� �� ,

	 K K K Kzz xx yyax
1
3

1
2

+= - ( )





�� ,	 (5)

K K Kxx yyani =
1
2

(� � - ).

На рис. 7 представлена температурная зави-
симость сдвигов линии Kiso, Kax, полученная из 
анализа спектров на рис. 4. Значение Kani оста-
валось равным нулю при обработке каждого из 
спектров.

Из рисунка видно, что сдвиг линии имеет от-
рицательную изотропную и положительную ак-
сиальную компоненты при температурах выше 
температуры перехода T0. Из рисунка также вид-
но, что поведение сдвигов повторяет поведение 
магнитной восприимчивости χ0(T), представ-
ленной на рис. 2 и полученной путем вычитания 
из экспериментальных данных вклада, соответ-
ствующего закону Кюри–Вейса. Отсутствие рез-
ких изменений в сдвиге линии ниже 25 K является 
дополнительным свидетельство того, что резкий 

рост магнитной восприимчивости в низкотем-
пературной области (рис. 2) может быть связан 
с парамагнитными примесями в малой концен-
трации, в качестве которых могут выступать де-
фекты самоинтеркаляции из атомов ванадия. 
Пропорциональность сдвигов и магнитной вос-
приимчивости подтверждается линейными за-
висимостями Kiso(c0), Kax(c0), представленными 
на рис. 8. Магнитная восприимчивость (рис. 2) 
после учета парамагнитного вклада дефектов 
будет определяться двумя основными вклада-
ми: паулиевской спиновой восприимчивостью 
электронов проводимости (cs) и орбитальной 
восприимчивостью d‑электронов corb:
	 c c c0 s orb= +� � .	 (6)

Единственный член в (6), который будет за-
висеть от температуры, – спиновая восприим-
чивость cs, в первом приближении пропорцио-
нальная плотности состояний на уровне Ферми 
N(EF). Наблюдаемое уменьшение c0 (рис. 2) ни-
же T0 связано с уменьшением N(EF) при фазовом 
переходе в состояние с ВЗП [29]. 

Магнитный сдвиг линии ЯМР на ядрах 51V 
К(T) в VSe2 можно записать в виде двух вкладов: 

K K K= =s orb+��

	 = +( )1
N

H H
A B

hf,s s hf,orb orbm
c c� � , 	 (7)

где NA – число Авогадро. Первое слагаемое в 
выражении K Hs hf,ss~  представляет собой спи-
новый вклад в сдвиг от электронов проводимо-
сти cо сверхтонким полем (СТП) на ядре Hhf,s,  
приведенным на магнетон Бора (µB). Второе 
слагаемое – орбитальный вклад в сдвиг (Korb), 
преимущественно независим от температуры 
и электронной заселенности на уровне Ферми 
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Рис. 7. Температурные зависимости изотропной Kiso и ак-
сиальной Kax компонент тензора магнитного сдвига линии 
ЯМР 51V.
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поненты тензора магнитного сдвига линии ЯМР 51V от маг-
нитной восприимчивости χ0 в VSe2 с ВЗП. Прямые линии – 
результат аппроксимации данных.
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[40]. Таким образом, наблюдаемые на рис. 7 из-
менения сдвига линии K(T) связаны с измене-
нием спиновой магнитной восприимчивости χs 
электронов иона ванадия, возникающей из-за 
уменьшения N(EF) при переходе образца в состо-
яние с ВЗП. Наличие таких изменений позволя-
ет получить значение Hhf,s

�  по наклону прямой в 
параметрической зависимости K(χ0). 

Поскольку сдвиг содержит изотропную и акси-
альную компоненты, имеется возможность опре-
делить соответствующие вклады в СТП отдельно:

Hhf
iso

B=74 4 кЭ/� � �( ) m ,

	 Hhf
ax

B= 10 1 кЭ/� � �- ( ) m . 	 (8)
Как уже отмечали выше, ион V+4 имеет один 

валентный электрон, который в общем случае 
может находиться в 4s- или 3d-состоянии. По-
лученное в выражении (8) значение Hhf

iso�  мож-
но представить в виде суммы двух возможных 
изотропных вкладов:

	 H H Hhf
iso

c cp= +� � . 	 (9)
Первое слагаемое �Hc  – ферми-контактное 

поле, возникающее в результате спиновой по-
ляризации 4s-орбитали и ненулевой вероятно-
сти обнаружения электрона на ядре. Это вза-
имодействие имеет положительную константу 
сверхтонкого взаимодействия (СТВ) и следую-
щее значение для одного 4s‑электрона иона V: 
A s

c
4

B3.55MЭ/= � m  [36]. Второе слагаемое �Hcp – 
это поле поляризации ионного остова, возни-
кающее в результате взаимодействия спина на 
внешней 3d-орбитали с внутренними заполнен-
ными s-орбиталями иона. Имеет отрицательную 
константу СТВ A d

cp
3  и может принимать значения 

до -125кЭ/ B� m  [41]. Следует отметить, что пред-
ставленные значения относятся к случаю, когда 
электронов со спином, параллельным внешнему 
магнитному полю n ↑, больше, чем электронов 
со спинами в антипараллельном состоянии n ↓:

	 H n n Ahf
iso iso� ��= -( )↑ ↓ . 	 (10)

Поскольку магнитные спиновые моменты для 
электронов вблизи верхней границы распределе-
ния Ферми находятся преимущественно в состо-
янии, параллельном внешнему магнитному полю 
n n↓ ↑<( ), а полученное нами значение Hhf

iso 0� < ,  
то можно сделать вывод о преимущественном 
вкладе Hcp  в выражении (9), при этом разни-
ца спиновой заселенности (n n n↑= ↑ - ↓) на 
4s-орбиталях иона V+4 не должна превышать 2%.

Для детального анализа полученного значе-
ния Hhf

ax�  нами были построены с использовани-
ем системы (5) зависимости компонент тензора 
сдвига от восприимчивости в декартовых коор-
динатах, представленные на рис. 9.

Из рисунка видно, что аксиальный сдвиг ли-
нии ЯМР 51V приводит к возникновению по-
ложительной компоненты Kzz и отрицательным 
компонентам Kxx и Kyy. Подобное поведение сдви-
га линии наблюдали и при исследовании моно-
кристаллического образца [17]. При этом зна-
чение сверхтонкого поля H zz

hf  отрицательно, а  
H Hxx yy zz

hf hf
1
2

� �, ≈ - . Такой тензор сдвига указывает на 
дипольную природу анизотропного сверхтонкого  
поля. Нами был произведен расчет дипольного 
поля, наводимого на ядра 51V от соседних ионов 
в VSe2-структуре. Максимальное значение тако-
го дипольного поля соответствует направлению 
вдоль оси c кристалла против поляризации спи-
новых моментов и составляет H zz

dip B1.5кЭ/� �= - m , 
что недостаточно для описания эксперименталь-
ных данных. Причиной возникновения дополни-
тельных дипольных полей может быть спиновая 
поляризация 3d-электронов иона ванадия [37].

Дипольное поле, создаваемое одним электро-
ном на 3dz2-орбитали с магнитным спиновым 
моментом, направленным вдоль оси квантова-
ния z (n ↑ �), определяется выражением [37]:

	 A g rd
sd
3

B
3

B
4
7

262кЭ/ ,= =-m m� 	 (11)

где g  – множитель Ланде. 
Учитывая, что магнитные спиновые момен-

ты на орбиталях иона ванадия направлены вдоль 
поля, а ГЭП на ядрах 51V формируется преимуще-
ственно положительными зарядами, полученные 
значения позволяют оценить разность спиновых 
плотностей на 3d‑орбиталях иона ванадия:

	

n n n

n n
H H

z xz yz

x y xy

zz zz

2

2 2

1
2

1
2

�hf dip

↑ ↑ ↑

-
↑ ↑

+ +





-

- +( ) =

� � �

� �

AA d
sd
3

0.074.=

 	 (12)
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Рис. 9. Зависимости компонент Kxx,yy,zz аксиального вклада. 
Прямые линии – результат аппроксимации данных.
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Для определения энергии спин-поляризован-
ных электронов нами была построена представ-
ленная в выражении (12) функция, где исполь-
зовали значения спиновых плотностей каждой 
d‑орбитали, рассчитанные из первых принци-
пов в работе [10] (рис. 10). 

Из рисунка видно, что полученные оценки 
СТП возможны при двух различных значениях 
энергии E–EF, каждая из которых находится ни-
же уровня Ферми.

Значения СТП дают информацию о простран-
ственном распределении спиновых плотностей в 
кристалле. На рис. 6 видно, что линия централь-
ного перехода испытывает небольшое неоднород-
ное уширение. Подобное уширение наблюдали 
и в спектрах монокристаллов [17]. Неоднород-
ное уширение, удовлетворительно описывающее 
экспериментальные спектры, нам удалось полу-
чить путем введения дополнительных локальных 
магнитных полей ΔHx, ΔHy, ΔHz, распределенных 
вдоль главных осей тензора ГЭП с отклонением 
75 Э, 75 Э и 150 Э соответственно. 

Недавние исследования монослойных образ-
цов VSe2 [22–24] установили соразмерность ВЗП с 
периодом кристаллической решетки в плоскости 
и наличие ферромагнетизма [8, 9]. Получить более 
детальную информацию о кристаллографических 

направлениях развития ВЗП и их отношении в 
соседних плоскостях и их доменной структуры по 
данным ЯМР на поликристаллических образцах 
не представляется возможным. Однако получен-
ные в настоящей работе данные, представленные 
на их основе оценки, и выводы могут оказаться 
полезными при дальнейшем ЯМР-исследовании 
монокристаллических и тонких образцов дихаль-
когенидов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Впервые выполнено систематическое 

ЯМР-исследование поликристаллического об-
разца VSe2. Получены и обработаны спектры 
ЯМР 51V в широкой области температур во внеш-
нем магнитном поле H  =  92.8 кЭ. Из анализа 
спектров были определены тензоры ГЭП и маг-
нитного сдвига. 

Полученные данные указывают на триго-
нально-антипризматическое расщепление кри-
сталлическим полем энергетических уровней 
3d‑электронов ионов V в 1T–VSe2. Причиной та-
кого расщепления, по-видимому, является ярко 
выраженный двумерный характер исследуемой 
структуры. Вместе с тем данные о локальном 
зарядовом окружении указывают на близкую 

( )2 2 2

1 1
2 2xz yz xyz x y

n n n n n↑ ↑ ↑ ↑ ↑

−

 
+ + − + 

 
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Рис. 10. На верхней части рисунка представлена функция из выражения (12). На нижней – плот-
ности состояний 3d‑электронов иона ванадия, рассчитанные в работе [10]. Штриховыми линиями 
указаны энергии E–EF, соответствующие полученным оценкам СТП.
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заселенность n n n
x y xy z2 2 2-

, ,  3d-орбиталей иона 
ванадия в предположении низких значений за-
селенности nyz и nxz, что находится в согласии с 
расчетами из первых принципов [24]. 

Из анализа спектров определено изменение 
квадрупольной частоты ∆nQ при переходе в со-
стояние с ВЗП являющееся характеристикой 
зарядовой неоднородности в кристалле. Пере-
ход в состояние с ВЗП, наиболее вероятно, со-
провождается уменьшением валентного вклада, 
что связано с уменьшением числа электронов 
на уровне Ферми N(EF) и перераспределением 
электронной плотности. Полученная нами раз-
ность спиновых плотностей указывает на бὁль-
шую спиновую плотность n

z2
↑  электронов в срав-

нении с n n
x y xy2 2-
↑ ↑, � , что, по-видимому, связано с 

изменениями энергии этих состояний во внеш-
нем магнитном поле [23, 24]. 

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 22-12-00220 
https://rscf.ru/project/22-12-00220/, ИФМ УрО 
РАН, Свердловская обл.). Работа выполнена с 
использованием оборудования ЦКП “Испыта-
тельный центр нанотехнологий и перспектив-
ных материалов” и “Отдел криогенных техноло-
гий” ИФМ УрО РАН.
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CHARGE AND SPIN DENSITY DISTRIBUTION IN VSe2 
DICHALCOGENIDE ACCORDING TO NMR 51V DATA

A. G. Smolnikov1,  N. A. Utkin1, 2, *,  M. Е. Kashnikova1, 2,  Yu. V. Piskunov1,  V. V. Ogloblichev1,  
A. F. Sadykov1,  and  A. P. Gerashchenko1
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A polycrystalline sample of VSe2 was studied using magnetometry and nuclear magnetic resonance (NMR) 
spectroscopy on 51V nuclei. The values ​​of the components of the magnetic shift tensors and the electric 
field gradient (EFG) at the location of vanadium nuclei were determined from the processing of the NMR 
spectra recorded in the range from 300 K to 10 K. It was found that the valence contribution to the EFG 
is opposite to the lattice contribution. At temperatures below T0 ≈ 110 K, the 51V NMR line undergoes 
significant inhomogeneous broadening, which is associated with a transition to a state with a charge density 
wave (CDW). From the data on the 51V NMR line broadening, changes in the quadrupole frequency nQ 
across the crystal were determined, which is a characteristic of the charge density distribution near the 51V 
nuclei. A combined analysis of the temperature dependences of the NMR line shift and magnetic suscep-
tibility allowed us to estimate the hyperfine magnetic fields on vanadium nuclei in VSe2 in the CDW state. 
An estimate was obtained for the difference in spin polarization of various 3d-orbitals of the V ion, which 
corresponds to the density of electron states with an energy slightly below the Fermi level.

Keywords: charge density wave, NMR spectroscopy, charge distribution, spin distribution, dichalcogenide
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В приближении среднего поля изучены фазовые переходы в открытой системе, состоящей из ан-
самбля взаимодействующих квантовых подсистем с дискретным спектром. В рассматриваемой 
модели изменение внутренней симметрии термодинамической системы при фазовом переходе 
второго рода обусловлено изменением симметрии распределения зарядовой/спиновой плотно-
сти внутри каждой квантовой подсистемы. Последнее может быть вызвано как расщеплением 
одного из нижних вырожденных энергетических уровней, так и закрытием щели между уровня-
ми и возникновением антикроссинга. Влияние внешних параметров (давление, поле, состав и 
т. д.) приводит к прямому изменению внутренних управляющих параметров: расстояния между 
уровнями и/или силы взаимодействия между соседними квантовыми подсистемами. В простей-
шем случае двухуровневых квантовых подсистем в аналитическом виде получены выражения для 
свободной энергии как функции внутренних управляющих параметров. Определено поведение 
теплоемкости и восприимчивости для различных областей низкотемпературной фазовой диа-
граммы, включая область квантовых флуктуаций.

Ключевые слова: фазовые переходы, квантовые системы, теория среднего поля
DOI: 10.31857/S0015323025020039, EDN: AZEGUW

1. ВВЕДЕНИЕ
Теории фазовых переходов, вызванных на-

рушением симметрии, оказали влияние на все 
области физики. Согласно Ландау [1, 2], непре-
рывный фазовый переход между двумя фазами 
возможен, если группа симметрии одной фазы 
является подгруппой другой фазы. Теория Лан-
дау основана на предположении, что свобод-
ная энергия F системы является аналитической 
функцией параметра порядка m и может быть 
разложена в степенной ряд: 
	 F Am Bm Cm= + + +2 4 6 ... .	 (1)

Здесь A, B, C и т. д. – коэффициенты, которые 
могут зависеть от различных степеней свободы. 
Физическое значение m соответствует миниму-
му свободной энергии F.

Теория Ландау удивительно универсальна. 
Она успешно применяется для вызванных из-
менением температуры фазовых переходов как 
второго, так и первого рода [3, 4]. Условия су-
ществования фазовых переходов достаточно об-
щие. Для переходов второго рода коэффициент 

A должен изменять знак в точке перехода, если 
B > 0. Если выполняются условия B < 0 и C > 0, то 
переход от m ≠ 0 к m = 0 происходит скачкообраз-
но. Выбрав подходящий набор коэффициентов 
A, B, C, можно воспроизвести зависимость F(m) 
для любой точки на линии фазового перехода 
фазовой диаграммы. Однако для определения 
самой фазовой диаграммы необходимо ввести 
зависимость коэффициентов разложения Лан-
дау от параметров, определяющих физическое 
состояние системы. Результаты расчетов могут 
принципиально различаться в зависимости от 
того, какой вид взаимодействий учитывается в 
расчете.

В последние десятилетия большое внимание 
уделяется изучению магнитных фазовых перехо-
дов, которые происходят при нулевой темпера-
туре и управляются нетепловыми параметрами. 
Одной из интенсивно изучаемых областей явля-
ется область квантовой неустойчивости [5–7]. 
Для квантового фазового перехода параметр по-
рядка m может уменьшаться вплоть до нуля при 
изменении внешнего управляющего параметра, 
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при этом в квантовой критической точке при 
m  =  0 изменяется основное состояние. При ко-
нечных температурах вблизи квантовой крити-
ческой точки основное состояние системы не 
может быть определено однозначно, и возникает 
область квантовых флуктуаций, которые сильно 
влияют на свойства вещества [8, 9]. При описании 
квантовых фазовых переходов многие теорети-
ческие исследования начинаются с применения 
теории Ландау [4, 9–11]. Примером фазового пе-
рехода при нулевой температуре в системе лока-
лизованных электронов является спин-кроссовер 
из высокоспинового в низкоспиновое состояние 
в диэлектриках Мотта–Хаббарда [12–14]. Мета-
магнетизм коллективизированных электронов, 
т. е. переход из парамагнитного в ферромагнит-
ное состояние под действием магнитного поля 
[15, 16], представляет интерес не только с фунда-
ментальной, но и с практической точки зрения 
из-за больших магнитотепловых и магнитообъ-
емных эффектов [17, 18]. Метамагнитный переход 
в зонной системе электронов может быть успеш-
но описан с помощью теории Ландау [19–21].

Основная цель настоящего исследования, ис-
ходя из теории Ландау, – получить наиболее об-
щее описание фазовых переходов, происходящих 
при низкой температуре и управляемых измене-
нием давления, магнитного поля, состава спла-
ва или любых других физических параметров, за 
исключением температуры. Мы рассматриваем 
открытую квантовую систему [22], содержащую 
квантовые подсистемы с дискретным спектром 
(например, неполную электронную оболочку 
переходного элемента). Взаимодействие между 
квантовыми подсистемами рассматривается в 
приближении среднего поля. Для области низ-
ких температур мы ограничиваемся лишь мини-
мальным числом низколежащих уровней в спек-
тре квантовых подсистем. При таком подходе 
параметрами, вызывающими фазовый переход, 
являются либо расстояние между уровнями, ли-
бо сила взаимодействия между квантовыми под-
системами. Рассматривая только двухуровневые 
квантовые подсистемы, мы изучили поведение 
теплоемкости и магнитной восприимчивости 
вблизи фазового перехода. Выражения для сво-
бодной энергии, рассмотренные в аналитиче-
ской форме, оказались удобными для описания 
как температурно-индуцированных, так и про-
исходящих при нулевой температуре фазовых 
переходов второго рода.

2. МОДЕЛЬ
Единственное базовое понятие теории Ландау, 

относящееся к внутренней структуре системы, 
состоит в том, что при фазовом переходе второго 
рода изменяется ее внутренняя симметрия. Мы 

конкретизировали это понятие, рассматривая 
систему как ансамбль взаимодействующих кван-
товых подсистем (КВП) с дискретным спектром. 
По-видимому, следует рассмотреть два новых 
элемента: внутренний квантовый параметр, ха-
рактеризующий спектр системы, и новый па-
раметр порядка, обеспечивающий соответствие 
структуры КВП состоянию макроскопической 
физической системы. Тогда воздействие внеш-
них управляющих параметров сводится либо к 
прямому изменению расстояний между уровня-
ми в спектре, либо к изменению величины вза-
имодействия между квантовыми подсистемами.

Предположим, что спектр квантовых подси-
стем известен и что при изменении внутреннего 
управляющего параметра D симметрия квантовых 
объектов изменяется в точке D = Dc. Изменение 
симметрии волновых функций может происхо-
дить в результате гибридизации соседних уровней 
или расщепления вырожденных уровней.

Предположение о дискретном спектре КВП 
подразумевает, что их характерный размер мал, 
так что каждая из квантовых подсистем может 
взаимодействовать лишь с небольшим числом n 
ближайших соседей. Тем не менее при описании 
взаимодействия между КВП мы будем исполь-
зовать приближение среднего поля, что карди-
нально упрощает решение. Любые изменения 
в спектре КВП, приводящие к изменению сим-
метрии распределения плотности заряда/спино-
вой плотности внутри каждой из них, являются 
результатом и одновременно приводят к некото-
рым изменениям эффективного среднего поля, 
действующего на все КВП в системе. Это поле 
есть просто сумма полей, создаваемых каждой 
из КВП, и именно оно может быть использовано 
в качестве параметра порядка.

Предложенный подход приводит к двум 
принципиально новым возможностям по срав-
нению с классической теорией Ландау. Во-пер-
вых, теперь мы можем рассматривать квантовые 
эффекты в рамках феноменологической моде-
ли, а во-вторых, свободная энергия оказывается 
простой аналитической функцией температуры 
и внутренних управляющих параметров, кото-
рую можно использовать вместо выражения (1) 
для свободной энергии.

Одним из принципиальных моментов в этом 
приближении является появление в гамильтони-
ане дополнительного члена, описывающего не-
что вроде “собственной энергии” молекулярного 
поля. Он появляется из-за того, что невозможно 
просто заменить произведение операторов, свя-
занных с различными квантовыми подсистема-
ми, его средним значением, например,

	 O O O O O O O Oi j i j i j i j
� � � �⋅ ⇒ + - , 	 (2)
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поскольку необходимо избежать удвоения соот-
ветствующего вклада в энергию их взаимодей-
ствия: 

O O O Oi j i j
� �⋅ ⇒ 2 .

Поскольку для низкотемпературных эффек-
тов вклад высших состояний пренебрежимо мал 
из-за их малой заселенности, в теории достаточ-
но рассматривать только самые нижние уровни 
в спектре КВП. Ниже мы рассмотрим простей-
шую конфигурацию с двумя нижними уровнями 
в спектре квантовых подсистем.

3. ДВУХУРОВНЕВЫЕ КВАНТОВЫЕ 
ПОДСИСТЕМЫ, ВЫРОЖДЕННЫЕ УРОВНИ

В теории Ландау фазовый переход второго 
рода – это переход между двумя состояниями 
системы, одно из которых является высокосим-
метричным, а другое – низкосимметричным. В 
нашей модели переход такого типа возникает в 
ансамбле двухуровневых КВП, энергии состо-
яний которых совпадают в высокосимметрич-
ной фазе, хотя их волновые функции обладают 
разной симметрией. Примером такой системы 
является ферромагнетик со спином S = 1/2. В 
каждом из состояний с S Mz ≡ = ± 1

2  два на-
правления оси z� неэквивалентны. Однако в вы-
сокосимметричной (парамагнитной) фазе ве-
роятности их заселения равны, а направления 
+z и –z эквивалентны. Если снять вырождение, 
вероятности заселения расщепленных уровней 
становятся различными, симметрия одной из 
волновых функций внутри КВП преобладает, а 
вне ее возникает поле, стабилизирующее расще-
пление уровней в соседней КВП. 

Для описания системы, содержащей такие 
двухуровневые КВП, удобно ввести операторы 
спина с S = 1/2 и использовать гамильтониан 
Гейзенберга:

	 H i j

j

n

i

= − ( )
=

∑∑1
2

1

Λ S S� ��
. 	 (3)

Здесь L – параметр спинового взаимодей-
ствия, суммирование по j проводится для n КВП, 
являющихся ближайшими соседями, взаимо-
действующими с i-й КВП. Подчеркнем, что в (3) 
и далее рассматривается эффективный спин, так 
что системы, описываемые соответствующими 
эффективными спиновыми гамильтонианами, 
могут иметь любое происхождение.

Заменяя скалярное произведение спинов на 
произведение их z-компонент и используя урав-
нение (2) для устранения двойного учета вкла-
да в энергию в приближении среднего поля, 

получаем свободную энергию системы на одну 
КВП: 

	
F k T

T
k

S
n
k

z

= - 













 +

= =

B
B

B

ln cosh ,

, .

2
2

2
4

2Q Q

Q L

m m

m �
 	 (4)

Разложение свободной энергии в ряд по пара-
метру порядка µ дает выражение:

	 F
T

T T
m m m( ) =

-( )
+ +

Q Q Q
2 12

2
4

3
4 ... , 	 (5)

и соответствующая критическая температура 
перехода определяется из условия TC =  Q. Точ-
ное уравнение, определяющее минимум F, име-
ет стандартный вид:

	 m mt t t T( ) = ( ) =tanh , Q  	 (6)

и дает то же значение критической температуры, 
что и полученное из разложения (5), но несколь-
ко иную температурную зависимость параметра 
порядка.

Введение в (3) энергии взаимодействия с 
внешним полем сразу приводит к стандартной 
восприимчивости Кюри–Вейсса. Теплоемкость 
любой системы с гамильтонианом (3) в прибли-
жении молекулярного поля также имеет стан-
дартный вид:

	

C T k
d

dT T

k t
d
d

t

( ) = - 





+








 =

= - ( )

= ( )B

B

Q Qm m m

m

m m
tanh

tanh

1
2

2

tt
t

t T
m( )

= Q

.

 (7)

Теплоемкость резко падает при T → 0, зави-
сит от t почти линейно в диапазоне 0.3 < t < 1 и 
исчезает при t > 1 [23].

Очевидно, что аналогичная свободная энер-
гия (4) будет характерна для упругой матрицы, 
в которую вставлены центры Яна–Теллера. В 
этом случае параметр Q будет контролировать 
жесткость матрицы. В более широком смысле 
это утверждение справедливо для систем лю-
бой природы, см. [24]. В выражении (4) член 
1

2
2kBQm  определяет “собственную энергию” 

молекулярного поля. Видно, что с математиче-
ской точки зрения описание обычного фазового 
перехода второго рода в нашей модели очень по-
хоже на описание коллективного эффекта Яна–
Теллера. В обоих случаях переход происходит 
при понижении температуры, когда после рас-
щепления уровней разность вероятностей их за-
селения становится столь существенной, что вы-
игрыш в энергии ансамбля “активных центров” 
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или квантовых подсистем (логарифмический 
член в (4)) превышает потерю упругой энергии 
или энергии молекулярного поля. Ситуация, 
когда при T → 0 такой переход не может прои-
зойти спонтанно, может реализоваться толь-
ко для ансамбля невзаимодействующих КВП с 
L = 0 в (3). Таким образом, в рамках нашей мо-
дели существование фазового перехода второго 
рода при понижении температуры является осо-
бенностью систем, имеющих в высокосимме-
тричной фазе настолько высокую симметрию, 
что два нижних уровня в спектре КВП становят-
ся вырожденными. 

4. ДВУХУРОВНЕВЫЕ  
КВАНТОВЫЕ ПОДСИСТЕМЫ, 
НЕВЫРОЖДЕННЫЕ УРОВНИ

Если симметрия системы в высокосимме-
тричной фазе не столь высока, то энергии e1  и 
e2  состояний 1  и 2 , волновые функции ко-
торых обладают разной симметрией, будут раз-
ными. Внешнее воздействие соответствующей 
природы может уменьшить расщепление уров-
ней D = -e e2 1  или даже изменить его знак. В 
последнем случае изменяется основное состоя-
ние КВП и произойдет фазовый переход.

Дополнительные особенности появляются, 
если соседние КВП, находящиеся в разных со-
стояниях, взаимодействуют друг с другом. При-
мером такой системы может служить ансамбль 
обменно-связанных магнитных ионов с целым 
спином S ≥ 1 и анизотропией типа “легкая пло-
скость”. Для изменения расстояния D между 
нижними уровнями Sz = M и M + 1 достаточно 
изменить напряженность внешнего магнитно-
го поля, направленного вдоль оси трудного на-
магничивания z [25]. Принципиальное отличие 
от рассмотренного выше случая состоит в том, 
что при расщеплении вырожденного уровня од-
но из его собственных состояний становится 
основным. При сокращении расстояния между 
взаимодействующими уровнями 1  и 2  должен 
возникать антикроссинг, приводящий к гибри-
дизации этих уровней, так что волновые функ-
ции новых основного g  и возбужденного e  
состояний, являясь линейными комбинациями 
функций 1  и 2 , обладают более низкой сим-
метрией, чем каждая из них.

4.1. Гамильтониан и свободная энергия
Предполагая для простоты, что между сосед-

ними КВП, находящимися в одинаковых состо-
яниях, нет взаимодействия, запишем гамильто-
ниан в виде:

− +H i i i i O O O Oi     j i       j

j

n

i

= + 















=
∑∑ ε ε1 2

1

1 1 2 2
1
2

Λ � � � �  
. ,,

††�

	 O i ii
� = 1 2 .  	 (8)

Легко видеть, что гамильтониан (8) аналоги-
чен гамильтониану модели Изинга в попереч-
ном магнитном поле [26]. Предположим также, 
что при гибридизации уровней, которая в при-
ближении молекулярного поля сопровождается 
спонтанным нарушением симметрии, параметр 
порядка m будет определяться как

	  m O O O Oi i i i= + + =� � � �† †
, .0 	 (9)

Тогда гамильтониан приобретает вид:
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i i= +ε ε1 2 2 2H i i
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где h — внешнее поле соответствующей приро-
ды, которое способствует гибридизации. Теперь 
гамильтониан можно легко диагонализировать:

	

g e
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K
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 	 (11)

Если при T = 0 и h = 0 будет происходить ади-
абатическое изменение D, то в любой момент 
времени система будет находиться в основном 
состоянии и, согласно (9),

	 m g O O g
nm
K

= + = = ≤� �† 2 1ab L
. 	 (12)

Следовательно, K n≡ L , если m ≠ 0. Макси-
мальное значение m = 1 достигается при D = 0, и 
это как раз соответствует критической точке фа-
зового перехода. Однако это ни в коем случае не 
означает, что слева от точки фазового перехода 
основное состояние будет 1 , а справа 2 . Одно 
из этих состояний становится основным толь-
ко при D L> n, когда самосогласованное урав-
нение (12) имеет только тривиальное решение 
m = 0. В противном случае имеем:

	 m n
2 2

1= - ( )D
L ,	 (13)

и g  и e  являются суперпозициями состояний 
1  и 2 . Согласно терминологии, введенной 
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Ландау [6, 27], это область квантовых флуктуа-
ций. При определении, остается ли в этой обла-
сти система в состоянии 1  или 2 , оба реше-
ния были получены с разными, но конечными 
вероятностями, поскольку функция основного 
состояния является суперпозицией двух состо-
яний, а не из-за тепловых флуктуаций системы.

При конечных температурах выражение для 
свободной энергии принимает следующий вид:
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	 (14)

Последующие члены этого разложения не 
имеют особенностей. Экстремумы F являются 
корнями уравнения 
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Это означает, что при отсутствии поля выра-
жение для свободной энергии F (14) всегда имеет 
тривиальный экстремум в точке m = 0, который 
достигается только в “чистых” состояниях 1  и 
2 , и еще один нетривиальный минимум возни-

кает при T T< =C q:

	 K m k T m T( ) = ( ) ⇒ = ( ) - ( )2 2
2 2 2

Bqm q m q
ϑ

q , (16)

для сравнения см. выражения (6) и (13).
Таким образом, в окрестности критической 

точки ( ϑ  = 0, T = 0) на фазовой диаграмме си-
стемы (рис. 1) существует область фазы с кван-
товыми флуктуациями, на границе которой 
возникает фазовый переход второго рода, сопро-
вождающийся изменением симметрии системы 
и обращением в нуль параметра порядка. Если 
в эксперименте температура изменяется при по-
стоянном значении D = kBϑ, то в диапазоне тем-
ператур 0 < < ∞T  возникает только один пере-
ход. Однако если D изменяется при T = const, то 
возникают два последовательных фазовых пере-
хода. Из (16) и из разложения Ландау для A (14) 

следует, что граница фазы с квантовыми флукту-
ациями определяется уравнением
	 ϑ qm q= ( )2 T  	 (17)
и в некотором смысле может быть названа лини-
ей квантового фазового перехода.

4.2. Почему в фазе с квантовыми флуктуациями 
щель между основным и возбужденным 

состояниями не зависит от величины Δ?
Из выражения (15) видно, что при h = 0 рас-

щепление уровней (т. е. величина K n/ L ) в фазе 
с квантовыми флуктуациями зависит от темпе-
ратуры, а не от Δ. Причину возникновения такой 
особенности в поведении системы легко понять, 
если проанализировать зависимость минимума 
F от Δ при очень низких температурах, см. [28]. 
В этом случае минимизация свободной энергии, 
эквивалентная самосогласованной процедуре 
(12), сводится к минимизации функции:

	 f x x x( ) = - + ( )q ϑ q2 2 2
4 . 	 (18)

В случае ϑ q> 2  минимум функции f дости-
гается при x = 0. Для случая ϑ q< 2  значение 
квадратного корня оказывается постоянным в 
точке минимума xmin: ϑ q q2 2

4 2+ ( ) ≡xmin . В ре-
зультате для расщепления уровней D в окрестно-
сти фазового перехода в диапазоне - ≤ ≤L D Ln n 
степень гибридизации уровней постоянно “под-
страивается” таким образом, чтобы щель между 
основным и возбужденным состоянием остава-
лась неизменной, K n= L .

Такая же математическая особенность су-
ществует и в случае минимизации свобод-
ной энергии при конечной температуре, когда 
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Рис. 1. Фазовая диаграмма в координатах (ϑ, T). Стрелка-
ми показаны температуры, для которых на рис. 2 приведе-
ны кривые теплоемкости.
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вместо функции (18) минимизируется функция 
q ϑ qx f x2 2 2

4- + ( )





� . В результате, корнем (15) 

теперь является m, а K снова не зависит от Δ. При 
этом зависимость (16) от t получается несколько 
более сложной.

4.3. Теплоемкость
Поведение теплоемкости в области фазы с 

квантовыми флуктуациями и вне этой области 
совершенно различно. Поскольку щель между 
основным и возбужденным состояниями оста-
ется неизменной при фиксированной темпера-
туре, теплоемкость C не зависит от ϑ  в области 
фазы с квантовыми флуктуациями (рис. 2). Кро-
ме того, в верхней части области фазы с кван-
товыми флуктуациями на фазовой диаграмме, 
рис. 1, теплоемкость C практически линейно 
зависит от температуры. Дело в том, что темпе-
ратурная зависимость внутренней энергии UQF  
системы с гамильтонианом (10) и температурная 
зависимость обменной энергии ферромагнетика 
со спином ½ подобны друг другу:
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	 (19)

Следовательно, теплоемкость системы также 
должна совпадать с (7).

За пределами области фазы с квантовыми 
флуктуациями система представляет собой ан-
самбль обычных двухуровневых квантовых под-
систем, обладающих теплоемкостью Шоттки. 

Исходя из этого, для теплоемкости справедливо 
соотношение:

	 C h T k

x T

y
d
dy

y
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y T
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.  (20)

Таким образом, в приближении среднего по-
ля вдоль всей границы области фазы с квантовы-
ми флуктуациями (рис. 1) должен наблюдаться 
скачок теплоемкости, величина которого увели-
чивается с ростом температуры [29]. Поскольку 
lim
x

x x
→

( ) ′ ( )  =
1

3
2m m , в фазе с квантовыми флук-

туациями теплоемкость, приходящаяся на одну 
квантовую подсистему, стремится к значению 
1.5 kB при T → q. Как видно из рис. 2, этот пре-
дел достигается только в узкой области значений 
ϑ q� .

С понижением температуры ширина обла-
сти фазы с квантовыми флуктуациями быстро 
растет, так что интервал значений, в которых С 
постоянна, также увеличивается, рис. 2. Более 
того, для ϑ q/ = 0  теплоемкость практически 
линейно зависит от температуры в диапазоне 
температур от 0.4 θ до 1 θ (рис. 3). При повыше-
нии температуры интервал линейной зависимо-
сти С(Т) постепенно сужается.

4.4. Восприимчивость
В малом внешнем поле h зависимость (15) 

внутри области фазы с квантовыми флуктуаци-
ями и за ее пределами будет различной. Внутри 
области при D L< ≡( )n t Tm q/  имеем:
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Рис. 2. Зависимость теплоемкости С (20) в системе двуху-
ровневых квантовых подсистем (10) от расщепления уров-
ней ∆ = kBϑ для различных температур.
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Рис. 3. Температурная зависимость теплоемкости при раз-
личных значениях ϑ/θ.
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С ростом температуры в этой области вос-
приимчивость монотонно возрастает и расхо-
дится на ее границе. За пределами области фазы 
с квантовыми флуктуациями при минимизации 
свободной энергии (14) следует учитывать из-
менение тривиального корня m = 0 при измене-
нии знака магнитного поля h, и в результате при 
D L> ≡( )n t Tm q/  получаем

	 c =
- = ( )
2x

nx x nt
D L D

Ltanh

.	 (22)

Это выражение также расходится на внешней 
границе области фазы с квантовыми флуктуаци-
ями, и при T  →  ∞ восприимчивость монотон-
но убывает пропорционально обратной степени 
температуры. При T → 0 восприимчивость оста-
ется конечной всюду, кроме точек D L= ± n :

	 c T
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На рис. 4 показан контурный график вос-
приимчивости как функции T и ϑ . Для ясности 

максимальное значение c ограничено величи-
ной 20. Чувствительность m к слабым измене-
ниям D отлична от нуля только в области суще-
ствования фазы с квантовыми флуктуациями. 
Дифференцируя (16), получаем

	 ∂
∂

= -
( ) - ( )

m

n TD
D

L 2 2m q
. 	 (24)

Восприимчивость также расходится на гра-
нице области фазы с квантовыми флуктуациями 
и отрицательна, поскольку согласно (11) и (16) 
величина K не должна изменяться при измене-
нии величины расщепления уровней D.

5. ОБСУЖДЕНИЕ И ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В термодинамической системе, представляю-

щей собой ансамбль взаимодействующих кван-
товых подсистем с дискретным спектром, мо-
гут возникать некоторые специфические типы 
фазовых переходов при нулевой температуре. 
Феноменологическое описание этих переходов 
можно вывести из теории Ландау, дополнив ее 
предположением о взаимодействии между кван-
товыми подсистемами и о структуре их энерге-
тического спектра. В такой модели, рассматри-
вая только низшие уровни в спектре, вместо 
разложения Ландау для свободной энергии мож-
но получить простые аналитические выражения, 
удобные для описания как термодинамических 
(проходящих при изменении температуры), так 
и нетермодинамических фазовых переходов.

