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Методом молекулярной динамики (МД) исследовали радиационные повреждения в каскадах
столкновений, инициированных первично выбитыми атомами (ПВА) с энергией  = 5, 10, 15,
20 и 25 кэВ в α-Ti при температурах  = 100, 300, 600 и 900 K. Для каждой пары параметров 
сгенерировали статистическую выборку из 24 каскадов столкновений, размер которой обосновали
a posteriori. Получили число пар Френкеля  и определили время релаксации каскадов столкно-
вений в зависимости от . Показано, что средние значения  укладываются в
≈0.3NRT, если выбрать пороговую энергию смещения в интервале 28–40 эВ в зависимости от тем-
пературы облучения. При высоких энергиях ПВА/низких температурах каскадная область смеще-
ний в α-Ti распадается на субкаскады, вытянутые вдоль траекторий высокоэнергетичных атомов от-
дачи, а время релаксации не зависит от . При низких энергиях ПВА/высоких температурах до-
минируют каскады столкновений равноосной формы, а время их релаксации монотонно растет с
увеличением .

Ключевые слова: α-Ti, облучение, каскады столкновений, первичные радиационные повреждения,
пары Френкеля, кластеры точечных дефектов, молекулярная динамика
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ВВЕДЕНИЕ

Титан и титановые сплавы занимают четвер-
тое место в списке наиболее широко используе-
мых конструкционных металлических материа-
лов, уступая лишь сталям и сплавам на основе
алюминия и магния. Благодаря сочетанию высо-
кой удельной прочности и коррозионной стойко-
сти титан и его сплавы особенно востребованы
для изготовления элементов конструкций с ма-
лым весом, которые при эксплуатации подверга-
ются одновременному воздействию внешнего на-
гружения и химически активных сред. Малая ак-
тивируемость, быстрое снижение наведенной
активности и стабильность механических свойств
титановых сплавов в операционных условиях ак-
тивных зон водо-водяных реакторов подтверждены
экспериментально и положены в основу научного
обоснования применения титана и его сплавов для
изготовления корпусов, теплообменников и дру-
гого оборудования новых ядерных энергетиче-
ских установок различного назначения, обладаю-

щих повышенным ресурсом, высокой надежно-
стью и безопасностью [1–3].

Каскады столкновений – основной источник
радиационных повреждений, возникающих в мате-
риалах под действием реакторного облучения. Кас-
кады столкновений инициируются первично выби-
тыми атомами (ПВА) с энергией  кэВ. В
силу того, что каскадная область смещений имеет
линейные размеры ∼5–30 нм и релаксирует за ха-
рактерные времена ∼2–20 пс, прямое экспери-
ментальное наблюдение за первичным дефекто-
образованием в каскадах столкновений затрудни-
тельно.

На протяжении нескольких десятилетий моде-
лирование методом молекулярной динамики
(МД) успешно используется для исследования
первичного радиационного дефектообразования
в облучаемых материалах [4, 5]. Проводимые рас-
четы позволяют определить число пар Френкеля,
долю вакансий и междоузлий в кластерах точеч-
ных дефектов, влияние дефектной структуры ма-

PKAE
 T ( )PKA, E T

FPN
( )PKA, E T ( )FP PKA, N E T
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териала на радиационное дефектообразование,
эффекты высокодозного облучения и т.п. За ис-
ключением исследования [6] и работы [7], в кото-
рой опубликованы предварительные результаты
этой программы моделирования, других работ по
моделированию радиационных повреждений в
титане не проводилось. Чтобы более детально
разобраться в закономерностях первичного де-
фектообразования в титане, методом МД выпол-
нено моделирование каскадов столкновений в
объеме материала в широком интервале энергий
ПВА и температур облучения. Статистическая об-
работка результатов моделирования представлена
во второй части проведенного исследования [8].

ИСПОЛЬЗОВАННЫЕ МЕТОДЫ
Для расчета сил межатомного взаимодействия

в α-Ti использован межатомный потенциал [9],
построенный по методу внедренного атома [10].
Следуя процедуре [11], на коротких расстояниях
парную часть потенциала [9] модифицировали под-
становкой потенциала Зиглера–Бирсака–Литт-
марка (ЗБЛ) [12]. В качестве подгоночного парамет-
ра использовали экспериментально измеренную
пороговую энергию смещения  эВ в α-
титане [13, 14]. Для плавного перехода от потенциа-
ла ЗБЛ в точке  Å к исходной парной
функции взаимодействия [9] в точке  Å
применили интерполяцию кубическим сплайном.

Пороговая энергия смещения сконструиро-
ванного потенциала удовлетворяет соотношению
19  20 эВ. Модификация потенциала на ко-
ротких расстояниях не повлияла на величину рав-
новесного параметра решетки , отношение c/a,
энергию когезии, энергию образования вакан-
сии, упругие константы, энергию дефекта упа-
ковки и энергию свободной поверхности модели-
руемого α-Ti [9].

МД-моделирование каскадов столкновений в
α-титане выполнили при температурах кристалла
T = 100, 300, 600 и 900 K. Используя теорему о ви-
риале [15], определили температурную зависи-
мость равновесного параметра решетки , соот-
ветствующего нулевым внутренним напряжени-
ям (табл. 1). Так как анизотропия коэффициента

= ±d 19 1E

=in 0.887r
=out 1.412r

≤ ≤dE

0a

0a

линейного термического расширения α-Ti в рас-
сматриваемом интервале температур находится в
пределах ≈3–4% [16], для всех условий моделирова-
ния использовали одну и туже величину c/a = 1.585.