Подобные задачи решаются в недавних ис-
следованиях других авторов. Так, в работе [30] 
проведен анализ применимости приближения 
среднего поля для двухуровневых открытых дис-
сипативных систем. В работе [26] с использова-
нием стандартных методов статистической ме-
ханики развита теория среднего поля для модели 
Изинга со спинами ½ в поперечном магнитном 
поле с отрицательным тепловым расширением 
решетки.

Простейший ансамбль двухуровневых кван-
товых подсистем, в котором уровни в высоко-
симметричной фазе вырождены, обладает сво-
бодной энергией в виде уравнения (4). В таком 
ансамбле при температурах ниже критической 
T < TC возникает спонтанное расщепление уров-
ней, аналогичное коллективному эффекту Яна–
Теллера. Поскольку волновые функции расще-
пленных уровней имеют разную симметрию и 
вероятность их заселения также различается, 
симметрия распределения зарядовой/спиновой 
плотности внутри каждой квантовой подсисте-
мы понижается. В результате возникает поле, 
действующее на соседние квантовые подсистемы 

0.25

0.50

0.75

1.00

1.25

1.50

–4 –3 –2 –1 0 1 2 3 4
0
2
4
6
8
10
12
14
16
18
20

T
/Θ

χ = m/h

ϑ/Θ

Рис. 4. Контурный график восприимчивости в координатах 
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и уменьшающее их энергию, что стабилизиру-
ет возникающие изменения в их спектре. При 
этом функция распределения квантовых под-
систем по уровням контролируется обычными 
тепловыми флуктуациями. Волновая функция 
основного состояния в низкосимметричной фа-
зе является одной из функций изначально вы-
рожденного уровня, так что квантовые флукту-
ации отсутствуют.

Другой случай – ансамбль двухуровневых под-
систем, где уровни энергии ε1 и ε2 в высокосимме-
тричной фазе различны, так что e e2 1 0- = ≠D ,  
и симметрия распределения плотности спина/
заряда внутри квантовой подсистемы не может 
быть выше симметрии для каждого состояния 
ψ ψ1 2& . Теперь свободная энергия системы 

определяется уравнением (14), а фазовый пере-
ход второго рода происходит только тогда, когда 
расщепление уровней |D| достаточно мало. При 
сближении уровней происходит их гибридиза-
ция, степень которой характеризуется параме-
тром порядка m (12), и возникает антикроссинг. 
В результате волновая функция основного со-
стояния в низкосимметричной фазе оказывает-
ся суперпозицией волновых функций двух “за-
травочных” состояний g = +a ψ b ψ1 2  (11). И 
при любых температурах, включая T = 0, внутри 
области существования на фазовой диаграмме 
(рис. 2) фазы с квантовыми флуктуациями неко-
торые квантовые подсистемы находятся в состо-
янии 1 , а другие – в состоянии 2 . Поскольку 
одно из этих состояний является основным при 
положительных значениях D, а другое – при от-
рицательных значениях D, то можно видеть, что 
в системе, находящейся в низкосимметричной 
фазе, существуют квантовые флуктуации. При 
изменении D или T параметр порядка m непре-
рывно устремляется к нулю на границе области 
квантовых флуктуаций, что соответствует фазо-
вому переходу второго рода.

В любой точке внутри области фазы с кван-
товыми флуктуациями величина m самосогла-
сованно подстраивается так, что ширина щели 
K (11) между основным и возбужденным состо-
яниями не изменяется с изменением D и зави-
сит только от температуры. В результате в фазе 
с квантовыми флуктуациями появляется замет-
ная (до 1.5 kB на одну квантовую подсистему) 
теплоемкость C (20), величина которой практи-
чески линейно зависит от температуры и не за-
висит от D. Более того, вблизи границы области 
существования фазы с квантовыми флуктуаци-
ями на зависимости С(D) возникают характер-
ные резкие особенности, показанные на рис. 2. 
Внешнее поле h стремится увеличить степень 
гибридизации уровней (21). Восприимчивость 

χ, характеризующая отклик системы на внешнее 
поле h, также расходится на границе области с 
квантовыми флуктуациями.

Все результаты получены всего лишь при двух 
предположениях: (i) система состоит из кван-
товых подсистем с дискретным спектром и (ii) 
взаимодействие между квантовыми подсисте-
мами может быть описано в приближении мо-
лекулярного поля. Эти предположения вполне 
естественны для твердых тел, для которых кол-
лективизированные электроны слабо влияют на 
их электронный спектр. Поэтому разработан-
ная теория может быть применена к широкому 
семейству оксидов переходных металлов, пник-
тидов, халькогенидов, включая низкоразмерные 
системы с низкой концентрацией коллективи-
зированных электронов.

Работа выполнена в рамках государствен-
ного задания Минобрнауки России для ИФМ 
УрО РАН при поддержке Российского научно-
го фонда, проект № 23-12-00265 (https://rscf.ru/
project/23-12-00265/, ФГБУН Институт физики 
металлов имени М.Н. Михеева УрО РАН, Сверд-
ловская обл.).

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов.
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Изучен спин-волновой резонанс в магнитном планарном композите FeNi/Dy/FeNi на обменных 
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ется в появлении оптических сателлитов у акустических спин-волновых мод, полевые коорди-
наты оптических сателлитов указывают на положительную межслойную связь. В области 4–85 K 
наблюдается единый спин-волновой спектр планарного нанокомпозита, что позволило для него 
измерить величины спин-волновой жесткости. Особенности спин-волнового спектра обуслов-
лены модификациями магнитной структуры Dy и изменением с температурой доминирующего 
взаимодействия РЗМ/ПМ на интерфейсах.
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ВВЕДЕНИЕ
В последние десятилетия широко исследуют 

разнообразные гетероструктуры. Интерес к этим 
синтетическим композитам обусловлен рядом 
физических эффектов, впервые здесь обнару-
женных, важных как для фундаментальной на-
уки [1, 2], так и для практических приложений в 
технических областях [3, 4]. Современными тех-
нологиями в планарных композитах легко варьи-
ровать материалы, используемые для синтеза ин-
дивидуальных слоев, число отдельных слоев и их 
толщину [5–8]. Однако в связи с наноразмерным 
масштабом отдельных слоев системы (1–10 нм)  
возникает новая проблема – изменение струк-
туры, свойств и состояний материала при пе-
реходе от массивных (микронных) образцов к 
ультратонким пленкам. Ярким примером по-
добных модификаций может являться монокри-
сталл Dy, который, как хорошо известно, име-
ет три магнитных состояния в зависимости от 
температуры. Он является парамагнитным при 

нулевом магнитном поле выше температуры Не-
еля (TN ≈180 K), между ~90 К и ~180 К в нем на-
блюдается геликоидальная антиферромагнитная 
структура и ниже температуры Кюри (TC ≈90 K) 
магнитный порядок является ферромагнитным 
[9]. Приведенные выше значения TN и TC стано-
вятся иными для наноструктурированных пле-
нок Dy в зависимости от их толщины [10]. От-
метим, что точное количественное определение 
многих параметров ультратонких пленок зача-
стую затруднено ограничениями чувствительно-
сти для большей части существующих методик. 
Возможным решением для установления моди-
фикаций параметров материала является иссле-
дование отклика планарной системы, состав-
ленной из тестируемого материала и реперных 
слоев, параметры которых уже известны [11, 12]. 

Наиболее простыми методами определения 
фундаментальных констант ферромагнитных 
тонких пленок (эффективная намагниченность, 
константа анизотропии, константа обменного 
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взаимодействия) являются ферромагнитный 
(ФМР) и спин-волновой (СВР) резонансы. До-
полнительное преимущество метода СВР – это 
возможность определения магнитных характе-
ристик интерфейсов мультислойных пленочных 
структур [13–17]. 

Базовой композицией для определения пара-
метров тестируемого материала представляются 
трехслойные планарные системы ферромагне-
тик/слабомагнитный материал/ферромагнетик. 
Фундаментальной магнитной характеристикой 
данных систем является межслойное магнитное 
обменное взаимодействие J12 ферромагнитных 
слоев, величина и знак которого определяют ка-
чественную и количественную оценку магнит-
ных характеристик всей планарной структуры. 

Настоящая работа посвящена эксперимен-
тальному исследованию динамическими ме-
тодами трехслойной системы FeNi/Dy/FeNi, 
проведенному с целью определения магнитных 
характеристик наноразмерного слоя Dy в зави-
симости от температуры.

ОБРАЗЦЫ И МЕТОДЫ  
СВЧ-ЭКСПЕРИМЕНТА

Трехслойные пленки Fe20Ni80/Dy/Fe20Ni80 бы-
ли получены методом термического испарения 
в вакууме (10–6 мм рт. ст.) последовательным 
напылением слоев Fe20Ni80 и Dy из независи-
мых испарителей с кольцевым катодом на сте-
клянные подложки. Синтезированные образцы 
исследовали методом электронной микроско-
пии (сканирующий микроскоп S5500). Толщи-
на каждого ферромагнитного слоя составля-
ла 70 нм, толщина слоя Dy tDy составляла 10 нм 
(SEM-изображение торца пленки представлено 
на рис. 1). С целью выявления новых эффектов 
была также синтезирована по этой же техноло-
гии однослойная пленка сплава Fe20Ni80 на сте-
клянную подложку такой же толщины 70 нм, как 
и индивидуальные слои в планарном композите.

Сильное антиферромагнитное взаимодей-
ствие на границе раздела Dy с переходным 

металлом [18], которое проявляет Dy как редко-
земельный металл (РЗМ), а также потенциаль-
ная возможность реализации взаимодействия 
Дзялошинского–Мория на интерфейсах стали 
основаниями для выбора Dy в качестве проме-
жуточного слоя в планарном нанокомпозите.

СВЧ-спектры пленок были измерены на обо-
рудовании КРЦКП ФИЦ КНЦ СО РАН (спек-
трометр ELEXSYS E580, Bruker, Германия) в 
диапазоне от 4 до 300 К в X диапазоне (частота 
накачки резонатора f=9.48 ГГц) и при попереч-
ной накачке СВЧ-поля. Образец помещали в 
пучность переменного магнитного поля h~ объ-
емного резонатора. Измерения были выполне-
ны при изменении направления постоянного 
магнитного поля по углу ΘH (рис. 2). Кривые 
СВЧ-поглощения были разложены на состав-
ляющие с помощью дифференцированной 
функции Лоренца, выбор которой учитывал от-
сутствие вклада электрической компоненты (об-
условлено конструкцией резонатора и размера-
ми образца).

Обменная связь между ферромагнитными 
слоями, разделенными слабомагнитной про-
слойкой и имеющими небольшое отличие в маг-
нитных параметрах, создает условия для воз-
буждения в СВЧ-спектре как акустической, так 
и оптической моды (колебания Mi в фазе либо 
в антифазе) в виде неоднородного ФМР или 
неоднородного СВР. Заметим, что интенсив-
ность оптической моды достаточна для ее уве-
ренной регистрации вне зависимости от ори-
ентации постоянного и высокочастотного поля 
[5]. Взаимное положение пиков в СВЧ-спектре 
позволяет идентифицировать знак и измерить 
величину обменной связи, образующейся меж-
ду ферромагнитными слоями [19–24]. В случае 

Стекло

Воздух

внешнее загрязнение 

S-5500 3 .0kV -0 .5mm x50.0k SE 1.00 umS-5500 3 .0kV –0.5mm x50.0k SE  

Fe20Ni80 tFeNi = 70 ± 2 нм

Fe20Ni80 tFeNi = 70 ± 2 нм

Dy tDy = 10 ± 2 нм

Рис. 1. SEM-изображение трехслойной пленки с tDy ≈ 10 нм.
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Рис. 2. Схема, иллюстрирующая геометрию эксперимента.
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ферромагнитного взаимодействия величина 
J12 > 0, и оптическая мода наблюдается в более 
низких полях по отношению к акустической мо-
де. Антиферромагнитное взаимодействие при 
J12 < 0 сопровождается расположением оптиче-
ской моды при более высоких полях, чем акусти-
ческая мода. Таким образом, измерения ФМР 
позволяют установить не только знак межслой-
ного обменного взаимодействия, но и измерить 
его величину как разницу полевых координат 
акустической и оптической мод [5]. 

Перечень работ, в которых демонстрируется 
сложносоставной СВЧ-спектр обменно-связан-
ных трехслойных пленок в перпендикулярной 
геометрии эксперимента [25–33], достаточно 
мал. Еще меньше количество работ [28–30], в 
которых экспериментальные кривые идентифи-
цируются как спектры, в которых возбуждаются 
акустические стоячие спиновые обменные моды 
в индивидуальном ферромагнитном слое в со-
провождении оптических сателлитов. Резонанс-
ные поля в этом случае должны описываться мо-
дифицированным выражением:

	 H M H H
A

M
keff E Er

S

± = + - ± -ω
γ

π4
2 2 , 	  (1)

где Hr
+  – резонансное поле акустической n-й 

моды с волновым вектором k=πn/L, L – толщи-
на индивидуального слоя, Hr

�  – резонансное 
поле оптического сателлита n-й моды, A – кон-
станта обменного взаимодействия ферромагне-
тика, Meff – эффективная намагниченность, 
MS  – намагниченность насыщения, HE – одно-
родное обменное поле, определяемое как разни-
ца между полями акустическим и оптического 
пика при ΘH = 90°. Величина A определяется из 
спектра СВР по положениям резонансных полей 
Hi и Hj акустических мод из выражения [34]:

	 A
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В случае невозможности точного определе-
ния толщины слоя пленки, в пределах которой 
образуются стоячие спиновые волны (L), целе-
сообразно использовать величину эффективной 
обменной жесткости в полевых координатах: 

	 �ηeff
n nH H

n n
=

-

+( ) -
+1

2 21
, 	 (3)

а при неопределенности величины MS – 
спин-волновую жесткость в единицах [Э.см2] ηeff, 
полученную путем домножения величины �ηeff  
на (L2/π2).

Экспериментальные СВЧ-спектры однос-
лойной пленки Fe20Ni80, в зависимости от уг-
ла приложенного внешнего магнитного поля, 

характеризуются двумя типа возбуждения – одно-
родным и неоднородным ФМР. Однородная мода 
в виде единственного пика в спектре как результат 
измерений методом ФМР регистрируется в диа-
пазоне углов 10° < ΘH < 110° и –30° < ΘH < –10°.  
Стоячие объемные спиновые моды (неодно-
родные моды ФМР) возбуждаются в диапазоне 
углов - ° ≤ ≤ °9 9QH . Значения Meff и поля пер-
пендикулярной анизотропии H⊥  однослойной 
пленки Fe20Ni80 были определены из расчетной 
кривой, сопоставленной угловой зависимости 
экспериментальных положений резонансно-
го поля однородной моды (рис. 3а) и составили 
Meff ≈ 812 Гс, H⊥ ≈ 100 Э. Процедура получения 
расчетных значений резонансного поля в зави-
симости от ΘH представлена в [35]. Константа 
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Рис. 3. Угловая зависимость положений резонансных полей 
для однослойной пленки Fe20Ni80 (а), экспериментальный 
спектр СВР при ΘH = 0° и T = 290 K (б), на вставке пред-
ставлены экспериментальные значения резонансных полей 
от квадрата номера моды, описываемые линейной зависи-
мостью. Арабскими цифрами на спектре обозначены но-
мера стоячих обменных мод.
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обменного взаимодействия A=0.23.10–6 эрг/см  
для пленки Fe20Ni80 была определена по (2) из 
анализа СВР-спектра при ΘH  =  0°, который 
представлен на рис. 3б.

Экспериментальные СВЧ-спектры трехслой-
ной пленки Fe20Ni80/Dy/Fe20Ni80, измеренные в 
диапазоне углов 10°< ΘH < 100° при комнатной 
температуре, демонстрируют возбуждение двух 
нормальных мод – акустической и оптической 
(спектр ФМР). Положение мод друг относитель-
но друга свидетельствует о ферромагнитном типе 
взаимодействия (J12 > 0) индивидуальных слоев  
Fe20Ni80. Таким образом, однородный тип колеба-
ний возбуждается в диапазоне углов 10° < ΘH < 100°. 
Отметим, что неизменное соотношение величин 
резонансных полей пиков, идентифицированных 
как акустический и оптический, во всем измеря-
емом диапазоне углов свидетельствует о правиль-
ности их идентификации (рис. 4б).

Магнитное поле, приложенное при  
–10° < ΘH < 10°, способствовало возбужде-
нию спектра СВР, составленного из акусти-
ческих стоячих спиновых обменных мод в 
сопровождении оптических сателлитов. Экспе-
риментальный спектр СВР трехслойной пленки  
Fe20Ni80/Dy/Fe20Ni80 при ΘH = 0° представлен на 
рис. 4а.

Угловая зависимость резонансного поля ФМР 
(однородная мода) акустических пиков, пред-
ставленная на рис. 5а, была сопоставлена с рас-
четной кривой, что позволило оценить значения 
эффективной намагниченности Meff  =  720  Гс и 
поля перпендикулярной анизотропии (H⊥ = 0 Э)  
для планарного композита. 

Изменение типа колебания – с однородно-
го (ФМР) на неоднородное (СВР) – фиксиро-
вали по двум признакам: изменению структуры 
спектра и угловой зависимости интенсивности 
акустической и оптической моды [35]. Наличие 
двух пиков поверхностных мод в полях выше 
первой стоячей моды (рис. 4а) свидетельствует 
о формировании асимметричных граничных ус-
ловий с типом закрепления “легкая плоскость” 
на внешней поверхности, граничащей с возду-
хом, и на интерфейсе с подложкой [36]. Фор-
мирование подобного типа закрепления также 
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подтверждается линейной зависимостью резо-
нансных полей СВР-пиков от квадрата номера 
моды как для акустических, так и для оптических 
пиков (рис. 5б и 5в) [30]. Величина A, оцененная 
по (2), составила 0.23.10–6 эрг/cм, константа по-
верхностной анизотропии KS = 0.12 эрг/см2 бы-
ла определена из положений резонансных полей 
первого акустического и поверхностного пи-
ков [36].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 
ТЕМПЕРАТУРНЫХ ЗАВИСИМОСТЕЙ  

СВР-СПЕКТРОВ И ОБСУЖДЕНИЕ
Оба образца, как трехслойная планарная си-

стема Fe20Ni80/Dy/Fe20Ni80, так и однослойная 
реперная пленка Fe20Ni80, измерены в диапазо-
не температур (4–290) K при ΘH = 0°. Структу-
ра спектра СВР однослойной пленки Fe20Ni80 
сохраняется неизменной во всем температур-
ном диапазоне (три пика СВР – 1, 3, 5). Каждый 
пик имеет схожую температурную зависимость. 
Структура интегральных спектров СВР системы 
Fe20Ni80/Dy/Fe20Ni80 представляется двумя прин-
ципиально различающими спектрами в низко-
температурной области I (4–85) K и в области II 
(90–290) К. 

В области II спектр СВР планарного компо-
зита, аналогичен спектру СВР реперной пленки 
(три пика СВР: 1, 3, 5). Однако здесь основной 
пик СВР сопровождается малоинтенсивным 
сателлитом, так что спектр может быть опи-
сан набором: 1ac

st
op
st+1 ; 3 +3ac

st
op
st ; 5 +5ac

st
op
st . Полевая 

координата оптического сателлита относительно 
основного смещена влево, что указывает на по-
ложительный знак межслойного обменного вза-
имодействия индивидуальных слоев. Величина 
обменного поля, тождественная этому взаимо-
действию, экспериментально определяется как 
разница полевых координат акустического и оп-
тического пиков. Таким образом, возбуждение 
акустических стоячих спиновых обменных мод в 
сопровождении оптических сателлитов для пла-
нарного композита наблюдается от комнатной 
температуры вплоть до 90 K, что особенно ярко 
фиксируется по 5-й стоячей моде (рис. 6).

В области I происходит существенная транс-
формация спектра СВР: оптические сателлиты в 
спектре исчезают, а количество возбуждаемых ре-
гистрируемых мод увеличивается вдвое (рис. 7). 
Экспериментальные кривые СВЧ были экстра-
полированы набором функций Лоренца (пример 
спектров при 40 и 80 K приведен на рис. 7). 

Идентификация спектров проведена исходя 
из предположения, что стоячая волна распро-
страняется вдоль толщины всей планарной си-
стемы, захватывая как каждый ферромагнитный 
слой, так и прослойку Dy. Подтверждением это-
го служат линейная зависимость полевых коор-
динат резонансных полей от квадрата номера 
моды, а также уменьшение интенсивности от-
дельных пиков с увеличением номера моды как 
1/n2 [34] (рис. 7).

Температурная зависимость межслойного 
обменного взаимодействия по мере понижения 
температуры в области II наглядно иллюстриру-
ется температурными зависимостями разницы 
полевых координат резонансных полей акусти-
ческого и оптического пиков и их интенсивно-
стью (рис. 8).

Анализ каждого спектра СВР как для однос-
лойной пленки, так и для трехслойной, измерен-
ного при температуре от 4 до 290 K, позволил по 
формуле (3) вычислить эффективную обменную 
жесткость �ηeff  и спин-волновую жесткость ηeff. 
Температурные зависимости величины ηeff(T) 
приведены на рис. 9. Как видно из рисунка, 
кривая ηeff(T) для реперной пленки с высокой 
степенью точности является линейной во всей 
области температур (4–290  K). Кривая ηeff(T) 
трехслойной планарной структуры является со-
ставной: в области II она аналогична реперной с 
некоторыми особенностями, тогда как в области 
I при Т < 90 K она демонстрирует другую функ-
циональную зависимость, характеризуемую рез-
ким уменьшением обменной жесткости.

Измерения спектров ФМР в планарной ге-
ометрии (ΘH = 90°), выполненные нами ра-
нее для данного трехслойного образца [37], 
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Рис. 6. Примеры отдельных СВЧ-спектров трехслойной 
системы Fe20Ni80/Dy/ Fe20Ni80 при различных температурах 
при наличии межслойного обменного взаимодействия в 
температурной области II.
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демонстрировали особенности температурной 
зависимости константы межслойного обменно-
го взаимодействия J12(T) в схожей области темпе-
ратур. На зависимости J12(T) фиксировали смену 
знака J12 при 60 К (J12 < 0 при T < 60 K; J12 > 0 при 
T > 60 K) и точку экстремума при 120 К. Мы пред-
ложили две причины, вызывающие особенности 

J12(T). Во-первых, трансформацию магнитной 
структуры Dy – изменение ферромагнитного со-
стояния на геликоидальное антиферромагнитное 
при T = 60 K и с геликоидального антиферромаг-
нитного на парамагнитное при T = 120 K.

Во-вторых, преобладание взаимодействия 
Дзялошинского–Мори на интерфейсах FeNi/Dy 
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Рис. 7. Примеры СВЧ-спектров трехслойной системы Fe20Ni80/Dy/Fe20Ni80 при 40 и 80 K при формировании стоячих волн 
вдоль всей толщины планарной системы. Кривые на фрагментах (а, б) и (д, е) отличаются коэффициентами усиления. Де-
монстрируется зависимость интенсивностей мод спектра от номера моды (в, ж), а также линейная зависимость положения 
резонансных полей от квадрата номера моды (г, з).
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и Dy/FeNi над антиферромагнитным взаимо-
действием, возникающим на интерфейсах “пе-
реходный металл/редкая земля”, при T < 60 K. 
Последнее приводило к антиферромагнитному 
типу межслойного обменного взаимодействия 
(J12(T) < 0) при ферромагнитном порядке Dy в 
диапазоне температур от 4 К до 60 K. Происхо-
дящие изменения в магнитной систем трехслой-
ной пленки в интервале температур от 60 до 120 K 
можно также фиксировать и по температурной 
зависимости ширины линии акустического и 
оптического пика ФМР при ΘH = 90° (рис. 9б).

Предполагаем, что интерфейсное взаимодей-
ствие Дзялошинского–Мория определило также 
формирование единых стоячих спиновых волн 
при ΘH = 0° в диапазоне температур от 4 до 80 K. 
Совместное изменение доминирующего типа 
взаимодействия на внутренних интерфейсах сэн-
двича и магнитной структуры Dy (ферромагнит-
ный порядок) в области температур от 4 до 80 K 

приводит к образованию единой стоячей обмен-
ной спиновой волны вдоль всей толщины пла-
нарной структуры (см. рис. 7) как альтернатива 
отдельных связанных спин-волновых возбужде-
ний в индивидуальных ферромагнитных слоях 
(см. рис. 6). Схема ориентаций намагниченно-
сти в трехслойной структуре при двух геометриях 
эксперимента (ФМР и СВР) и различном магнит-
ном порядке Dy (ферромагнитном и геликои-
дальном антиферромагнитном) представлена на 
рис. 10. Отметим, что в области температур ниже 
80 К образованию единого спектра СВР способ-
ствует наличие небольшого отклонения от орто-
гональности между магнитными моментами на 
внутренних интерфейсах слоя Dy и FeNi и, как 
следствие, формирование малого результирую-
щего магнитного момента в Dy, параллельного 
магнитным моментам ферромагнитных слоев. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Выполнен совместный анализ спектров фер-

ромагнитного (ФМР) и спин-волнового (СВР) 
резонанса планарного нанокомпозита FeNi/Dy/
FeNi, измеренных в диапазоне температур от 4 
до 290 К. Выявлены особенности в схожих ин-
тервалах от 4 до 90 К на температурных зависи-
мостях константы межслойного обменного вза-
имодействия J12(T) и обменной жесткости ηeff(T). 
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Доминирующий вклад на интерфейсах FeNi/Dy  
и Dy/FeNi взаимодействия Дзялошинского–
Мория в интервале этих температур способ-
ствует формированию ортогонально ориенти-
рованных парциальных намагниченностей MFeNi 
и MDy обменно-связанных систем, что проявля-
ется как при ФМР, так и при СВР, реализуемых 
при ортогональной и коллинеарной ориентации 
внешнего магнитного поля относительно нор-
мали образца (

� � � �
H n H n⊥ , || ) соответственно. В 

первом случае, несмотря на ферромагнитный 
порядок Dy, формируется антиферромагнитный 
тип (J12 < 0) межслойного обменного взаимодей-
ствия магнитных моментов MFeNi индивидуаль-
ных слоев FeNi. Во втором случае образуются 
моды стоячих обменных спиновых волн вдоль 
всей толщины планарной трехслойной структу-
ры Fe20Ni80/Dy/Fe20Ni80 за счет наличия неболь-
шого результирующего магнитного момента в 
слое Dy, ориентированного по магнитному по-
лю. Отметим, что магнитный момент Dy за счет 
взаимодействия Дзялошинского–Мория стре-
мится ориентироваться ортогонально магнитно-
му моменту в слоях пермаллоя. Сдвиг характер-
ных температур в разных геометриях внешнего 
поля относительно плоскости планарного ком-
позита обусловлен разницей внутренних полей 
в образце в условиях ФМР и СВР [9].
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FEATURES OF THE SPECTRUM OF EXCHANGE SPIN WAVES  
IN PLANAR Fe Ni/Dy/Fe Ni COMPOSITES IN THE TEMPERATURE 

RANGE 4–300 K
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The spin-wave resonance in a magnetic planar composite FeNi/Dy/FeNi on exchange spin waves with a wave 
vector along the normal to the surface in the temperature range of 4–290 K. It is established that in the region 
of 90–290 K, resonant absorption of high-frequency field energy is observed on individual layers of FeNi; 
the coupling of ferromagnetic layers is manifested in the appearance of optical satellites in acoustic spin-wave 
modes, the field coordinates of optical satellites indicate a positive interlayer coupling. A single spin-wave 
spectrum of a planar nanocomposite is observed in the 4–85 K region, which made it possible to measure the 
values of spin-wave stiffness for it. The features of the spin-wave spectrum are due to modifications of the mag-
netic structure of Dy and a change in the temperature of the dominant interaction of REM/PM on interfaces.
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Тонкие углеродные пленки напыляли на поверхность армко-железа методом магнетронного 
распыления углеродной мишени в среде рабочего газа Ar+. Затем углеродные пленки подвергали 
имплантации ионов аргона и азота. Для уточнения содержания различным образом гибридизиро-
ванных (то есть находящихся в различном химическом состоянии) атомов углерода в осажденном 
материале применена методика анализа спектров потерь энергии фотоэлектронов. Показано, что 
сателлитная структура C1s-спектров при совместном анализе с РФЭС остовного уровня С1s под-
тверждает формирование разупорядоченной структуры углеродной пленки и позволяет опреде-
лять массовую плотность тонких углеродных пленок.

Ключевые слова: тонкие пленки, углерод, ионная имплантация, РФЭС, массовая плотность
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ВВЕДЕНИЕ
Спектроскопия потерь энергии электро-

нов является одним из наиболее информатив-
ных методов изучения электронного строения 
углеродных материалов. Еще в ранних работах, 
например [1], было показано, что сателлитная 
структура, сопровождающая рентгенофотоэлек-
тронный (РФЭ) пик С1s, несет в себе важную 
информацию о материале. Было установлено, 
что пик плазмонных потерь π+σ графита на рас-
стоянии 27 эВ от основного пика С1s позволяет 
определить массовую плотность графита. Учи-
тывая связь энергии плазмона и массовой плот-
ности вещества, было определено, что плотность 
фуллерена составляет 2.03 г/см3, что существен-
но отличается от значений, ранее полученных 
рентгеноструктурными методами [2]. Исследо-
ванию спектров потерь энергии электронов по-
священо значительное количество работ, в том 
числе [3-5]. В ряде работ были получены зна-
чения энергий пиков плазмонных потерь Ер в 
спектрах углеродных материалов. В частности, 
было определено положение пиков потерь для 
различных форм углерода (графит, алмаз, амор-
фный углерод, стеклоуглерод) [6, 7], при этом 
часть экспериментальных данных была получена 

методами EELS (Electron energy loss spectroscopy) 
при бомбардировке поверхностей моноэнерге-
тичным электронным потоком. В обзорной ра-
боте [8] подробно показано, что из анализа спек-
тров плазмонных потерь можно определить как 
массовую, так и атомную плотность углеродных 
материалов, в частности тонких пленок аморф-
ного углерода.

Значительную информацию можно полу-
чить из анализа формы фотоэлектронных спек-
тров остовных уровней, оже-электронных спек-
тров и спектров валентных полос. В работе [9] 
еще в 1977 г. были указаны причины асимметрии  
РФЭС-пиков. В работах [10-13] детально обсуж
дена природа уширения O1s, Si2p-спектров и 
сделан вывод о том, что основными факторами 
являются фононное уширение, приводящее к тем-
пературно-зависимому симметричному гауссову  
размытию контура, и вибронное расщепление 
возбужденного состояния, впервые отмеченное 
в [14], которое приводит к температурно-неза-
висимому асимметричному уширению конту-
ра. Поскольку плотность заряда на атоме влияет 
на энергию связи электронов остовного уров-
ня, любые изменения в химическом окружении, 
включая угловые координации и незначительные 
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изменения в межатомных расстояниях, непо-
средственно проявляются в РФЭ-спектре в ви-
де химических сдвигов пиков [15, 16]. Состав, 
структура и свойства углеродных пленок на про-
тяжении многих лет остаются предметом много-
численных исследований (см., например, [17, 18])

Особенностью метода РФЭС является ми-
нимальная (3-5 нм) глубина анализируемого 
слоя, определяемая длиной свободного пробега 
электронов в веществе [19, 20], поэтому этот ме-
тод может предоставлять информацию о самых 
верхних слоях углеродных пленок. Несмотря на 
длительную историю применения, проблемы 
интерпретации результатов РФЭС, в том числе 
проблемы анализа С1s-спектров и их сателли-
тов, остаются [21].

Влияние радиационных дефектов на электрон-
ную структуру материалов по данным рентгенов-
ской фотоэлектронной спектроскопии рассмо-
трено в работах [22, 23]. Сдвиги РФЭ-спектров 
по шкале энергий связи (Есв) авторы связывают с 
изменением средней степени ковалентности ме-
жатомных связей и эффективных зарядов атомов, 
а уширение – с разупорядочением химической и 
радиационной природы. Имеются РФЭС-иссле
дования радиационного повреждения ряда при-
родных ортосиликатов, в частности оливина, в 
которых сообщается о радиационно-индуциро-
ванном восстановлении металлического железа 
[24, 25]. В целом совместное применение методов 
спектроскопии комбинационного рассеяния света 
(спектроскопии КРС) и РФЭ-спектроскопии для 
анализа атомной и электронной структуры ради-
ационно-поврежденных материалов является пер-
спективным.

В связи с вышеизложенным, целью данной 
работы является качественная оценка разупо-
рядочения и определение массовой плотности 
сверхтонких поверхностных слоев магнетрон-
но напыленных углеродных пленок на основа-
нии РФЭС-данных до и после имплантации ио-
нов аргона и азота с энергией 30 кэВ при дозах 
D=1017 ион/см2.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Углеродные пленки толщиной 30±4 нм оса-

ждали на поверхность армко-железа методом 
магнетронного напыления на установке “Ка-
тод-1М” в среде аргона при постоянном токе [26, 
27]. В качестве мишени использовали графито-
вый лист толщиной 2 мм. По данным энерго-
дисперсионного микроанализа на электронном 
микроскопе Quattro S концентрация примеси 
кислорода в мишени составляла ~0.3 ат.%. 

Для очистки поверхности подложек от адсор-
бированных загрязнений и обеспечения лучшей 

адгезии напыляемого покрытия температуру 
подложек поддерживали на уровне 200°С. Тол-
щина пленок проверена методом атомно-сило-
вой микроскопии (АСМ) на зондовом микро-
скопе SOLVER 47 Pro в контактном режиме с 
использованием зонда CSG10.

Полученные углеродные пленки подвергали 
бомбардировке однозарядными ионами Ar+ или 
N+ с энергией Е = 30 кэВ и дозой D = 1017 ион/см2 
в установке ионной имплантации на базе УСУ-4 
с импульсным источником ионов “ПИОН-1М”. 
Имплантацию проводили в импульсно-перио-
дическом режиме с длительностью импульсов 
1 мс и частотой следования импульсов 100 Гц. 
Плотность потока ионов в импульсе составля-
ла 3.086∙1012  ион/см2. Имплантация ионов про-
ведена нормально к поверхности. Исследуемые 
образцы углеродных пленок располагали в цен-
тральной части пятна имплантации, что обеспе-
чивало равномерную плотность потока ионов на 
пленку. Нужно отметить, что проективный про-
бег ионов азота в углеродном материале значи-
тельно превышает толщину магнетронно напы-
ленной углеродной пленки.

Исследования сверхтонких (1–3 нм) по-
верхностных слоев углеродных пленок методом 
РФЭС проведены на электронном спектроме-
тре SPECS с энергоанализатором Phoibos-150 
с использованием немонохроматизированного 
MgKα излучения (hν=1253.6 эВ). Спектры полу-
чены при постоянной энергии пропускания ана-
лизатора 15 эВ с использованием линзовой моды 
Large Area. Анализируемая область поверхности 
представляет собой пятно диаметром 5 мм, т. е. 
полученные результаты относятся к средней ве-
личине по этой области. Глубина анализа опре-
деляется средней длиной свободного пробега 
электронов и для углеродных материалов может 
составлять единицы нанометров. РФЭС-спектры 
измерены с шагом сканирования 0.2 эВ. Экспе-
риментальные спектры обработаны с использо-
ванием программного обеспечения CasaXPS.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Массовая плотность известных форм угле-

рода на примере ранее аттестованных образ-
цов порошков наноалмаза статического синтеза 
(НАСС, частицы 100 нм) [28, 29] и высокоори-
ентированного пиролитического графита (ВО-
ПГ), используемого для настройки сканирую-
щих зондовых микроскопов типа SOLVER, была 
определена с использованием краткого аналити-
ческого выражения [8]:
	 ρ = 0.00312 · (εp)2 .	 (1)

Здесь eр равно расстоянию пика потерь π+σ от 
максимума основного пика C1s (в электронвольтах, 
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рис. 1). Из данных РФЭС (рис. 2а) были полу-
чены значения массовой плотности 3.62 г/см3 
(eр =34.05 эВ) для НАСС и 2.27 г/см3 (eр =27.0 эВ) 
для ВОПГ. Это показало удовлетворительное со-
гласие значений массовой плотности углерод-
ных материалов, определенных методом РФЭС, 
с известными справочными данными [30, 31] 
(3.513 и 2.26 г/см3, соответственно). Особенности 
спектра энергетических потерь НАСС в области 
меньших энергий потерь возможно связать с на-
личием нарушенного сверхтонкого поверхност-
ного слоя порошинок НАСС, образующихся в 
процессе получения порошков и дающих вклад 
в общий рентгеноэлектронный спектр. 

В дальнейшем эти методические результаты 
были использованы для характеризации тонких 
ионно-модифицированных магнетронных пле-
нок на поверхности железа.

Результаты РФЭС- и КРС-спектроскопии по-
казывают, что магнетронно напыленные плен-
ки, во-первых, являются сильно разупорядочен-
ными. Об этом говорит существенное уширение 
с асимметризацией остовного РФЭС-пика С1s, 
в скобках указаны значения полной ширины на 
половине высоты (ПШПВ) (рис. 2а) и уширение 
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Рис. 1. Спектры потерь энергии фотоэлектронов: 1 – ВОПГ,  
2 – НАСС.

Рис. 2. РФЭ C1s-спектры (а) и спектры КРС (б): 1 – ВОПГ; 
2 – поликристаллический графит (мишень); 3 – углеродная 
пленка на железе; 4 – углеродная пленка на железе после 
имплантации ионов аргона; 5 – углеродная пленка на же-
лезе после имплантации ионов азота. В скобках указаны 
величины ПШПВ.
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пиков G и D в спектрах комбинационного рассе-
яния света (рис. 2б).

Во-вторых, магнетронные углеродные плен-
ки до ионной бомбардировки имеют существен-
но меньшую массовую плотность (в среднем 
1.98  г/см3) по сравнению с известной плотно-
стью массивного графита (2.26  г/см3), мишень 
из которой была использована при магнетрон-
ном напылении. Экспериментальные значения 
плотности были получены на основании данных 
eр, определенных относительно максимума пика 
остовного уровня С1s. Эта же методика позво-
лила в дальнейшем показать изменения массо-
вой плотности магнетронно напыленной тонкой 
углеродной пленки при импульсном облучении 
ионами разной массы и химической активно-
сти. Было определено, что импульсное облуче-
ние аргоном с Е = 30 кэВ вызывает дальнейшее 
разупорядочение тонкой пленки углеродно-
го материала (уширение пиков С1s на рис. 2а, 
спектр 4) и дальнейшее снижение его средней 
массовой плотности (до 1.81  г/см3). Таким об-
разом, средняя массовая плотность магнетрон-
ной пленки уменьшилась на 8%. При облучении 
ионами азота массовая плотность углеродной 
пленки уменьшается в меньшей степени (до 
1.86 г/см3). При этом из РФЭС-спектра N1s вид-
но, что основная доля атомов азота (до 89 ат. %) 

встраивается в двух неэквивалентных позициях 
в структуре углеродной пленки (рис. 3). Незна-
чительная часть азота (менее 10%) внедряется 
в пленку, по-видимому, без замещения атомов 
углерода, например в межслоевые пространства 
или поры. По данным ПО SRIM (Stopping and 
Range of Ions in Matter) [33], доля упруго отра-
женных от поверхности углеродной пленки ио-
нов азота составляет 2.8% и существенной роли 
не играет. Доля упруго отраженных ионов арго-
на от поверхности углеродного материала еще 
меньше и составляет 0.08%.