Моделирование каскадов столкновений в α-Ti
провели в ансамбле NVE. Моделируемый кри-
сталл имел близкую к кубической форму с граня-
ми ,  и . Периодические гра-
ничные условия использовали на всех гранях
кристалла.

Каскады столкновений инициированы ПВА с
энергиями  = 5, 10, 15, 20 и 25 кэВ. Для того,
чтобы снизить вероятность каналирования и
имитировать изотропное пространственное и
случайное временнóе распределение ПВА, по-
следние вводились в различных местах моделируе-
мого кристалла, вдоль одного из кристаллографи-
ческих направлений  в разные моменты вре-
мени. Для каждой пары параметров 
сгенерировали статистическую выборку из 24 кас-
кадов столкновений.

Оценку тормозных способностей выполнили
при помощи программного кода SRIM 2013 [17].
Как показали расчеты, в рассматриваемом интер-
вале энергий на возбуждение электронной подси-
стемы материала приходится ~10% энергии ПВА.
Более того, согласно [18], при энергиях быстрых
частиц меньше ∼10 кэВ/а.е.м. SRIM сильно пере-
оценивает вклад электронных потерь в диссипа-
цию энергии ПВА. Таким образом, влияние элек-
тронных потерь на величину радиационных по-
вреждений в α-Ti, создаваемых ПВА с энергиями
5  25 кэВ, ожидается на уровне заметно
меньшем воздействия таких факторов как точ-
ность используемого межатомного потенциала,
подгоночных экспериментальных данных и дис-
персии числа пар Френкеля. По этой причине по-
тери энергии ПВА на возбуждение электронной
подсистемы мишени не учитывались при МД-мо-
делировании каскадов столкновений в α-Ti. При-
нимая во внимание линейную зависимость числа
пар Френкеля от энергии ПВА, см. следующий
раздел, вклад электронных потерь можно легко
учесть при необходимости.

Число атомов  в моделируемом кристалле
выбирали так, чтобы на один атом мишени при-
ходилось ≈10–2 эВ энергии ПВА (табл. 2). Перед
введением ПВА кристалл α-Ti приводили в состо-
яние термодинамического равновесия при вы-
бранной температуре моделирования в течение
1.5 × 104 МД-итераций. МД-моделирование вы-
полняли без контроля температуры. Изменение
температуры Максвелла на разных стадиях релакса-
ции каскада столкновений, инициированного ПВА
с энергией  = 25 кэВ в α-Ti при  = 100 K, по-
казано на рис. 1. Энергия, вносимая ПВА, не извле-

( )1 100 ( )1120 ( )0001

PKAE

1232
( )PKA, E T

≤ ≤PKАE

boxN

PKAE  T

Таблица 1. Температурная зависимость равновесного
параметра решетки , Å, в α-Ti

T, K , Å

0 2.951
100 2.95437
300 2.9594
600 2.967
900 2.9755

0a

0a
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калась из системы. Связанный с этим нагрев мо-
делируемого кристалла после релаксации каскада
столкновений не превышал 40 К.

Для МД-моделирования первичного дефекто-
образования в каскадах столкновений в α-Ti ис-
пользовали программное обеспечение собствен-
ной разработки, оптимизированное для исследо-
вания атомарных систем далеких от состояния
равновесия. Для интегрирования уравнений дви-
жения применили алгоритм скоростей Верле [19].
Уравнения движения интегрировали с переменным
шагом по времени. Для ускорения расчета сил меж-
атомного взаимодействия в α-Ti межатомные по-
тенциалы [9] представили в виде полиномиального
разложения по степеням r2, где r – расстояние меж-
ду атомами. Дефектную структуру материала опре-
деляли тремя различными способами на каждом со-
том шаге интегрирования уравнений движения.

На начальной стадии формирования каскад-
ной области смещений относительно небольшое
число атомов титана приобретает высокую ско-
рость, тогда как основная часть кристалла α-Ti
находится в состоянии термодинамического рав-
новесия, соответствующего выбранной темпера-
туре моделирования. Поскольку сходимость ал-
горитма скоростей Верле [19] зависит от выбора
шага интегрирования по времени τ, определяемо-
го скоростью самого быстрого атома, простое ин-
тегрирование уравнений движения всех атомов в
кристалле приведет к неэффективному использо-
ванию вычислительных ресурсов.

Чтобы ускорить вычисления на начальном
этапе развития каскада столкновений, исходный
алгоритм Верле модифицировали согласно [20].
Моделируемый кристалл разделили на две подси-
стемы “холодных” и “горячих” атомов, которые
рассматривали раздельно. Уравнения движения

горячих атомов интегрировались в предположе-
нии неподвижности холодных атомов. Ансамбль
холодных атомов подстраивали под изменяющу-
юся конфигурацию подмножества горячих ато-
мов на каждом десятом шаге интегрирования
уравнений движения горячих атомов. В процессе
развития каскада столкновений число горячих
атомов растет за счет передачи энергии холодным
атомам до тех пор, пока все атомы в кристалле не
станут горячими и используемый алгоритм не
сведется к традиционному методу скоростей Вер-
ле [19].

Условия разбиения моделируемого кристалла
на две подсистемы подбирали на тестовых задачах.
Эффективность используемого программного
обеспечения и подхода, описанного в [20], под-
тверждены результатами моделирования радиаци-
онных повреждений в α-цирконии [21], алюми-
нии [22], интерметаллидах γ-TiAl [23], α2-Ti3Al [24]
и γ'-Ni3Al [25].