На рис. 4 представлены сателлиты π+σ 
С1s-спектров исследованных образцов после 
вычитания фоновой составляющей методом 
Ширли [32]. Спектр 1 соответствует сателлиту 
π+σ спектра С1s, полученного с ВОПГ в направ-
лении нормали к графеновой плоскости. Сател-
лит π+σ соответствует по основным параметрам 
энергии потерь (~27.15 эВ) сателлиту графита. 
Слабоинтенсивная линия слева 35-36 эВ мо-
жет быть приписана углероду в областях с на-
рушенной структурой. Пик справа – сателлит 
от поверхностного слоя углеродного материала, 
например взаимодействующего с адсорбирован-
ным кислородом или азотом.

Спектр 2 соответствует сателлиту π+σ спектра 
С1s магнетронной пленки углерода. Углеродная 
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Рис. 3. N1s-спектр углеродной пленки после имплантации 
ионов азота.
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Рис. 4. Сателлиты π+σ С1s-спектров образца ВОПГ (1), 
углеродной пленки на армко-железе (2), углеродной плен-
ки, подвергнутой имплантации ионов аргона с Е = 30 кэВ, 
D = 1017 ион/см2 (3), углеродной пленки, подвергнутой им-
плантации ионов азота с Е = 30 кэВ, D = 1017 ион/см2 (4).
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пленка, полученная методом магнетронно-
го напыления, менее плотная. Энергия потерь 
eр =25.22 эВ. Основа пленки – разупорядочен-
ный углерод с sp2-гибридизацией.

Спектр 3 – сателлит π+σ спектра С1s угле-
родной пленки после облучения ионами аргона 
с Е = 30  кэВ, D = 1017 ион/см2. Плотность гра-
фитовой составляющей уменьшается. Положе-
ние максимума пика незначительно смещается в 
сторону меньших энергий потерь eр, а сама плен-
ка является неоднородной, так как на спектре 
потерь возникает явная компонента с eр вблизи 
33 эВ, которую возможно связать с наличием об-
ластей с тетрагональной координацией атомов 
углерода.

Спектр 4 соответствует сателлиту π+σ спек-
тра С1s углеродной пленки после облучения ио-
нами азота с Е = 30 кэВ, D = 1017 ион/см2. Сател-
лит потерь π+σ очень похож на спектр сателлита 
исходной магнетронной пленки, но можно от-
метить незначительное повышение плотности 
исходной пленки и наличие следов компоненты 
на eр =32 эВ. 

Главным отличием магнетронно-напылен-
ных и ионно-модифицированных тонких угле-
родных пленок является отсутствие в спектрах 
потерь сателлита shake-up (eр = 7 эВ).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Анализ C1s-спектров и спектров потерь π+σ 

от C1s-пика позволяет оценить разупорядо-
ченность, однородность и массовую плотность 
магнетронной углеродной пленки. 

Показано, что магнетронно напыленная тон-
кая (30±4 нм) углеродная пленка изначально яв-
ляется разупорядоченной со cредней массовой 
плотностью меньше плотности графитовой ми-
шени, а имплантация ионов аргона и азота при-
водит к дальнейшему разупорядочению пленки. 
Бомбардировка ионами аргона и азота не приво-
дит к существенному изменению средней мас-
совой плотности “графитовой” составляющей 
магнетронно напыленной углеродной пленки. 
В то же время бомбардировка ионами аргона с 
энергией 30 кэВ до дозы 1017 ион/см2 приводит к 
неоднородности пленки по структуре, в которой 
есть доля тетраэдрически координированного 
(алмазоподобного) углерода в областях с боль-
шей массовой плотностью. Главным отличием 
магнетронно-напыленных и ионно-модифици-
рованных тонких углеродных пленок является 
отсутствие в спектрах потерь в области shake-up 
π – пиков (eр = 7 эВ). 
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ем оборудования ЦКП “Центр физических и 

физико-химических методов анализа, исследо-
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EVALUATION OF DISORDER AND DETERMINATION OF MASS 
DENSITY OF ION-MODIFIED THIN CARBON FILMS BY XPS

T. S. Kartapova1, *  and  F. Z. Gil’mutdinov1

1Udmurt Federal Research Center, Ural Branch of the Russian Academy of Sciences, Izhevsk, 426067 Russia
*e-mail: tskartapova@udman.ru

In this work, thin carbon films were deposited on the surface of armco-iron using magnetron sputtering of 
a carbon target in an Ar+ working gas environment. Then the carbon films were implanted with argon and 
nitrogen ions. In order to clarify the content of differently hybridized (i. e., in different chemical states) 
carbon atoms in the deposited material, the method of analyzing the photoelectron energy loss spectra was 
used in this work. It is shown that the satellite structure of c1s spectra, when analyzed jointly with XPS of 
the C1s core level, confirms the formation of a disordered structure of the carbon film and allows one to 
determine the mass density of thin carbon films.
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Методами атомно-силовой микроскопии, рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии и 
рентгеноструктурного анализа исследованы особенности формирования морфологии поверхно-
сти, химического и фазового состава приповерхностных и поверхностных слоев при ионно-плаз-
менной обработке сплава Ti–6Al–4V (ВТ6) в плазме тлеющего разряда ионов N+ в зависимости 
от температуры обработки. Показано, что повышение температуры образцов от 300°С до 700°С в 
процессе обработки приводит к увеличению параметров шероховатости поверхности Ra и Rz, об-
условленному формированием на поверхности сплава нитридов титана Ti2N и TiN. На основании 
проведенных исследований предполагается, что формирование тонких приповерхностных слоев 
(~ 20 нм) при обработке в плазме азота без нагрева и с нагревом до 300°С определяется процесса-
ми окисления компонентов сплава, а при обработке с нагревом до 500°С и 700°С – процессами 
диффузии азота. 

Ключевые слова: титановый сплав ВТ6, нитриды титана, азотирование, химический и фазовый со-
став, морфология поверхности, рентгеновская фотоэлектронная спектроскопия
DOI: 10.31857/S0015323025020067, EDN: AYXDUC

ВВЕДЕНИЕ
Сплавы титана широко применяются в раз-

личных областях техники из-за их высокой 
прочности, пластичности и низкой биотоксич-
ности. Актуальной является проблема разра-
ботки технологий модификации поверхности 
титановых сплавов для повышения их твердо-
сти, износостойкости, коррозионной стойкости 
и биосовместимости [1, 2]. Одним из широко 
применяемых методов модификации титановых 
сплавов является ионно-плазменная обработка 
их поверхности. В частности, используются ме-
тоды диффузионного насыщения азотом в плаз-
ме тлеющего и дугового разрядов [3–9], а также 
облучение потоками ионов N+ [10–12].

В большинстве случаев азотирование осу-
ществляется при высоких (800–900оС) темпе-
ратурах в течение многих часов. Однако при 
высоких температурах (превышающих темпе-
ратуру полиморфного α→β-превращения) азо-
тирование низколегированных сплавов титана 

приводит к изменению микроструктуры, свя-
занному с ростом зерен. Азотирование высо-
колегированных титановых сплавов, особен-
но легированных элементами, понижающими 
температуру полиморфного α→β-превращения, 
сопровождается изменениями фазового соста-
ва. Рост зерен, изменение структурного и фа-
зового состава приводит к изменению свойств 
титановых сплавов и, как следствие, требует 
проведения дополнительных операций термиче-
ской обработки для восстановления структуры 
и свойств в объеме изделий. Поэтому необхо-
димо производить поиск решений, позволяю-
щих проводить азотирование сплавов титана в 
мягких условиях (тлеющий разряд, малое время 
обработки, относительно низкие температуры). 
Также важна конструктивная простота установ-
ки для азотирования, чтобы в дальнейшем раз-
работанную технологию можно было применить 
на производстве. Кроме этого, для понимания 
механизмов процесса азотирования и его це-
ленаправленного регулирования актуальным 
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является исследование химического состояния 
и элементного состава поверхности сплавов ти-
тана до и после модификации. В связи с выше-
сказанным, целью работы являлись комплекс-
ные исследования морфологии поверхности, 
формирования химического и фазового состава 
поверхностных и приповерхностных слоев тита-
нового сплава ВТ6 при азотировании в плазме 
тлеющего разряда в зависимости от температу-
ры азотирования.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Образцы титанового сплава ВТ6 представ-

ляли собой пластины длиной 10 мм, сечением 
8×2 мм. Состав образцов в исходном состоянии: 
Ti – основа, Al – 6 вес.%, V – 4 вес.%. Посколь-
ку образцы вырезали из прокатанного листа, то 
их поверхностные слои находились в наклепан-
ном состоянии. Поэтому для того, чтобы снять 
внутренние напряжения и восстановить микро-
структуру, образцы перед ионно-плазменным 
азотированием подвергали рекристаллизацион-
ному отжигу при температуре 800°С с временем 
выдержки 30 мин с последующим охлаждением 
вместе с печью. После этого поверхность образ-
цов механически шлифовали на наждачной бу-
маге с зернистостью Р120, Р320 и Р1200. Далее 
осуществляли полировку образцов на войлоке с 
последовательным нанесением суспензий с раз-
мерами абразивных частиц 9, 3 и 1 мкм. Послед-
ним этапом подготовки поверхности образцов 
являлась чистка в ультразвуковой ванне в орга-
нических растворителях.

Ионно-плазменную обработку образцов про-
водили в вакуумной установке на базе ВУП-4М. 
Образец помещали в кварцевый реактор внутри 
вакуумной камеры, и плазма зажигалась толь-
ко в кварцевом реакторе. В кварцевый реак-
тор подавался азот особой чистоты с объемной 

долей концентрации азота 99.9999%. Состав га-
за представлен в табл. 1. После предварительной 
откачки до давления ~ 1 Па в камеру реактора 
напускался азот до остаточного давления 10 Па. 
Образец являлся катодом. Между анодом и ка-
тодом подавалось высокое напряжение постоян-
ного тока 500 В. В камере реактора зажигалась 
плазма тлеющего разряда с током плазмы 40 мА.

Обработку образцов проводили как без нагре-
ва, так и с нагревом с помощью встроенного на-
гревателя. Термопару из материала платина-ро-
дий-платина крепили к столику нагревателя. 
Время обработки каждого образца составляло 
60 мин. Для удобства представления результатов 
введем обозначения образцов, которые приведе-
ны в табл. 2.

Химический состав поверхностных сло-
ев исследован методом рентгеновской фотоэ-
лектронной спектроскопии (РФЭС) на спек-
трометрах SPECS и ЭС2401 с использованием  
MgKα-излучения (1253.6 эВ). Энергетическая 
шкала спектрометров откалибрована по энер-
гиям связи электронов Au 4f7/2 (84.0 эВ) и Cu 
2p3/2 (932.8 эВ). Контроль зарядки образцов не 
использовали, так как они обладали достаточ-
ной проводимостью. Значение полной шири-
ны на полувысоте (параметр FWHM) пика Au 
4f7/2 составляет 1.0 эВ. Обработку спектраль-
ных данных и расчет концентраций проводили 
с помощью компьютерной программы Casa XPS 
(Version 2.72-r22116). Послойный элементный 
анализ осуществляли в ходе травления поверх-
ности ионами аргона с энергией 4 кэВ и плот-
ностью тока 30 мкА/см2. Скорость травления 
поверхности составляла ~1 нм/мин, а относи-
тельная погрешность определения концентра-
ции элементов ±3 ат.%.

Изучение морфологии поверхности иссле-
дуемых образцов проводили на атомно-сило-
вом микроскопе SOLVER P47 PRO в контактном 
режиме. Обработку изображений проводили с 
помощью программы Image Analysis 3.5.0. Для 
каждого образца рассчитывали среднюю арифме-
тическую шероховатость поверхности (Ra) и вы-
соту неровностей профиля по десяти точкам (Rz) 

Таблица 1. Состав газа азота особой чистоты, исполь-
зуемого для зажигания плазмы в камере реактора

№
п/п Наименование показателя Концентрация, 

об.%

1 Объемная доля азота не менее 
99.9999

2 Объемная доля кислорода не более 
0.00001

3 Объемная доля водяного пара в 
газообразном азоте

не более 
0.00005

4
Объемная доля суммы 

углеродсодержащих 
соединений в пересчете на СН4

не более 
0.00001

5 Объемная доля водорода не более 
0.00005

Таблица 2. Обозначение образцов

№ образца Обработка

1 Исходный сплав ВТ6
2 ВТ6 в плазме N+

3 ВТ6 в плазме N+ с нагревом 300°С
4 ВТ6 в плазме N+ с нагревом 500°С
5 ВТ6 в плазме N+ с нагревом 700°С



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 126       № 2       2025

178	 ВОРОБЬЁВ и др.	

по изображениям 9 участков с базовым размером 
2×2 мкм. Была рассчитана погрешность измере-
ний Ra и Rz (среднеквадратическое отклонение, 
СКО). Рассчитаны средние размеры блоков на 
поверхности образцов с помощью подпрограммы 
Grain Watershed (рисунки boundaries of grains и av-
erage size) для кадров 5×5 мкм. Получены рисун-
ки с профилями сечения поверхности образцов 
вдоль выбранной линии (рисунки section analysis 
и height profile) для кадров 5×5 мкм. 

Исследования методом рентгеноструктурно-
го анализа (РСА) проводили на дифрактометре 
MINIFLEX-600 с применением CoKα-излуче-
ния. Рентгенофазовый анализ проводили в па-
кете программ [13]. Глубина анализа ~ 9–10 мкм.

Измерения микротвердости образцов про-
водили методом индентирования на приборе 
ПМТ-3М с нагрузкой на индентор 10 г и выдерж-
ке при данной нагрузке 10 с. В качестве инденто-
ра использовали алмазную пирамиду с углом при 
вершине 136°. При выбранной нагрузке глубина 
проникновения индентора составляла ~ 3 мкм. 
Количество измерений на каждом образце со-
ставляло не менее 20.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Исследования, проведенные методом атом-

но-силовой микроскопии (АСМ), свидетельствуют 

о том, что ионно-плазменная обработка иссле-
дуемого сплава в плазме ионов N+, особенно при 
более высоких температурах, приводит к изме-
нению морфологии поверхности. Морфология 
поверхности исходного образца представляет 
собой типичный пример состояния поверхно-
сти после механической шлифовки и полиров-
ки (рис. 1а). Значительных изменений в мор-
фологии поверхности образцов, обработанных 
в плазме ионов N+ без нагрева и с нагревом до 
300°С, не наблюдается. После ионно-плазмен-
ной обработки в плазме ионов N+ в условиях на-
грева образцов до температур 500 и 700°С в мор-
фологии поверхности наблюдаются некоторые 
особенности (рис. 1в, г). Эти особенности про-
являются в появлении по всей поверхности бло-
ков округлой формы. Изменения в морфологии 
поверхности в процессе ионно-плазменной об-
работки с ростом температуры образцов также 
проявляются в значениях параметров шерохо-
ватости поверхности Ra и высоты неровностей 
профиля Rz, вычисленных по десяти точкам 
(табл. 3). Значения указанных параметров для 
исходной поверхности и поверхности после об-
работки в плазме ионов N+ без нагрева и с нагре-
вом образцов до температуры 300°С в пределах 
ошибки эксперимента соответствуют друг другу. 
После обработки в плазме ионов N+ с нагревом 
образцов до температур 500 и 700°С наблюдается 
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Рис. 1. АСМ-изображения морфологии поверхности исследуемых образцов: (а) – исходный образец; (б) – плазма N+ с 
нагревом образцов до 300°С; (в) – плазма N+ с нагревом образцов до 500°С; (г) – плазма N+ с нагревом образцов до 700°С.
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рост этих параметров. Например, параметр ше-
роховатости Ra после обработки при температу-
ре 700°С увеличился примерно в 3 раза (табл. 3).

Можно предположить, что наблюдаемые 
изменения морфологии поверхности являют-
ся следствием структурно-фазовых превра-
щений, протекающих в приповерхностных и 
поверхностных слоях образцов в условиях ион-
но-плазменной обработки. К другому механиз-
му, приводящему к изменениям морфологии 
поверхности, можно отнести распыление по-
верхности [14, 15]. Однако вследствие низкой 
энергии ионов N+ (около 500 эВ), их малой мас-
сы и, исходя из особенностей формирования хи-
мического и фазового состава, речь о которых 
пойдет ниже, можно предположить, что процесс 
распыления является второстепенным механиз-
мом формирования морфологии поверхности 
в данных условиях обработки. Например, рост 
шероховатости поверхности и появление блоков 
начинает явно проявляться только при повы-
шенных температурах обработки.

РФЭС-исследования элементного и химиче-
ского состава тонких поверхностных слоев об-
разцов показали, что исходная поверхность ха-
рактеризуется достаточно глубоким, до ~ 20 нм, 
слоем естественных оксидов титана (рис. 2а). 
Наличие толстой пленки оксида титана на по-
верхности исследуемого сплава является след-
ствием высокой взаимной химической актив-
ности атомов титана и кислорода [16]. После 
обработки в плазме ионов N+ без нагрева об-
разцов наблюдается увеличение концентрации 
кислорода в приповерхностных слоях по срав-
нению с концентрацией кислорода в исходном 
образце (рис. 2б). Распределение элементов в 
приповерхностных слоях образцов, обработан-
ных при различных температурах, представлены 
на рис. 3. Следует обратить внимание на измене-
ния профилей распределения азота и кислорода. 
Эти профили, сведенные в один график, отдель-
но представлены на рисунке 4. Из приведенных 

данных следует, что при обработке в плазме 
ионов N+ без нагрева и с нагревом образцов до 
300°С накопление азота в приповерхностных 
слоях не наблюдается. Максимум концентра-
ции, до которой происходит его накопление, 
составляет не более 15 ат.% (рис. 4а). После об-
работки образцов в плазме ионов N+ с более вы-
сокими температурами нагрева, особенно при 
700°С, происходит интенсивное насыщение по-
верхности азотом (рис. 4а). Концентрация азо-
та при 700°С достигает ~37–40 ат.%. При этом, 
начиная с глубины ~5 нм, концентрационный 
профиль распределения азота, как и в образце, 
обработанном при температуре 500°С, выходит 
на значения, которые далее с глубиной меняют-
ся незначительно. 

Следовательно, начиная с этой глубины и при 
данных условиях обработки, концентрационные 
профили распределения азота выходят на насы-
щение. Из распределений кислорода (рис. 4б), 
напротив, следует, что при обработке в плазме 

Таблица 3. Средняя арифметическая шероховатость Ra 
и высота неровностей профиля по десяти точкам Rz 
поверхности исследуемых образцов: исходный обра-
зец (1), плазма N+ без нагрева образцов (2) и с нагре-
вом до температур 300°С (3), 500°С (4) и 700°С (5)

№ образца Ra, нм Rz, нм

1 10.6±2.4 72±13
2 10.0±2.6 55±11
3 7.7±2.5 14.3±8.1
4 15.3±4.9 83±30
5 35±11 142±30
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Рис. 2. Профили распределения элементов в образцах тита-
нового сплава ВТ6 в исходном состоянии (а) и после обра-
ботки в плазме азота без нагрева (б).
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без нагрева и с нагревом образцов до 300°С про-
исходит увеличение в приповерхностных слоях 
концентрации кислорода, связанное с процесса-
ми окисления компонентов сплава. С увеличе-
нием температуры азотирования концентрация 
кислорода снижается и в образце, обработанном 

при температуре 700°С, становится даже мень-
ше концентрации кислорода в исходном образце 
(рис. 4б). 

Также из распределений элементов, пред-
ставленных на рис. 3, можно отметить, что в 
приповерхностных слоях образцов после ион-
но-плазменной обработки наблюдается увели-
чение концентрации углерода. На исходной по-
верхности концентрация углерода на глубинах 
от ~1 нм и более составляет ~3–5 ат.%. После 
ионно-плазменной обработки, особенно при 
более высоких температурах (500°С и 700°С), 
наблюдается увеличение концентрации углерода 
(рис. 2б и рис. 3а–в). На поверхности концен-
трация углерода достигает значений 50–70 ат.%. 
Однако это является типичным случаем для ме-
таллической поверхности после нахождения 
на воздухе. Увеличение содержание углерода в 
приповерхностных слоях является следствием 
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Рис. 3. Профили распределения элементов в титановом 
сплаве ВТ6 после обработки в плазме ионов N+ с нагре-
вом образцов до 300°С (а); 500°С (б); 700°С (в).
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Рис. 4. Профили распределения азота (а) и кислорода (б) 
в образцах ВТ6, обработанных в плазме ионов N+ при раз-
личных режимах: исходный образец (1), плазма ионов N+ 
без нагрева образцов (2) и с нагревом до температур 300°С 
(3); 500°С (4); 700°С (5).
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адсорбции и диффузии углерода из остаточной 
атмосферы вакуумной камеры в процессе ион-
но-плазменного азотирования. Углерод в оста-
точную атмосферу вакуумной камеры попадает 
из масленой системы откачки прибора. Напри-
мер, на глубинах от ~ 5 нм и более концентрация 
углерода в зависимости от режима обработки ко-
леблется в интервале 4–10 ат.% (рис. 3а–в). Это 
примерно в два раза больше, чем на исходной 
поверхности. Однако это существенно ниже, 
чем концентрация азота, титана и кислорода, 
которые и определяют формирование поверх-
ностных слоев.

Из анализа представленных данных мож-
но сделать выводы о следующих особенностях 
формирования элементного и химического со-
става тонких приповерхностных слоев титано-
вого сплава ВТ6 в условиях обработки в плаз-
ме тлеющего разряда ионов N+. При обработке 
в плазме ионов N+ без нагрева и с низкотемпе-
ратурным нагревом образцов до 300°С форми-
рование поверхностных слоев глубиной ~20 нм 
определяются, в большей степени, процессами 
окисления компонентов сплава, которые мож-
но отнести к процессам химической природы. 

Атомы кислорода вследствие высокой химиче-
ской активности к компонентам сплава, и осо-
бенно к атомам титана, вступают с ними в хи-
мическое взаимодействие с образованием их 
оксидов. В этом процессе участвует кислород, 
который был исходно адсорбирован на поверх-
ности сплава, а также кислород, проникающий в 
приповерхностные слои в процессе ионно-плаз-
менной обработки из остаточной атмосферы 
вакуумной камеры. При повышенных темпера-
турах обработки (500 и 700°С) формирование 
химического состава приповерхностных слоев 
определяется процессами диффузии азота. Про-
цессы диффузии азота можно отнести к процес-
сам физической природы. С увеличением тем-
пературы обработки повышается подвижность 
атомов компонентов сплава в узлах кристалли-
ческой решетки и диффузионная подвижность 
атомов азота. Это приводит к тому, что азот по 
дефектам и границам зерен проникает в при-
поверхностные, а далее в поверхностные слои и 
накапливается в них. Как будет показано ниже, 
этот процесс сопровождается образованием ни-
тридов титана T2N и TiN.

Анализ РФЭ-спектров O1s с применением 
методики разложения спектров на составляю-
щие свидетельствует о том, что кислород входит 
в состав оксидов титана, гидрооксидов титана 
с незначительными долями кислорода в С–О и 
О–Н-связях (рис. 5).

Эти состояния кислорода выявляются прак-
тически во всех образцах. Следует отметить, 
что в образцах, обработанных при более высо-
ких температурах (500 и 700°С), есть некоторые 
наплывы со стороны меньших энергий связи 
электронов (рис. 5в, г). Эти наплывы проявля-
ются не только на спектрах О1s, но и на спек-
трах N1s (рис. 6в, г). Это обусловлено тем, что 
к указанным выше химическим соединениям 
добавляется состояние, соответствующее ок-
синитриду титана TiNxOy. В целом, подробный 
анализ РФЭ-спектра N1s показывает, что пре-
имущественное состояние атомов азота во всех 
образцах соответствует химической связи азота 
с атомами титана Ti–N (рис. 6). Энергия свя-
зи электронов для Ti–N-связи на N1s-спектре 
приходится на 397 эВ. Вклад в этот спектр дают 
нитриды титана Ti2N, TiN, а также атомы азота, 
находящиеся в окружении титана, из твердого 
раствора исследуемого сплава.

Таким образом, РФЭС-данные свидетель-
ствуют о том, что образование химических со-
единений, характерных для нитридов титана, 
происходит уже в приповерхностных слоях ис-
следуемых образцов в условиях ионно-плазмен-
ного воздействия при всех режимах обработки.

Образование нитридов титана подтверждает-
ся анализом Ti2p-спектров (рис. 7). В исходном 
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в образце BT6 после обработки плазмой без нагрева (a); с 
нагревом 300°С (б); 500°С (в); 700°С (г).
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состоянии максимум линии Ti 2p3/2 на глуби-
не анализа ~20 нм приходится на 454 эВ, а его 
дуплет Ti 2p1/2 отстоит от него примерно на 
расстоянии 6.1 эВ (рис. 7, спектр 1). Это свиде-
тельствует о металлическом состоянии атомов 
титана в исходном образце на данной глубине. 
В этом состоянии они находятся в узлах кри-
сталлической решетки твердого раствора. По-
сле обработки при всех режимах азотирования 
в большей или меньшей степени наблюдается, 
во-первых, сдвиг максимумов линий дуплетов 
Ti 2p3/2 и Ti 2p1/2 в сторону больших энергий и, 
во-вторых, уменьшение расстояния между ними 
(рис. 7, спектры 2–5). Это свидетельствует об из-
менении степени окисления атомов титана и яв-
ляется следствием образования указанных выше 
соединений оксидов, нитридов, оксинитридов и 
гидрооксидов титана.

Исследования, проведенные методом рент-
геноструктурного анализа, позволили получить 
информацию об изменении структурно-фазо-
вого состава образцов. Они показали, что в ис-
ходном состоянии структурно-фазовый состав 
образцов представлен в основном фазой α-Ti с 
ГПУ кристаллической решеткой (рис. 8, рентге-
нограмма 1). После обработки в плазме азота без 

нагрева и с нагревом образцов до 300°С видимых 
изменений в рентгенограммах не наблюдается 
(рис. 8, рентгенограммы 2 и 3). Это свидетель-
ствует о том, что фазовый состав образцов, обра-
ботанных при данных режимах, существенных 
изменений не претерпевает. После обработки в 
плазме азота при более высоких температурах 
(500 и 700°С) к фазе α-Ti добавляется фаза ни-
трида титана Ti2N с объемной долей 8 и 17 об.% 
соответственно (рис. 8, рентгенограммы 4 и 5). 
Кроме этого, в образце, обработанном при са-
мой высокой из выбранных температуре азо-
тирования (700°С), к фазовому составу с долей 
~ 2 об.% добавляется фаза нитрида титана TiN 
(рис. 8, рентгенограммы 5). 

Ранее нами в работе [17] исследовано влияние 
имплантации ионов N+ с дозой облучения 1018 
ион/см2 на формирование структурно-фазово-
го состояния поверхностных слоев сплава ВТ6. 
В данных условиях обработки температура ра-
зогрева образцов под ионным пучком не превы-
шала 300°С. Накопление азота осуществляется 
до концентраций ~ 32 ат.%, что соответствует его 
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с нагревом 300°С (б); 500°С (в); 700°С (г).
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Рис. 7. РФЭ-спектры Ti2p образцов ВТ6, полученные с глу-
бины ~20 нм, в исходном состоянии (1); после обработки 
плазмой без нагрева (2); с нагревом образцов до 300°С (3); 
500°С (4); 700°С (5).
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накоплению в образце после ионно-плазменной 
обработки с температурой 700°С. 

Однако в случае ионной имплантации наблю-
дается преимущественное формирование фазы 
TiN до ~ 19 об.%, а доля фазы Ti2N, напротив, 
составляет ~ 2 об.%. Эти отличия связаны с тем, 
что модификация структурно-фазового состава 
определяется процессами внедрения ионов, хи-
мическим взаимодействием азота с атомами ти-
тана, формированием радиационных дефектов 
и полей напряжений, под действием которых 
протекает радиацонно-стимулированная, а не 
термическая диффузия ионов азота. 

Таким образом, из РСА исследований следу-
ет, что диффузионное насыщение азотом при 
обработке в плазме ионов N+ с нагревом об-
разцов до 500°С и 700°С происходит не толь-
ко в приповерхностных, но и в поверхностных 
слоях и сопровождается образованием нитри-
дов титана Ti2N и TiN в виде фазовых включе-
ний. Обработка в плазме ионов N+ без нагрева 
и с нагревом образцов до температуры 300°С не 
приводит к накоплению азота в поверхностных 
слоях и формированию нитридов титана таких 
размеров, которые достаточны для идентифика-
ции частиц методом РСА, что является следстви-
ем низкой диффузионной подвижности азота и 
компонентов сплава, а также процессов окисле-
ния компонентов сплава. Образование нитри-
дов титана Ti2N и TiN в образце, обработанном 

при температуре 700°С, сопровождается ростом 
микротвердости образцов примерно в 1.7 раза 
(рис. 9). При плазменной обработке с другими 
режимами азотирования значения микротвер-
дости в пределах ошибки эксперимента не от-
личается от микротвердости образца в исходном 
состоянии. 

ВЫВОДЫ
Установлено, что поверхность титанового 

сплава ВТ6, обработанного в плазме ионов N+ 
с нагревом образцов до 500°С и 700°С, состоит 
из блоков округлой формы. Предполагается, что 
данная морфология поверхности формируется в 
результате образования в поверхностных слоях 
образцов нитридов титана Ti2N и TiN.

Показано, что при азотировании сплава ВТ6 в 
плазме тлеющего разряда без нагрева и с нагревом 
образцов до 300°С наблюдается незначительное 
(до ~15 ат.%) насыщение азотом поверхностных 
слоев, что обусловлено низкой диффузионной 
подвижностью азота при данных температурах и 
процессами окисления компонентов сплава.

При более высоких температурах азотирова-
ния 500 и 700°С происходит насыщение поверх-
ности азотом до концентраций ~35 ат.%, сопро-
вождающееся образованием нитридов титана 
Ti2N и TiN, что обусловлено преобладающей ро-
лью диффузионных процессов в формировании 
поверхностных слоев в данных условиях обра-
ботки.

Ионно-плазменное азотирование при наи-
большей из выбранных температур обработки 
(700°С) приводит к увеличению микротвердости 
образцов в 1.7 раза.

Проведенные исследования показывают воз-
можность целенаправленной модификации 
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Рис. 8. Дифрактограммы образцов титанового сплава ВТ6 
в исходном состоянии (1); после обработки в плазме ионов 
N+ без нагрева (2), и с нагревом образцов до температур 
300°С (3), 500°С (4), 700°С (5).
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разцов титанового сплава ВТ6 в результате обработки в 
плазме ионов N+ без нагрева (2); с нагревом образцов до 
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морфологии, механических свойств, химиче-
ского и фазового состава поверхности и поверх-
ностных слоев сплава ВТ6 путем обработки в 
плазме ионов N+ в мягких условиях (при темпе-
ратурах до 700°С).

Работа выполнена в рамках государственного 
задания Министерства науки и высшего образо-
вания РФ № 124021900017-1. В части проведения 
исследований методом рентгеновской фотоэ-
лектронной спектроскопии работа выполнена 
при поддержке Министерства науки и высшего 
образования РФ в рамках соглашения № 075-15-
2021-1351. 

Исследования выполнены с использованием 
оборудования ЦКП “Центр физических и фи-
зико-химических методов анализа, исследова-
ния свойств и характеристик поверхности, на-
ноструктур, материалов и изделий” УдмФИЦ 
УрО РАН. 
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THE EFFECT OF NITRIDING TEMPERATURE ON THE FORMATION  
OF SURFACE LAYERS OF VANADIUM-TITANIUM ALLOY Ti–6Al–4V

V. L. Vorobyev1, *,  V. S. Gladysheva1,  S. G. Bystrov1,  P. V. Bykov1,  
V. Ya. Bayankin1,  and  A. L. Ulyanov

1Udmurt Federal Research Center, Ural Branch of the Russian Academy of Sciences, Izhevsk, 426067 Russia
*e-mail: Vasily_L.84@udman.ru

In this work, using the methods of atomic force microscopy (AFM), X-ray photoelectron spectroscopy 
(XPS) and X-ray diffraction analysis (XRD), the features of the formation of surface morphology, chemical 
and phase composition of near-surface and surface layers during ion-plasma processing of the Ti–6Al–4V 
(VT6) alloy in a glow discharge plasma of N+ ions were studied. depending on the temperature of the sam-
ples. It has been shown that increasing the sample temperature from 300 to 700°С during processing leads 
to an increase in the surface roughness parameters Ra and Rz, due to the formation of titanium nitrides 
Ti2N and TiN on the surface of the alloy. Based on the conducted research, it is assumed that the formation 
of thin near-surface layers (~20 nm) during treatment in nitrogen plasma without heating and with heating 
to 300°С is determined by the oxidation processes of alloy components, and when processing with heating 
to 500 and 700°С by nitrogen diffusion processes.

Keywords: titanium alloy VT6, titanium nitrides, nitriding, chemical and phase composition, surface mor-
phology, X-ray photoelectron spectroscopy
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ВЛИЯНИЕ ОБЛУЧЕНИЯ ИОНАМИ Не+ НА ШИРИНУ 
ИНТЕРФЕЙСОВ В ТОНКОПЛЕНОЧНЫХ Co/Pt  
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Экспериментально исследована структурная модификация границ раздела слоев в двухслойных 
Co/Pt-спинтронных терагерцовых эмиттерах при облучении ионами Не+ с флюенсами от 1014 до 
1016 см-2. С помощью неразрушающего метода малоугловой рентгеновской рефлектометрии был 
обнаружен рост ширины интерфейса Co/Pt от 1.2 нм (исходный образец) до 1.9 нм. Эксперимен-
тальные данные находятся в хорошем соответствии с результатами моделирования с использо-
ванием программы SRIM. Проведенные магнитооптические измерения показали, что образцы 
сохраняют свои магнитные свойства при всех флюенсах. Полученные результаты могут быть ис-
пользованы для увеличения эффективности терагерцовой генерации в таких структурах.

Ключевые слова: терагерцовое излучение, спинтронные эмиттеры, Co/Pt, ионное облучение, маг-
нитооптические свойства, рентгеновская рефлектометрия, интерфейсы, магнитные структуры, 
тонкие пленки
DOI: 10.31857/S0015323025020072, EDN: AYXDGA

ВВЕДЕНИЕ
Задача генерации электромагнитного излу-

чения в терагерцовом диапазоне частот весьма 
актуальна [1]. Наряду с нелинейными кристал-
лами и фотопроводящими полупроводниковы-
ми антеннами многослойные магнитные струк-
туры “ферромагнетик/тяжелый металл”, такие 
как Co/Pt, рассматриваются в качестве перспек-
тивных источников терагерцового излучения 
[2, 3]. Механизм генерации основан на конвер-
сии импульсов спинового тока, возбуждаемо-
го фемтосекундными лазерными импульсами, 
в импульсы электрического тока, благодаря 
спин-орбитальному рассеянию. Эффектив-
ность конверсии оптической накачки в тера-
герцовую генерацию зависит от состава слоев, 
их толщины, и как было показано в ряде работ, 
от структуры интерфейса. При этом было про-
демонстрировано, что формирование на интер-
фейсе Co/Pt переходного слоя CoxPt1-x с пере-
менным составом увеличивает эффективность 

конверсии [4–6]. Авторы данных работ объясня-
ют наблюдаемый эффект уменьшением спино-
вого сопротивления на размытой границе между 
слоями. Другой известный граничный эффект в 
слоях “ферромагнетик/тяжелый металл” – вза-
имодействие Дзялошинского–Мория, которое 
также обусловлено спин-орбитальным рассе-
янием, возрастает при облучении структур Co/
Pt и Co/W ионами гелия и достигает максимума 
при флюенсе ~1015 см-2 [7]. Поэтому другое воз-
можное объяснение увеличения эффективности 
терагерцовой генерации – возрастание спин-ор-
битального взаимодействия в перемешанных 
слоях, а значит, и величины конверсии спиново-
го тока в электрический. Кроме того, известно, 
что ионное облучение многослойных магнитных 
пленок влияет на их магнитные свойства [8–10]. 
Это также связано с перемешиванием атомов на 
интерфейсе [11–13]. 

Целью данной работы было установить вли-
яние ионного облучения гелием на уширение 
интерфейсов в двухслойных структурах Co/Pt и 

mailto:ivan.antonov@sci-phys.ru
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на изменение их магнитооптических характери-
стик, а также возможность использования этой 
методики в целях увеличения эффективности 
спинтронных эмиттеров. Такой подход для соз-
дания спинтронных источников ТГц-излучения 
ранее не применялся. Технически он более про-
стой по сравнению с изготовлением переходных 
слоев [4–6], однако может дать существенные 
изменения свойств тонкопленочных структур 
[7–9, 11]. Для ТГц-эмиттеров наиболее важным 
параметром, который может быть модифициро-
ван при облучении гелием, является спин-зави-
симый кондактанс на границе Co и Pt, который 
определяет эффективность инжекции спина из 
ферромагнетика в немагнитный металл и, как 
следствие, мощность излучаемого ТГц-сигнала 
[14]. Этот параметр определяется свойствами ин-
терфейса, в частности, его шириной. Для уста-
новления величины уширения при облучении 
ионами гелия структур Co/Pt в данной работе 
была развита методика исследований, сочетаю-
щая экспериментальную диагностику неразру-
шающим методом малоугловой рентгеновской 
рефлектометрии (МУРР) и моделирование про-
цесса ионного облучения в программе SRIM.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Двухслойные структуры Co/Pt изготавливали 

методом магнетронного распыления [15] в ат-
мосфере Ar (давление 4·10-3 Торр) при комнатной 
температуре в вакуумной установке ВУП-5М. В 
качестве подложки использовали стекло разме-
ром 22×22 mm2 с шероховатостью поверхности 
около 0.3 нм по данным атомно-силовой микро-
скопии. Сначала на подложку осаждали слой Co 
толщиной около 2 нм, на который затем осажда-
ли слой Pt толщиной 3 нм. Параметры облуче-
ния были выбраны исходя из результатов преды-
дущих опытов по модификации поверхностного 
взаимодействия Дзялошинского–Мория [7]. 
Использование легких ионов гелия обосновы-
вается тем, что позволяет проводить модифи-
кацию интерфейсов после осаждения с мини-
мальным влиянием на свойства отдельных слоев 
в структуре и пренебрежимо малым распылени-
ем тяжелых атомов мишени. Образец разделяли 
на четыре части, которые подвергали ионному 
облучению с флюенсами 1014, 1015 и 1016 см-2 при 
энергии ионов гелия 30 кэВ, одна часть служила 
образцом сравнения. Облучение проводили на 
установке ионно-лучевой имплантации ИЛУ-3 с 
плотностью тока 1 мкА/см2. Температура образ-
ца при облучении не превышала 40°С.