Идентификацию радиационных дефектов вы-
полнили методами эквивалентных сфер Линде-
манна [26], ячеек Вигнера–Зейтца [27] и кластер-
ным анализом [28]. В методе эквивалентных сфер

Таблица 2. Число атомов  в моделируемом кри-
сталле α-Ti при различных энергиях ПВА

, кэВ

5 505120
10 1029600
15 1499648
20 2007040
25 2527840

boxN

PKAE boxN

Рис. 1. Изменение температуры Максвелла T, шага интегрирования по времени τ и числа пар Френкеля  в процес-
се релаксации типичного 25 кэВ каскада столкновений в α-Ti при температуре 100 K.
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Линдеманна использовали пороговые смещения
0.3 ; для идентификации кластеров точечных де-
фектов при проведении кластерного анализа ис-
пользован радиус второй координационной сферы.

АНАЛИЗ И ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Число пар Френкеля , образованных в кас-
кадах столкновений в α-Ti, в зависимости от

 приведено на рис. 2. Каждая точка пока-
зывает число пар Френкеля после релаксации од-
ного каскада столкновений. Здесь же приведены
результаты моделирования [6]. Всего в [6] было
смоделировано 32 каскада столкновений, иници-
ированных ПВА с энергиями  кэВ при
температуре  К. Несмотря не небольшую

0a

FPN

( )PKA, E T

≤PKA 5E
= 100T

статистическую выборку и другой использован-
ный межатомный потенциал, число пар Френке-
ля, образованных в 5 кэВ каскадах столкновений,
полученное в [6], совпадает с результатами этого
исследования.

Зависимость значений , полученных
усреднением  каскадов с одинаковыми пара-
метрами , от  близка к линейной при
всех смоделированных условиях облучения. При-
нимая во внимание простую функциональную за-
висимость , ее можно легко экстра-
полировать в область больших значений .
При низких температурах  возрастает быст-
рее, чем при высоких. Увеличение температуры об-
лучения ведет к плавному снижению , и наи-
более резкое падение числа пар Френкеля с ростом
температуры наблюдается при больших , см.
рис. 2.

Результаты МД-моделирования первичных по-
вреждений в других металлах, см., напр., [5, 28–30],
показывают, что среднее число пар Френкеля,
оставшихся после релаксации высокоэнергетич-
ных каскадов столкновений составляет 15–30%
величины, предсказанной NRT [31], в зависимо-
сти от температуры моделирования и энергии
ПВА. В случае моделирования первичного де-
фектообразования в α-Ti, средние значения чис-
ла пар Френкеля  укладываются в
≈0.3NRT, см. рис. 2, если выбрать значение пара-
метра  в интервале 28–40 эВ в зависимости от
температуры облучения (табл. 3).

Разброс значений  в индивидуальных кас-
кадах столкновений в α-Ti при одинаковых

 достаточно большой, см. рис. 2. Диспер-
сия  увеличивается при увеличении энергии

. Зависимость дисперсии  от температу-
ры неочевидна.

Образование первичных радиационных дефек-
тов в каскадах столкновений – это стохастический
процесс. Поэтому результаты моделирования одно-
го каскада не несут никакой важной информации.
Чтобы получить статистически значимое число пар
Френкеля и другие характеристики облученного
материала в зависимости от , необходимо
сгенерировать репрезентативную выборку.

В проводимом исследовании минимальный
необходимый размер репрезентативной выборки
обосновали a posteriori, используя зависимость
среднего  и медианного  значений чис-
ла пар Френкеля от числа n каскадов столкнове-
ний в серии с одинаковыми значениями парамет-
ров , см. рис. 3. С увеличением n, как

, так и  сходятся к своим “стационар-
ным” значениям, определяя тем самым мини-

FPN
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Рис. 2. Число пар Френкеля , образованных в кас-
кадах столкновений в α-Ti. Каждый полый символ
обозначает число пар Френкеля, оставшихся после
релаксации одного каскада столкновений. Значения

, полученные усреднением по выборке каска-
дов с одинаковыми значениями , показаны
сплошными символами. Планками обозначены соот-
ветствующие среднеквадратичные отклонения. Для
сравнения приведены результаты [6].
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Таблица 3. Значения , при которых среднее число
пар Френкеля в каскадах столкновений в α-Ti совпада-
ет с величиной 0.27NRT

T, K , эВ

100 28
300 32
600 35
900 40
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мальное число каскадов столкновений  в выбор-
ке с одинаковыми , которое необходимо
смоделировать (на рис. 3  ≳ 21).

В работе [32] отмечено, что дефектообразова-
ние в каскадах столкновений в чистых металлах
не имеет очевидной зависимости от кристалличе-
ской структуры и/или иных физических свойств
облучаемых материалов. Согласно [32], различие
в числе пар Френкеля, которое наблюдается в чи-
стых металлах и неупорядоченных твердых раство-
рах (но не интерметаллидах, см. [23–25]) связано
исключительно с различными средними атомными
массами мишеней, причем  максимально в
легких металлах типа алюминия и минимально в
тяжелых металлах типа вольфрама и его сплавов.
Образование первичных повреждений в α-Ti так-
же укладывается в эту закономерность в рассмот-
ренном температурном интервале, см. рис. 4.

В примере на рис. 5 показано, как  изменяет-
ся в процессе эволюции каскадов столкновений,
инициированных ПВА с энергией  кэВ в
α-Ti при температуре  K. Все зависимости

 от времени на финальной стадии эволюции
каскадов имеют хорошо различимую угловую
точку, по которой можно однозначно определить
время окончания релаксации каскадной области
смещений.

Время релаксации  всех смоделированных
каскадов, определенное по угловым точкам вре-
менных зависимостей , показано на рис. 6.
Здесь же рассчитаны соответствующие средние
значения  по выборке с одинаковыми .
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При постоянной температуре зависимость сред-
него времени релаксации  каскада столкнове-
ний от энергии ПВА можно разделить на две ча-
сти. При относительно малых  время релак-
сации каскадной области смещений монотонно
растет с увеличением . При больших энерги-
ях ПВА время релаксации практически не зави-
сит от .

Величина , при которой происходит переход
от стадии роста  к стадии “насыщения”, опреде-
ляется температурой облучения α-Ti. При криоген-

τ

PKAE

РKAE

PKAE

PKAE
τ

Рис. 3. Медиана  и среднее число пар Френкеля
, образованных в результате релаксации 25 кэВ

каскадов столкновений, в зависимости от размера
статистической выборки n. Планками показан 95%
доверительный интервал.
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Рис. 4. Взаимосвязь средней атомной массы облучае-
мых чистых металлов и/или неупорядоченных твер-
дых растворов и среднего числа пар Френкеля ,
образованных в 20 кэВ каскадах столкновений. Пока-
занная зависимость содержит результаты МД модели-
рования, опубликованные в работах [21, 22, 25, 28, 33].
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ных температурах смена зависимости наблюдается в
интервале . При комнатной тем-
пературе и  = 600 K такой переход протекает уже
при энергиях  При = 900 K
стационарные значения  достигаются при еще
более высоких , а сам переход происходит в
широком интервале энергий ПВА.

≤ ≤PKA5 10 кэВE
 T

≤ ≤PKA10 15  кэВ.E  T
τ

PKAE

В континуальном приближении диссипация
энергии изолированной каскадной области сме-
щений представляет собой процесс распростра-
нения тепла от точечного импульсного источника
мощностью  в бесконечной среде. Соответ-
ствующее фундаментальное решение [34] уравне-
ния теплопроводности определяет время релак-
сации теплового импульса как , что
вполне согласуется с монотонным ростом време-
ни релаксации каскада при увеличении  в
интервале низких энергий ПВА на рис. 6, но не
объясняет отсутствие зависимости  от  при
больших энергиях ПВА.

Отсутствие зависимости  от  указывает
на образование субкаскадов, см. [22]. Чтобы под-
твердить различия в морфологии каскадной обла-
сти смещений, визуализировали каскады столк-
новений в момент времени, соответствующий
максимуму .

Все каскады столкновений в α-титане можно
разделить на две группы. В первом случае каскад-
ная область смещений похожа на деформирован-
ную сферу, см. рис. 7. Область атомных смеще-
ний второго типа имеет нерегулярную форму и
распадается на субкаскады, см. рис. 8.

При низких температурах/высоких энергиях
ПВА доминирует морфология каскадной области
смещений, приведенная на рис. 8. Из 24 каскадов
столкновений, инициированных ПВА с энергией

 кэВ в α-Ti при  = 100 K, каскадная об-
ласть смещений аналогичная рис. 7 наблюдалась
только в двух случаях. Остальные каскады распа-

PKAE

∝ 2/3
PKAτ E

PKAE

τ PKAE

τ PKAE

FPN

=PKA 25E  T

Рис. 6. Время релаксации  каскада столкновений как
функция . Полыми символами обозначено
время релаксации отдельных каскадов. Время релак-
сации , усредненное по серии каскадов столкнове-
ний с одинаковыми значениями , показано
сплошными символами. Соответствующие средне-
квадратичные отклонения отмечены планками.
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Рис. 7. Каскадная область смещений, созданная ПВА
с энергией 25 кэВ в α-титане при  = 900 K. Вакан-
сии и смещенные атомы показаны соответственно
белым и серым цветом.

 T Рис. 8. 25 кэВ каскады столкновений в α-титане при
 = 100 K преимущественно распадаются на субкас-

кады. Цветовая кодировка совпадает с рис. 7.
 T
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дались на субкаскады подобные показанному на
рис. 8.

При увеличении температуры облучения доля
25 кэВ каскадов смещений, идентичных приве-
денному на рис. 7, увеличивается и при  = 900 K
достигает ≈2/3. Уменьшение  также ведет к
увеличению доли равноосных каскадов.

Результаты моделирования каскадов столкно-
вений в α-Ti указывают на взаимосвязь времени
релаксации каскада и морфологии каскадной об-
ласти смещений. Время релаксации каскадов
столкновений, распадающихся на субкаскады, не
зависит от . Если время релаксации каскадов
столкновений увеличивается с ростом , можно
утверждать, что область атомных смещений таких
каскадов имеет близкую к равноосной форму.

ВЫВОДЫ

Методом МД исследовали первичное дефекто-
образование в титане, подвергаемом облучению
быстрыми частицами в режиме упругих потерь
энергии. Рассмотрели каскады столкновений, ини-
циированные ПВА с энергиями 5  ≤ 25 кэВ
в α-титане при температуре 100  900 K. Для
каждой пары  сгенерировали репрезента-
тивную выборку из 24 каскадов. Определили число
пар Френкеля и время релаксации каскадов столк-
новений в зависимости от . Среднее число
пар Френкеля  и при необходимости
может быть экстраполировано в область более
высоких энергий ПВА.