Структурные исследования проводили ме-
тодом МУРР на рентгеновском дифрактометре 
Bruker D8 Discover (оборудование ЦКП “Физика 

и технология микро- и наноструктур” ИФМ 
РАН). Для определения структурных параметров 
решали обратную задачу метода МУРР путем ва-
рьирования параметров пробной модели: плот-
ности и толщины слоев, ширины интерфейсов 
между ними. Расчет модельной кривой реф-
лектометрии и ее подгонка к эксперименталь-
ной проводили с использованием программно-
го комплекса DIFFRAC.Leptos [16]. Плотности 
слоев Co и Pt оказались близки к табличным и 
не варьировались при подгонке. Для моделиро-
вания переходных слоев использовали функцию 
ошибок для гауссового распределения со стан-
дартным отклонением σ. Одновременно прово-
дили моделирование процесса ионного облуче-
ния двухслойных структур Co/Pt в программном 
комплексе SRIM [17]. При моделировании ис-
пользовали параметры, полученные методом 
МУРР для исходного образца. Результаты моде-
лирования в SRIM представляли собой графики 
распределения перемещенных атомов, которые 
затем пересчитывали в графики концентраций 
с учетом флюенса, а потом и в графики плотно-
сти для удобства сравнения с данными МУРР. 
Ширину интерфейса на полученных графиках 
определяли по интервалу глубин Δz, на котором 
значение плотности на интерфейсе изменяется в 
пределах 16–84% от величины перепада плотно-
стей между Со и Pt, что соответствует значению 
2σ для функции ошибок.

Исследование петель гистерезиса намагни-
чивания пленок проводили методами опти-
ческой магнитометрии путем измерения ме-
ридионального магнитооптического эффекта 
Керра в геометрии скрещенных поляризаторов. 
Источником излучения служил высокостаби-
лизированный He–Ne-лазер (λ = 632 нм) с мо-
дуляцией угла линейной поляризации в ячейке 
Фарадея. Синхронное детектирование мощно-
сти отраженного от образца и прошедшего через 
анализатор излучения проводили с использова-
нием синхронного детектора SRC-830 (Stanford 
Research Systems). Поскольку образцы являются 
ультратонкими пленками, измеренные зависи-
мости угла поворота плоскости поляризации от 
приложенного магнитного поля по форме и па-
раметрам подобны петлям намагничивания об-
разцов.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Измеренная и рассчитанная кривые МУРР для 

исходной структуры Co/Pt приведены на рис. 1а. 
Наилучшее совпадение наблюдается при сле-
дующих подгоночных параметрах: h(Pt) = 3 нм; 
h(Co) = 2.2 нм; σ(air/Pt) = 0.2 нм σ(Pt/Co) = 
= 0.6 нм; σ(Co/glass) = 0.3 нм. Аналогичные 
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измерения были проведены для структур, облу-
ченных флюенсами 1014, 1015 и 1016 см-2, соответ-
ствующие профили плотностей, представлены 
на рис. 1б. Видно, что ширина интерфейсов воз-
растает с увеличением флюенса ионов Не+. Зна-
чения параметров σ, определенных по данным 
МУРР для всех интерфейсов в структурах, при-
ведены в табл. 1.

Полученные результаты качественно совпа-
дают с данными, полученными ранее методом 
просвечивающей электронной микроскопии 
для периодических многослойных структур  
Co/Pt [18]. Отличие использованного мето-
да МУРР заключается в том, что он является 
неразрушающим, исключает влияние пробо-
подготовки на результат и позволяет относи-
тельно легко получить количественную оцен-
ку эффекта уширения интерфейсов в таких 
структурах. Однако существенным недостатком 
метода МУРР является ограниченная инфор-
мативность анализа в случае дальнейшего ус-
ложнения структуры (увеличение количества 
слоев и интерфейсов). В таком случае решение 
обратной задачи будет затруднено и может да-
вать неоднозначные или неадекватные количе-
ственные результаты. Поэтому для независи-
мой оценки воздействия ионного облучения на 
ширину интерфейсов в таких структурах была 
реализована методика с использованием мо-
делирования атомного перемешивания в про-
граммном комплексе SRIM.

Смещение атомов кобальта и платины и их 
перераспределение при облучении флюенсом 
1016 см-2 рассчитывали в пакете SRIM, результа-
ты приведены на рис. 2а. Облучение приводит к 
формированию области перемешивания на гра-
нице. Переход от концентраций смещенных ато-
мов к профилям плотности делали в следующем 
приближении. Считали, что пересекшие ин-
терфейс атомы кобальта заменили изначально 
находившиеся там атомы платины и наоборот. 
Поэтому плотность вблизи интерфейса в про-
стом приближении оценивали как ρ = (ρCo·nCo + 
+ ρPt·nPt)/(nCo + nPt). Эффект различного флюенса 
заключается в росте концентрации перешедших 
интерфейс атомов, т. е. увеличению доли кобаль-
та в платине и платины в кобальте, что уменьша-
ет плотность слоя платины вблизи интерфейса и 
увеличивает плотность слоя кобальта, т. е. приво-
дит к наблюдаемому эффекту уширению интер-
фейса. Таким образом, SRIM дает оценку допол-
нительного уширения интерфейсов, вызванного 
именно ионно-индуцированным перемешива-
нием. Для учета исходной шероховатости бы-
ла проведена свертка полученных в SRIM про-
филей плотности с гауссианом с параметром σ, 
определенным по данным МУРР для необлучен-
ной структуры. На рис. 2б построены профили 
плотности на интерфейсе Co/Pt для флюенсов 
облучения 1014 и 1016 см-2. Количественное срав-
нение ширины интерфейсов Co/Pt (величина 
Δz = 2σ), полученной методом МУРР и при мо-
делировании в SRIM (табл. 2), показывает хоро-
шее совпадение эксперимента и моделирования. 
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Рис. 1. Экспериментальная и смоделированная кривые 
МУРР для необлученной двухслойной структуры Co/Pt (а); 
расположение слоев в структуре Co/Pt и профили плотно-
сти, полученные на основе данных МУРР (б).

Таблица 1. Шероховатость интерфейсов σ, определен-
ная методом МУРР для структуры Co/Pt, облученной 
разными флюенсами He+

Флюенс, 
см-2

σ (воздух/Pt),  
± 0.1 нм

σ (Pt/Co),  
± 0.1 нм

σ (Co/стекло),  
± 0.1 нм

Исходная 0.2 0.6 0.3
1014 0.3 0.7 0.4
1015 0.4 0.8 0.4
1016 0.5 1 0.5
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Магнитооптические измерения петель на-
магничивания образцов подтвердили сохране-
ние магнитных свойств пленок Co/Pt при всех 

дозах облучения. Тем не менее наблюдается 
определенное изменение формы петли магнит-
ного гистерезиса при больших флюенсах. Зави-
симость угла поворота плоскости поляризации 
от приложенного магнитного поля при отраже-
нии света от исходной структуры Co/Pt и облу-
ченной с флюенсом 1016 см-2 приведены на рис. 3. 
Поскольку для наших образцов они совпадают 
с кривыми намагничивания, на правой верти-
кальной оси приведены значения намагничен-
ности в относительных единицах.

При этом при дозах по 1015 см-2 включитель-
но петли практически не изменяются (и поэтому 
не приведены на рисунке) и совпадают с петлей 
намагничивания исходного образца. Видно, что 
поле, необходимое для намагничивания струк-
туры до насыщения, заметно возрастает с уве-
личением флюенса, что говорит о возникнове-
нии неоднородных магнитных состояний при 
перемагничивании в результате возникновения 
неоднородностей (дефектов) при больших флю-
енсах. Также можно заметить, что с увеличени-
ем флюенса ионов He+ увеличивается величи-
на магнитооптического вращения. Это может 
быть обусловлено ростом эффективной вели-
чины спин-орбитального взаимодействия в ре-
зультате перемешивания слоев. Можно наде-
яться на изменение эффективности генерации 

0 1

1 × 1022

2 × 1022

3 × 1022

4 × 1022

5 × 1022

0
2 3 4 5

С
ме

щ
ен

ны
й 

ат
ом

, с
м–

3

(а)

(б)

Глубина, нм

10
0

5

10

15

20

25

2 3 4 5

П
ло

тн
ос

ть
, г

/с
м2

Глубина, нм

Co

Pt

Co Pt

1014 см–2

1016 см–2

Рис. 2. Смоделированное в программном комплексе SRIM 
распределение атомов Co и Pt, перемещенных под действи-
ем ионного облучения при флюенсе ионов He 1016 см-2 (а); 
фрагмент профилей плотности на интерфейсе Pt/Co для 
флюенсов ионов He 1014 и 1016 см-2, определенных из расче-
тов SRIM (б).

Таблица 2. Ширина интерфейсов Δz (2σ), определен-
ная методом МУРР и полученная в результате модели-
рования в программном комплексе SRIM, для струк-
туры Co/Pt, облученной разными флюенсами He+

Флюенс, 
см-2

Ширина 
интерфейса Co/Pt 
(МУРР), ± 0.1 нм

Ширина интерфейса 
Co/Pt (SRIM),  

± 0.1 нм

Исходная 1.2 Была принята равной 
исходной МУРР

1014 1.5 1.6
1015 1.7 1.7
1016 1.9 1.9
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терагерцового излучения облученными струк-
турами. Экспериментальная проверка данного 
утверждения выходит за рамки данной работы и 
будет выполнена в дальнейших исследованиях. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, в данной работе показано, 

что облучение ионами гелия позволяет уширять 
интерфейс в структурах “ферромагнетик/тяже-
лый металл”, таких как Co/Pt, используемых в 
качестве спинтроных эмиттеров терагерцового 
излучения. Факт уширения подтвержден экспе-
риментально неразрушающим методом МУРР, а 
также с помощью моделирования в SRIM. Оцен-
ки дополнительного вклада ионно-индуциро-
ванного уширения совпадают количественно, 
что позволяет использовать методику моделиро-
вания и для более сложных структур, когда при-
менение метода МУРР малоинформативно. 

Показано, что в двухслойных структурах  
Co/Pt с ростом флюенса ионов гелия растет как 
ширина интерфейсов, так и величина магнито-
оптического вращения. Полученные результаты 
позволяют ожидать, что изменения структур-
ных и магнитооптических характеристик облу-
ченных структур спинтронных эмиттеров могут 
привести к изменению мощности генерируемо-
го ими терагерцового излучения.

Финансирование: работа выполнена при 
поддержке гранта Российского Научного 
Фонда (проект № 23-22-00295 https://rscf.ru/
project/23-22-00295/, ФГБНУ “Федеральный ис-
следовательский центр Институт прикладной 
физики им. А.В. Гапонова-Грехова Российской 
академии наук”, Нижегородская обл.).

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов.
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EFFECT OF He+ ION IRRADIATION ON INTERFACE WIDTH  
IN THIN-FILM Co/Pt TERAHERTZ SPINTRONIC SOURCES
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In this work, we experimentally studied the structural modification of the interfaces in bilayer Co/Pt 
spintronic terahertz emitters under irradiation with He+ ions with a fluence of up to 1016 cm-2. Using the 
non-destructive method of small-angle X-ray reflectometry, an increase in the Co/Pt interface width from 
1.2 nm (initial sample) to 1.9 nm under irradiation with He+ with a fluence of 1016 cm-2 was detected. The 
experimental data are in good agreement with the results of modeling using SRIM. The magneto-optical 
measurements showed that the samples retain their magnetic properties at all fluences. The results can be 
used to increase the efficiency of terahertz generation in such structures.
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Предложен метод моделирования диффузии радиационных дефектов (РД) со смешанным 1D/3D-
механизмом диффузии (дефект мигрирует одномерно, время от времени меняя направление сво-
ей одномерной миграции) в неоднородных упругих полях на основе объектного кинетического 
метода Монте-Карло. В рамках этого метода влияние упругого поля на частоты смен направления 
миграции РД и на частоты их скачков вдоль одномерных направлений учитывается с использова-
нием дипольных тензоров соответствующих седловых конфигураций РД в рамках анизотропной 
линейной теории упругости. Такие дипольные тензоры определяются на основе анализа молеку-
лярно-динамических данных о диффузии РД в однородных упругих полях с помощью разрабо-
танной кинетической модели. С использованием предложенного метода рассчитаны зависимости 
стоковых сил дислокаций для димежузлий от температуры (в диапазоне 293–1000 К) и дислока-
ционной плотности (в интервале значений 1014–1015  м‑2) в ОЦК-металлах Fe и V. Рассмотрены 
прямолинейные полные винтовые и краевые дислокации в системах скольжения 〈111〉{110}, 〈111〉
{112}, 〈100〉{100}, 〈100〉{110}. Предложены аналитические выражения, аппроксимирующие расчет-
ные зависимости стоковых сил дислокаций от температуры и дислокационной плотности. 

Ключевые слова: железо, ванадий, радиационные дефекты, димежузлия, стоковые силы дислокаций, 
смешанный 1D/3D-механизм диффузии 
DOI: 10.31857/S0015323025020084, EDN: AYWVVK

ВВЕДЕНИЕ
Поля внутренних напряжений в металлах 

оказывают значительное влияние на образова-
ние и кинетику радиационных дефектов (РД – 
собственные точечные дефекты и их кластеры), 
определяя дополнительные (по сравнению с их 
отсутствием) особенности образования и рас-
пада их твердых растворов при термических и 
радиационных воздействиях. Дислокации явля-
ются основными источниками внутренних на-
пряжений в металлах [1, 2]. В системе “дислока-
ции – РД” формируются процессы, влияющие 
на радиационные свойства металлов (распуха-
ние, упрочнение, ползучесть, разрушение). Эти 
процессы зависят от симметрии кристалличе-
ских решеток, степени упругой анизотропии ме-
таллов и типов образующихся в них структурных 
дефектов [1, 2].

Разным типам дефектов присущи разные 
механизмы термоактивированной диффузии, 

которые могут значительно влиять на стоковые 
силы поглотителей [3–6]. Кластеры собствен-
ных междоузельных атомов (СМА), представ-
ляющие собой набор гантельных СМА, расще-
пленных вдоль одного из плотноупакованных 
направлений кристалла, двигаются одномерно 
вдоль этого направления до тех пор, пока не сме-
нится направление расщепления составляющих 
кластер СМА (реориентация кластера). После 
этого кластер продолжает двигаться одномерно 
вдоль другого плотноупакованного направле-
ния кристалла. Реориентация кластера требует 
преодоления высокого энергетического барье-
ра по сравнению с барьером для одномерной 
миграции вдоль текущего плотноупакованного 
направления. Поэтому реориентации кластеров 
являются относительно редкими событиями.

Такой смешанный 1D/3D-механизм диффу-
зии присущ значительной части РД, образую-
щихся под каскадообразующим повреждающим 
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облучением в металлах [7]. До сих пор, насколь-
ко известно авторам, задачу о влиянии смешан-
ного механизма диффузии РД на стоковые силы 
поглотителей рассматривали без учета влияния 
внутренних (неоднородных) упругих полей. В 
связи с этим представляется важным исследо-
вать влияние упругих полей дислокаций на их 
стоковые силы для РД, обладающих смешан-
ным механизмом диффузии. Результаты иссле-
дования таких процессов являются основой 
для дальнейшего построения и развития моде-
лей формирования и изменения микрострук-
туры (образование и подвижность дислокаций) 
и свойств (жаропрочность, распухание, ползу-
честь, и др.) металлов при внешних воздействи-
ях разной природы (радиационных, термиче-
ских, механических) и интенсивности.

В настоящей работе предлагается метод моде-
лирования диффузии РД со смешанным 1D/3D-
механизмом диффузии в неоднородных упругих 
полях на основе объектного кинетического ме-
тода Монте-Карло (ОКМК). В рамках этого ме-
тода влияние упругого поля на частоты смен на-
правления миграции РД и на частоты их скачков 
вдоль одномерных направлений учитывается с 
использованием дипольных тензоров соответ-
ствующих седловых конфигураций РД в рамках 
анизотропной линейной теории упругости (АЛ-
ТУ). Дипольные тензоры определяются на ос-
нове анализа молекулярно-динамических (МД) 
данных о диффузии РД в однородных упругих 
полях или с помощью молекулярно-статических 
(МС) расчетов.

Важный научный и практический интерес 
представляют объемно-центрированные куби-
ческие (ОЦК) металлические кристаллы Fe и V, 
являющиеся основой для разработки конструк-
ционных сталей и сплавов для ядерных и термоя-
дерных энергетических реакторов. В настоящей 
работе с использованием предложенного метода 
рассчитываются стоковые силы прямолинейных 
краевых и винтовых дислокаций в основных 
системах скольжения 〈111〉{110}, 〈111〉{112}, 〈100〉
{001}, 〈100〉{011} для димеждоузлий в ОЦК-кри-
сталлах Fe и V. На основе получаемой сетки чис-
ленных значений стоковых сил дислокаций при 
дискретном наборе параметров задачи (интер-
валы температур 293–1000 K, дислокационных 
плотностей 1014–1015  м‑2) строятся аналитиче-
ские выражения, позволяющие рассчитать сто-
ковые силы дислокаций для произвольных зна-
чений параметров в указанных интервалах.

МЕТОДЫ И МОДЕЛИ
Метод моделирования смешанного 1D/3D-

механизма диффузии. ОКМК-метод, с помощью 

которого в настоящей работе моделируется диф-
фузия РД, основан на алгоритме “времени пре-
бывания” (алгоритм “n-fold way”, или алгоритм 
“Bortz-Kalos-Lebowitz” — BKL-алгоритм) [8] и 
позволяет учесть дискретность кристаллической 
решетки, ее симметрию и механизмы диффузии 
моделируемых объектов. Для моделирования 
смешанного 1D/3D-механизма диффузии пред-
лагается следующий подход. На каждом шаге 
алгоритма для объекта имеются следующие воз-
можные события: скачки “вперед-назад” вдоль 
текущего плотноупакованного направления 
(краудионный механизм) и смены направлений 
миграции из текущего направления в прочие 
возможные. 

Для ОЦК-кристаллов это приводит к необ-
ходимости знать 5 частот: две частоты для скач-
ков РД “вперед-назад” и три частоты для смен 
направления миграции РД. В реальных кристал-
лах всегда имеются неоднородные упругие поля, 
поэтому необходимо учитывать зависимость ча-
стот этих событий от упругих полей.

Предположим, что температурные зависимо-
сти частот событий подчиняются закону Арре-
ниуса:

	 n n b= - ( )( )0exp E SP Str r, ,	 (1)

где n0 – предэкспоненциальный множитель, 
E SP Str r,( )  – разность энергий образования де-
фекта в седловой и стабильной конфигураци-
ях, чьи положения в пространстве характеризу-
ются радиус-векторами rSP и rSt соответственно, 
β = (kBT)‒1, kB – постоянная Больцмана, T – тем-
пература. Энергия образования дефекта, рас-
сматриваемого как упругий диполь, зависит от 
поля упругих деформаций εkl, в котором он на-
ходится [9, 10]:

	 E E RF F
kl klr r( ) = - ( )e ,	 (2)

где EF – энергия образования дефекта в отсут-
ствие внешнего упругого поля, Rkl – дипольный 
тензор дефекта. Здесь и далее используется пра-
вило суммирования Эйнштейна по повторяю-
щимся индексам k, l. Тогда, используя (2), мож-
но записать:

	
E E

R R

SP St

kl
SP

kl SP kl
St

kl St

r r

r r

,( ) = -

- ( ) + ( )e e
,	 (3)

где E – высота энергетического барьера в отсут-
ствие внешнего упругого поля, Rkl

St  и Rkl
SP – ди-

польные тензоры основной и седловой конфигу-
раций РД соответственно.

Таким образом, частоты событий для РД мо-
гут быть рассчитаны с помощью (1) и (3), если 
известны дипольные тензоры соответствующих 
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конфигураций РД и упругое поле, в котором на-
ходится РД (упругий диполь).

Методика определения параметров предлагае-
мого метода. Дипольные тензоры, соответству-
ющие основной и седловой конфигурациям РД 
в процессе одномерной миграции вдоль плот-
ноупакованного направления i, обозначим как 
Mkl

i  и Qkl
i  соответственно. Значения компонент 

тензоров Mkl
i  и Qkl

i  близки между собой, так как 
при краудионном механизме диффузии атом-
ные конфигурации основного и седлового со-
стояний различаются слабо (соответствующие 
энергии миграции обычно составляют не более 
нескольких сотых электронвольта [11, 12]), поэ-
тому в рамках разрабатываемой модели считает-
ся, что Mkl

i = Qkl
i . Тогда для частот одномерной 

миграции из (1) и (3) следует:

	 n n b e ei
m m

kl
i

kl SP kl StM= ( ) - ( )( )( )0 exp r r ,	 (4)

где n n b0 0
m mE= -( )exp , Em – энергия одномерной 

миграции РД в отсутствие внешнего упругого 
поля. Величину n0

m  можно определить напрямую 
из МД-данных о величине коэффициента диф-
фузии РД D при соответствующей температуре с 
помощью соотношения
	 n l0

23m D= / ,	 (5)
где λ – длина диффузионного скачка РД.

Тензоры Mkl
i  для разных i обладают одинако-

выми собственными значениями и различаются 
только направлениями собственных векторов 
(направление первого собственного вектора со-
впадает с ориентацией расщепленных СМА кла-
стера).

Дипольный тензор для седловых конфигу-
раций РД при реориентации Skl затруднитель-
но определить МС-методом, поскольку РД, как 
правило, обладает множеством кристаллогра-
фически неэквивалентных метастабильных и 
седловых конфигураций, вклад каждой из ко-
торых в итоговую частоту реориентаций трудно 
определить без использования физически нео-
боснованных упрощений или допущений. По-
этому в настоящей работе предлагается подход 
на основе анализа МД-данных, аналогичный 
предложенному в [13,  14], в котором определя-
ются эффективные дипольные тензоры седло-
вой конфигурации миграции дефектов путем 
анализа результатов МД-моделирования диф-
фузии дефектов в однородно деформированных 
кристаллах.

Предположим, что эффективная седловая 
точка для процесса реориентации РД соответ-
ствует такой его конфигурации, в которой ори-
ентация расщеплений СМА направлена вдоль 

среднего направления между начальными и ко-
нечными ориентациями типа 〈111〉, а сами СМА 
находятся в плоскости {110}, перпендикулярной 
этой ориентации. Такая конфигурация седло-
вого состояния соответствует орторомбической 
симметрии, которой соответствует шесть раз-
личных возможных кристаллографически экви-
валентных ориентаций [15]. Соответствующие 
им дипольные тензоры обладают одинаковы-
ми собственными значениями и различаются 
только направлениями собственных векторов 
(направление первого собственного вектора со-
впадает с ориентацией расщепленных СМА-кла- 
стера).

Рассмотрим однородно деформированный 
кристалл, чья упругая деформация описывается 
тензором εkl. Пронумеруем плотноупакованные 
кристаллографические направления ОЦК-ре-
шетки [ ]111 , [ ]111 , [ ]1 11 , [ ]11 1  числами от 1 до 4 
соответственно. Обозначим событие реориента-
ции РД с направления i на j (i, j = 1, …, 4) комби-
нацией ij ( i j≠ ). Частоту таких событий обозна-
чим nij

r . Тогда для nij
r  из (1) и (3) следует:

	 n e n beij
r

kl
r

kl kl
ij

kl
iS M( ) = -( )( )0exp ,	 (6)

где n n b0 0
r rE= -( )exp , E r – энергия реориента-

ции РД в отсутствие внешнего упругого поля. 
Величину n0

r  можно определить напрямую из 
МД-данных о частоте смен направления мигра-
ции дефекта при соответствующей температуре.

Пусть Pij – относительная частота событий ij. 
Pij можно оценить отношением количества про-
изошедших за достаточно длительное время τ 
реориентаций ij (обозначим как Nij) к общему 
количеству произошедших за то же время τ рео-
риентаций из ориентации i в любые другие (обо-
значим как N Ni ij

j j i

=
≠

∑
,

):

	 P
N

N

v
ij

ij

i

ij
r

ij
r

j j i

= =

≠
∑ n
,

.	 (7)

Подставляя (6) в (7), получим

	 P
S

S
ij kl

kl kl
ij

kl kl
iq

j j i

e
e b

e b
( ) =

( )
( )

≠
∑

exp

exp
,

.	 (8)

Величины Nij и Ni, а значит и Pij через соот-
ношение (7), могут быть определены с помощью 
алгоритма, разработанного в [16, 17], из МД-дан-
ных о диффузионных траекториях РД в услови-
ях однородных внешних деформаций различ-
ных типов. Значения компонент Skl

ij  тогда могут 
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быть определены подгонкой рассчитанных Pij 
соотношениями (8). Далее для краткости будем 
опускать индексы ij в записи Skl

ij  и индекс i в за-
писи Mkl

i , если ij = 14 и i = 1 соответственно.
Для тензора деформации εkl известно разло-

жение [18]:
	 e e aa

a
kl klV= =, ... 1 6 ,	 (9)

где εα – величины деформаций, Vkl
a  – деформи-

рованное состояние. В случае орторомбической 
симметрии седловой точки для полного опреде-
ления компонент тензоров Skl достаточно про-
моделировать три разных деформированных со-
стояния [18]:

	

V

V

V

kl kl

kl k l k l

kl k l k l

1

2
1 1 2 2

4
1 2 2 1

=

= -

= -

d

d d d d

d d d d

,

,

.

 

 	 (10)

Для деформационного состояния V1 в силу 
симметрии кристалла из (8) следует Pij = 1/3, т. е. 
не зависят от e1. Поэтому определить из (8) ком-
поненты тензора Skl невозможно. Однако из (6) 
можно получить соотношение для определения 
разности следов тензоров Mkl и Skl:

	 n e n e br r
kl klS M1 0 1( ) = -( )( )exp Tr Tr ,	 (11)

где n e n er
ij
r

i j i j
1 1( ) = ( )

≠
∑

, ,

.

Для деформированного состояния V2 из (8) 
следует, что:

	 P
e

e e
ij

X

X X
=

+ +

-

- 1
, ij = 12, 21, 43, 34,	 (12)

	 P
e

e e
ij

X

X X
=

+ +- 1
, ij = 13, 31, 24, 42,	 (13)

	 P
e e

ij X X
=

+ +-
1

1
, ij = 14, 41, 23, 32,	 (14)

где X = βε2(S11 ‒ S33). Из соотношений (12–14) 
можно определить разность S11 ‒ S33.

Для деформированного состояния V4 из (8) 
следует, что:

	 P eij
Y= +( )1 2 , ij = 12, 13, 42, 43,	 (15)

	 P eij
Y= ( )+-1 2 , ij = 21, 24, 31, 34,	 (16)

	 P e eij
Y Y= +( )2 , ij = 14, 41,	 (17)

	 P e eij
Y Y= ( )+- - 2 , ij = 23, 32,	 (18)

где Y = 2βε4S12. Из соотношений (15–18) можно 
определить разность S11 ‒ S33.

Таким образом, определив величины TrSkl, 
S11  ‑  S33 и S12, можно восстановить полный вид 
тензора Skl.

ОКМК-модель для расчета стоковых сил дис-
локаций. Модельный кристаллит представляет 
собой куб c периодическими граничными усло-
виями на гранях, в котором содержатся прямо-
линейные краевые (КД) и винтовые (ВД) дис-
локации, ориентированные перпендикулярно 
граням модельного кристаллита. В табл. 1 при-
ведены параметры рассмотренных дислокаций. 
Длину ребра кристаллита L выбирали равной 
200, 400 и 600a, где а – параметр решетки кри-
сталла. Дислокационные плотности ρd для ука-
занных значений L равны 1.21∙1015, 3.04∙1014, 
1.35∙1014 м‒2 для Fe соответственно и 1.10∙1015, 
2.74∙1014, 1.21∙1014 м‒2 для V соответственно.

В процессе моделирования в модельном кри-
сталлите всегда находился только один РД, тра-
екторию которого моделировали до тех пор, по-
ка он не приближался к дислокационной линии 
на расстояние, меньшее r0. После этого РД счи-
тался поглощенным и в кристаллите создавался 
новый РД в случайном местоположении. Радиус 
поглощения r0 выбирали равным 3a, следуя [19].

Частота n0
m, входящая в (4), рассчитана с по-

мощью (5) из МД-значений D, полученных в от-
сутствие внешних (по отношению к РД) упругих 
полей для Fe и V в [20]. Частота реориентаций
n0

r , входящая в (6), определена из МД-значений 
для общей частоты реориентаций в отсутствие 
внешних упругих полей, полученных в [16] и [17] 
для Fe и V соответственно. Упругие поля дисло-
каций рассчитывали в рамках АЛТУ алгебраи-
ческим методом [2]. Использованные при этом 
упругие постоянные C11, C12, C44 соответствуют 
величинам, которые дают потенциалы межа-
томного взаимодействия для Fe и V [21, 22]. При 
расчете использована дислокационная систе-
ма координат (ДСК): ось Z противонаправлена 
направлению дислокации, ось Y задавали как 

Таблица 1. Вектор Бюргерса b, нормаль к плоскости 
скольжения n, направление t рассмотренных прямо-
линейных краевых (КД) и винтовых (ВД) дислокаций 
в ОЦК-кристаллах Fe и V

Обозначение 
дислокации b n t

КД1 ½[111] [110] [112]
КД2 ½[111] [112] [110]
КД3 [100] [001] [010]
КД4 [100] [011] [011]
ВД1 ½[111] [110] [111]
ВД2 [100] [001] [100]
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нормаль к плоскости скольжения дислокации, а 
ось X определяли через векторное произведение 
ортов, задающих оси Y и Z. Значения тензоров 
Mkl и Skl для димеждоузлий в Fe и V, необходимых 
для учета влияния упругих полей на частоты ми-
грации и реориентации, определены ниже.

Стоковую силу дислокаций рассчитывали как

	 k D2 1= ( )t ,	 (19)

где D – коэффициент диффузии димежузлия 
в отсутствие упругого поля, соответствующий 
температуре моделирования, t  – среднее вре-
мя жизни димежузлия от его возникновения до 
гибели на стоке. Поскольку стоковые силы дис-
локаций сильно связаны с величиной ρd, удобней 
обсуждать влияние других величин для безраз-
мерной стоковой эффективности дислокаций:

	 x ρ t= = ( )- -
k L Dd

2 1 2 1 .	 (20)

При определении k2 и x для каждой пары рас-
смотренных значений T и ρd рассчитывали 105 
диффузионных траекторий, что обеспечило уро-
вень случайной погрешности менее 1% при до-
верительной вероятности 99%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Тензоры Mkl и Skl. Анализ МД-траекторий [20] 

показал, что основной вклад в диффузию ди-
межузлий вносит конфигурация, состоящая из 
двух параллельно ориентированных гантельных 
СМА с расщеплением вдоль направления <111>. 
Дипольный тензор Mkl для такой конфигурации 
в Fe определен в [12] МС‑методом, а в V – рас-
считан в настоящей работе по той же методике:

	

Mkl  [эВ] =

36.81 12.70 12.70

12.70 36.81 12.70

12.70 12.70 36.81













  для Fe,

 [эВ] =

35.42 7.86 7.86

7.86 35.42 7.86

7.86 7.86

Mkl

335.42

 для V.















	 (21)

Для определения компонент тензоров Skl  в 
настоящей работе использованы МД-данные о 
диффузии димежузлий в условиях однородных 
деформаций различных типов, ранее получен-
ные в [13] для диапазона величин деформаций 
[‒1%,  1%]. Для повышения точности определе-
ния Skl в настоящей работе проведено дополни-
тельное МД-моделирование диффузии диме-
жузлий в Fe для уровня деформаций ±1.2% по 
той же методике, что в [13].

Для статистически достоверного определения 
величин Pij необходимо, чтобы диффузионные 

траектории содержали достаточно большое коли-
чество смен направления миграции. Частота ре-
ориентаций в Fe на порядок меньше, чем в V при 
температурах выше комнатной [17]. Поэтому для 
определения значений Pij в Fe использована более 
высокая температура (800 К), чем в V (500 К). 

На рис. 1 представлены рассчитанные по 
МД-данным для деформации V1 зависимости 
n e nr r( ) /1 0  для димежузлий в Fe и V, а также их 
подгонка соотношением (11).

Видно, что соотношение (11) хорошо описы-
вает характер зависимостей n e nr r( ) /1 0 . Подгон-
ка МД-данных соотношением (11) с учетом (21) 
дает для TrSkl значения 109.7 ± 0.1 и 104.8 ± 0.1 эВ 
для Fe и V соответственно.

На рис. 2 представлены рассчитанные по 
МД-данным для деформации V2 значения Pij, 
усредненные по всем указанным в (12—14) па-
рам ij, в Fe и V. Штриховыми линиями приво-
дится подгонка данных МД-расчетов с помощью 
соотношений (12–14). По результатам под-
гонки определено, что значения S11 ‒ S33 равны 
‒5.0 ± 0.2 и ‒1.3 ± 0.1 эВ для Fe и V соответствен-
но. Используя найденные значения TrSkl, опре-
делим значения S11 и S33: 34.9 и 39.9 эВ соответ-
ственно в Fe, 35.2 и 36.4 эВ соответственно в V.

На рис. 3 представлены рассчитанные из 
МД-моделирования для деформации V4 и усред-
ненные по всем указанным в (15–18) парам ij, 
значения Pij в Fe и V. Штриховыми линиями 
приводится подгонка данных МД-расчетов с по-
мощью соотношений (15–18). 

По результатам подгонки определено, что зна-
чения S12 составляют 11.8 ± 0.1 и 8.8 ± 0.1 эВ для 

0.6

0.8

1.0

1.2

1.4

1.6 Fe
V

–0.010 –0.005 0.000 0.0100.005

νr (ε
1)ν

0r

ε1

Рис. 1. Зависимости νr(ε1) / νr   
0 для димежузлий в Fe и V. 

Символы – МД данные. Штриховые линии – подгонка 
МД-данных соотношением (11).
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Fe и V соответственно. Хорошее согласие теоре-
тических зависимостей (12–18) с МД-данными на 
рис. 2, рис. 3 подтверждает сделанное в разд. “Ме-
тоды и модели” предположение о том, что тензор 
Skl обладает орторомбической симметрией.

Приведем матричное представление эффек-
тивных дипольных тензоров седловых конфигу-
раций реориентации Skl для димежузлий в Fe и V, 
соответствующих реориентациям из ориентации 
i = 1 в j = 4:

	

S

S

kl

kl

эВ

 34.9 11.8 0

11.8 34.9 0

0 0 39.9

 для Fe

эВ

 

[ ] =














[ ] =

,

334.5 8.8 0

8.8 34.5 0

0 0 35.8

 для V













 .

	 (22)
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V: ĳ = 12, 21, 43, 34
V: ĳ = 13, 31, 24, 42

Fe: ĳ = 14, 41, 23, 32
V: ĳ = 14, 41, 23, 32
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–0.010 –0.005 0.000
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Рис. 2. Зависимости Pij (ε2) для димежузлий в Fe и V: (а) ij = 12, 21, 43, 34, 13, 31, 24, 42; (б) ij = 14, 41, 23, 32. Символы – 
МД-данные. Штриховые линии – подгонка МД-данных соотношениями: (а) (12) и (13); (б) (14).
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Рис. 3. Зависимости Pij (ε4) для димежузлий в Fe и V: (а) ij =12, 13, 42, 43, 21, 24, 13, 14; (б) ij = 14, 41, 23, 32. Символы – 
МД-данные. Штриховые линии – подгонка МД-данных соотношениями: (а) (15) и (16); (б) (17) и (18).
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Аналогичные расчеты Skl при 500 и 600 K в Fe и 
400 К в V показали, что Skl не зависит от темпера-
туры в пределах погрешности в рассмотренных 
температурных интервалах.

Значения Skl (22) близки к значениям Skl, ко-
торые можно определить, усреднив тензор Mkl

i  
(21) для i = 1 и i = 4:

	

S

S

kl

kl

эВ

 36.8 12.7 0

12.7 36.8 0

0 0 36.8

 для Fe

эВ

 

[ ] =














[ ] =

,

335.4 7.9 0

7.9 35.4 0

0 0 35.4

 для V













 .

	 (23)

Полученные оценки значений Skl (23) близко 
согласуются с непосредственным расчетом из 
МД-данных (22). Возможно, такое совпадение 
неслучайно и может быть использовано для 
кластеров большего размера, для которых набор 
статистики по реориентациям МД-методом 
затруднительней, чем для димежузлий. Этот 
вопрос заслуживает отдельного изучения. 

Стоковые эффективности дислокаций для 
димежузлий в Fe и V. Для расчетов стоковых 
сил дислокаций для димежузлий использованы 
значения тензоров Mkl и Skl, приведенные в (21) 
и (22) соответственно. Расчеты проведены для 
каждой пары значений T и ρd для температур 293 K 
и 400–1000 K (с шагом 100 K) и дислокационных 
плотностей, соответствующих L  =  200, 400 и 

600a. Примеры рассчитанных диффузионных 
траекторий димежузлий для КД1 в Fe и ВД2 в 
V приведены на рис. 4, на которых отчетливо 
видны одномерные участки траекторий.

На рис. 5 представлены рассчитанные 
ОКМК-методом температурные зависимости 
стоковых эффективностей дислокаций различ-
ных типов для димежузлий в Fe и V при ρd, соот-
ветствующей L = 200a. ОКМК-данные при всех 
рассмотренных значениях ρd хорошо описыва-
ются аналитической аппроксимацией

	 x xT
A
T

B
T

T( ) = + + 













0

2

1max ,	 (24)

где A и B – подгоночные параметры,  x0
T max  – 

рассчитанные значения ξ0 для рассматриваемых 
дислокаций при максимальной температуре мо-
делирования 1000 К. Такой выбор x0

T max  обе-
спечивает корректную высокотемпературную 
асимптотику (24). Значения A, B и x0

T max  при 
ρd ≈ 1015 м‒2 сведены в табл. 2. 