Среднее число пар Френкеля 
укладывается в 0.3NRT при всех , если вы-
брать пороговую энергию смещения  эВ
в зависимости от температуры облучения.

Все смоделированные каскады столкновений
в α-титане можно разделить на две группы. При
низких энергиях ПВА/высоких температурах до-
минируют каскады равноосной формы, а время
их релаксации растет с увеличением . При
высоких энергиях ПВА/низких температурах
каскадная область смещений распадается на суб-
каскады, а время их релаксации практически не
зависит от .

Работа выполнена при частичной финансовой
поддержке Министерства науки и высшего обра-
зования Российской Федерации, субсидия
№ 075-11-2021-085, с использованием ресурсов вы-
сокопроизводительного вычислительного центра
НИЯУ МИФИ и центра коллективного пользова-
ния “Комплекс моделирования и обработки данных
исследовательских установок мега-класса” НИЦ
“Курчатовский институт”, http://ckp.nrcki.ru/.
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ВВЕДЕНИЕ

При облучении материалов энергия, передан-
ная от налетающих частиц первично выбитым
атомам (ПВА) мишени в результате упругого рас-
сеяния, практически полностью конвертируется
в тепло. Если принять энергию образования пары
“вакансия + междоузельный атом” в α-Ti, равной
≈4 эВ [1], то, например, на создание радиацион-
ных дефектов в 25 кэВ каскаде столкновений при
температуре облучения  в среднем по-
требуется менее 2% энергии ПВА [2]. Несмотря на
пренебрежимо малый вклад радиационного дефек-
тообразования в диссипацию энергии ПВА, имен-
но формирование и накопление точечных дефектов
и их кластеров определяет эволюцию структурно-
фазового состояния облучаемых материалов и из-
менение их эксплуатационных свойств.

Результаты моделирования каскадов смеще-
ний в α-титане методом молекулярной динамики
(МД) представлены в первой части статьи [2].
Моделирование проведено с применением про-
граммного обеспечения собственной разработки,
которое ранее использовалось для моделирова-
ния первичных повреждений в меди [3], никеле
[4], α-цирконии [5], алюминии [6] и интерметал-
лидах γ-TiAl [7], α2-Ti3Al [8] и γ'-Ni3Al [9].

МД-моделирование выполнено при темпера-
турах облучения α-Ti  = 100, 300, 600 и 900 K и
энергиях ПВА  = 5, 10, 15, 20 и 25 кэВ. Для
каждой пары параметров  сгенерирована
репрезентативная выборка из 24 каскадов, в кото-
рых ПВА вводились в разные моменты времени, в
разных местах моделируемого кристалла вдоль
кристаллографических направлений типа ,
имитируя случайное временнóе и изотропное
пространственное распределение. Идентифика-
цию и визуализацию дефектов кристаллической
структуры выполнили методами ячеек Вигнера–
Зейтца [10], эквивалентных сфер Линдеманна [11]
и кластерным анализом [3]. В методе эквивалент-
ных сфер Линдеманна использовали пороговые
смещения 0.3 ; для идентификации кластеров
точечных дефектов при проведении кластерного
анализа использован радиус второй координаци-
онной сферы.

Типичное распределение точечных дефектов и
их кластеров, оставшихся после релаксации 25 кэВ
каскада столкновений при  показано на
рис. 1. При повышенных температурах для кас-
кадной области смещений в α-Ti характерно цен-
трально-симметричное пространственное рас-
пределение дефектов с пересыщенным вакансия-
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ми и вакансионными кластерами ядром и
междоузельными атомами и их кластерами, рас-
положенными на периферии.

Кластеры дефектов выступают в роли стопо-
ров для движения дислокаций [12] и вносят ос-
новной вклад в радиационное упрочнение, охруп-
чивание, формирование полос скольжения и лока-
лизацию пластической деформации материалов,
подвергаемых облучению быстрыми частицами
[13]. С другой стороны, точечные дефекты, объеди-
ненные в кластеры, теряют мобильность и исклю-
чаются из процессов диффузионного перераспре-
деления легирующих компонентов в облучаемых
материалах.

Доля свободно мигрирующих дефектов в мо-
делях скоростей реакций, описывающих радиа-
ционно-индуцированные сегрегации и структур-
но-фазовые превращения под облучением, зада-
ется факторами предпочтения при зарождении
[13]. Кроме того, кластеры дефектов выступают в
роли стоков для точечных дефектов и ловушек для
примесных атомов, а значит можно ожидать, что ге-
нерация кластеров точечных дефектов в каскадах
столкновений будет оказывать заметное влияние на
эволюцию многокомпонентного твердого раствора
вакансий, междоузельных атомов и атомов приме-
сей. Таким образом, для корректного анализа ра-
диационных эффектов в α-Ti, облучаемом быстры-
ми частицами, наравне с подсчетом числа пар
Френкеля , выполненном в первой части статьи
[2], оказывается принципиально важным определе-
ние доли точечных дефектов в кластерах, размера
кластеров и числа кластеров на каскад в зависи-
мости от энергии ПВА и температуры облучения.

FPN

1. ДОЛЯ ВАКАНСИЙ И МЕЖДОУЗЛИЙ 
В КЛАСТЕРАХ ТОЧЕЧНЫХ ДЕФЕКТОВ
На рис. 2 показано соотношение доли вакансий

 в вакансионных кластерах разме-
ром  и доли междоузлий  в
кластерах междоузельных атомов размером

, оставшихся после релаксации каскадов
столкновений в α-титане. В большинстве каска-
дов выполняется соотношение , т.е., в от-
личие от других плотноупакованных чистых ме-
таллов, см., например, [3–6], в каскадах столкно-
вений в α-Ti доля вакансий в вакансионных
кластерах превышает долю междоузлий в класте-
рах междоузельных атомов.

В феноменологических моделях, описываю-
щих эволюцию микроструктуры облучаемых ма-
териалов, предполагается, что вакансионные
кластеры являются нейтральными стоками для
точечных дефектов при низких температурах и
источниками вакансий при высоких температу-
рах, в то время как кластеры междоузельных ато-
мов являются стоками для точечных дефектов во
всем интервале температур [13]. Это предположе-
ние выполняется в металлах с ГЦК-структурой,
что косвенно подтверждается результатами моде-
лирования каскадов столкновений в этих матери-
алах. Так как вакансионные кластеры нестабиль-
ны при высоких температурах, вероятность их об-
разования в каскадах столкновений при таких
условиях облучения будет ниже. Это означает,
что с ростом температуры облучения можно ожи-
дать , что действительно наблюдается, в
частности, в меди [3] и никеле [4]. Однако, на-

=v vac FPε Σ N N
≥vac 3 N = SIA FPε Σ i N N

≥SIA 4N

vε εi*

→vε 0

Рис. 1. Точечные дефекты и их кластеры, образован-
ные в 25 кэВ каскаде столкновений в α-Ti при

. Здесь и далее на рис. 6 и 7 вакансии и сме-
щенные атомы показаны соответственно белым и
темно-серым цветом.

= 600 KT

Рис. 2. Соотношение доли вакансий  в вакансион-
ных кластерах и доли междоузельных атомов  в кла-
стерах междоузельных атомов, образованных в каска-
дах столкновений в α-титане. Каждый символ отра-
жает значения  и  в индивидуальных каскадах
столкновений.
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пример, в облучаемом α-Zr,  не зависит от  [5].
Температурная зависимость  и  в α-Ti неоче-
видна.

На рис. 3 приведены средние значения доли
вакансий  в вакансионных кластерах и доли
междоузлий  в кластерах междоузельных ато-
мов, образованных в каскадах столкновений в α-Ti,
в зависимости от параметров . Соотноше-
ние  выполняется при любых 

Доля вакансий и междоузельных атомов в кла-
стерах точечных дефектов зависит как от суммар-
ного числа дефектов , так и от среднего числа
кластеров, приходящихся на один каскад, и средне-
го размера вакансионных и медоузельных класте-
ров, образовавшихся в каскадах столкновений.

2. СРЕДНИЙ РАЗМЕР ВАКАНСИОННЫХ 
И МЕЖДОУЗЕЛЬНЫХ КЛАСТЕРОВ 

В КАСКАДАХ СТОЛКНОВЕНИЙ В α-Ti

На рис. 4 приведена зависимость среднего раз-
мера вакансионных кластеров , образован-
ных в каскадах в α-Ti, от энергии ПВА и темпера-
туры облучения. Зависимость  во
всем диапазоне значений  повторяет за-
висимость , см. рис. 3.

Зарождение кластеров точечных дефектов
определяется пересыщением и диффузией моно-
меров [14]. При низких температурах подвиж-
ность вакансий невелика, средний размер вакан-
сионных кластеров мал вне зависимости от числа

vε T
vε εi

vε
εi

( )PKA,E T
>vε εi ( )PKA, .E T

FPN

vacN

( )vac PKA,N E T
( )PKA,E T

( )v PKAε ,E T

создаваемых дефектов  и не зависит от ,
т.к. .

С ростом температуры увеличивается мо-
бильность вакансий и время релаксации каскад-
ной области смещений, см. [2]. При энергиях

 кэВ это ведет к монотонному увеличе-
нию среднего размера вакансионных кластеров

 во всем интервале рассматриваемых темпе-
ратур. Низкоэнергетичные каскады, иницииро-
ванные ПВА с энергиями  кэВ, имеют
меньшие размеры каскадной области смещений,
и те же самые факторы наравне с кластеризацией
облегчают рекомбинацию дефектов. Соответ-
ствующее уменьшение числа вакансий ведет к
уменьшению . На рекомбинацию дефектов
в низкоэнергетичных каскадах в α-титане при
высоких температурах также указывает синхрон-
ное снижение среднего размера междоузельных
кластеров , которое наблюдается при тех же
значениях , см. рис. 5.

Идеальные условия для формирования вакан-
сионных кластеров реализуются в каскадах
столкновений, инициированных ПВА с энергия-
ми  кэВ, в α-титане при температуре об-
лучения  K. При таких значениях пара-
метров  мобильности вакансий и време-
ни релаксации каскадной области смещений
оказывается достаточно для формирования ва-
кансионных кластеров, но недостаточно для пре-
одоления пространственного разделения вакан-
сий, расположенных в центре каскада, и междо-
узельных атомов на периферии и их
рекомбинации.