Для дислокаций КД3, КД4 в Fe аппроксима-
ции (24) хорошо описывают ОКМК-данные для 
всего рассмотренного температурного диапазо-
на. Для остальных дислокаций аппроксимации 
(24) хорошо работают лишь выше некоторой 
температуры (для каждой дислокации эта тем-
пература своя). При определении параметров 
зависимостей (24) не учитывали ОКМК-дан-
ные, полученные для температур ниже обсуж-
даемой. В этой низкотемпературной области 
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Рис. 4. Пример диффузионных траекторий димежузлий в упругом поле дислокаций в Fe и V при Т = 400 К: (а) Fe, 
КД1 (b параллелен оси X); (б) V, ВД2 (b перпендикулярен плоскости XY). Траектории – синие линии. Положение 
дислокаций отмечено красными символами.
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ОКМК-значения ξ лежат ниже кривых, описы-
ваемых зависимостью (24). 

Анализ траекторий димежузлий показал, что 
такое снижение вызвано тем, что димежузлие, 
попав в область вблизи дислокации (r < 5a), про-
водит в ней длительное время, совершая множе-
ство скачков, не приближающих дефект к дисло-
кации. В конце концов дефект все же достигает 
поверхности (r = r0 = 3a) и поглощается дислока-
цией. Этот эффект обусловлен тем, что упругое 
поле дислокации в этой области сильно пони-
жает энергию образования димежузлия в ори-
ентации, направление которой не ведет к дис-
локации, соответственно увеличивая барьер для 
реориентации в другие ориентации, способству-
ющие приближению к дислокации. Будем далее 
такие области называть полевыми ловушками. 

Возникновение полевых ловушек наблюдали 
при всех рассмотренных дислокационных плот-
ностях. Характер захвата РД в ловушки не зави-
сел от дислокационной плотности, поскольку 
в пространственных областях, в которых они 
формируются, влияние упругих полей других 
дислокаций пренебрежимо мало.

В реальных кристаллах при попадании в та-
кие ловушки РД рано или поздно поглотится 
близлежащей дислокацией, так как: 1) его выход 
из ловушки обратно в объем материала исклю-
чен из-за высокой энергии связи с дислокацией, 
2) реакции с вакансиями практически исключе-
ны, так как упругое поле дислокаций простран-
ственно разделяет потоки СМА и вакансий вбли-
зи дислокационного ядра. В связи с этим учет 
влияния ловушек на стоковые эффективности 

Таблица 2. Подгоночные параметры соотношения (24) при ρd ≈ 1015 м-2 (L = 200a) в Fe и V

Тип дислокации
Fe V

x0
T max A, K B, K2 x0

T max A, K B, K2

КД1 1.843 2145 140.5 2.065 1631 0
КД2 1.838 2179 180.4 2.061 1571 0
КД3 1.871 2049 347.7 2.079 1533 124.4
КД4 1.828 2336 495.3 2.075 1836 65.19
ВД1 1.855 231.1 396.4 2.089 7.427 220.7
ВД2 1.858 778.9 0 2.073 795.0 294.7
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Рис. 5. Температурная зависимость стоковых эффективностей дислокаций разных типов для димежузлий при 
ρd ≈ 1015 м‒2 (L = 200а): (а) Fe, (б) V. Символы – ОКМК-данные. Штриховые линии – подгоночные кривые (24) с 
параметрами из табл. 2. Тонкие линии соответствующих цветов – зависимости для 3D-механизма диффузии, по-
лученные в [23]. Разные цвета линий соответствуют разным типам дислокаций (указаны на рисунке). Сплошная 
черная линия – зависимость без учета взаимодействия димежузлий с дислокационным упругим полем.
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нецелесообразен в моделях, основанных на при-
ближении среднего поля (химическая кинети-
ка), и рекомендуется в таких моделях использо-
вать значения, определяемые (24).

На рис. 6 представлены зависимости стоко-
вых эффективностей дислокаций различных ти-
пов для димежузлий в Fe и V от дислокационной 
плотности при температуре 600 K. Для удобства 
представления данных стоковые эффективно-
сти приведены в зависимости от безразмерного 
параметра ρ πρ= r d0 . Зависимости ξ(ρ) хорошо 
описываются соотношением
	 x ρ x ρ ρ( ) ,= ( ) +( )s tth0 1 ,	  (25)
где s и t – подгоночные параметры (табл. 3), а те-
оретическое значение ξ0, th в случае 3D-механизма 
диффузии определяется как [24, 25]

	 x
π ρ

ρ ρ ρ
0

2

1 2 2

2 1

0 75 0 25 4
,

ln . .
th =

-( )
( ) - + -( )-

.	 (26)

Соотношение (26) применимо для димежузлий 
со смешанным 1D/3D-механизмом диффузии, так 
как стоковая сила поглотителей слабо зависит от 
длины одномерных пробегов, когда последние со-
поставимы с радиусом кривизны поглощающей 
поверхности [26]. В [16, 17] показано, что в Fe и V 
для димежузлий имеет место такой случай.

Влияние механизма диффузии на стоко-
вую эффективность. Частота реориентаций РД 

оказывает заметное влияние на стоковую эф-
фективность дислокаций в случае смешанного 
1D/3D-механизма диффузии РД. Если она отно-
сительно высока, то РД довольно скоро приобре-
тает ориентацию, которая позволяет ему быстро 
приблизиться к притягивающей его дислокации 
по прямолинейной траектории, что способству-
ет увеличению стоковой силы дислокации от-
носительно случая 3D-миграции РД. Если ча-
стота реоринтаций мала, то значительную часть 
времени РД может проводить, двигаясь по пря-
молинейным траекториям, не приближающим 
его к дислокации, что ведет к уменьшению сто-
ковой силы дислокации относительно случая 
3D-миграции РД. Таким образом, n0

r  являет-
ся параметром, регулирующим увеличение или 
уменьшение стоковой эффективности дислока-
ции относительно случая 3D-миграции. 
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Рис. 6. Зависимость стоковых эффективностей дислокаций разных типов для димежузлий от дислокационной плотности 
при T = 600 K: (а) Fe, (б) V. Символы – ОКМК-данные. Штриховые линии – подгоночные кривые (25) с параметрами из 
табл. 3. Тонкие линии соответствующих цветов – зависимости из [23] для 3D-механизма диффузии димежузлий. Разные 
цвета линий соответствуют разным типам дислокаций (указаны на рисунке). Сплошная черная линия – зависимость без 
учета взаимодействия димежузлий с дислокационным упругим полем.

Таблица 3. Подгоночные параметры соотношения (25) 
при T = 600 K

Тип
дислокации

Fe V
s t s t

КД1 2.106 34.63 2.174 23.34
КД2 2.136 34.88 2.192 21.35
КД3 1.940 44.82 1.901 33.07
КД4 2.030 52.19 1.971 39.88
ВД1 1.336 7.625 1.139 ‒0.1234
ВД2 1.919 ‒8.228 1.730 14.03



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 126       № 2       2025

	 МОДЕЛИРОВАНИЕ ДИФФУЗИИ РАДИАЦИОННЫХ ДЕФЕКТОВ	 201

Сравнивая влияние частоты реориентаций на 
стоковую эффективность для различных матери-
алов, в которых дефекты мигрируют с разной ско-
ростью, удобнее вместо n0

r  использовать безраз-
мерное отношение n n0 0

r m/ , определяющее длину 
одномерных диффузионных пробегов. Для V в 
зависимости от температуры значение n n0 0

r m/  
для димежузлий от одного (при 1000 К) до двух 
(при 300  К) порядков выше по сравнению с Fe. 
Такое высокое значение n n0 0

r m/  в V приводит к 
тому, что значения x для смешанного 1D/3D-ме-
ханизма заметно (до 20%) выше, чем значения x 
для 3D-механизма диффузии, определенные ра-
нее в [23] (рис. 5б, 6б). Для Fe, где n n0 0

r m/  значи-
тельно меньше, чем в V, такое различие намного 
меньше (рис. 5а, 6а). Прямая проверка показала, 
что дальнейшее уменьшение n n0 0

r m/  продолжа-
ет понижать значения x. Например, уменьшение 
n n0 0

r m/  на два порядка для дислокации КД4 в V 
при T = 400 К приводит к снижению x в 2 раза.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1.	Разработан метод моделирования диф-

фузии радиационных дефектов со смешанным 
1D/3D-механизмом диффузии в неоднородных 
упругих полях на основе объектного кинетиче-
ского метода Монте-Карло.

2.	Значения физических величин, параме-
тризующих этот метод, для димежузлий в Fe и V 
определены из анализа результатов атомистиче-
ских расчетов (МС и МД): дипольные тензоры 
основных и седловых конфигураций для про-
цессов миграции и реориентации, частоты ми-
грации и реориентации в отсутствие внешнего 
упругого поля ( n0

m и n0
r  соответственно).

2.1.	 Дипольные тензоры основных и седло-
вых конфигураций для миграции димежузлия 
близки друг к другу по величине и имеют триго-
нальную симметрию.

2.2.	 Дипольные тензоры седловых конфигу-
раций для реориентации димежузлий имеют ор-
торомбическую симметрию. 

2.3.	 Эти тензоры близки к тензорам, получен-
ным путем усреднения рассчитанных МС-мето-
дом тензоров основных состояний до и после 
реориентации димежузлия.

3.	Разработанный метод (п. 1) использован для 
расчета зависимостей стоковых сил дислокаций 
для димежузлий от температуры (в диапазоне 293–
1000 К) и дислокационной плотности (в интерва-
ле значений 1014–1015 м-2) в ОЦК-металлах Fe и V. 
Рассмотрены прямолинейные полные винтовые и 
краевые дислокации в системах скольжения 〈111〉
{110}, 〈111〉{112}, 〈100〉{100}, 〈100〉{110}. Предложены 
аналитические выражения, аппроксимирующие 
расчетные зависимости стоковых сил дислокаций 
от температуры и дислокационной плотности. 

3.1.	 Длина одномерных пробегов РД значи-
тельно влияет на значения стоковой эффектив-
ности дислокаций для РД. Для V значения x для 
димежузлий со смешанным 1D/3D-механизмом 
диффузии до 20% выше, чем значения x для ди-
межузлий с 3D-механизмом диффузии. Для Fe 
это различие гораздо меньше.

3.2.	 Упругое поле некоторых типов дисло-
каций на расстояниях, меньше 5a, формирует 
полевые ловушки для димежузлий за счет того, 
что сильно понижает их энергию образования 
в ориентации, направление которой не ведет к 
дислокации, соответственно увеличивая барьер 
для реориентации в другие ориентации, спо-
собствующие приближению к дислокации. Учет 
влияния полевых ловушек способствует замет-
ному снижению стоковой эффективности дис-
локаций при температурах ниже 400–700 К (раз-
брос обусловлен разными типами дислокаций).

4.	Результаты исследования таких процессов 
являются основой для дальнейшего построения 
и развития моделей формирования и изменения 
микроструктуры (образование и подвижность 
дислокаций) и свойств (жаропрочность, распу-
хание, ползучесть и др.) металлов при внешних 
воздействиях разной природы (радиационных, 
термических, механических) и интенсивности.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 23-72-01090,  
https://rscf.ru/project/23-72-01090/, ФГБУ "На-
циональный исследовательский центр "Курча-
товский институт", г. Москва.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов.
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MODELLING MIXED 1D/3D DIFFUSION OF RADIATION DEFECTS  
IN ELASTIC FIELDS: CASE STUDY ON BCC METALS Fe AND V

D. N. Demidov1, *  and  A. B. Sivak1

1National Research Center “Kurchatov Institute”, Moscow, 123182 Russia
*e-mail: Demidov_DN@nrcki.ru

A method for modeling the diffusion of radiation defects (RD) with a mixed 1D/3D diffusion mechanism 
(the defect migrates one-dimensionally, occasionally changing the direction of its one-dimensional migra-
tion) in inhomogeneous elastic fields is proposed based on the object kinetic Monte Carlo method. Within 
this method, the influence of the elastic field on the frequencies of direction changes in RD migration 
and on the frequencies of their jumps along one-dimensional directions is taken into account using di-
pole tensors of the corresponding saddle configurations of RD within the framework of anisotropic linear 
elasticity theory. Such dipole tensors are defined based on the analysis of molecular dynamics data on RD 
diffusion in homogeneous elastic fields using the developed kinetic model. Using the proposed method, 
the dependencies dislocations sink strengths for di-interstitials as a function of temperature (in the range 
of 293–1000 K) and dislocation density (in the range of 1014–1015 m‑2) in BCC metals Fe and V have been 
calculated. Straight full screw and edge dislocations in slip systems 〈111〉{110}, 〈111〉{112}, 〈100〉{100}, 〈100〉
{110} are considered. Analytical expressions approximating the calculated dependencies of sink strengths of 
dislocations on temperature and dislocation density are proposed.
Kaywords: iron, vanadium, radiation defects, nodules, dislocations sink strengths, mixed 1D/3D diffusion 
mechanism
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В рамках динамической теории мартенситных превращений обсуждается возможность коопе-
ративного роста граней возникшего кристалла на примере формирования слоя параллельного 
габитусной плоскости. Подобный рост сопоставляется с боковым ростом кристалла, типичным 
для сплавов с эффектом памяти формы, но не характерным для α-мартенсита в сплавах железа 
при простом охлаждении. Однако в условиях внешнего растягивающего напряжения наблюдал-
ся быстрый боковой рост и тонкопластинчатых кристаллов α-мартенсита. Показано, что фор-
мирование слоя, параллельного габитусной плоскости, аналогично формированию исходного 
кристалла. Функции дислокационного центра зарождения (ДЦЗ*) для этого слоя выполняет дис-
локационная петля, обрамляющая габитусную плоскость, с вектором Бюргерса b*, причем b* за-
дается макросдвигом в исходном кристалле. Рассмотрен пример кристалла с габитусом, близким 
к (3 14 9). Приводятся результаты расчета упругого поля петли ДЦЗ* при использовании данных 
об упругих модулях сплава Fe–31.5%Ni при температуре Ms = 239 К. В приближении продольных 
волн для пары относительно длинноволновых составляющих в составе управляющего волнового 
процесса продемонстрировано практическое совпадение габитуса слоя с исходным габитусом. 
Проведена оценка величины b*.

Ключевые слова: мартенситные превращения, динамическая теория, габитусные плоскости, дисло-
кационные центры зарождения, начальное возбужденное состояние, управляющий волновой про-
цесс, боковой рост
DOI: 10.31857/S0015323025020099, EDN: AYVAZY

ВВЕДЕНИЕ
Хорошо известно (см., напр., [1, 2]), что в 

сплавах на основе железа реализуется g–a-мар-
тенситное превращение (МП) путем кооператив-
ной перестройки исходной структуры (аустени-
та, g-фазы) с гранецентрированной кубической 
(ГЦК) решеткой в конечную (мартенсит, a-фазу) 
с объемно-центрированной кубической (ОЦК) 
или тетрагональной (ОЦТ) решеткой.

Превращение имеет ярко выраженные при-
знаки фазового перехода I рода (изменение 
удельного объема δ~1%, температурный ги-
стерезис до сотен градусов). Причем, несмо-
тря на значительное переохлаждение ниже 

температуры равновесия фаз Т0, аустенит мета-
стабильно устойчив при температуре Ms начала 
превращения в ходе охлаждения аустенита. 

Для кристаллов мартенсита характерен набор 
взаимосвязанных макроскопических морфо-
логических признаков (ориентации габитусных 
плоскостей, межфазные ориентационные соот-
ношения, величина и направление макросдви-
га). Уместно отметить, что в железоникелевых 
сплавах при изменении концентрации никеля 
образуется мартенсит нескольких морфотипов, 
причем Ms снижается при росте содержания ни-
келя. При содержании Ni до 29% (здесь и да-
лее содержание Ni указано в ат.%) наблюдается 
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пакетный мартенсит с габитусами, близкими се-
мейству {557}. При 30–31% никеля наблюдается 
линзовидный мартенсит, центральная часть ко-
торого (мидриб) имеет форму пластинки, задаю-
щей габитусные плоскости, близкие {3 10 15}. И, 
наконец, при 32–35%Ni наблюдается тонкопла-
стинчатый мартенсит, который, подобно мидри-
бу линзовидных кристаллов, полностью двой-
никован (реже “монокристалличен”, т. е. вместо 
второй компоненты двойниковой структуры со-
держит дислокации превращения [3]). 

Подчеркнем, что для α-мартенсита в сплавах 
железа последующий рост возникших кристал-
лов не характерен. Приращение мартенситной 
фазы в процессе охлаждения идет за счет вновь 
возникающих кристаллов. В частности, для та-
ких кристаллов не наблюдается спонтанный бо-
ковой рост. 

Напротив, для сплавов на основе никелида 
титана реализуются мартенситные превращения 
с эффектом памяти формы (ЭПФ), для которых 
типичны не только образование новых кристал-
лов в процессе охлаждения, но и боковой рост 
[4]. МП в сплавах с ЭПФ имеют менее ярко вы-
раженные признаки переходов I рода, естествен-
но считать, что такие сплавы обладают мень-
шей устойчивостью исходной фазы, чем γ-фаза. 
По-видимому, данное обстоятельство и является 
основной причиной отсутствия бокового роста 
кристаллов α-мартенсита. В пользу этого свиде-
тельствуют эксперименты [5], в которых наблю-
дался боковой рост тонкопластинчатых кристал-
лов α-мартенсита, но не в процессе охлаждения, 
а при наличии внешних растягивающих напря-
жений. Схематически данный эффект отражен 
на рис. 1, являющемся частью рис. 7 в [5]. 

Важно, что скорость формирования мидри-
бов кристаллов α-мартенсита является сверхзву-
ковой. Это безальтернативно указывает на су-
ществование динамического управляющего 
волнового процесса (УВП), распространение ко-
торого несет пороговую деформацию и обеспе-
чивает кооперативность МП (см., напр., [6, 7]). 

В связи с полнотой описания как морфоло-
гических, так и кинетических особенностей ро-
ста отдельных мартенситных кристаллов, дина-
мический подход сохраняет свою актуальность 
применительно к описанию спонтанных (при 
охлаждении) МП в образцах с относительно 
крупными зернами (как и в монокристаллах). 
Поэтому современные работы в области МП 
концентрируют внимание на протекание МП в 
экстремальных условиях (например, при интен-
сивных внешних деформациях и высоких внеш-
них давлениях (см. [8])) при проявлении ярких 
комбинированных эффектов (как в случае спла-
вов Гейслера [9]) в ультрамелкозернистых образ-
цах. Разумеется, продолжаются исследования 
структурных особенностей практически с ато-
марным разрешением (см., напр., [10]) фазовых 
составов и обсуждение потенциальных возмож-
ностей протекания МП в многокомпонентных 
сплавах (в частности, в так называемых высоко-
энтропийных сплавах [11]). 

В настоящей работе внимание уделяется раз-
витию динамического подхода применительно к 
классическому варианту γ–α-МП в сплавах же-
леза.

Заметим, что в рамках динамической теории 
МП макроскопические морфологические при-
знаки успешно описываются как для α-мартен-
сита, так и для мартенсита в сплавах с ЭПФ [12]. 
Поэтому целью работы является выяснение воз-
можности динамического описания и бокового 
роста кристаллов мартенсита.

СХЕМА ВОЛНОВОГО УПРАВЛЕНИЯ 
РОСТОМ КРИСТАЛЛА МАРТЕНСИТА

Напомним для удобства читателей кратко ос-
новные выводы динамической теории МП. 

1.	Рост кристалла стартует с возникновения 
начального возбужденного состояния (НВС). 
НВС имеет форму вытянутого прямоугольного 
параллелепипеда, ребра которого коллинеар-
ны собственным векторам ξi (i = 1, 2, 3) тензора 
деформации ê упругого поля дислокационного 
цента зарождения (ДЦЗ). Причем вытянутая ось 
параллелепипеда выбирается вдоль оси ξ3, со-
ответствующей близкому к нулю собственному 
значению e3 ≈ 0 тензора ê. Поперечные ориента-
ции НВС вдоль ξ1 и ξ2 соответствуют разным зна-
кам собственных значений e1 > 0, e2 < 0 тензора 
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Рис. 1. Схема бокового роста тонкопластинчатого мартен-
сита в сплаве Fe–31Ni–10Co–3Ti, вызванного напряжением 
растяжения при температуре Ms = 83 К (часть рис. 7 в [5]).
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ê. Областям локализации НВС отвечают экстре-
мальные значения деформаций.

2.	НВС возникает при переохлаждении ниже 
точки Т0 в результате быстрых синхронных сме-
щений атомов к новым положениям равновесия 
в области НВС. Такой кооперативный скачок 
атомов сопровождается возбуждением колеба-
ний, порождающих УВП. УВП наследует ин-
формацию о характере упругого поля ДЦЗ в об-
ласти НВС. УВП нарушает симметрию исходной 
фазы и формирует “канал превращения”. Релак-
сация атомной решетки внутри канала превра-
щения приводит к финальным деформациям и 
наблюдаемой совокупности морфологических 
признаков. 

3.	Описание тонкой структуры двойников 
превращения достигается при включении в со-
став УВП, наряду с относительно длинноволно-
выми парами волн (l-волны), относительно ко-
ротковолновых смещений (s-волны). 

4.	Принципиальное упрощение анализа мор-
фологии кристаллов достигается за счет того, 
что для описания ориентации габитусной пло-
скости (ГП) достаточно знания только l-волн. 
При простейшем варианте нормаль N к ГП зада-
ется кинематической формулой:
	 N n n nW v v2 1 1 2 1 21± = =æ æ, , ,,  	 (1)

	 n n1 1 2 2= =x x, ,	 (2)
где индекс W явно указывает на волновое опи-
сание, n1, n2 – единичные волновые нормали па-
ры l-волн, имеющих скорости v1, v2, а выбор (2) 
соответствует приближению продольных волн, 
удобному при качественных оценках. ГП “заме-
тается” линией пересечения фронтов волн, дви-
жущейся со сверхзвуковой скоростью v, равной 
векторной сумме скоростей v1 и v2:
	  v v v= +1 2.	 (3)

В результате НВС также распространяется со 
скоростью v, заметая пластинообразную область, 
как это схематически изображено на рис. 2. 

5.	Ориентацию габитуса можно выразить так-
же через деформации растяжения и сжатия:
	 ND kx x x2 1 1 2 1± =, ,, 	 (4)
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в (4) индекс D указывает на задание ориентации 
нормали к габитусу как инвариантной плоско-
сти при плоской деформации типа “растяже-
ния–сжатия”.

6.	Поскольку волны несут пороговую де-
формацию, естественно отождествить NW и ND, 

полагая NW = ND =N. Тогда, сравнивая (1) и (2) с 
(4) и (5) и учитывая, что для пороговых дефор-
маций ε1,2<<1, получаем соотношение между от-
ношениями скоростей волн и деформаций: 

	  æ = ≈ -
k e e1 2

1
.	 (6)

7.	Переход материала в области канала пре-
вращения (рис. 3а) в конечное состояние 
(рис. 3б), при условии сохранения ориентации 
ГП и макроскопической сплошности, сопрово-
ждается разворотом решетки и макросдвигом. 
Решетка внутри канала теряет устойчивость 
в точках контакта диагонали (с направлени-
ем d) сечения параллелепипеда по отношению 
к плоской деформации сжатия–растяжения. В 
результате решетка внутри канала испытывает 
стесненный поворот на угол φ, отраженный на 
рис. 3б изменением ориентации d на d′.

ДИНАМИЧЕСКИЙ МЕХАНИЗМ 
ПОСЛОЕВОГО РОСТА ГРАНЕЙ 

КРИСТАЛЛА, ВКЛЮЧАЯ БОКОВОЙ РОСТ
Основная идея, позволяющая распростра-

нить изложенный динамический механизм фор-
мирования кристалла на описание роста граней 
возникшего кристалла, заключается в сопостав-
лении каждой грани кристалла дислокационной 
петли, обрамляющей данную грань. Такие петли 
можно рассматривать как новые ДЦЗ*, полагая, 
что вектор Бюргерса b* коллинеарен направле-
нию макросдвига образовавшегося кристалла. 

Проиллюстрируем сказанное на примере 
формирования слоя с расчетной (в приближе-
нии продольных волн) нормалью:
	 N 0 171867 0 832798 0 526221. . . .[ ] 	 (7)

V2

→

V1

→

ξ1

→

ξ2

→

V
→

Рис. 2. Волновая схема формирования прообраза мартен-
ситной пластины.
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Нормаль (7) в приближении целочисленных ин-
дексов близка к [3 14 9]. Заметим, что ГП (3 14 9) 
тонкопластинчатого кристалла составляет ≈ 1.2° с 
(3 15 10), а ГП (3 15 10) приближенно соответствует 
экспериментальным данным Гренингера–Трояно 
[13]. При расчете N были использованы упругие 
модули (в ГПа) CL= 218, C ′ = 27, C44 = 112, найден-
ные в [14] для сплава Fe–31.5%Ni при темпера-
туре Ms = 239 К. Рассматривался ДЦЗ с векто-
ром Бюргерса b║[01–1] и сегментами Λ1║[11–2],  

Λ2║[111], имеющими длины (в параметрах ре-
шетки а) L1 = 7000, L2 = 10000. Нормали (7) в ци-
линдрической системе координат (выбор начала 
отсчета в центре Λ1) соответствует угол θ ≈ 116° и 
R =1200.

С позиций динамической теории МП в каче-
стве ДЦЗ*, обрамляющего ГП, естественно вы-
брать прямоугольную петлю с сегментами Λ1*║ξ3 
и Λ2*║ v, где ξ3 и v определяются из анализа упру-
гого поля исходного ДЦЗ. Тогда кристаллам с ГП 
(7) можно сопоставить: 

Λ

Λ

1

2

0 949954 0 001357 0 312385

0 260868 0 553574 0 79

∗

∗

[ ]
−

. . – . ,

. . – .

 

 00887[ ],
 

 b∗ [ ]0 214711 0 708892 0 671841. – . . . 

Ряд характеристик упругого поля ДЦЗ* при 
сохранении значений L1,2 в цилиндрической си-
стеме координат (см. рис. 4) в удобном для вос-
приятия масштабе представлен на рис. 5. При 
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Рис. 3. Фрагменты, демонстрирующие: а – сечение пло-
ского канала превращения, образующегося при распро-
странении УВП. Величины относительно малых пороговых 
деформаций не отражены; б – поворот материала на угол φ 
и появления деформации чистого сдвига (ΔS1 = –ΔS2 ) при 
финишных деформациях в случае положительного объем-
ного эффекта.
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Рис. 4. Параметры цилиндрической системы координат 
с привязкой к дислокационной петле: Λ1, Λ2 – направле-
ния сегментов петли, ось Z коллинеарна сегменту Λ1, угол 
θ отсчитывается от плоскости петли.
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Рис. 5. Зависимость от угла θ величины сдвига S, дефор-
маций ε1,2, относительного изменения объема δ, при Z = 0, 
R = 200 a (a – параметр решетки аустенита; начало отсче-
та – центр сегмента Λ1, вертикальные линии разделяют об-
ласти доминирования сдвигов S1 либо S2, все характеристи-
ки относятся к ДЦЗ в форме петли, обрамляющей габитус, 
но символ (*) опущен).



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 126       № 2       2025

	 ДИНАМИЧЕСКИЙ МЕХАНИЗМ БОКОВОГО РОСТА ТОНКОПЛАСТИНЧАТЫХ	 207

этом во избежание перегрузки обозначений 
символ (*) подразумевается, но не используется.

Предпочтение отдается локализации НВС 
в областях углов θ, близких к ± 180°, для кото-
рых, наряду с большими значения S2, наиболь-
шие положительные значения имеет и δ. От-
бираемая ориентация нормали к поверхности 
слоя N*║ [0.151942 0.833740 0.530841] близка [2 
11 7]. Поскольку угол между N* и нормалью (7) 
мал (≈ 1.23°), можно считать согласие с ожи-
даемым результатом вполне удовлетворитель-
ным. Возникающее направление макросдвига 
S* ║ [0.210347 –0.693324 0.689243] близко к b*, 
а ориентация ξ3* ║[0.959100 0.005396 –0.283016] 
близка к Λ1*, так что и приращение следующего 
слоя сохраняет ориентацию, практически совпа-
дающую с ГП.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Согласно динамической теории МП, пред-

ставляется совершенно естественным форми-
рование обрамляющих габитус прямоугольных 
дислокационных петель, играющих роль ДЦЗ*. 
За счет увеличения удельного объема (при γ–α-
МП) область аустенита, прилегающая к воз-
никшему кристаллу мартенсита, испытывает 
деформацию сжатия, что препятствует обра-
зованию НВС*, порождающему боковой рост, 
поскольку область возникновения НВС* долж-
на характеризоваться положительным значе-
нием удельного объема. Поэтому возбуждение 
в области НВС* и связанный с НВС* управ-
ляющий волновой процесс УВП* могут воз-
никнуть, если упругое поле дислокационной 
петли способно привести к результирующему 
положительному изменению удельного объема 
δ в аустените. Учитывая, что вектор Бюргерса 
b* связан с макросдвигом, можно ожидать, что 
величина b* существенно превысит параметр 
решетки. Поскольку, согласно [5], растяжение 
1% достаточно для запуска бокового роста, есте-
ственно полагать, что величина деформации  
ε*≈ b*/2πR будет того же порядка. Тогда при  R = 200 a  
и ε*=10-2 получаем b* = 2πR·ε* = 6.3·200 a ·10-2 = 
=12.6 a = b1   *.

По-видимому, данная оценка выглядит при-
емлемой для случая кристалла, не выходяще-
го на поверхность образца. При этом следует 
иметь в виду, что кристалл находится в сжатом 
состоянии. В результате деформация формы ха-
рактеризуется относительно небольшой вели-
чиной макросдвига tg ψ. Вектор b1   * относится к 
ядру дислокации супердислокационного типа, 
но распределенному в объеме. Такие носители 
кристаллографического сдвига для краткости 

названы кристонами (см., напр., [15]). Выход же 
кристаллов на поверхность образца сопровожда-
ется образованием поверхностного рельефа, яв-
но отражающего наличие макросдвига. Поэтому 
оценку b* можно провести на основе параметров 
такого рельефа. Например, при величине сдвига 
tgψ ~ 0.1 и толщине тонкопластинчатых кристал-
лов d ~ 0.1 мкм ~ 300 а оценка дает b*~ tgψ·d ~ 30  
а = b2   *. Превышение b2   * над b1    * вполне ожидаемо, 
поскольку, как уже отмечалось, b1   * относится 
к случаю, когда состояние возникшего кристалла 
мартенсита и окружающего аустенита является 
упруго-напряженным, а сдвиг заторможенным. 
Достаточно подробно дислокационная модель 
макросдвига представлена в [16].

Образование отдельных слоев мартенси-
та, параллельных габитусной плоскости, может 
вести к формированию стопок параллельных 
кристаллов, разделенных слоями искаженного 
аустенита. Такие стопки, например, хорошо из-
вестны для пакетного мартенсита с габитусами, 
близкими к {557}. Однако процесс простран-
ственного масштабирования [17] начального 
возбужденного состояния в упругом поле ДЦЗ* 
способен обеспечить смыкание возникающих 
слоев, обеспечивая быстрый боковой рост кри-
сталла.

Разумеется, сценарий быстрого бокового ро-
ста кристалла является потенциально возмож-
ным и не исключает другие варианты. Как от-
мечалось в [2], при изотермической выдержке 
тонкопластинчатые кристаллы α-мартенсита, 
инициированные действием сильного магнит-
ного поля, могут утолщаться за счет прораста-
ния тонких двойников превращения.

Боковой рост мартенситного кристалла в спла-
вах с ЭПФ, обладающих меньшими значениями 
финальных деформаций, не требует приложения 
внешних напряжений и может протекать как в 
быстром, так и в термоупругом вариантах. Слу-
чаю предельно тонких (порядка а) слоев боково-
го приращения кристалла соответствуют корот-
коволновые смещения, обладающие сильным 
затуханием. Поэтому рост толщины кристалла, 
визуально воспринимаемый как непрерывный 
процесс, происходит за счет дискретных скач-
ков с относительно продолжительными паузами. 
Такая динамическая картина, по сути, соответ-
ствует давно введенному в феноменологическую 
теорию понятию “дислокация превращения”, 
которое естественно сопоставляется с предельно 
узким фронтом превращения. 

Заметим, что получение точного совпадения 
рассчитанного габитуса слоя с исходным габиту-
сом легко достигается при учете квазипродоль-
ности l-волн. Однако в этом нет необходимости, 
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учитывая, что различия габитусов (3 14 9) и 
(2 11 7) укладываются в погрешность измерения 
ориентаций плоскостей. Таким образом, ис-
пользованное выше приближение продольных 
волн является достаточным для демонстрации 
возможностей динамической теории МП при 
описании бокового роста кристалла мартенсита.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Боковой рост мартенситного кристалла (как и 

любой другой грани) может протекать быстрым 
кооперативным путем, аналогичным динами-
ческому сценарию возникновения исходно-
го кристалла. При этом роль дислокационного 
центра зарождения играет прямоугольная дис-
локационная петля, обрамляющая габитусную 
плоскость, характеризуемая вектором Бюргерса, 
который задается макросдвигом.

Авторы признательны участникам LXVIII 
Международной научной конференции “Акту-
альные проблемы прочности” (Витебск-24) за 
обсуждение части результатов работы.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ

1.	 Курдюмов Г.В., Утевский Л.М., Энтин Р.И. Пре-
вращения в железе и стали. М.: Наука, 1977. 238 с.

2.	 Счастливцев В.М., Калетина Ю.В., Фокина Е.А. 
Мартенситное превращение в магнитном поле. 
Екатеринбург: УрО РАН, 2007. 322 с.

3.	 Кащенко М.П., Кащенко Н.М., Чащина В.Г. Вы-
рожденная структура двойников превращения и 
монокристалличность части тонкопластинчатого 
мартенсита, инициированного сильным магнит-
ным полем // Изв. РАН. Механика твердого тела. 
2020. № 1. С. 9–20.

4.	 Пушин В.Г., Кондратьев В.В., Хачин В.Н. Предпе-
реходные явления и мартенситные превращения. 
Екатеринбург: УрО РАН, 1998. 368 с.

5.	 Shibata A., Murakami T., Morito Sh., Furuhara T., and 
Maki T. The Origin of Midrib in Lenticular Marten-
site // Mater. Trans. 2008. V. 8. № 6. P. 1242–1248.

6.	 Кащенко М.П. Волновая модель роста мартенсита 
при g-a превращении в сплавах на основе железа. 
М. – Ижевск: НИЦ “Регулярная и хаотическая 
динамика”, ИИКТ, 2010. 280 с.

7.	 Кащенко М.П., Чащина В.Г. Динамическая модель 
сверхзвукового роста мартенситных кристал-
лов // УФН. 2011. Т. 181. № 4. С. 345–364.

8.	 Levitas V.I. Recent In Situ Experimental and The-
oretical Advances in Severe Plastic Deformations, 
Strain-Induced Phase Transformations, and Micro-
structure Evolution under High Pressure // Mater. 
Trans. 2023. V. 64. No. 8. P. 1866–1878.
https://doi.org/10.2320/matertrans.MT-MF2022055 

9.	 Pushin V.G., Kuranova N.N., Marchenkova E.B., and 
Pushin A.V. Deformation-Induced Atomic Disorder-
ing and bcc → fcc Transformation in Heusler Alloy 
Ni54Mn21Ga25 Subjected to Megaplastic Deforma-
tion by High Pressure Torsion // Phys. Met. Metal. 
2020. V. 121. No. 4. P. 330–336. 

10.	 Tyc O., Iaparova E., Molnárová O., Heller L., Šittner P. 
Stress induced martensitic transformation in NiTi at 
elevated temperatures: Martensite variant microstruc-
tures, recoverable strains and plastic strains // Acta 
Mater. 2024. V. 279. P. 120287.

11.	 Singh P., Picak S., Sharma A., Chumlyakov Y., Ar-
róyave R., Karaman I., Johnson D.D. Martensitic Trans-
formation in Fe{x}Mn{80-x}Co{10}Cr{10} High-Entropy Al-
loy // Physical Review Letters. 2021. V. 127. P. 115704.
https://doi.org/10.1103/PhysRevLett.127.115704

12.	 Кащенко М.П., Чащина В.Г. Описание морфоло-
гических признаков при В2 – В19 мартенситном 
превращении в рамках концепции управляюще-
го волнового процесса // Физич. мезомеханика. 
2014. Т. 17. № 4. С. 69–76. 

13.	 Greninger A.B., Troiano A.R. The mechanism of 
martensite formation // Metal. Trans. 1949. V. 185. 
P. 590–598.

14.	 Haush G., Warlimont H. Single crystalline elastic con-
stants of ferromagnetic centered cubic Fe–Ni invar al-
loys // Acta Met. 1973. V. 21. P. 400–414. 

15.	 Кащенко М.П., Теплякова Л.А., Джемилев К.Н., 
Чащина В.Г. Условия генерации кристонов и ин-
терпретация кривой σ–ε для монокристаллов 
Ni3Fe // ФММ. 1999. Т. 88. № 3. С. 17–21.

16.	 Kashchenko M.P., Teplyakova L.A., Chashchina V.G. 
Peierls Stress for [ll2h]{hhl) Shear in the FCC lat-
tice // Phys. Met. Metal. 2000. V. 90. № 1. P. 21–26.

17.	 Кащенко М.П., Кащенко Н.М., Чащина В.Г. Дина-
мическая модель пространственного масштаби-
рования начального возбужденного состояния 
при реконструктивных мартенситных превраще-
ниях // ФММ. 2021. Т. 122. № 9. С. 895–901.

https://elibrary.ru/item.asp?id=42340094
https://elibrary.ru/item.asp?id=42340094
https://elibrary.ru/item.asp?id=42340094
https://elibrary.ru/item.asp?id=42340094
https://elibrary.ru/item.asp?id=42340094
https://elibrary.ru/contents.asp?id=42340092
https://elibrary.ru/contents.asp?id=42340092&selid=42340094
http://elibrary.ru/contents.asp?issueid=646054&selid=12954322
https://www.sciencedirect.com/journal/acta-materialia
https://www.sciencedirect.com/journal/acta-materialia
https://www.sciencedirect.com/journal/acta-materialia/vol/279/suppl/C
https://www.researchgate.net/profile/Prashant-Singh-14?_sg%5B0%5D=HMLudQC4IWLlkMeKwkvZYGd1AXtxLOf5TNi2YQdTKMXu2aBsps4YkESRmu_NHbOQ2XlxC8U.30VNg2dy8ZdbA1Rqa3fFkCcEKkRuevMRmnMySmiQbcyUCUFvQA51SlfyEgOaEmf5EbSvR4VsVvy5m3isLKEgkQ&_sg%5B1%5D=fLovOJ-se0VsD9oyR_39_-f8CHdU_EqWXTQeeK6LZ0YBxBO29fdjglQZlmr81D491jMohv0.zNDwq63izKRxfqhlKqM9FeXJgh9TZwqFGubein_2exFOyaZMTFaJpBQJJdAqhxs0o-xGufMS3acoDERcp4fElA&_tp=eyJjb250ZXh0Ijp7ImZpcnN0UGFnZSI6ImhvbWUiLCJwYWdlIjoicHVibGljYXRpb24iLCJwb3NpdGlvbiI6InBhZ2VIZWFkZXIifX0
https://www.researchgate.net/profile/Sezer-Picak?_sg%5B0%5D=HMLudQC4IWLlkMeKwkvZYGd1AXtxLOf5TNi2YQdTKMXu2aBsps4YkESRmu_NHbOQ2XlxC8U.30VNg2dy8ZdbA1Rqa3fFkCcEKkRuevMRmnMySmiQbcyUCUFvQA51SlfyEgOaEmf5EbSvR4VsVvy5m3isLKEgkQ&_sg%5B1%5D=fLovOJ-se0VsD9oyR_39_-f8CHdU_EqWXTQeeK6LZ0YBxBO29fdjglQZlmr81D491jMohv0.zNDwq63izKRxfqhlKqM9FeXJgh9TZwqFGubein_2exFOyaZMTFaJpBQJJdAqhxs0o-xGufMS3acoDERcp4fElA
https://www.researchgate.net/profile/Aayush-Sharma-8?_sg%5B0%5D=HMLudQC4IWLlkMeKwkvZYGd1AXtxLOf5TNi2YQdTKMXu2aBsps4YkESRmu_NHbOQ2XlxC8U.30VNg2dy8ZdbA1Rqa3fFkCcEKkRuevMRmnMySmiQbcyUCUFvQA51SlfyEgOaEmf5EbSvR4VsVvy5m3isLKEgkQ&_sg%5B1%5D=fLovOJ-se0VsD9oyR_39_-f8CHdU_EqWXTQeeK6LZ0YBxBO29fdjglQZlmr81D491jMohv0.zNDwq63izKRxfqhlKqM9FeXJgh9TZwqFGubein_2exFOyaZMTFaJpBQJJdAqhxs0o-xGufMS3acoDERcp4fElA
https://www.researchgate.net/profile/Yury-Chumlyakov?_tp=eyJjb250ZXh0Ijp7ImZpcnN0UGFnZSI6ImhvbWUiLCJwYWdlIjoicHVibGljYXRpb24ifX0
https://www.researchgate.net/profile/Raymundo-Arroyave?_tp=eyJjb250ZXh0Ijp7ImZpcnN0UGFnZSI6ImhvbWUiLCJwYWdlIjoicHVibGljYXRpb24ifX0
https://www.researchgate.net/profile/Raymundo-Arroyave?_tp=eyJjb250ZXh0Ijp7ImZpcnN0UGFnZSI6ImhvbWUiLCJwYWdlIjoicHVibGljYXRpb24ifX0
https://www.researchgate.net/profile/I-Karaman
https://www.researchgate.net/profile/Duane-Johnson-2?_tp=eyJjb250ZXh0Ijp7ImZpcnN0UGFnZSI6ImhvbWUiLCJwYWdlIjoicHVibGljYXRpb24ifX0
https://www.researchgate.net/journal/Physical-Review-Letters-1079-7114?_tp=eyJjb250ZXh0Ijp7ImZpcnN0UGFnZSI6ImhvbWUiLCJwYWdlIjoicHVibGljYXRpb24iLCJwb3NpdGlvbiI6InBhZ2VIZWFkZXIifX0
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.127.115704
https://www.researchgate.net/publication/289905306_Peierls_stress_for_ll2h_HHL_shear_in_the_FCC_lattice
https://www.researchgate.net/publication/289905306_Peierls_stress_for_ll2h_HHL_shear_in_the_FCC_lattice
https://elibrary.ru/contents.asp?id=46427621
https://elibrary.ru/contents.asp?id=46427621&selid=46427623


ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 126       № 2       2025

	 ДИНАМИЧЕСКИЙ МЕХАНИЗМ БОКОВОГО РОСТА ТОНКОПЛАСТИНЧАТЫХ	 209

DYNAMIC MECHANISM OF LATERAL GROWTH OF THIN-LAMELLAR 
MARTENSITE CRYSTALS IN IRON-NICKEL ALLOYS UNDER 

EXTERNAL TENSILE STRESS
N. M. Kashchenko1, 3, *,  M. P. Kashchenko1, 2, and  V. G. Chashchina1, 2

1Ural Federal University named after the First President of Russia B. N. Yeltsin, Ekaterinburg, 620002 Russia
2Ural State Forestry Engineering University, Ekaterinburg, 620100 Russia

3Ufa University of Science and Technology, Ufa, 450076 Russia
*e-mail: nad.kashenko@yandex.ru

Within the framework of the dynamic theory of martensitic transformations, the possibility of cooperative 
growth of the faces of the resulting crystal is discussed using the example of the formation of a layer parallel 
to the habit plane. This growth is comparable to the lateral crystal growth typical of shape memory alloys, 
but not typical of α-martensite in iron alloys upon simple cooling. However, under conditions of external 
tensile stress, rapid lateral growth of thin-lamellar α-martensite crystals was observed. It is shown that the 
formation of a layer parallel to the habit plane is similar to the formation of the original crystal. The func-
tions of the dislocation nucleation center (DNC*) for this layer are performed by a dislocation loop framing 
the habit plane with the Burgers vector b*, and b* is specified by the macroshift in the initial crystal. An 
example of a crystal with a habit close to (3 14 9) is considered. The results of calculation of the elastic field 
of the DNC* loop are presented using data on the elastic moduli of the Fe–31.5%Ni alloy at a temperature 
Ms = 239 K. In the approximation of longitudinal waves for a pair of relatively long-wave components in 
the control wave process, the practical coincidence of the layer habit with the initial habit is demonstrated. 
The value of b* has been estimated.

Keywords: martensitic transformations, dynamic theory, habit planes, dislocation nucleation centers, initial 
excited state, controlling wave process, lateral growth
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Сообщается о влиянии учета спин-орбитального взаимодействия на атомную и электронную 
структуру 0D (кластеры), 1D (золотые нанотрубки) и 2D (монослой) золота. Актуальность работы 
заключается в том, что с одной стороны, золотые наноструктуры находят широкое применение, 
в частности в сенсорике и медицине, с другой стороны, из-за ограниченности вычислительных 
ресурсов при теоретическом изучении таких объектов исследователи могут пренебрегать некото-
рыми эффектами и важно понимать, какие ошибки могут быть связаны с таким пренебрежением. 
Исследование проведено на большом наборе объектов: шесть изомеров кластера Au25, золотые 
нанотрубки девяти разных радиусов и плоском монослое золота, что позволило комплексно 
оценить влияние спин-орбитального взаимодействия. Было показано, что энергии когезии всех 
золотых нанотрубок, кроме самой тонкой из рассмотренных, лежат в диапазоне от энергии коге-
зии золотых нанокластеров до энергии когезии монослоя золота. Учет спин-орбитального взаи-
модействия приводит к уменьшению межатомных расстояний Au–Au и изменению электронной 
структуры нанообъектов золота. При этом для нанокластеров возможно существенное изменение 
положения энергетических уровней, отражающее изменение структуры кластера. Для нанотру-
бок и голдена вблизи уровня Ферми происходит лишь расщепление энергетических уровней. 
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ВВЕДЕНИЕ
Интерес исследователей к наноматериалам 

на основе золота связан с широким спектром 
возможностей их практического использова-
ния, особое место среди которых занимают сен-
сорика и медицинские приложения [1, 2]. Золото 
на наномасштабе может быть структурировано 
по-разному: нанокластеры, нанопроволоки [3], 
плоское монослойное золото (голден) [4].

Кластеры золота находят применение в уси-
лении поверхностью спектров комбинационно-
го рассеяния [5], что позволяет рассматривать их 
как сенсоры [6]. Помимо нестабилизированных 
кластеров золота большое внимание в последнее 
время привлекают их стабилизированные ана-
логи, активно используемые, например, в реак-
циях выделения водорода [7] и реакциях восста-
новления кислорода [8]. Дело в том, что атомная 
структура кластеров золота и их электронная 
структура [9] оказываются существенным 

образом зависящими от химического окружения 
(наличия стабилизирующих фрагментов), и нет 
никаких оснований полагать, что свойства кла-
стеров остаются неизменными при стабилиза-
ции. Изменяются свойства кластеров и при вза-
имодействии друг с другом: отклик отдельных 
кластеров на внешние воздействия может быть 
усилен вследствие формирования сверхструктур 
[10].

Золотые нанопроволоки находят примене-
ние в носимой биоэлектронике и в качестве 
токопроводящих каналов [11]: нанопроволоки 
позволяют сформировать более качественный 
контакт металл–полимер по сравнению с золо-
той фольгой за счет большей площади контакта 
[12]. Ориентированные вертикально подложке 
массивы золотых нанопроволок используются 
для высокочувствительного детектирования па-
тогенов с использованием метода поверхност-
но-усиленной спектроскопии комбинационно-
го рассеяния [13]. В работе [14] сообщается об 
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изготовлении переключателей и тензодатчиков 
на основе золотых нанопроводов. Золотые на-
ноструктуры активно используются совмест-
но с углеродными материалами. Графитовые 
электроды, модифицированные дендритными 
золотыми наноструктурами, могут использо-
ваться как сенсор глюкозы [15]. Углеродные на-
нотрубки, функционализированные золотыми 
нанонитями, применяются для детектирования 
бисфенола А [16]. Функционализированные 
многостенные углеродные нанотрубки, декори-
рованные наночастицами золота, могут высту-
пать в роли сильнодействующих антибактери-
альных материалов [17].

Золото, как и ряд других элементов [18, 19], 
может существовать в форме нанотрубок [20, 
21], являющихся частным случаем нанопрово-
лок. Недавно было экспериментально получено 
двумерное золото [4], возможность получения 
которого долгое время была под вопросом. Из-
за относительно слабых связей между атомами 
золота в нанотрубках и голдене они не рассма-
триваются в качестве упрочняющей фазы в ком-
позитах, как это имеет место в случае углеродных 
нанотрубок [22, 23]. Таким образом, на сегод-
няшний день достоверно можно говорить о су-
ществовании золота в нуль-, одно- и двумерном 
состоянии. При компьютерном моделировании 
свойств таких объектов широко используются 
квантово-химические программы, реализую-
щие теорию функционала плотности.

В рамках теории функционала электронной 
плотности были изучены колебательные спек-
тры [24], электронная структура [25–27], элек-
трическая проводимость [25, 28] одностенных 
золотых нанотрубок (ОЗНТ) и адсорбция атомов 
ОЗНТ [27] и молекул голденом [30]. Исследова-
на зависимость электронной структуры ОЗНТ 
от механических деформаций [28, 31]. В работе 
[32] показано, что кластеры золота из 24 атомов 
и более в ряде случаев обладают полой каркас-
ной структурой, похожей на нанотрубки. 

Для “тяжелых” элементов, к которым отно-
сится золото, в DFT расчетах следует учитывать 
релятивистские поправки и спин-орбитальное 
взаимодействие. Учет спин-орбитального вза-
имодействия в изомерах кластера Au13 увеличи-
вает разницу энергий между плоскими и “объ-
емными” изомерами и приводит к сокращению 
длин связей [33].

В работе [34] при обсуждении зонной струк-
туры голдена говорится о сильном спин-ор-
битальном взаимодействии, но оно не проил-
люстрировано. В работе [27] упоминается о 
возможности учета спин-орбитального взаи-
модействия, но указаний на его использование 

для расчета зонной структуры голдена нет. Меж-
ду тем зонные спектры голдена, приведенные в 
работах [34] и [27], заметно отличаются. К со-
жалению, в упомянутых работах использованы 
разные инструменты моделирования и невоз-
можно отнести наблюдаемые отличия к влия-
нию спин-орбитального взаимодействия.

Ранее нами проведены исследования золо-
тых нанотрубок как в рамках теории функцио-
нала плотности [35, 36], так и путем аналитиче-
ского решения уравнений модели Хаббарда [37]. 
Цель настоящей работы состоит в определении 
влияния спин-орбитального взаимодействия 
на электронную структуру золота пониженной 
размерности: кластеров, нанотрубок и плоского 
монослоя золота.

МОДЕЛИ И МЕТОД
Объектами моделирования выступали кла-

стеры из 25 атомов золота Au25,m, где m = 1–6, 
золотые нанотрубки с зеркальной симметри-
ей (n, 0), где n = 3–10, двумерное золото – гол-
ден. На рис. 1 показаны их атомные структуры. 
В качестве стартовой конфигурации кластеров 
рассматривали пять структур кластера Au25 из 
работы [30] (m = 1–5) и золотая основа стабили-
зированного кластера [7] (m = 6).

Моделирование выполнено методом функци-
онала электронной плотности, реализованным 
в программе VASP [38], использующей базис 
плоских волн. Энергию отсечки базиса плоских 
волн выбирали равной 600 эВ. Использовали 
PAW псевдопотенциал и обменно-корреляцион-
ный функционал PBE. 

Программа VASP предполагает наличие пе-
риодических граничных условий. Для случая 
кластеров размер простой кубической расчет-
ной ячейки составлял 2.5×2.5×2.5 нм. Расчетную 
ячейку для моделирования нанотрубок выби-
рали прямоугольной с параметром трансляции 
2.5 нм в направлениях, перпендикулярных оси 
нанотрубки.

Расчетная ячейка для голдена была гекса-
гональной с параметром трансляции 2.5 нм в 
направлении, перпендикулярном плоскости 
голдена. Не указанные выше параметры транс-
ляции определяли для каждой модели независи-
мо из условия минимума полной энергии. 

При разбиении обратного пространства по 
схеме Монкхорста–Пака для указанных выше 
направлений с параметром трансляции 2.5 нм 
брали по одной k-точке. В направлении оси на-
нотрубок брали 61 k-точку. Для голдена сетку в 
обратном пространстве задавали разбиением 
51×51×1 точек.
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Стартовые атомные структуры золотых на-
нотрубок и голдена, иллюстрации всех моделей 
получены с помощью программы GUI4dft [39]. 
Для построения зонной структуры использова-
на программа sumo [40].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ 
Поскольку рассматриваемые в данной рабо-

те кластеры из атомов золота состоят из одина-
кового количества атомов, оценивать их отно-
сительную энергетическую привлекательность 
можно по полной энергии. Рассчитанные отно-
сительные полные энергии изомеров Au25 приве-
дены на рис. 2. Из рисунка видно, что несмотря 
на существенное отличие использованного нами 
подхода к моделированию, относительные энер-
гии изомеров Au25,1, Au25,2 и Au25,4 согласуются ко-
личественно. Для изомеров Au25,3 и Au25,5 отличие 
составляет 40%. Это можно объяснить тем, что 
энергия изомеров Au25,1, Au25,2, Au25,4 понижает-
ся приблизительно на одинаковую величину при 
оптимизации структуры без ограничений по сим-
метрии, а для изомеров Au25,3 и Au25,5 заметных 
изменений энергии в ходе оптимизации струк-
туры не наблюдается. Относительные энергии 

изомеров Au25,m для m = 1–5 в разы меньше соот-
ветствующей величины, рассчитанной для кла-
стера Au25,6. Это означает, что структура, получен-
ная оптимизацией “ядра” стабилизированного 

n = 3

m = 1 m = 2 m = 3 m = 4 m = 5 m = 6

n = 4 n = 5 n = 6 n = 7 n = 8 n = 9 n = 10

(а)

(б)

(в)

Рис. 1. Модели (а) кластеров Au25,m, где m = 1–6, (б) ОЗНТ с индексами хиральности (n, 0), n = 3–10 и (в) голдена.

1
2.76

2.77

2.78

2.79

2.80

2.81

2.82

2.83

2.84
lAu–Au

lAu–Au,soc

1.0

1.5

2.0

2.5

0.0

0.5

2 3 4 5 6

С
ре

дн
ее

 р
ас

ст
оя

ни
е 

A
u–

A
u,

 Å

∆E
, э

В

∆E
∆Esoc

∆Eref

Изомер Au25

Рис. 2. Средние межатомные расстояния lAu–Au и относитель-
ные энергии ΔE изомеров Au25. Индекс “soc” относится к 
результатам, полученным при учете спин-орбитального вза-
имодействия. ΔEref – относительные энергии соответствую-
щих стартовых конфигураций кластеров согласно [32].
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лигандами кластера золота, действительно энер-
гетически невыгодна. Она является метастабиль-
ной, поскольку в процессе оптимизации не про-
исходит перехода в какой-либо другой изомер. 

Средние межатомные расстояния (среди не 
превышающих 3 Å) для большинства изомеров 
Au25 уменьшаются при учете спин-орбитального 
взаимодействия, но не более чем на 0.6 % (рис. 2). 
Менее чем на 0.4 % изменяется равновесный пе-
риод трансляции нанотрубок и голдена. Подоб-
ное поведение межатомных расстояний наблю-
дается и в изомерах Au13 [33]. Отметим, однако, 
что увеличение среднего межатомного рассто-
яния для изомера Au25,6 означает не удлинение 
связей, а увеличение их количества за счет по-
падания в анализируемый диапазон расстояний 
большего числа пар атомов. При этом для трех из 
шести изомеров (m = 3, 5, 6) спин-орбитальное 
взаимодействие привело к уменьшению разноо-
бразия длин связей, что можно отнести к повы-
шению степени симметричности структуры.

Для оценки энергетической стабильности ка-
ждой модели рассчитывали энергию когезии Ecoh 
и образования Eform: 

E
nE E

ncoh
at model=

-
,

E
E n

nform
model=

- m
,

где Emodel – энергия расчетной ячейки, n – коли-
чество атомов в расчетной ячейке, Eat – энергия 
одного изолированного атома золота, µ – хи-
мический потенциал, принимаемый равным 
энергии одного атома в ГЦК-кристалле золота. 
Рассчитанные энергии когезии и образования с 
учетом спин-орбитального взаимодействия при-
ведены в табл. 1. На рис. 3 приведено сравнение 
энергий образования полученных с учетом и без 
учета спин-орбитального взаимодействия.

Из табл. 1 видно, что все полученные энергии 
когезии меньше энергии когезии ГЦК-золота 
3.20 эВ [32]. Среди исследованных нами золотых 
наночастиц максимальной энергией когезии об-
ладает голден, который можно представить зо-
лотой нанотрубкой бесконечно большого ради-
уса. Несмотря на то что в работе рассмотрены 
нанотрубки относительно небольшого радиуса 
(до 4.4 Å), энергия когезии самой толстой нано-
трубки меньше энергии когезии голдена всего на 
3%. Энергии когезии изомеров Au25 сопостави-
мы с энергией когезии самых тонких из рассмо-
тренных нами нанотрубок. 

При учете спин-орбитального взаимодей-
ствия энергия когезии для всех рассмотрен-
ных в данной работе золотых наночастиц воз-
растает приблизительно на 0.1 эВ. Для золотых 

нанотрубок это показано на рис. 3. Аналогичные 
рассуждения можно было привести на основа-
нии анализа энергии образования рассмотрен-
ных нами золотых нанообъектов.

В работе [33] сообщается о том, что спин-ор-
битальное взаимодействие существенно влияет 
на величину щели HOMO-LUMO изомеров кла-
стера Au13. Как видно из рис. 4, ширина щели HO-
MO-LUMO изменяется при учете спин-орбиталь-
ного взаимодействия и в изомерах Au25, но оно 
происходит не столько из-за расщепления уров-
ней, сколько из-за изменения положений уровней 
в ходе дополнительной оптимизации структуры.
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Рис. 3. Энергии когезии и образования золотых нанотру-
бок как функция их радиуса.

Таблица 1. Энергии когезии Ecoh и образования Eform  
золотых нанообъектов

Объект Ecoh, эВ Eform, эВ

Au25,1 2.47 0.70
Au25,2 2.46 0.71
Au25,3 2.45 0.71
Au25,4 2.46 0.71
Au25,5 2.45 0.72
Au25,6 2.37 0.80

ОЗНТ (3, 0) 2.38 0.79
ОЗНТ (4, 0) 2.50 0.66
ОЗНТ (5, 0) 2.63 0.53
ОЗНТ (6, 0) 2.72 0.45
ОЗНТ (7, 0) 2.72 0.45
ОЗНТ (8, 0) 2.78 0.38
ОЗНТ (9, 0) 2.80 0.37
ОЗНТ (10, 0) 2.80 0.36

Голден 2.89 0.28
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Золотые нанотрубки обладают металли-
ческим типом электрической проводимости 
[28, 35, 36]. Вклад в плотность состояний на 
уровне Ферми вносят 5d- и 6s-электроны. Боль-
шая часть 5d-состояний лежит ниже уровня 
Ферми, поэтому несмотря на то что на 5d-уровне 
10 электронов, а на 6s всего один, вклад 5d-элек-
тронов лишь для нескольких исследованных на-
нотрубок (ОЗНТ (3, 0) и ОЗНТ (5, 0)) в разы пре-
вышал вклад от 6s-электронов. Для большинства 
ОЗНТ вклад 6s-электронов в плотность состоя-
ний на уровне Ферми является преобладающим. 
Для нанотрубок из платины спин-орбитальное 
взаимодействие приводит к расщеплению дис-
персионных кривых до 0.5 эВ [41]. Аналогичный 
эффект мы наблюдаем для золотых нанотрубок 
(рис. 5), но величина расщепления меньше. Для 
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Рис. 5. Зонная структура золотых нанотрубок (n, 0), где n = 3–10. Красные линии – с учетом спин-орбитального взаимо-
действия, синие – без учета.
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голдена о расщеплении 0.5 эВ можно говорить 
лишь для состояний, отстоящих от уровня Фер-
ми более чем на 1 эВ (рис. 6), а наибольшее влия-
ние оказывается на состояния в валентной зоне.

ВЫВОДЫ
В работе показан диапазон возможных изме-

нений структурных и электронных свойств зо-
лотых кластеров, нанотрубок и двумерного мо-
нослоя золота в зависимости от учета/неучета 
спин-орбитального взаимодействия при моде-
лировании в приближении обобщенных гради-
ентов теории функционала электронной плот-
ности.

Показано, что учет спин-орбитального вза-
имодействия может привести к заметным изме-
нениям в электронной структуре нанокласте-
ров вблизи уровня HOMO, в то время как для 
нанотрубок и плоского монослоя золота такое 
влияние вблизи уровня Ферми заметно слабее. 
Это обстоятельство объясняется тем, что поми-
мо сокращения средних межатомных расстоя-
ний Au–Au во всех золотых нанообъектах из-за 
спин-орбитального взаимодействия, в кластерах 
возможно и изменение “степени симметрично-
сти” системы.

Минимальной энергией когезии обладают 
золотые нанокластеры. Это означает, что одно-
мерные и двумерные золотые наноструктуры бо-
лее стабильны: требуется большая энергия для 
того, чтобы разделить их на невзаимодействую-
щие атомы. Наряду с ожидаемым результатом о 
том, что энергии образования всех рассмотрен-
ных наночастиц положительны по сравнению с 
ГЦК-золотом, было показано, что энергии об-
разования уменьшаются с увеличением радиуса 

золотых нанотрубок, предельным случаем кото-
рых выступает плоский монослой золота.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов.
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SPIN-ORBIT COUPLING IN GOLD NANOSTRUCTURES
E. R. Sozykina1, *  and  S. A. Sozykin1

1South Ural State University, Chelyabinsk, 454080 Russia
*e-mail: sozykinaer@susu.ru

The effect of spin-orbit interaction accounting on the atomic and electronic structure of 0D (clusters), 1D 
(gold nanotubes), and 2D (monolayer) gold is reported. The relevance of the work lies in the fact that, on 
the one hand, gold nanostructures are widely used, in particular, in sensorics and medicine, on the other 
hand, due to limited computing resources, researchers may neglect some effects in the theoretical study of 
such objects, and it is important to understand what errors may be associated with such neglect. The study 
was conducted on a large set of objects: six isomers of the Au25 cluster, gold nanotubes of nine different ra-
dii, and a flat monolayer of gold, which made it possible to comprehensively evaluate the effect of spin-orbit 
interaction. It has been shown that the cohesive energies of all but the thinnest of the gold nanotubes range 
from the cohesive energy of gold nanoclusters to the cohesive energy of a gold monolayer. Accounting for 
the spin-orbit interaction leads to a decrease in the Au–Au interatomic distances and a change in the elec-
tronic structure of gold nanoobjects. At the same time, a significant change in the position of energy levels 
is possible for nanoclusters, reflecting a change in the cluster structure. For nanotubes and golden, only the 
splitting of energy levels occurs near the Fermi level.

Keywords: golden, golden nanotube, Au25 cluster, DFT, band structure, spin-orbit interaction
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ТЕРМИЧЕСКАЯ СТАБИЛЬНОСТЬ ЭЛЕКТРОПРОВОДНОСТИ  
И МЕХАНИЧЕСКИХ СВОЙСТВ ТОНКИХ ПРОВОДОВ  

ИЗ АЛЮМИНИЕВЫХ СПЛАВОВ Al–0.25%Zr–(Si, Er, Hf, Nb)
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Исследована термическая стабильность тонких проводов (проволок) из алюминиевых сплавов 
Al-0.25%Zr, дополнительно легированных Si, Er, Hf, Nb. Литые заготовки получали методом ин-
дукционного литья в вакууме; проволоку диаметром 0.3 мм получили путем волочения с пред-
варительной деформационной обработкой заготовок. Изучено влияние температуры отжига на 
механические свойства и удельное электросопротивление (УЭС) алюминиевых проводов. Иссле-
дована микроструктура проводов в рекристаллизованном состоянии. Показано, что при увели-
чении температуры отжига происходит монотонное уменьшение предела прочности, микротвер-
дости и УЭС. Установлено, что пластичность проволоки немонотонно (с максимумом) зависит 
от температуры отжига. Определены оптимальные режимы отжига, обеспечивающие наилучшее 
сочетание предела прочности, микротвердости и УЭС алюминиевой проволоки.

Ключевые слова: алюминий, провод, прочность, электросопротивление
DOI: 10.31857/S0015323025020116, EDN: AYHNSM

ВВЕДЕНИЕ
Высокопрочные алюминиевые сплавы с по-

вышенной удельной электропроводностью 
рассматриваются в качестве замены медных 
сплавов [1-3], широко применяемых для изго-
товления проводов в авиации и автомобилестро-
ении. Тонкий алюминиевый провод диаметром 
до 0.5 мм с высокой прочностью и электропро-
водностью может применяться также в электро-
энергетике. Традиционный подход к разработке 
проводниковых алюминиевых сплавов состоит в 
их легировании элементами, которые слабо вли-
яют на удельную электропроводность, но увели-
чивают прочность. 

В настоящее время наиболее распростране-
ны эвтектические алюминиевые сплавы, содер-
жащие большую суммарную концентрацию та-
ких редкоземельных элементов (РЗЭ), как La, 
Ce, Sm и др. [4-9]. Вторым примером являются 
сплавы системы Al-Mg-Si [10-19], обладающие 

хорошей пластичностью, что позволяет изготав-
ливать из них тонкие провода, но их прочность 
часто недостаточна. Деформационная обработ-
ка алюминиевых сплавов позволяет повысить их 
прочность, но отрицательно влияет на их пла-
стичность и термическую стабильность. Важно 
отметить, что к современным проводниковым 
алюминиевым сплавам предъявляются повы-
шенные требования по длительной термической 
стабильности (см., напр., ГОСТ Р МЭК 62004-
2014 – не менее 130 МПа). Современные прово-
дниковые эвтектические алюминиевые сплавы 
и сплавы Al-Mg-Si обладают хорошей термиче-
ской стабильностью при малых временах отжи-
га, но при длительных испытаниях часто их ха-
рактеристики резко снижаются.

Активно разрабатываются проводниковые 
сплавы системы Al-Zr [20, 21]. В данных спла-
вах при повышенной температуре (более 350°С) 
и длительной выдержке (50-100 ч) образуются 

mailto:yashadrina@nifti.unn.ru
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упрочняющие частицы Al3Zr со структурой L12. 
Отметим, что для современных проводниковых 
сплавов необходимо обеспечение сверхдлитель-
ной стабильности структуры при температуре 
180-220°С, близкой к температуре начала рекри-
сталлизации чистого алюминия. В сплавах си-
стемы Al-Zr частицы выделяются при более вы-
соких температурах или существенно больших 
временах отжига [22, 23]. Это приводит к необ-
ходимости проводить дополнительный отжиг 
заготовок алюминиевых сплавов перед волоче-
нием или раскаткой, что отрицательно влияет на 
технологическую пластичность заготовки. 

Вторая проблема сплавов Al-Zr - это пре-
рывистый распад твердого раствора, который 
приводит к выделению крупных частиц иголь-
чатой (веретенообразной) формы [24-26]. Те-
ория прерывистого распада твердого раствора 
в настоящее время достаточно подробно раз-
работана, и мы не будем здесь останавливать-
ся на этом вопросе. Важно лишь отметить, что 
выделение таких частиц приводит к снижению 
технологической пластичности алюминиевого 
сплава и к увеличению числа обрывов провода 
при его холодном волочении. Для решения дан-
ной проблемы сплавы системы Al-Zr легируют 
элементами (Er, Hf, Y и др.), обеспечивающими 
снижение температуры начала распада твердого 
раствора Zr в Al [27-31]. Перспективным являет-
ся сочетание комплексного легирования с мно-
гостадийной термической обработкой, которая 
также позволяет снизить интенсивность преры-
вистого распада твердого раствора [24].

Цель работы - изготовление и исследование 
термической стабильности тонких проводов, 
изготовленных из мелкозернистых сплавов Al-
0.25%Zr, дополнительно легированных Si, Er, 
Hf, Nb. Результаты исследований термической 
стабильности микроструктуры, механических 
свойств и удельного электросопротивления 
(УЭС) заготовок из этих мелкозернистых алю-
миниевых сплавов ранее были описаны в рабо-
те [32].

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ
Объектами исследования служили провода из 

микролегированных алюминиевых сплавов ди-
аметром 0.3 мм. Химический состав алюминие-
вых сплавов описан в табл. 1. 

Крупнозернистые заготовки сплавов раз-
мером 20×20×160 мм были получены методом 
индукционного литья из высокочистого алю-
миния А99(997) с помощью литьевой машины 
INDUTHERM VTC-200. Режимы изготовления 
заготовок указаны в табл. 2. Для изготовления 
сплавов использовали лигатуры Al-3%Zr, Al-
3%Hf, Al-3%Si, Al-3%Er, Al-2%Nb, полученные 
методом индукционного литья с последующей 
прокаткой в фольгу толщиной 0.2 мм. Далее за-
готовки подвергали равноканальному углово-
му прессованию (РКУП) и ротационной ковке 
(РК). РКУП осуществляли на гидравлическом 
прессе Ficep HF400L, в оснастке квадратно-
го сечения. С помощью ротационно-ковочной 
машины HMP P5-4-21H изготовлены цилин-
дрические заготовки диаметром 6 мм и длиной 
1.3-1.5 м. После РК заготовки не подвергали от-
жигу. Изготовление тонкого провода диаметром 
0.3 мм осуществляли методом волочения при 
комнатной температуре, с помощью стана для 
волочения RODENT CGDE-1200 15.420. Для во-
лочения использовали твердосплавные филье-
ры. Режимы деформационной обработки заго-
товок перед волочением указаны в табл. 2. 

Исследования микротвердости Hv проводили 
в центре поперечного сечения провода с исполь-
зованием твердомера Qness A60+ при нагрузке 
20 г. Средняя погрешность измерения Hv состав-
ляла 3.5% от измеренного значения. Для про-
ведения измерения образцы проводов запрес-
совывали в бакелит с помощью станка Buehler 
Simplimet 1000 и подвергали механической по-
лировке с помощью станка Buehler AutoMet 250; 
на финальном этапе проводили полировку на 
коллоидной суспензии SiO2 (50 нм). Температура 
и время запрессовки составляли 160°С и 15 мин 
соответственно.

Таблица 1. Химический состав сплавов исследуемых сплавов

Сплав
Химический состав, мас. % (ат. %)

Al Zr Si Er Hf Nb
1

Ост. 0.25 (0.074)

0.15 (0.097) 0.25 (0.041) 0.20 (0.030) —
2 0.15 (0.096) 0.25 (0.040) — —
3 0.15 (0.096) — — —
4 — — 0.15 (0.023) —
5 — — 0.25 (0.038) —
6 — — — 0.15 (0.044)
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Исследование микроструктуры проводили на 
растровом электронном микроскопе (РЭМ) Jeol 
JSM-6490 с энергодисперсионным микроана-
лизом Oxford Instruments INCA 350 и просвечи-
вающем электронном микроскопе (ПЭМ) Jeol 
JEM-2100F с энергодисперсионным рентгенов-
ским спектрометром Jeol JED-2300. 

Для испытаний на растяжение использована 
разрывная машина Lloyd Instruments LR5K Plus. 
Испытания образцов длиной 0.6 м проводили при 
комнатной температура, при скорости деформа-
ции 10 мм/мин (0.001 с-1). В процессе испытаний 
фиксировали диаграмму “напряжение σ – дефор-
мация ε”, по которой определяли предел прочно-
сти σВ и относительное удлинение до разрушения 
d. Фрактографическое исследовании изломов об-
разцов проводили на РЭМ Jeol JSM-6490.

Термическую обработку образцов проводили 
в воздушной печи ЭКПС-10. Точность поддер-
жания температуры составляла 5°С.

Для измерения УЭС провода использовали 
цифровой L-C-R измеритель E7-8. Для каждого 
образца длиной 0.6 м исследовали площадь по-
перечного сечения в 10 точках с точностью из-
мерения диаметра образца 10 мкм. Погрешность 
измерения УЭС составляла 0.05 мкОм×см.

Далее провода, изготовленные из сплавов 
№ 1-6 (см. табл. 1), для краткости будем обозна-
чать как провода № 1-6.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
Провода в исходном состоянии имеют сильно 

деформированную структуру; средний размер 
фрагментов составляет ~0.2-0.5 мкм. Химиче-
ский состав проводов не оказывает заметного 
влияния на параметры микроструктуры сплавов 
в исходном (неотожженном) состоянии.

В табл. 3 приведены результаты исследований 
свойств проводов в исходном состоянии. 

Таблица 2. Режимы изготовления проводов

Сплав
Режимы изготовления 1 2 3 4 5 6

Этап 1: Индукционное литье
Изложница, мм 22×22×160, медь

Керамический тигель, см3 150
Продувка аргоном перед плавкой, циклы 3

Продувка аргоном во время нагрева, циклы 3
Перемешивание расплава Индукционное

Мощность нагрева, кВт 4.5
Температура выдерживания расплава, °С 800
Время до расплавления компонентов, с 505 455 475 485 500 492
Время выдержки перед разливкой, мин 20

Температура разливки, °С 780
Время охлаждения, с

в т. ч. время вибрации, с
50-250

50
Этап 2: РКУП

Температура, °С 250
Число циклов 4

Скорость, мм/с 0.1
Угол пересечения каналов, ° 90

Этап 3: Ротационная ковка
Температура, °С 20°С

Схема деформации, мм ∅ 20 → 6
Суммарная степень накопленной деформации, % 70

Этап 4: Волочение
Температура, °С 20°С

Схема деформации, мм ∅ 6 → 0.3
Суммарная степень накопленной деформации, % 95
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Минимальная микротвердость (395 МПа) в 
исходном состоянии наблюдается для прово-
да, изготовленного из сплава Al-0.25Zr-0.15Nb 
(сплав № 6). Значения микротвердости для про-
водов № 1-5 лежат в интервале от 495 МПа (сплав 
№ 4) до 565 МПа (сплав № 1). Это превышает 
значения микротвердости для данных сплавов в 
литом состоянии на 150 (сплав № 6) и 250 МПа 
(сплавы № 1-5) [32], но близко к твердости ис-
ходных мелкозернистых заготовок (табл. 3).

Испытания на растяжение показали, что в 
исходном состоянии провода № 1, № 2 и № 3 
обладают наибольшими значениями предела 
прочности. Кривые растяжения s(e) имеют ти-
пичный вид для сильно упрочненных металлов; 
стадия равномерного пластического течения ма-
ла (рис. 1).

Относительное удлинение до разрушения 
δ составляет ~1% (табл. 3). Несмотря на малую 

пластичность, фрактографический анализ по-
казал, что провода из всех сплавов в исходном 
состоянии разрушаются вязко; изломы пред-
ставляют собой совокупность ямок различных 
размеров (рис. 2). 

Наименьшим значением УЭС в исходном со-
стоянии обладают провода № 4 (3.11 мкОм·см) 
и № 5 (3.12 мкОм·см). Наибольшее УЭС 
наблюдается для провода № 1 (3.53 мкОм·см), 
который содержит максимальную концентрацию 
легирующих элементов.

Результаты исследования термической ста-
бильности проводов представлены на рис. 3. Для 
всех сплавов наблюдается монотонно спадаю-
щий характер зависимости микротвердости от 
температуры 30-минутного отжига. Из рис. 3а 
видно, что разупрочнение материала проводов 
№ 1-5 начинается при нагреве до температуры 
200°С. Анализ зависимостей Hv(T) показывает, 

Таблица 3. Свойства проводов в исходном состоянии

№ 1 2 3 4 5 6
Свойства проводов

Hv, МПа 565±15 545±20 520±20 495±10 515±15 395±10
σВ, МПа 268±16 260±10 261±19 186±18 224±22 170±15

δ, % 0.3±0.2 1.0±0.6 0.6±0.4 1.5±0.7 2.2±0.5 1.9±1.5
ρ, мкОм·см 3.53±0.05 3.35±0.05 3.35±0.05 3.48±0.05 3.44±0.05 3.31±0.05

Характеристики заготовок после РКУП + РК
Hv, МПа 500±15 510±20 465±15 420±15 430±15 400±10

ρ, мкОм·см 3.47±0.03 3.45±0.04 3.23±0.04 3.15±0.02 3.16±0.02 3.43±0.04
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Рис. 1. Диаграммы растяжения образцов проводов № 1 (а) и № 5 (б).
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Рис. 2. Фрактографический анализ изломов проводов в исходном состоянии. Номера на рисунках соответствуют 
номерам сплавов в табл. 1. РЭМ.
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Рис. 3. Зависимости Hv (а), σВ (б), ρ (в) от температуры 30-минутного отжига алюминиевых проводов.
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что добавление к сплаву Al-0.25%Zr ниобия 
(сплав № 6) негативно сказывается на его твер-
дости и прочности. Основной причиной являет-
ся то, что в присутствии Nb образуются крупные 
частицы Al3(Zr,Nb) со структурой D023 [33]. Это 
приводит к уменьшению объемной доли частиц 
Al3Zr со структурой L12, дающих наибольший 
вклад в прочность и термическую стабильность 
мелкозернистого сплава. Максимальной твердо-
стью после 30-минутного отжига при 500°С об-
ладают провода № 1 и № 2 (рис. 3а). Отметим, 
что твердость отожженных проводов оказыва-
ется больше твердости заготовок, отожженных 
при тех же температурах (см. [32]).