FPN PKAE
∝FP PKAN E

≥PKA 20E

vacN

≤PKA 15E

vacN

SIAN
( )PKA,E T

≅PKA 15E
≅ 600T

( )PKA,E T

Рис. 3. Средние значения доли вакансий  в ваканси-
онных кластерах и доли междоузлий  в кластерах
междоузельных атомов, образованных в каскадах
столкновений в α-титане, в зависимости от

. Планками показаны среднеквадратичные
отклонения средних значений  и .
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Рис. 4. Средний размер вакансионных кластеров
, образованных в каскадах столкновений в α-ти-

тане, в зависимости от . Планками показа-
ны среднеквадратичные отклонения .
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Как  на рис. 4 повторяет , так и зависи-
мость  от  на рис. 5 повторяет .
Исключение составляет величина  в 5 кэВ каска-
дах, см. рис. 3. Отличия связаны с методом расчета.
Если  получается усреднением по всем каска-
дам с одинаковыми значениями , вклю-
чая каскады с , которых особенно много при

 = 5 кэВ, см. рис. 2, то при расчете  учи-
тываются только кластеры размером .

Мобильность междоузлий и их кластеров ве-
лика даже при низких температурах [15]. Темпе-
ратурная зависимость  в α-Ti определяется
не активацией диффузионной подвижности де-
фектов, а анизотропией их диффузии и взаимо-
действием друг с другом. При температурах 100 и
300 K перемещение междоузельных атомов и их
кластеров ограничено одним из трех плотноупа-
кованных кристаллографических направлений

, см. [16]. При повышении температуры под
действием термических флуктуаций междоузель-
ные кластеры в базисной плоскости могут менять
направление движения с одного направления

 на другое направление  [17], и их
диффузия из одномерной превращается в дву-
мерную. Двумерная диффузия повышает вероят-
ность объединения междоузельных дефектов в
один кластер, увеличивая  и снижая сред-
нее число междоузельных кластеров на каскад

, см. следующий раздел.

Особняком стоит формирование кластеров де-
фектов в каскадах столкновений в α-титане при
температуре  K. Повышение температуры

vacN vε
SIAN ( )PKA,E T εi

εi

εi

( )PKA,E T
=ε 0i

PKAE SIAN
≥SIA 4N

SIAN

1120

1120 1120

SIAN

SIAY

= 900T

в высокоэнергетичных каскадах, инициирован-
ных ПВА с энергиями  кэВ, ведет к ча-
стичному плавлению каскадной области смеще-
ний. В процессе неравномерного затвердевания
единая расплавленная область распадается на два и
более локализованных расплавленных фрагмента,
см. рис. 6а и [18], плотность которых может отли-
чаться от исходной плотности облучаемого матери-
ала. Восстановленная кристаллическая структура
материала, разделяющая расплавленные области,
препятствует быстрому массообмену между ними
и пространственному выравниванию плотности
материала. В результате затвердевания расплав-
ленных областей с плотностью ниже исходной
плотности материала формируются вакансионные
кластеры. На месте расплавленных областей с плот-
ностью выше исходной плотности материала обра-
зуются междоузельные кластеры, см. рис. 6б и [18].
Таким образом, средние значения  и 
в высокоэнергетичных каскадах в α-титане при

 K оказываются выше, чем при меньших
температурах облучения, см. рис. 4 и 5, когда
плавления каскадной области смещений не на-
блюдается.

Энерговыделения в каскадах, инициирован-
ных ПВА с энергиями 10  15 кэВ в α-ти-
тане, при высоких температурах облучения также
оказывается достаточно для локального нагрева и
частичного плавления каскадной области смеще-
ний, см. рис. 7 и [19]. Однако, в отличие от высо-
коэнергетичных каскадов, размеры расплавлен-
ной области в данном случае оказываются отно-
сительно невелики, и она затвердевает как единое
целое вплоть до полной кристаллизации, см. рис.
7б. Даже если в различных областях расплавлен-
ного объема на начальном этапе и возникают ка-
кие-то отклонения от исходной плотности мате-
риала, быстрому выравниванию плотности в про-
цессе затвердевания ничто не препятствует.
Формирование кластеров точечных дефектов в
таких случаях не происходит, см. рис. 7в и [19], а

 и  оказываются ниже средних значе-
ний, достигаемых в каскадах, инициируемых ПВА с
идентичными энергиями в α-титане, но при мень-
ших температурах облучения, см. рис. 4 и 5.

3. СРЕДНЕЕ ЧИСЛО КЛАСТЕРОВ 
ТОЧЕЧНЫХ ДЕФЕКТОВ, ОБРАЗОВАННЫХ 

В КАСКАДАХ СТОЛКНОВЕНИЙ В α-Ti
На рис. 8 показано среднее число вакансионных

кластеров , образующихся в одном каскаде
столкновений в α-титане, в зависимости от энергии
ПВА и температуры облучения. Факторы, оказыва-
ющие влияние на значение , становятся по-
нятны, если дополнить график  зави-
симостью , см. рис. 8. Таким обра-
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Рис. 5. Средний размер междоузельных кластеров
, образованных в каскадах столкновений в α-Ti,

в зависимости от . Планками показаны
среднеквадратичные отклонения .
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зом, становится очевидно, что число вакансионных
кластеров на каскад в α-титане определяется чис-
лом создаваемых пар Френкеля  во всем ин-
тервале рассматриваемых температур облучения

 и энергий ПВА : .