Для всех сплавов наблюдается уменьшение 
УЭС при увеличении температуры отжига на 
~ 0.2 мкОм·см (рис. 3в). Интенсивное умень-
шение УЭС, обусловленное распадом твердого 
раствора в алюминиевых сплавах, начинается 
после нагрева до 200-250°С. Минимальное УЭС 
после отжига при 500°С характерно для сплава 
№ 2, но следует отметить, что его величина су-
щественно превышает УЭС чистого алюминия 
(~2.7 мкОм×см). Полученный результат свиде-
тельствует о том, что в исследуемых проводах 
полного распада твердого раствора не произо-
шло.

На рис. 3б представлены результаты испыта-
ний на растяжение. Характер изменения кривых 
s(e) после отжига показан на рис. 1; на кривых 
s(e) для отожженных сплавов наблюдается явно 
выраженная стадия равномерного пластического 
течения. Как видно из рис. 1 и рис. 3, отжиг при-
водит к снижению предела прочности и немоно-
тонному изменению удлинения до разрушения. 
Для всех образцов проводов, кроме изготовлен-
ных из сплава № 5, наблюдается увеличение уд-
линения до разрушения после нагрева до 400-
450°С и снижение пластичности при увеличении 
температуры отжига до 500°С. После отжига 
при 500°С величина δ не превышает 7% для всех 
сплавов кроме № 5. Для провода № 5 величина 
δ ~ 32%. Результаты электронно-микроскопи-
ческих исследований показывают, что при этих 
температурах происходит рост выделившихся в 
результате отжига частиц Al3(Zr,Х) (рис. 4), а так-
же наблюдается аномальный рост зерен (рис. 5а). 
Отметим, что в сплаве № 5 после отжига сохраня-
ется однородная мелкозернистая микрострукту-
ра со средним размером зерна ~ 5 мкм (рис. 5б), 
что, вероятно, обуславливает его повышенную 
пластичность после отжига при температуре 
500°С (рис. 3в). Частицы при этом выделяются 
преимущественно в объеме зерен (рис. 4).

Фрактографический анализ (рис. 6) области 
разрушения показывает, что отжиг приводит к 
изменению характера изломов; ямок на поверх-
ности излома не обнаружено. 

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Микротвердость заготовок № 1-6 состав-

ляла 500±15 МПа (№ 1), 510±20 МПа (сплав 
№ 2), 465±15  МПа (№ 3), 420±15 МПа (№ 4), 
430±15 МПа (№ 5) и 400±10 МПа (№ 6) [32]. Та-
ким образом, микротвердость проводов в исход-
ном состоянии оказывается выше, чем микрот-
вердость заготовок. УЭС проводов близко к УЭС 
заготовок.

Зависимости предела прочности от микрот-
вердости исследуемых алюминиевых проводов 

50 нм

10 нм

(а)

(б)

Рис. 4. Частицы Al3Zr в проводах из сплава № 2 (а) и 
№ 5 (б) после отжига при 300°С. ПЭМ.
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представлены на рис. 7. Из рисунка видно, что 
между sВ и Hv наблюдается надежная корреля-
ция, но характер зависимости sВ(Hv) отличен от 
обычной линейной функции.

На рис. 8 обобщены результаты исследова-
ний УЭС и предела прочности проводов. Штри-
ховыми линиями отмечен уровень характери-
стик, который должен быть обеспечен в новых 

проводниковых сплавах, выступающих в ка-
честве замены промышленного сплава 01417  
(ρ ≤ 3.0–3.1 мкОм·см, sВ ≥ 160-200 МПа) (см. [34]). 

Анализ представленных на рис. 8 данных по-
казывает, что провода имеют более высокие зна-
чения УЭС (ρ > 3.1 мкОм·см), но после терми-
ческой обработки (200°С, 30 мин) все провода 
обладают необходимыми значениями предела 

Рис. 5. РЭМ-изображения микроструктуры провода № 2 (а) и № 5 (б) после отжига при температуре 500°С (30 мин). РЭМ.

(а) (б)

50 мкм 50 мкм

Провод № 1

Провод № 5
20°С 450°С 500°С

20°С 450°С 500°С

20 мкм 20 мкм 20 мкм

20 мкм 20 мкм 20 мкм

Рис. 6. Фрактографический анализ изломов образцов провода № 1 и № 5 после термической обработки (30 мин) 
при различных температурах. РЭМ.
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прочности. Отметим также, что в соответствии 
с требованиями ГОСТ Р МЭК 62004–2014 1-ча-
совый отжиг при 400°С моделирует длительную 
(более 350 тыс. ч) эксплуатацию провода при 
150°С. Полученный результат означает, что раз-
работанные провода обладают необходимым 
уровнем термической стойкости прочности.

По нашему мнению, основной причиной 
повышенных значений УЭС отожженных про-
водов является незавершенность процесса рас-
пада твердого раствора. Это крайне неожидан-
ный результат, поскольку, как видно из работы 
[32], УЭС мелкозернистых заготовок из сплавов 
№ 1-6 после отжига 500°С оказывается в интер-
вале 2.9-3.1 мкОм×см, что соответствует выдви-
гаемым требованиям. Поскольку УЭС загото-
вок, измеряемое вихретоковым методом, близко 
к УЭС проводов (табл. 3), то наблюдаемые раз-
личия для отожженных заготовок и отожженных 
проводов связаны, очевидно, с различиями в ха-
рактере выделения частиц второй фазы.

Таким образом, отожженные провода облада-
ют одновременно повышенной (по отношению 
к мелкозернистым заготовкам) твердостью и 
УЭС. Наиболее наглядно это видно из представ-
ленной на рис. 9 диаграммы “микротвердость – 
УЭС”, на которой проведено сравнение данных 
для проводов и заготовок.

Обычно предполагается, что дополнительная 
деформация оказывает слабое влияние на про-
цесс выделения частиц Al3X [34], но может ока-
зывать влияние на механизм их выделения [36].

Из анализа зависимостей УЭС от времени от-
жига с использованием уравнения Мела-Джон-
са-Аврами-Колмогорова было показано, что 
основным механизмом распада твердого рас-
твора в исследуемых мелкозернистых сплавах 
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Рис. 7. Зависимости предела прочности от микротвердости 
исследуемых алюминиевых проводов.
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Рис. 8. Диаграмма “УЭС (ρ) – предел прочности (σВ)” для 
проводов (закрашенные маркеры) и заготовок (светлые 
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(светлые маркеры) и заготовок (закрашенные маркеры) из 
сплавов № 1, 2 и 3.
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№ 1-6 является выделение частиц на ядрах ре-
шеточных дислокаций [32]. 

Провода № 1-6 после отжига при 500°С име-
ют более мелкозернистую микроструктуру, чем 
заготовки, отожженные при тех же температурах 
(см. [32]). Это приводит к тому, что твердость 
отожженных проводов превышает твердость 
отожженных заготовок. 

Полученный результат означает, что в соот-
ветствии с уравнением Зинера при отжиге про-
водов выделяются частицы меньшего размера, 
чем при отжиге заготовок. По нашему мнению, 
это связано с преимущественным выделени-
ем частиц в объеме зерен при отжиге проводов 
(рис. 4), в то время как при нагреве заготовок ча-
стицы выделяются по ядрам решеточных дисло-
каций ([32]). Поскольку коэффициент диффу-
зии в кристаллической решетке намного меньше 
коэффициента диффузии по ядрам дислокаций, 
то интенсивность выделения и роста частиц при 
отжиге проводов будет меньше, чем при отжиге 
мелкозернистых заготовок.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследованы особенности изменения меха-

нических свойств и удельного электросопро-
тивления проводов из алюминиевых сплавов  
Al-0.25%Zr, микролегированных Si, Er, Hf, Nb.

Показано, что после отжига провода из спла-
ва № 5 (Al-0.25Zr-0.25Hf) при 500°С наблюдает-
ся однородная мелкозернистая структура и уве-
личение пластичности до 7%. 

Установлено, что в результате отжига про-
водов наблюдается снижение интенсивности 
изменения УЭС по сравнению с изменением 
УЭС в мелкозернистых заготовках, из которых 
были изготовлены данные провода методом во-
лочения. Оптимальным сочетанием прочности 
и УЭС обладает сплав № 2 (Al-0.25Zr-0.10Si-
0.25Er) после термической обработки при 300°C 
(30 мин). 

Работа выполнена при поддержке Россий-
ского научного фонда (грант №20-19-00672 
https://rscf.ru/project/20-19-00672/ ФГАОУ ВО  
“Национальный исследовательский Ниже-
городский государственный университет 
им. Н.И. Лобачевского”, Нижегородская обл.). 
Исследования микроструктуры с использова-
нием метода ПЭМ проведены на оборудова-
нии ЦКП “Материаловедение и металлургия”  
НИТУ “МИСИС” при финансовой поддержке 
Минобрнауки России.
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THERMAL STABILITY OF ELECTRICAL CONDUCTIVITY  
AND MECHANICAL PROPERTIES OF THIN WIRES  

FROM ALUMINUM ALLOYS Al–0.25%Zr–(Si, Er, Hf, Nb)
I. S. Shadrina1, *,  A. A. Bobrov1,  A. V. Nokhrin1,  N. N. Berendeev1,  V. I. Kopylov1,  

V. N. Chuvildeev1,  and  N. Yu. Tabachkova2, 3

1Lobachevsky State University of Nizhni Novgorod, Nizhny Novgorod, 603022 Russia
2National Research Technological University MISiS, Moscow, 119049 Russia

3A.M. Prokhorov Institute of General Physics of the Russian Academy of Sciences, Moscow, 119991 Russia
*e-mail: yashadrina@nifti.unn.ru

The thermal stability of thin wires made of aluminum alloys Al-0.25%Zr, additionally alloyed with Si, 
Er, Hf, Nb, was studied. Cast blanks were obtained by induction casting in vacuum; wire with a diameter 
of 0.3 mm was obtained by drawing with preliminary deformation treatment of the blanks. The effect of 
the annealing temperature on the mechanical properties and specific electric resistivity (SER) of alumi-
num wires has been studied. The microstructure of wires in the recrystallized state is investigated. It is 
shown that as the annealing temperature increases, there is a monotonous decrease in tensile strength, 
micro-hardness, and SER. It is established that the ductility of the wire does not monotonously (with a 
maximum) depend on the annealing temperature. Optimal annealing modes have been determined, pro-
viding the best combination of tensile strength, microhardness and SER of aluminum wire.

Keywords: aluminum, wire, strength, electric resistivity
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дии предразрушения. Сформулированы принципы единообразного описания закономерностей 
пластического течения на разных стадиях деформационного процесса. Предложены основные 
модельные соотношения, связывающие микроскопические характеристики дислокационных ме-
ханизмов деформации со свойствами активной деформируемой среды, способной генерировать 
соответствующие автоволновые моды локализованного пластического течения.
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ВВЕДЕНИЕ
Разработанная и изложенная в [1–3] автовол-

новая механика неоднородной пластической де-
формации применима в широком интервале пла-
стических деформаций и позволяет объяснить 
большинство закономерностей пластического 
течения. В ее основе лежит представление о том, 
что пластическая деформация осуществляется 
макроскопическими автоволнами локализован-
ной пластической деформации, эксперимен-
тально наблюдаемыми как паттерн локализации 
пластического течения и служащими механиз-
мами самоорганизации деформируемой среды. 
Наблюдаемые в эксперименте автоволновые 
моды характеризуются пространственным (дли-
на l) и временным (период ϑ) масштабами, и 
тип мод однозначно связан со стадиями дефор-
мационного упрочнения, характерными для за-
висимости деформирующего напряжения от 
деформации σ(ɛ). Эта связь, называемая Прин-
ципом соответствия, была установлена ранее 
[1–3]. Важными законами автоволновой теории 
пластичности являются также Упругопластиче-
ский инвариант, связывающий характеристики 
автоволн локализованной пластичности с пара-
метрами упругих волн в деформируемой среде, 
и Дисперсионное соотношение для автоволн, т. е., 
зависимость частоты колебаний в автоволне от 
ее волнового числа ω k( )  [1–3]. Использование 

этих положений обеспечивает успешность при-
менения автоволнового подхода.

Автоволновое описание феномена пластич-
ности в настоящее время получило убедитель-
ную экспериментальную базу, адекватный те-
оретический аппарат и проверено на большом 
числе материалов [3]. Непротиворечивость ба-
зовых положений автоволновой механики, адек-
ватность и применимость которых на данный 
момент можно считать вполне доказанной, по-
зволяет рассматривать ее как важную часть по-
исков общего подхода к проблеме пластичности. 
В работе [4] были обобщены экспериментальные 
и теоретические основы развития локализован-
ной пластической деформации и проанализиро-
вана неравновесная природа явления самоорга-
низации дефектов при пластическом течении на 
всех стадиях деформационного упрочнения.

Генерация автоволн локализованной пластич-
ности является общим механизмом самооргани-
зации в неравновесных системах [5]. Принци-
пиально важно, что генерация возможна, если 
деформируемая среда обладает активностью, под 
которой подразумевается наличие в среде распре-
деленных по объему источников потенциальной 
энергии. Их роль при пластической деформации 
способны выполнять ее носители, т. е. дислока-
ции и дислокационные ансамбли разной кон-
фигурации, обладающие полями упругих напря-
жений и эволюционирующие сложным образом 

mailto:lbz@ispms.ru
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в ходе процесса [6–8]. В таком случае встает во-
прос о качественной и количественной взаимос-
вязи характеристик дислокационной структуры, 
возникающей при пластическом течении, с ос-
новными законами автоволновой пластической 
деформации. Ответ на него приобретает прин-
ципиальное значение, поскольку он определяет 
возможность согласования теории дислокаций 
и автоволновой теории, описывающих феномен 
пластичности на разных пространственно-вре-
менных масштабах. Попытка решения этой про-
блемы является предметом настоящей работы.

ДИСПЕРСИЯ АВТОВОЛН И АКТИВНЫЕ  
ДЕФОРМИРУЕМЫЕ СРЕДЫ

Важной информативной характеристикой 
автоволн локализованного пластического тече-
ния является их дисперсионное соотношение, 
поскольку с одной стороны дисперсия вызвана 
наличием в среде пространственных масшта-
бов, характеризующих структурные элементы, а 
с другой – форма дисперсионного соотношения 
позволяет определить тип нелинейного уравне-
ния, описывающего этот процесс [9, 10]. Такие 
уравнения, в свою очередь, выводятся с учетом 
физических процессов, идущих в активной сре-
де. По этим причинам знание дисперсионного 
соотношения открывает пути к пониманию при-
роды деформационных процессов и их адекват-
ному описанию.

Принцип соответствия позволяет думать, 
что законы дисперсии автоволн локализован-
ной пластичности имеют разную форму на раз-
ных стадиях деформационного упрочнения. Эти 
стадии можно выделить на экспериментальной 
кривой течения σ(ɛ), аппроксимировав ее урав-
нением Людвика s e s qe( ) = +0

n  [11, 12], где 
s q0 =const и - коэффициент деформационного 
упрочнения. Каждой стадии соответствует уча-
сток зависимости σ(ɛ), для которого показатель 
деформационного упрочнения n = const . Из та-
блицы следует, что на кривых течения удается вы-
делять стадии деформации Людерса (I), линейно-
го (II) и параболического (III) деформационного 
упрочнения, а также предразрушения (коллапса 
автоволны локализованной пластичности) (IV).

Из рис. 1 следует, что законы дисперсии для 
всех стадий процесса имеют параболическую 
форму ω ~ kβ с показателем b, дискретно меняю-
щимся при переходах между стадиями деформа-
ционного упрочнения. Используя соображения 
размерности, можно придать функции ω k( )  вид: 

	 ω
b

bk k( )








~ ,

L
J

	 (1)

где коэффициент Λβ/J для данной стадии про-
цесса определяется линейным масштабом L, 
зависящим от деформационных процессов на 
этой стадии. Временные масштабы (характер-
ные времена релаксации) J, также входящие в 
коэффициенты уравнений (2) – (5), вероятно, 
различны, но пока принимаются одинаковыми 
и равными времени преодоления сдвигами ло-
кальных барьеров за счет термических флуктуа- 
ций [11], т. е. J D bar B≈ -( )  ≈- -ω γs1 410exp U k T  c [3].  
Здесь Ubar – высота барьера, g – активационный 
объем, kB – постоянная Больцмана, Т – темпе-
ратура, ωD – дебаевская частота. 

Таким образом, по данным рис. 1 (кривая I) 
для дисперсии при деформации Людерса: 

	 ω
ϑ

k k k( ) 





~ ~
L ,	 (2)

для дисперсии на стадии линейного деформаци-
онного упрочнения (рис. 1, кривая II):

	 ω
ϑ

k k k( )








~ ~

L2
2 2 ,	 (3)

для стадии параболического деформационного 
упрочнения (рис. 1, кривая III):

	 ω
ϑ

k k k( )








~ ~

L5 2
5 2 5 2 ,	 (4)

и, наконец, для дисперсии на стадии предразру-
шения (коллапса автоволны) (рис. 1, кривая IV):

	 ω
ϑ

k k k( )








~ ~

L3
3 3 .	 (5)
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Рис. 1. Экспериментальные дисперсионные кривые для 
деформации Людерса (●, I), линейного (▲, II) и парабо-
лического (▼, III) деформационного упрочнения и стадии 
предразрушения (♦, IV).
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Данные о дисперсии автоволн локализованной 
пластичности сведены в таблицу. Появление в 
уравнениях (1) – (5) длины L, площади L S2 =  
и объема L W3 = , физический смысл которых 
будет обсужден ниже, указывает на геометриче-
скую природу предлагаемой интерпретации. 

Специфические формы законов дисперсии 
(2) – (5) однозначно соответствуют нелинейным 
дифференциальным уравнениям, описываю-
щим обсуждаемые процессы. На стадии упруго-
пластического перехода деформация при посто-
янном напряжении s = const  локализована на 
движущемся с постоянной скоростью Vaw  фрон-
та Людерса [12], для которого фазовая и группо-
вая скорости

	 V
kaw

ph( ) = ω  и V d
dkaw

gr( ) = ω 	 (6)

равны, т. е. V V Vaw
ph

aw
gr

aw
( ) ( )= = . Перемножив 

правые и левые части двух уравнений (6) и про-
интегрировав полученные произведения, полу-
чаем:

	  ω ω ω ω ωd
kdk

d

kdk

c

k c
Vaw= =

+
+

=∫
∫

2
1

2
2

2 ,	 (7)

где c1  и c2  – константы интегрирования. При 
c2 0=  из уравнения (7) следует закон дисперсии 
ω2 21~ + k , отвечающий уравнению Клейна–
Гордона [9] для смещений u:

	 ∂
∂

- ∂
∂

+ =
2

2

2

2
0

u

t

u

x
u .	 (8)

Это уравнение описывает, например, распро-
странение макромасштабных возбуждений ти-
па солитонов [10] в активных средах. Наличие 
частотной щели ~1 для случая деформации Лю-
дерса учитывает скачкообразный рост скорости 
фронта при зарождении [12]. При установив-
шемся режиме деформации k>>1, так что урав-
нение (8) превращается в обычное волновое 
уравнение ��u u- ′′ = 0  с линейной дисперсией 

ω ~ k , пригодное для описания распростране-
ния упругих волн.

На стадии линейного деформационного 
упрочнения при s e~  автоволновые характе-
ристики пластического течения (длина l и ско-
рость Vaw ) вместе с параметрами упругих волн 
(межплоскостное расстояние c и скорость попе-
речного ультразвука Vt ) для того же материала 
образуют упругопластический инвариант [1–3]:

	
l
c
V
V

Zaw

t
= ≈� 1

2
,	 (9)

выполняющий роль основного уравнения авто-
волновой физики пластичности и имеющий ряд 
следствии, объясняющих закономерности пла-
стического течения. 

Так, например, если в уравнении (9) в соот-
ветствии с [13] заменить c и Vt  на выраженные 
через постоянную Планка � = h 2π, заряд элек-
трона e, его массу m и массу атома M, хартриев-
ские масштабы длины a me0 2

2= �  и скорости 
звука V e m Ms ≈ ( )2 1 2

2� , то получившееся урав-
нение

	 l
c

V
V

mM
aw

t= ≈
( )2 2

1 2

� ,	 (10)

выражающее характеристики автоволны через 
физические константы, приобретает интерес-
ные перспективы для анализа природы пластич-
ности. К примеру, рассчитанное по формуле (10) 
значение lVaw ≈ -10 6  м2/с оказывается близким 
к экспериментально найденным значениям для 
изученных материалов [1–3] и задает минималь-
ное значение кинематической вязкости дефор-
мируемых сред. 

Из уравнения (10) следует также квадратич-
ный закон дисперсии автоволны на стадии ли-
нейного деформационного упрочнения. При-
няв, что l ϑVaw ≈ L2 , получаем: 

	l
π
π ω

π ω
V

k

k mM
aw = =

( )
= ≈ ≈L2 2

2

2

2
2

J
const

� , (11)

Таблица 1. Характеристики стадий кривой пластического течения

Стадия кривой пластического 
течения σ(ɛ) = σ0 + θɛn

Зависимость деформирующего 
напряжения от деформации n Дисперсионное 

соотношение b

Деформация Людерса, I σ = const ~ ɛ0 0 ω(k) ~ k 1
Линейное деформационное 

упрочнение, II σ ≈ θII ɛ ~ ɛ 1 ω(k) ~ k2 2

Параболическое деформационное 
упрочнение, III σ ≈ θIII ɛ1/2 ~ ɛ1/2 1/2 ω(k) ~ k5/2 5/2

Предразрушение (коллапс автоволны 
локализованной пластичности), IV σ ≈ θIV ɛn ~ ɛn <1/2 ω(k) ~ k3 3
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откуда вытекает квадратичное дисперсионное 
уравнение для этой стадии, полученное ранее [1]: 

	 ω
π

= ⋅�

2
2 2

mM
k k~ .	 (12)

Оно соответствует нелинейному уравнению 
Шредингера iu u u u� + ′′ + =2 0

2  [9] для эволю-
ции поля смещений u в нелинейной системе c 
потенциалом 2

2
u u. Здесь i = -1. При пласти-

ческой деформации это уравнение применимо 
для описания процесса самоорганизации по-
следовательности термически активированных 
элементарных сдвигов [11], что характерно для 
стадии линейного деформационного упрочне-
ния. На этой стадии среда является автоколеба-
тельной, и ей отвечает фазовая автоволна с фа-
зой ωt kx- = const.

На стадии параболического деформацион-
ного упрочнения при s e~ 1 2  деформируемая 
среда образует стационарную (Vaw = 0) диссипа-
тивную структуру из неподвижных очагов лока-
лизованной пластичности. Для выяснения ви-
да зависимости ω k( )  в этом случае необходимо 
ввести эффективную скорость автоволны. Имея 
ввиду, что Vt ≈ 2cωD  и �ω qD B D= k , где qD  – де-
баевская температура [14], запишем знамена-
тель уравнения (9) как 1 2 2c c ωVt = D  и получим: 

	 l c
c q

V V
k

aw t≈ ≈1
2

2
B D

�
,	 (13)

где величина

	 V
V k

aw
ef aw( ) =
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ω c
l

B D
2

D

2

2
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�
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имеет смысл эффективной скорости и характе-
ризует прирост деформации внутри очага актив-
ного пластического течения за счет увеличения 
плотности дефектов в нем без макроскопиче-
ского смещения границ. Расчет по уравнению 
(14) дает Vaw

ef( ) ≈ 2·10-3 м/с и Z V Vaw
ef

t
� = ≈( )l c 1 2.  

Совпадение с обычным значением инварианта 
(9) указывает на правомерность применения по-
следнего в том числе и для стадии параболиче-
ского деформационного упрочнения. Изменяя 
длину автоволны λ за счет условий деформиро-
вания, удалось получить дисперсионное соот-
ношение ω ~ k5 2. Промежуточное значение по-
казателя 2<b=5/2<3 указывает на то, что стадию 
параболического деформационного упрочне-
ния можно считать переходом от стадии линей-
ного упрочнения с дисперсией ω ~ k2  к стадии 
предразрушения (коллапса автоволны локали-
зованной пластичности), где ω ~ k3.

Такой закон дисперсии был установ-
лен для стадии предразрушения, для которой 

s e~ , /n n а < 1 2, обработкой приведенных в 
[1–3] X–t-диаграмм для разных металлов. Дис-
персионное соотношение вида ω ~ k3  отвеча-
ет уравнению Кортевега–де Вриза �u u- ′′′ = 0,  
описывающему распространение импульсов 
возбуждения в активных возбудимых средах [9]. 

Переходя к обсуждению причины измене-
ния дисперсионных соотношений в уравнениях 
(2) – (5) во время деформации, логично связать 
эти соотношения с эволюцией размеров и фор-
мы дислокационных ансамблей [7, 8, 15], т. е. со 
структурной частью коэффициента Lb J  в урав-
нении (5). В таком случае показатель b должен 
зависеть от конфигурации дислокационного 
ансамбля на соответствующей стадии. Действи-
тельно, на стадии площадки текучести (b=1) 
деформация Людерса превращает упругую сре-
ду в пластически деформируемую, что вместе с 
линейной дисперсией позволяет считать фронт 
Людерса автоволной переключения [16] в среде, 
состоящей из бистабильных элементов. Роль 
последних играют дислокации, переходящие из 
исходного иммобильного в новое мобильное со-
стояние. 

Для понимания роли дислокационной струк-
туры на стадиях линейного деформационного 
упрочнения и предразрушения учтем, что, как 
уже было сказано, L S2 = , а L W3 = . Отсю-
да следует, что длина L, площадь S и объем W, 
входящие в выражения законов дисперсии для 
последовательных стадий деформационного 
упрочнения (2) – (5), суть геометрические ха-
рактеристики дислокационных ансамблей, т. е. 
неоднородностей среды, вызывающих диспер-
сию автоволн локализованной пластичности. 
Им можно приписать, соответственно, смысл 
размера элемента субструктуры (L), площади 
поверхности дислокационных ячеек на стадии 
линейного деформационного упрочнения (S)  
и объема дислокационных клубков на стадии 
предразрушения (W) [8, 15].

Что касается стадии параболического дефор-
мационного упрочнения, то известно [7, 8, 15], 
что возникающая при ее развитии ячеистая 
дислокационная субструктура, для которой 
ω ~ L2 2J( )k , в ходе деформации постепенно за-
мещается клубковой, где ω ~ L3 3J( )k . Это со-
ображение можно рассматривать как аргумент 
в пользу того, что стадия параболического де-
формационного упрочнения служит переходом 
от линейного упрочнения к коллапсу автоволны 
локализованной пластичности. На это указыва-
ет и промежуточное значение b =5/2 в выраже-
нии для дисперсии автоволн локализованной 
пластичности на этой стадии деформации.
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Обсужденная выше связь стадийности дефор-
мационного процесса с законами дисперсии ав-
товолн локализованной пластичности позволяет 
высказать догадку о том, что и другие характери-
стики пластического течения должны быть так 
или иначе связаны с Принципом соответствия. 
В этом отношении особый интерес представляет 
зависимость плотности подвижных дислокаций 
от деформации для разных стадий деформаци-
онного процесса. 

Как известно [6], плотность подвижных дис-
локаций ρmd входит уравнение Тейлора–Орова-
на: 
	 d

dt
b Vmd

e ρ= disl,	 (15)

лежащее в основе большинства дислокацион-
ных моделей пластического течения и связыва-
ющее макроскопическую скорость пластиче-
ской деформации d dte  с микроскопическими 
характеристиками дислокационной структуры: 
вектором Бюргерса b и скоростью движения 
дислокаций Vdisl. Экстремальное поведение этой 
величины с ростом деформации, предсказанное 
Гилманом [6]:

	 ρ e ρ e q
s

emd
m
b

( ) exp= +





-



0

2 ,	 (16)

где ρ0 – начальная плотность дислокаций, а m –
коэффициент их размножения, до сих пор пред-
ставляется загадочным.

Нетрудно предположить, что как понятие ак-
тивной среды, так и ее количественные характе-
ристики тесно связаны с формой зависимости 
ρ emd ( ). Поэтому целесообразно рассмотреть ее, 
сделав акцент на стадийности процесса течения. 
С этой целью на основании анализа размерно-
стей запишем входящее в уравнение (9) произ-
ведение в виде:

	 l e e
ρe( ) ⋅ ( ) = ( ) = 





V D t
d
dtaw

md

1 ,	 (17)

где D Vawe l≈ – транспортный коэффициент 
в автоволновом уравнении пластической де-
формации �e e ee= ( ) + ′′f D , а f e( ) - нелинейная 
функция (точечная кинетика [2]), описывающая 
локальную скорость деформации. Из уравнения 
(17) тогда следует соотношение:

	 d
dt

d
d

d
dt

d
dtmd md md md

1 1 1
2 2ρ e ρ

e
ρ

e e
ρ







= 





⋅ = - ⋅ = -
�

, (18)

которое приводит к уравнению для плотности 
подвижных дислокаций:

	  ρ e e
l e emd

awV
2 ( ) = - ( ) ⋅ ( )

�
.	 (19)

Анализ уравнения (19) был выполнен для раз-
ных стадий деформационного процесса. Ока-
залось, что для деформации Людерса, когда 
V Vaw L= , а число подвижных дислокаций растет 
пропорционально смещению фронта 

	 ρ e e
l e

emd
LV

( ) = -
⋅







�
( )

~
/1 2

,	 (20)

а на стадии линейного упрочнения, где 
Vaw = const  и l = const [1]:

	 ρ ρ kemd = + -( )  ≈-
0

1
1 2exp const ,	 (21)

где 1 2
1+ -( )  --

exp ke ступенчатая функция Хэ-
висайда; k – коэффициент. Что касается стадии 
параболического деформационного упрочне-
ния, то для нее

	 ρ e
ρ
e

emd ( ) -~ ~0
3 2

3 2.	 (22)

Полученные решения схематически пред-
ставлены на рис. 2, из которого следует, что за-
висимость ρ emd ( )  согласуется со стадийностью 
пластического течения и удовлетворяет Прави-
лу соответствия, а ее экстремальный характер 
подчеркивает преемственность с формулой Гил-
мана.

АКТИВНЫЕ ДЕФОРМИРУЕМЫЕ СРЕДЫ. 
РОЖДЕНИЕ И ЭВОЛЮЦИЯ

При обсуждении природы активных дефор-
мируемых сред и эволюции их свойств в ходе 
локализованного пластического течения прежде 

I
ρ0

ρmd

σ

ε

II III

Рис. 2. Схематическая зависимость плотности подвижных 
дислокаций от деформации. Штриховая линия – кривая 
пластического течения. Номера стадий (I, II, III) приведе-
ны в табл. 1.
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всего важны проблемы возбуждения автоко-
лебаний в деформируемой среде и механизмов 
рождения активных сред в разных условиях де-
формирования.

Согласно общим воззрениям [5, 16], актив-
ная среда, способная генерировать автоволны, 
состоит из автоколебательных элементов, при 
полной или частичной синхронизации колеба-
ний которых возникают различные автоволно-
вые моды. Для понимания природы автоволн 
принципиален вопрос о “затравочном” возбуж-
дении автоколебаний в неравновесной систе-
ме, т. е. о рождении пейсмейкера (водителя рит-
ма) [5]. При анализе автоволновых процессов, в 
особенности деформационных, его существова-
ние обычно постулируется без обсуждения воз-
можного механизма рождения. Причина отказа 
от обсуждения состоит в том, что характерные 
частоты автоволн локализованной пластично-
сти 10 103 2- -≤ ≤ωaw  Гц несоизмеримы с часто-
тами колебаний типичных дислокационных 
сегментов длиной l bs ≈ 103 , составляющими 
ω ωs sb l≈ ( ) ≈D 1010 Гц, т. е. ω ωaw s<< .

Предлагаемая модель пейсмейкера рас-
сматривает пробегание индивидуальной дис-
локации мимо дислокационного ансамбля, в 
качестве которого для простоты удобно рассма-
тривать плоское скопление дислокаций, парал-
лельно плоскости залегания которого движется 
дислокация (рис. 3а). Сила взаимодействия дви-
жущейся дислокации с параллельной ей дисло-
кацией скопления [6]:

	 F
Gb x x y

x y
x1

2 2 2

2 2 22 1
= ±

-( ) ⋅
-( )

+( )π n
	 (23)

немонотонна (рис. 3б), из-за чего в плоском 
скоплении возникает перемещающаяся вместе 
с дислокацией область сгущения–разрежения 

дефектов, эквивалентная колебаниям их плот-
ности с частотой ~ Vdisl d . 

При минимальной скорости Vdisl ≈ 10−7 м/с и 
расстоянии между дислокациями в плоском ско-
плении d ≈ -10 5 м она близка к 10−2 Гц, т. е. к ха-
рактерной частоте автоволны.

Очевидно, эта частота ограничивает снизу 
спектр возможных колебаний дислокационных 
систем. Рассмотренный механизм применим 
также для дислокационных ансамблей более 
сложной конфигурации и пригоден для объ-
яснения проблемы зарождения колебательных 
процессов при пластическом течении.

Для автоволновой физики пластичности 
важен вопрос о том, определяется ли приро-
да активности деформируемой среды только ее 
структурой или зависит также от условий дефор-
мирования и может меняться при пластической 
деформации. Для ответа на него обсудим резуль-
таты исследования деформации поликристал-
лического a-Fe–0.1 мас.%С в температурном 
интервале 300–500 К, реализующейся по меха-
низму Людерса [12, 17, 18]. 

При испытаниях при ~300 К диаграмма на-
гружения a-Fe (рис. 4а) имеет [12] зуб и площад-
ку текучести, характеризуемые верхним s y

u( )  и 
нижним s y

l( )  пределами текучести. Полоса Лю-
дерса зарождается при напряжении s s≈ y

u( ) в ви-
де узкого клина пластически деформированно-
го материала, который быстро прорастает через 
поперечное сечение образца, а затем расширя-
ется в направлении оси растяжения [18].

При этом границы полосы (фронты Людер-
са) равномерно движутся по образцу в разные 
стороны при постоянном напряжении s s≈ y

l( ) .  
Когда вся рабочая часть образца оказывает-
ся заметенной этими фронтами, площадка те-
кучести сменяется параболическим деформа-
ционным упрочнением. Как уже было сказано 
выше, фронт Людерса переводит среду из упру-
гого в пластически деформируемое состояние, 

y 0

(а) (б)

y

Vdisl
Fx1

x

xδ

Рис. 3. Модель рождения пейсмейкера (а); координатная зависимость силы взаимодействия параллельных краевых 
дислокаций (б) [19].
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разграничивая упругую и пластическую области 
материала. При этом он обладает всеми призна-
ками автоволны переключения в бистабильной 
среде [3, 16].

Повышение температуры испытания до 373 К 
меняет вид кривой течения (рис. 4б). Зуб и пло-
щадка текучести сохраняются, но нижний пре-
дел текучести уменьшается. Главное отличие 
состоит в том, что на стадии параболического 

упрочнения при этой температуре появляются 
скачки деформации. Дальнейшее повышение 
температуры до 433 К вызывает появление скач-
ков напряжения уже на площадке текучести, как 
показано на рис. 4в. 

При температуре ~300 К переход реализует-
ся равномерным движением фронта Людерса, а 
при температурах выше 433 К он осуществляет-
ся за счет последовательных деформационных 
скачков [18, 19]. При каждом скачке вдоль об-
разца пробегает узкая полоса деформации, на 
переднем фронте которой среда переводится в 
пластичное состояние, аналогично распростра-
нению фронта Людерса. На заднем фронте по-
лосы среда возвращается в упругое состояние, 
так что пластически деформируемое состояние 
в каждый момент времени существует только 
между передним и задним фронтами [18, 19], что 
позволяет считать среду возбудимой, а полосу 
скачкообразной деформации рассматривать как 
автоволну возбуждения [3, 16].

Таким образом, в одном и том же материа-
ле при одинаковых условиях деформирования, 
но при разных температурах естественным яв-
ляется возникновение разных активных сред. 
Для объяснения роли температуры обратимся к 
предложенному в [20] механизму старения после 
деформации, согласно которому в твердых рас-
творах внедрения С и N в a-Fe при повышении 
температуры возможно повторное формирова-
ние конденсированных атмосфер на ставших 
мобильными при рождении полосы Людерса 
дислокациях. Это приводит к падению плотно-
сти подвижных дислокаций и изменяет кинети-
ку деформации. Восстановление атмосфер на 
подвижных дислокациях становится возмож-
ным при достаточно высоком значении коэффи-
циента диффузии углерода DC  в a-Fe. 

Для оценки необходимой величины DC  при-
меним диффузионное приближение D l tC dif≈ 2 2 ,  
в котором t – длительность скачка деформации, 
а диффузионная длина равна расстоянию меж-
ду подвижными дислокациями, т. е. l mddif

2 1≈ -ρ .  
Оценка показывает, что при правдоподобных 
значениях ρmd ≈ 6·108 м−2 и t ≈ 1.6 с нужное для 
восстановления блокировки значение коэффи-
циента диффузии D t mdC ≈ ( ) ≈-

2
1ρ 5·10−10 м2/с 

достигается при Т ≈500 К [21], подтверждая ре-
альность предложенного механизма. При 300 К 
коэффициент диффузии DC ≈ 2.4·10−21 м2/с мно-
го ниже, и восстановление атмосфер Коттрелла 
на движущихся дислокациях невозможно.

Изложенные соображения удобно обобщить, 
введя безразмерный критерий, определяющий 
условия рождения автоволн переключения и 
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Рис. 4. Диаграммы растяжения образцов a-Fe при 296 (а), 
373 (б) и 433 K (в). 
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возбуждения в деформируемой среде. В та-
ком качестве можно использовать отношение 
времени рефрактерности среды tref [16], в тече-
ние которого активная среда индифферентна 
к внешним воздействиям, к характерному вре-
мени деформационного процесса texp , за кото-
рое принимается длительность пробега фронта 
Людерса по длине образца texp ≈ 102 – 103 с, т. е. 
Γ = tref expt . Как было сказано, tref  имеет диф-
фузионную природу, может быть оценено соот-
ношением:

	 tref
C

≈
l
D
s
2

2
	 (24)

и зависит от температуры через коэффициент 
диффузии. Далее можно сравнить критерии для 
двух температур, отвечающим деформациям 
Людерса и скачкообразной. 

При Т ≈ 300 К DC ≈ 2.4·10−21 м2/с, и в соот-
ветствии с уравнением (24) tref ≈ 106 с. Следо-
вательно, в этих условиях Γ = >>tref expt 1 , и за 
время опыта новая блокировка дислокации не-
возможна, так что фронт Людерса способен про-
бежать по образцу лишь однократно.

При Т ≈ 400 К рост коэффициента диффузии 
углерода до DC ≈ 2.4·10−17 м2/с снижает время 
рефрактерности, рассчитанное по уравнению 
(24), до ~4·102 с. В таком случае Γ = ≈tref expt 1, 
т. е. за время пробега фронта блокировка дисло-
каций успевает восстановиться, и на площадке 
текучести наблюдаются повторяющиеся скачки 
деформации. 

Не привлекая диффузионные характеристи-
ки, рассмотрим случай, когда Γ = <<tref expt 1.  
Так как tref exp≈ <<ϑ t , то рефрактерность ак-
тивной среды в этом случае несущественна. 
Тогда элементы деформируемой среды не теря-
ют своей активности и, синхронизируясь друг с 
другом, формируют фазовые автоволны, харак-
терные для стадии линейного деформационного 
упрочнения [3].

Сказанное приводит к заключению, что в од-
ном и том же деформируемом материале в раз-
ных температурных интервалах возможно воз-
никновение физически различающихся типов 
активных сред. Их пластическое течение и де-
формационное упрочнение реализуется с помо-
щью разных дислокационных механизмов [6–8].

Естественно считать, что кинетика движе-
ния фронтов Людерса и фронтов скачкообраз-
ной пластической деформации определяется 
скоростью движения дислокаций в поле при-
ложенных напряжений [22]. Тогда понима-
ния обнаруженного различия можно добиться 
при сравнении зависимостей Vdisl s( )  для этих 

случаев. Движение фронта Людерса контроли-
руется термически активированным движением 
дислокаций, так что, в соответствии с [3, 4, 18], 
его скорость может быть описана экспоненци-
альным соотношением, характерным для тер-
мически активированных процессов движения 
дислокаций [11]:

	 V V V
U

k TL ~ exp ~ expdisl
bar

B
s

γs
s( ) ≈ -

-



0 .	(25)

Такая зависимость справедлива вблизи ниж-
ней границы указанного выше температурного 
интервала. Однако при высоких напряжениях 
и температурах, отвечающих развитию скачко-
образной деформации, величина U k Tbar B-( )γs  
в уравнении (25) может стать малой. Полагая 
тогда, как обычно, что e xx- ≈ -1 , получим ли-
нейное по напряжению уравнение для скорости 
надбарьерного движения фронтов скачкообраз-
ной пластичности: 

	 V V V
U
k T k Tsp ~ ~disl

bar

B B
s γ s s( ) ≈ - +



0 1 .	 (26)

Таким образом, переход от деформации Лю-
дерса к скачкообразной деформации при повы-
шении температуры оказывается связанным со 
сменой механизма термически активированно-
го преодоления локальных барьеров на надба-
рьерный режим движения дислокаций, кото-
рый контролируется фононным и электронным 
механизмами торможения [23]. Можно считать, 
что изменение режима движения носителей 
пластичности инициирует превращение актив-
ной бистабильной деформируемой среды в воз-
будимую и сопровождается перестройкой ав-
товолновой структуры деформируемой среды, 
при которой автоволна переключения (фронт 
Людерса) сменяется автоволной возбуждения 
(полоса скачкообразной деформации). Условия 
реализации этих механизмов были теоретиче-
ски обоснованы в работе [24] с использовани-
ем основных положений теории неравновесных 
сред [25].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Сопоставление дислокационных и автовол-

новых подходов к природе пластического тече-
ния показывает, что дислокационная структура 
обеспечивает активность деформируемой среды 
за счет появления распределенных источников 
энергии, которыми служат упругие поля дис-
локационных ансамблей. В свою очередь, воз-
никновение активной среды делает возможной 
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генерацию в ней автоволновых мод локализо-
ванной пластичности. Рождение и эволюция 
автоволн определяет кинетику и динамику раз-
вития активной деформируемой среды. Согла-
сованность процессов формирования активной 
среды и генерации в ней автоволн лежит в осно-
ве Принципа соответствия [1–3].

Вырабатываемый новый взгляд на приро-
ду пластичности состоит в том, что дислокаци-
онные эффекты обеспечивают возникновение 
активности деформируемой среды и последу-
ющую генерацию автоволновых процессов, а 
генерируемые в среде автоволны локализован-
ной пластичности формируют макроскопиче-
скую неоднородность их пространственного 
распределения и различия в кинетике развития 
активных элементов дислокационной природы. 
Предложенная точка зрения на взаимосвязь раз-
номасштабных деформационных процессов де-
лает возможным согласование геометрических 
масштабов явлений пластического течения.

Работа выполнена в рамках государ-
ственного задания ИФПМ СО РАН, тема 
№ FWRW-2021-0011.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов.
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DISLOCATION STRUCTURE AND AN ACTIVITY OF PLASTIC 
DEFORMING MEDIA

L. B. Zuev1, *, S. A. Barannikova1, and V. I. Danilov1

Institute of Strength Physics and Materials Science, SB RAS, Tomsk, 634055 Russia
*e-mail: lbz@ispms.ru

The evolution of the dispersion laws of autowaves of localized plasticity for successive stages of linear, para-
bolic strain hardening, as well as the pre-fracture stage is considered. The principles of uniform description 
of the regularities of plastic flow at different stages of the deformation process are formulated. The main 
model relationships are proposed that connect the microscopic characteristics of dislocation deformation 
mechanisms with the properties of an active deformable medium capable of generating the corresponding 
autowave modes of localized plastic flow.

Keywords: plasticity, strain hardening, autowaves, dispersion, active medium, dislocations, structure
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Впервые исследован захват дейтерия в сварном шве отечественной малоактивируемой феррит-
но-мартенситной стали ЭК-181 в сравнении с обычными образцами той же стали. Сварной шов 
был получен методом аргонодуговой сварки двух листов стали ЭК-181 толщиной 2  мм. Образ-
цы выдерживали в газообразном дейтерии при давлении 5 атмосфер и температуре в диапазо-
не 623–773 К в течение 25 часов. Количество захваченного дейтерия определяли методом тер-
модесорбции. Было обнаружено, что после выдержки в газе образцы, вырезанные из сварного 
шва, сохраняют примерно в 2 раза большее количество дейтерия, чем образцы из обычной стали 
ЭК-181. Количество пиков в спектрах термодесорбции одинаково как для обычной стали, так и 
для области сварного шва. Моделирование спектров термодесорбции было осуществлено при 
помощи кода TMAP7. Предложенная модель включает наличие окислов на поверхности и вы-
сокую концентрацию дефектов в приповерхностном слое образцов, при этом хорошо описывая 
экспериментальные ТДС-спектры. Обсуждается возможная природа состояний водорода в стали, 
обуславливающая особенности термодесорбционных спектров.

Ключевые слова: малоактивируемые ферритно-мартенситные стали, ЭК-181, Русфер, сварной шов, 
дейтерий, захват, термодесорбция 
DOI: 10.31857/S0015323025020139, EDN: AYBIHV

1. ВВЕДЕНИЕ
Реакция D-T-синтеза – самая простая в ре-

ализации в земных условиях, поэтому первый 
термоядерный реактор (ТЯР) будет работать на 
смеси дейтерия и трития. Радиоактивность и 
очень высокая цена трития – причины, по кото-
рым захват водорода в материалах ТЯР должен 
быть хорошо спрогнозирован и насколько воз-
можно уменьшен. Поэтому захват изотопов во-
дорода в ТЯР – объект интенсивных исследова-
ний термоядерного сообщества.

Малоактивируемые ферритно-мартенситные 
стали (МАФМС) – перспективные материалы 
ТЯР из-за относительно быстрого снижения ак-
тивности, индуцированной нейтронным облу-
чением. В Российской Федерации разработана и 
производится в промышленных масштабах сталь 
ЭК-181 (Русфер) [1, 2] этого класса. Достоинства 

этой стали – хорошие термомеханические свой-
ства, а также самый широкий среди МАФМС 
диапазон рабочих температур: 573–973 K [6].

В металлах водород может: 
–	находиться в растворенном состоянии, 

диффундируя по междоузлиям;
–	быть захваченным в ловушки, в качестве 

которых могут выступать разнообразные дефек-
ты структуры – одиночные вакансии, ваканси-
онные кластеры, некоторые примеси, дислока-
ционные петли, пустоты и т. д.;

–	образовывать гидриды (в гидридообразую-
щих металлах).

Важный аспект использования конструкцион-
ных материалов в токамаках-реакторах – неизбеж-
ное наличие большого количества сварных соеди-
нений в контакте с тритием. В частности, общая 
длина сварных швов в одном из девяти секторов 
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вакуумной камеры реактора ИТЭР составляет  
1.4 км [3]. Микроструктура сварных швов, оче-
видно, отличается от обычной микроструктуры 
свариваемого материала, поэтому и концентра-
ции различных дефектов в шве будут отличаться 
от обычных для объема данного материала.

Решая задачу обеспечения механической 
стабильности сварных соединений при эксплу-
атации реактора, следует также знать, как и на 
сколько захват изотопов водорода в сварном со-
единении отличается от удержания в обычном 
материале. Этот вопрос важен не только с точки 
зрения радиационной безопасности, но и с точ-
ки зрения обеспечения требуемых механических 
свойств сварного соединения. Дело в том, что 
при распаде радиоактивного трития будет обра-
зовываться радиогенный 3Не:
	 �T e e→ + +3He n .	 (1)

Гелий в объеме стали малоподвижен и фор-
мирует гелиевые пузырьки, что приводит к ге-
лиевому охрупчиванию. Если захват трития в 
области шва повышен – деградация здесь будет 
ускорена.

Исследованиям захвата изотопов водоро-
да в отечественной стали ЭК-181 посвящен ряд 
работ [4–6], однако захват водорода в сварном 
шве стали ЭК-181 ранее не исследовали. Впро-
чем, информация о захвате изотопов водорода в 
сварных швах других МАФМС также отсутству-
ет, по крайней мере, в широком доступе.

Цель данной работы – путем сравнительного 
исследования установить, как захват дейтерия в 
сварном шве стали ЭК-181 отличается от захвата 
в объеме этой стали.

Для конструирования термоядерных реакто-
ров и исследовательских токамаков применяют 
ряд методов сварки, включая электронно-луче-
вую [7], автогенную лазерную сварку [8], дуговую 
сварку, например, вольфрамовую дуговую сварку 
[1]. Аргонодуговая сварка (встречается также на-
звание ТИГ сварка от tungsten inert gas welding – 
TIG) в нашей стране наиболее часто использует-
ся для сварки вакуумных элементов, потому что 
этот метод достаточно дешев, надежен и не требу-
ет особо высокой квалификации сварщика. 

В данной работе исследован захват дейтерия в 
сварном шве стали ЭК-181, полученном именно 
путем аргонодуговой сварки.

2. МАТЕРИАЛ И ОБРАЗЦЫ
Сталь ЭК-181 (Русфер) – МАФМС, разрабо-

танная во ВНИИНМ им. А.В.  Бочвара. Состав  
стали ЭК-181 [9] в вес.% следующий: 0.16 C, 
0.03 Ni, 0.07 N, 0.4 Si, 0.05 Ti, 0.4 V, 12 Cr, 0.6 Mn, 
0,15 Ta, 1.09 W, основной элемент – Fe. 

Две пластины были вырезаны из горячека-
таного листа стали ЭК-181 толщиной 2 мм и 
сварены встык путем аргонодуговой сварки. 
Ширина сварного шва составила 4 мм. Поверх-
ность сварного шва и прилегающих областей 
была отполирована. Следует иметь в виду, что 
при резке образцов частично могло быть изме-
нено напряженно-деформированное состоя-
ние материала.

Микроструктура сварного шва была исследо-
вана с использованием оптического микроско-
па, сканирующего электронного микроскопа 
(СЭМ), энергодисперсионной рентгеновской 
спектроскопии (ЭДС). На рис. 1 показана цен-
тральная область двух сваренных встык пластин. 

Описывая сварной шов, исследователи обыч-
но выделяют: 

(I) сварной шов – область, которая полно-
стью плавилась при сварке и ограничена лини-
ями сплавления; 

(II) зоны термического влияния (ЗТВ) рядом 
со сварным швом. ЗТВ – области, в которых ми-
кроструктура изменилась вследствие того, что в 
ходе сварки сталь греется до температур выше 
673 К. ЗТВ, в свою очередь, можно разделить на 
несколько областей в зависимости от температу-
ры при сварке и получившейся микроструктуры;

(III) обычный материал, не подвергавшийся 
термическому воздействию при сварке.

На рис. 1a показан шов и часть прилегающих 
зон термического воздействия. В зоне шва при-
сутствуют единичные крупные полости с раз-
мерами до долей миллиметров. Граница меж-
ду швом и зоной термического воздействия в 
лучшем разрешении показана на рис. 1б. Для 
сравнения поверхность образца проката стали 
ЭК-181 показана на рис. 1в. Можно видеть, что 
микроструктуры поверхности области шва, зо-
ны термического воздействия и исходного ма-
териала отличаются. В зоне сварки мы видим 
крупнозернистую структуру. Согласно [10], осо-
бенность 12%-хромистых сталей, в том числе 
стали ЭК-181, – формирование структуры вы-
сокопрочного мартенсита в зоне сварного шва. 
Формирование высокопрочного мартенсита ха-
рактерно для свариваемых МАФМС. Аргоноду-
говой шов китайской МАФМС CLAM также со-
стоял из упрочненного мартенсита [11].

В зоне термического воздействия зерна мель-
че, чем в области шва, но крупнее и более вы-
ражены, чем в обычном материале (рис. 1б). На 
границе между областью шва и областью ЗТВ 
наблюдается высокая концентрация полостей с 
характерными размерами ~10 мкм.

Образцы были вырезаны из центральной ча-
сти сварного шва таким образом, чтобы объем 
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образцов принадлежал зоне шва. После механи-
ческой полировки всех поверхностей размеры 
образцов были 2×2.5×9.5 мм. Образцы такой же 
геометрии были вырезаны из листа стали ЭК-181 
толщиной 2 мм. Все образцы очистили спиртом 
и отожгли в вакууме при 773 K в течение 2 ч, что 
является нашей стандартной процедурной под-
готовки образцов МАФМС с целью снижения 
концентрации дефектов, образовавшихся в при-
поверхностном слое при полировке [12].

Согласно данным микроскопии, при большем 
увеличении (рис. 2) в объеме сварного шва при-
сутствуют полости размером менее 0.5 мкм, и их 
концентрация различна в разных областях шва.

При помощи ЭДС установили, что на поверх-
ности полированного шва: 

–	основные элементы в зоне шва – Fe 
(82 вес.%), Cr (10 вес.%), W (0.9 вес.%), а также 
углерод (не менее 5 вес.%) и Mn (0.8 вес.%); 

–	W, Fe и С, Ni, N, Si, Ti, V, Mn, Ta распреде-
лены равномерно; 

–	единственный элемент, демонстрирующий 
вкрапления, – хром.

Содержание Fe, Cr, W, Mn, определенное с 
помощью ЭДС, близко к ожидаемым. Высокое 
содержание углерода, вероятно, связано с усло-
виями, в которых проводили анализ: для кре-
пления образцов на предметном столике скани-
рующего электронного микроскопа используют 
углеродный скотч, следовательно, в вакуумной 
камере этой установки не могут не присутство-
вать соединения углерода.

Область рис. 1б

3ТБ Сварной шов

(а)

(б)

(в)

3ТБ

200 мкм

500 мкм

Рис. 1. Поверхность образцов стали ЭК-181, данные СЭМ: 
(a) шов аргонодуговой сварки; (б) область внутри прямоу-
гольника с рис. 1а с большим увеличением; (в) поверхность 
стали ЭК-181 до сварки, данные растрового электронного 
микроскопа.

(а)

10 мкм

(б)

10 мкм

Рис. 2. Различные области сварного шва. Изображения СЭМ.
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4. ОПИСАНИЕ ЭКСПЕРИМЕНТОВ

4.1. Выдержка в газообразном дейтерии
Выдержку в газообразном дейтерии осущест-

вляли на высоковакуумном стенде, имеющем 
специальный модуль для газовой экспозиции 
объемом 130 см3, показанный на рис. 3. Его ка-
меру можно откачать до высокого вакуума и за-
полнить газом. Давление регистрирует датчик 
типа баратрон, показания которого не зависят 
от сорта газа. Камера снаружи окружена нагре-
вателем, который закрыт внешним экраном для 
уменьшения потерь тепла. Температура внутри 
модуля измеряется хромель-алюмелевой термо-
парой, максимальная достижимая температура 
составляет 1200 К. Система нагрева с обратной 
связью позволяет поддерживать температу-
ру экспонируемых в газе образцов на заданном 
уровне с отклонением не более 1 К. Линия газо-
напуска снабжена азотной ловушкой.

Образцы стали ЭК-181 и сварного шва этой 
же стали попарно выдерживали в газообразном 
дейтерии под давлением 5 атмосфер при темпе-
ратурах в диапазоне 623–773 K в течение 25 ча-
сов.

Образцы попарно помещали в модуль, объ-
ем откачивали до давления 10−5  Па. Затем при 
продолжающейся откачке модуль нагревали до 
требуемой температуры. После этого откачку 
прекращали и модуль заполняли газообразным 
дейтерием до давления 5×105 Па. В эксперимен-
тах использовали дейтерий, чистота которого, 
по измерениям квадрупольным масс-спектро-
метром, была не ниже 99.99% D2. Длительность 
выдержки в газе составляла 25 часов. В ходе экс-
периментов давление отклонялось от заданного 
не более чем на 2%.

Согласно [13], коэффициент диффузии во-
дорода в стали ЭК-181 при минимальной темпе-
ратуре наших экспериментов 673 K составляет 
2.3⋅10–9  м2/с и увеличивается с ростом темпера-
туры. Исходя из классической теории диффузии, 
коэффициент диффузии дейтерия в √2 раз мень-
ше, чем коэффициент диффузии водорода. Если 
двухатомный газ привести в контакт с одной сто-
роной плоской мембраны, характерное время t1/2, 
за которое проникающий поток достигнет поло-
вины максимальной величины, составляет [14]:

	 t1 2

2

7 2
= L

D. �
,	 (2)

где L – толщина мембраны, D – коэффициент 
диффузии.

Для мембраны из стали ЭК-181 толщиной 
1 мм (половина толщины наших образцов) при 
наименьшей температуре наших экспериментов 
t1 2 составила бы ~103 с, что много меньше дли-
тельности экспозиции наших образцов в газе. 
Поэтому во всех случаях было достигнуто насы-
щение образцов дейтерием по всей глубине. 

Завершая эксперимент, объем модуля отка-
чивали и прекращали нагрев. После остыва-
ния образцы извлекали из установки и хранили 
на атмосфере до исследования захвата методом 
термодесорбционной спектроскопии (ТДС).

4.2. ТДС
Измерения захвата методом ТДС проводили на 

сверхвысоковакуумном стенде, описанном в [15]. 
Остаточное давление в камере стенда составляет 
2×10−7 Па. Температуру образца измеряли W-Re 
термопарой, присоединенной непосредственно к 
образцу. В ходе ТДС-измерений образцы нагре-
вали до температуры 1550 К со скоростью 2 K/с. 
Парциальное давление содержащих дейтерий 
молекул HD, D2, HDO, D2O, а также ряда других 
регистрировали квадрупольным масс-спектро-
метром Pfeiffer Prisma QMS 200M1. Калибровку 
квадрупольного масс-спектрометра проводили 
по потоку газа из калиброванного объема, запол-
ненного дейтерием до известного давления. Под-
робно калибровка описана в [15]. 

В настоящих экспериментах дейтерий по-
кидал образцы преимущественно в составе мо-
лекул D2, менее 7% – в составе молекул HD, а 
вклад десорбции в составе молекул HDO и D2O 
был менее 1%. Поэтому при обработке результа-
тов учитывали только измеренные потоки моле-
кул D2 и HD. 

5. РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
Термодесорбционные измерения проводили 

спустя 3.5–4 месяца после насыщения образцов 

1

3

2

4

Рис. 3. Модуль для выдержки образцов в газе: 1 – камера 
экспозиции, окруженная внешним экраном; 2 – токовводы 
нагревателя; 3 – датчик давления; 4 – линия газонапуска с 
азотной ловушкой.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 126       № 2       2025

	 ЗАХВАТ ДЕЙТЕРИЯ В МАТЕРИАЛЕ СВАРНОГО ШВА	 243

дейтерием. За это время примерно четверть за-
хваченного в дефектах дейтерия успевает поки-
нуть образец стали ЭК-181 [16]. 

ТДС-спектры образцов шва показаны на рис. 
4 жирными линиями, ТДС-спектры обычных 
образцов – тонкими линиями. ТДС образцов, 
которые насыщали в дейтерии одновременно 
при одной температуре, даны одним цветом. 
Выделение дейтерия из образцов происходило в 
диапазоне температур 450–1400 К. 

Большая часть ТДС-спектров состоит из трех 
пиков, температуры которых сведены в Табли-
цу 1. В сравнении с обычными образцами пер-
вый пик у образцов шва смещен на 30 К в об-
ласть более высоких температур. Положения 
второго и третьего пика одинаковы для образцов 
двух типов. 

В классическом приближении полагают, что 
каждый пик обусловлен определенным состоя-
нием водорода в материале. Чем выше энергия 
связи водорода в этом состоянии, тем при более 
высокой температуре происходит высвобожде-
ние водорода в ходе прогрева образца. В целом 
для сталей, помимо растворения, характерен за-
хват водорода в ловушки таких типов, как гра-
ницы зерен и межфазные границы, дислокации 
и дислокационные петли, вакансии, вакансион-
ные кластеры, карбиды, твердые растворы леги-
рующих элементов, оксидные пленки и трещи-
ны [17]. Наиболее значимыми типами ловушек 
для ЭК-181 являются границы зерен и карбиды 
хрома [18]. Энергия связи межфазных границ с 
водородом составляет ~0.45–0.55 эВ [19, 20], в 
то время как карбиды обладают более высокой 
энергией связи – 0.76–1.0 эВ [21].

При сравнении ТДС-спектров обычных об-
разцов (тонкие линии на рис. 4) видно незна-
чительное снижение первого пика с ростом 
температуры, при которой осуществляли экс-
позицию в газе. Это может быть объяснено тем, 
что при более высокой температуре дейтерию, 
захваченному в ловушку с низкой энергией свя-
зи, становится проще ее покинуть. Амплитуда 
второго пика тех же образцов мало зависит от 

температуры экспозиции, амплитуда последне-
го пика наименьшая при минимальной темпера-
туре образца во время экспозиции в газе – 623 К.

Для образцов шва не наблюдается однознач-
ных зависимостей амплитуды пиков в ТДС от 
температуры ввода дейтерия в образец. Вероят-
но, дело в том, что область шва неоднородна и 
концентрации дефектов одного типа в образцах, 
вырезанных из разных участков шва, различны.

Полное количество дейтерия, содержавшееся 
в образцах, было определено путем интегриро-
вания термодесорбционных спектров молекул 
D2 и HD. Полученная величина была разделена 
на площадь поверхности образца для простоты 
сравнения с литературными данными, так как 
в работах, посвященных захвату изотопов во-
дорода, обычно приводят результаты в формате 
[D/м2]. Зависимость количества захваченного 
в образцах дейтерия от температуры, при кото-
рой они насыщались дейтерием, представлена 
на рис. 5. Образцы шва захватывали в 1.5–2 раза 
большее количество дейтерия, чем обычные об-
разцы при тех же условиях. Можно предполо-
жить, что повышенный захват дейтерия в об-
разцах сварного шва связан с образованием 
полостей внутри образцов: дейтерий может на-
капливаться в газообразном виде внутри поло-
стей, быть хемосорбирован на их поверхностях, 
а также быть связанным с дислокационными 
петлями, сопутствующими такой неоднородно-
сти микроструктуры, как полость. Учитывая, что 
в зоне шва происходило плавление материала, 
сопровождавшееся укрупнением зерен, нельзя 
исключать, что коэффициенты диффузии и рас-
творимости дейтерия в области шва отличны от 
таковых для основного материала стали ЭК-181.

Таблица 1. Температура пиков ТДС-спектров. Пики 
пронумерованы по порядку их появления при прогре-
ве от низких температур к высоким

Пик
Температура, К

Обычный 
материал Шов

I 640–670 670–715
II 750–800 760–790
III 1010–1015 1015–1020

400 600 800 1000 1200 1400
0
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Рис. 4. ТДС-спектры образцов стали ЭК-181, выдержан-
ных в дейтерии при давлении 5 атмосфер: тонкие линии – 
обычные образцы, жирные линии – сварной шов.
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Более высокий захват в сварном шве будет 
необходимо учитывать в термоядерных установ-
ках, которые будут работать на смеси дейтерия 
и трития – тяжелых изотопов водорода, так как 
вследствие распада трития по реакции (1) гели-
евое охрупчивание швов будет происходить бы-
стрее, чем основного материала. 

6. ЧИСЛЕННОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ 
ЗАХВАТА ДЕЙТЕРИЯ В СТАЛИ ЭК-181

6.1. Исходные данные для моделирования
Моделирование термодесорбционных спек-

тров проводили в программе TMAP7 [22], в ко-
торой транспорт водорода рассчитывается в 
одномерном приближении. Процессы диффу-
зии водорода в металле и его захвата в ловуш-
ки в TMAP7 описываются следующей системой 
уравнений:
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где C(x, t) – концентрация растворенного в образ- 
це водорода; Ctr   

i(x, t) – концентрация водорода, 

захваченного в i-ю ловушку; Ni – концентрация 
i-й ловушки; G(x,t) – внутренний источник во-
дорода (обычно связан с внедрением ионов во-
дорода); D – коэффициент диффузии водорода 
в данном материале, αdt

i – скорость выхода ато-
ма водорода из i-й ловушки. Для TMAP7 макси-
мально возможное число ловушек равно трем.

Обсудим параметры, которые использованы 
при моделировании. 

Проницаемость стали ЭК-181 была экспери-
ментально исследована в работе [13], в частно-
сти, в ней были получены коэффициенты диф-
фузии и растворимости для изотопа водорода 
протия. От этого коэффициента диффузии мы 
отталкивались в моделировании с учетом по-
правки на изотопный эффект [23]. Коэффици-
ент растворимости позволяет оценить количе-
ство растворенного в стали водорода по закону 
Сивертса C = S(T)·p1/2, где C – концентрация 
водорода под контактирующей с газообразным 
водородом поверхностью образца; S – коэффи-
циент растворимости; T – температура во вре-
мя насыщения образца водородом; p – давление 
водорода над поверхностью. Для диапазона тем-
ператур 623–773 К и давления газа 5·105 Па со-
ответствующая концентрация будет находиться 
в пределах 7·1023 – 2·1024 D/м3.

Данные работы [6] указывают на то, что в 
приповерхностном слое ЭК-181 (на глубине 
1–2 мкм) дейтерия содержится на порядок боль-
ше, чем в целом по толщине образца. Это может 
быть связано с захватом дейтерия в ловушки у 
поверхности образца, возникшие при резке и 
полировке.

Начало активной десорбции дейтерия с 
~ 500 К после выдержки образцов в газе не явля-
ется типичным для МАФМС. Так, например, для 
стали CLF-1 с содержанием хрома 8.5% десорб-
ция после выдержки образцов в газе начиналась 
с ~420 К [24]. Первые попытки промоделировать 
ТДС-спектры ЭК-181 также указывали на то, что 
десорбция должна начинаться с ~450 К (будет 
показано далее). Поверхности нержавеющих 
сталей в контакте с кислородом покрываются 
слоем самовосстанавливающегося оксида хрома, 
препятствующего коррозии. Пленки оксидов на 
поверхности металла при контакте с водородом 
снижают его поток в глубь материала. Наблюда-
емая задержка десорбции при ТДС, скорее всего, 
обусловлена сформировавшейся на поверхно-
сти образцов ЭК-181 оксидной пленкой Cr2O3, 
которая служит барьером для выхода дейтерия 
из образца. Поэтому моделирование проводили 
в предположении, что образцы имеют вид типа 
оксид–сталь–оксид. Приблизительная оценка 
коэффициента диффузии для Cr2O3 была взята 
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Рис. 5. Зависимость количества дейтерия, захваченного в 
образцах, от температуры, при которой образцы выдержи-
вали в газообразном дейтерии при давлении 5 атмосфер в 
течение 25 ч.
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из работы [25], где коэффициент диффузии был 
рассчитан теоретически. Толщина оксида была 
принята равной 10 нм, что согласуется с данны-
ми рентгеновской фотоэлектронной спектро-
скопии по толщине оксидного слоя для схожей с 
ЭК-181 ферритно-мартенситной стали MANET 
[23] (10.3% Cr).

Для насыщенных дейтерием образцов моде-
лировали только этап ТДС-эксперимента, в ко-
тором основной происходящий на поверхности 
процесс – рекомбинация атомов дейтерия. Гра-
ничные условия на поверхности образца опреде-
ляет коэффициент рекомбинации. Для ЭК-181 
коэффициент рекомбинации неизвестен, поэ-
тому в качестве первоначального приближения 
использовали данные по коэффициенту реком-
бинации для MANET [24]. Далее коэффициент 
рекомбинации являлся подгоночным параме-
тром, варьируя который, старались достигнуть 
оптимального совпадения с экспериментальным 
спектром.

Целью моделирования было получить при од-
ном и том же наборе параметров набор модель-
ных ТДС-спектров, насколько возможно близ-
ких к полученным экспериментально.

6.2. Моделирование ТДС-спектров образцов  
ЭК-181

Экспериментальные и наиболее близко опи-
сывающие их смоделированные ТДС-спектры 
стали ЭК-181 (не шва) для разных темпера-
тур выдержки образцов в газе представлены на 
рис. 6.

Приведем использованные в моделировании 
параметры:

–	коэффициент рекомбинации Kr=1·10−29· 
·exp(0.35/kT) м4/с;

–	коэффициент диффузии дейтерия в стали 
ЭК-181 D = 0.85·10−7·exp(–0.165/kT) м2/с;

–	коэффициент диффузии дейтерия в оксид-
ной пленке Dox = 2·10−8·exp(–0.65/kT) м2/с.

Данные результаты были получены в предпо-
ложении, что в образцах сталей растворен дей-
терий с концентрацией ~1·1024 D/м3, а у поверх-
ности образцов есть ловушки с энергией связи  
0.75 эВ. Их концентрация составила 1.5·10−2 ат. 
долей, а глубина залегания – до 1 мкм. Запол-
ненность ловушек в приповерхностном слое при 
моделировании спектров, показанных на рис. 6, 
подбирали таким образом, чтобы концентрация 
дейтерия в них по порядку величины соответство-
вала данным анализа приповерхностного слоя 
ЭК-181, полученным методом ядерных реакций 
для температуры 600 К [6] (максимальной темпе-
ратуры, для которой известен профиль концен-
трации дейтерия в ЭК-181 при насыщении из га-
за). Давление экспозиции в газе при одних и тех 

же температурах не оказывает сильного влияния 
на количество накопленного водорода в стали  
ЭК-181. В работе [4] было показано, что при дав-
лении дейтерия над поверхностью 101 Па и 104 Па  
концентрации дейтерия в приповерхностном 
слое отличались всего лишь в два раза. Поэто-
му разница в давлении насыщения в данной ра-
боте (105 Па) и в [6] (104 Па) не принципиальна. 
ТДС-спектры с ловушками и без ловушек в при-
поверхностном слое представлены на рис. 7.

Из рис. 7 видно, что добавление в модель при-
поверхностных ловушек дает более приближен-
ный к экспериментальным данным результат – 
восходящая ветвь пика становится более резкой.

Десорбция дейтерия с поверхности образца в 
эксперименте начинается с ~  500  К. Чтобы за-
держать начало десорбции в моделировании, 
нужно либо вводить оксидный слой на поверх-
ности образца, либо моделировать ТДС-спек-
тры с двумя типами ловушек: одной равномерно 
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Рис. 6. Экспериментальные и смоделированные ТДС-спект- 
ры образцов стали ЭК-181, выдержанных в D2-газе при 623, 
673 и 723 К.
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Рис. 7. Влияние приповерхностных ловушек на форму мо-
дельного ТДС-спектра.
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распределенной и одной приповерхностной. 
Результаты моделирования для этих двух при-
ближений в сравнении с экспериментальным 
ТДС-спектром показаны на рис. 8. Первый ва-
риант позволил получить модельные спектры, 
более близкие к экспериментальным, поэтому в 
моделировании ТДС-спектров ЭК-181 при раз-
ных температурах использована трехслойная 
модель образца: оксид–сталь–оксид. 

6.3. Особенности высокотемпературной области 
термодесорбционных спектров

Третий пик, наблюдаемый для ЭК-181 при 
температурах ~1000 К во время ТДС, промоде-
лировать не удалось. Попытка добавить в моде-
лирование третий тип ловушки с высокой энер-
гией связи (1.5 эВ) не дает удовлетворительного 
совпадения результатов моделирования с экспе-
риментальными данными (рис. 9).

По-видимому, третий пик не описывается в 
классической теории диффузии водорода в ме-
таллах и может быть обусловлен причинами, ко-
торые невозможно учесть в используемой для 
моделирования программе TMAP7. Вероятными 
причинами возникновения “аномального” пика 
могут быть:

–	появление в процессе ТДС-эксперимента в 
условиях резкого нагрева новых сильных лову-
шек, которых не было до начала эксперимента. 
Такими ловушками, например, могут быть кар-
биды: в стали ЭК-181 при нагреве до 870–970 К 
происходит выделение карбидов хрома [27];

–	разрушение оксидного слоя Cr2O3 под дей-
ствием высоких температур или дейтерия [28], 
что приводит к резкому ускорению выхода 
оставшегося дейтерия из образца;

–	фазовый переход α → γ, т. е. начало пере-
стройки кристаллической решетки ЭК-181 из 
ОЦК в ГЦК. Фазовый переход в ЭК-181 начина-
ется при 1143–1175 К [29].

7. ВЫВОДЫ
Проведено сравнительное исследование за-

хвата дейтерия в образцы стали ЭК-181 и сварно-
го шва этой стали, полученного аргонодуговой 
сваркой. Ввод дейтерия в образцы осуществля-
ли путем выдержки в газе в течение 25 часов при 
давлении 5 атмосфер в диапазоне температур 
623–773 К.

Показано, что образцы сварного шва захва-
тывают в 1.5–2 раза большее количество дейте-
рия, чем обычные образцы.

Выполнено моделирование термодесорб-
ционных спектров стали ЭК-181 в программе 
TMAP7 для температур насыщения в газе 623, 
673 и 723 К. Обсуждено влияние некоторых па-
раметров на форму модельных спектров. Отме-
чена аномальная природа термодесорбционного 
пика на ~1000 К.

Оптимальное согласование расчетных и экс-
периментальных ТДС-спектров было достигну-
то при следующих предположениях:

–	плоский образец с двух сторон покрыт сло-
ем оксида хрома Cr2O3 толщиной 10 нм;

–	в объеме стали дейтерий растворен;
–	в приповерхностном слое толщиной 1 мкм 

вследствие резки и полировки присутствуют ло-
вушки дейтерия. Их концентрация составляет 
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Рис. 8. Смоделированные без оксидного слоя на образце 
ТДС-спектры дейтерия. Красным цветом показан ТДС-
спектр с одной ловушкой равномерной концентрации, зе-
леным цветом – ТДС-спектр с той же самой равномерной 
ловушкой, но при этом добавлена вторая приповерхност-
ная ловушка. Серым цветом показаны ТДС-спектры при 
разных концентрациях приповерхностной ловушки (от 
максимальной концентрации (зеленого цвета) до нулевой 
концентрации (красного цвета)).
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Рис. 9. ТДС-спектр с “сильной ловушкой” (СЛ), без СЛ и 
их сумма. По сумме ТДС-спектров видно, что узкий пик на 
~1000 К не может быть описан простым добавлением СЛ в 
моделирование.
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1.5·10−2 ат.%, а энергия связи дейтерия с этими 
ловушками – 0.75 эВ. 

Данная работа проведена в рамках выполне-
ния государственного задания НИЦ “Курчатов-
ский институт”. 

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов.
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DEUTERIUM RETENTION IN THE MATERIAL OF WELDED SEAM 
RAFM STEEL EK-181 (RUSFER)

A. V. Golubeva1, *,  A. P. Persianova1,  V. S. Efimov2,  N. P. Bobyr1,  and  V. M. Chernov2, 3

1National Research Center “Kurchatov Institute”, Moscow, 123182 Russia
2National Research Nuclear University “MEPhI”, Moscow, 115409 Russia

3JSC “Academician A.A. Bochvar High-Tech Research Institute of Inorganic Materials”, Moscow, 123098 Russia
*e-mail: av_golubeva@nrcki.ru

For the first time, deuterium retention in the welded seam of the domestic reduced-activation ferritic-mar-
tensitic (RAFM) steel EK-181 (Rusfer) was investigated in comparison with the usual samples of the same 
steel. The welded seam was obtained by the argon arc welding method of two sheets of steel EK-18 with a 
thickness of 2 mm. Samples were kept in gaseous deuterium at a pressure of 5 atmospheres and tempera-
tures in the range of 623–773 K for 25 hours. The number of retained deuterium was determined by thermal 
desorption spectrometry (TDS). It was found that after exposure in the gas, samples carved from a weld 
retained about 2 times more deuterium than samples from conventional steel EK-181. The number of peaks 
in TDS spectra is the same for both ordinary steel and the area of ​​the weld. The TDS spectra modeling was 
carried out using the TMAP7 code. The proposed model includes the presence of oxides on the surface and 
a high concentration of defects in the surface layer of samples, wherein well describing the experimental 
TDS spectra. The possible nature of hydrogen states in steel is discussed, which determines the features of 
TDS spectra.

Kaywords: RAFM steel, EK-181, Rusfer, welded seam, deuterium, retention, thermal desorption
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