На рис. 9 представлена зависимость среднего
числа междоузельных кластеров , образую-
щихся в каскадах столкновений в α-титане, как
функция энергии ПВА и температуры облучения

. В зависимости от температуры облучае-
мого материала можно предложить три различ-
ных сценария формирования междоузельных

FPN

T PKAE ∝vac FPY N

SIAY

( )PKA,E T

кластеров в каскадах столкновений в α-Ti. При
температурах T = 100 и 300 K среднее значение

 увеличивается линейно с ростом . Ве-
личина  одинакова для всех рассматривае-
мых энергий ПВА, см рис. 5, и число создаваемых
кластеров при низких температурах оказывается
просто пропорционально числу генерируемых
дефектов .

Выпадение из линейной зависимости
 точки  = 20 кэВ на рис. 9 предпо-

ложительно связано с тем, что при увеличении
 средняя величина  растет быстрее .

SIAY PKAE
SIAN

FPN

( )SIA PKAY E PKAE

PKAE SIAY FPN

Рис. 7. (а) Каскадная область смещений 15 кэВ каскада столкновений в α-Ti при температуре  K [19]. (б) Энер-
говыделение в каскадной области смещений ведет к образованию одного зародыша жидкой фазы, который, в отличие
от случая, показанного на рис. 6а, затвердевает до полной кристаллизации как единое целое. (в) Если в каскадной об-
ласти смещений образуется только одна расплавленная область, кластер(ы) точечных дефектов на ее месте не форми-
руются. QR-код содержит ссылку на [19].

(а) (б) (в)

= 900T

Рис. 6. (а) Образование нескольких локализованных расплавленных фрагментов в процессе релаксации каскадной об-
ласти смещений 25 кэВ каскада столкновений в α-Ti при температуре  K. Вытянутая расплавленная область
позднее также распадается на два фрагмента, см. [18]. (б) Междоузельные и вакансионные кластеры образуются на ме-
сте релаксации расплавленных областей. QR-код содержит ссылку на [18].

(a) (б)

= 900T
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При неизменных значениях  и , см. рис. 3
и 5, такой дисбаланс в какой-то момент неизбеж-
но приведет к дефициту пар Френкеля  и не-
возможности сохранения прежнего роста сред-
них значений  с увеличением , что и на-
блюдается при низких температурах облучения α-
титана ПВА с энергиями  = 20 кэВ, см. рис. 9.

Следствием увеличения температуры облуче-
ния титана до  = 600 K является смена механиз-
ма диффузии генерируемых междоузельных де-
фектов, расположенных в базисной плоскости,
см. [15–19]. Изменение одномерной диффузии
междоузельных атомов, ди-, три- междоузлий и
т.п. на двумерную ведет к повышению вероятно-
сти их слияния и образования междоузельных
кластеров больших размеров. Увеличение 
в результате такого взаимодействия, см. рис. 5,
сопровождается уменьшением  по сравне-
нию с соответствующими значениями, достигае-
мыми при низких температурах.

Дальнейшее увеличение температуры облуче-
ния α-титана до  K может приводить к ча-
стичному плавлению каскадной области смеще-
ний. Энерговыделения в 5 кэВ каскадах столкно-
вений оказывается недостаточно для локального
повышения температуры выше точки плавления,
и зависимость  от энергии ПВА в таких случа-
ях повторяет линейную функцию , на-
блюдаемую на рис. 9 при других рассмотренных
температурах облучения.

Диссипация энергии ПВА  кэВ ведет
к локальному нагреву каскадной области смеще-
ний выше температуры плавления. При относи-

εi SIAN
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SIAY PKAE

PKAE

T

SIAN

SIAY

= 900T

SIAY
∝SIA PKAY E

≥PKA 10E

тельно невысоких энергиях ПВА 10 кэВ 
≤ 15 кэВ размеры образующегося зародыша жид-
кой фазы невелики. В процессе релаксации рас-
плавленный материал затвердевает как единое
целое, и на его месте не формируются кластеры
точечных дефектов, см. рис. 7. Таким образом,
увеличение , вызванное ростом энергии
ПВА (т.к. , см. рис. 8 или [2]) не сопро-
вождается увеличением средних значений  на
рис. 9.

В высокоэнергетичных каскадах, иницииро-
ванных  кэВ в α-титане при температу-
ре  K, расплавленная область каскада
имеет большие размеры и нерегулярную форму.
Затвердевание такого зародыша жидкой фазы
происходит неравномерно, и в процессе кристал-
лизации расплавленная область распадается на
несколько фрагментов, см. рис. 6, плотность ко-
торых отличается от исходной плотности матери-
ала. Как было показано в разделе 2, результатом
такой “закалки из расплава” изолированных частей
изначально единого зародыша жидкой фазы явля-
ется образование кластеров точечных дефектов и
увеличение как среднего размера , так и сред-
него числа кластеров на каскад , см. рис. 9.

ВЫВОДЫ

Результаты МД-моделирования первичного
дефектообразования в каскадах столкновений в
α-титане [2] подвергнуты статистической обра-
ботке и анализу возможных физических механиз-
мов, определяющих закономерности формирова-
ния кластеров точечных дефектов в широком

≤ ≤PKAE

FPN
∝FP PKAN E

SIAY

≥PKA 20E
= 900T

SIAN
SIAY

Рис. 8. Среднее число вакансионных кластеров ,
образующихся в каскадах столкновений в α-титане, в
зависимости от . Планками показаны сред-
неквадратичные отклонения . Здесь же для на-
глядности приведена зависимость .
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Рис. 9. Среднее число междоузельных кластеров
, образующихся в каскадах столкновений в α-ти-

тане, в зависимости от . Планками показа-
ны среднеквадратичные отклонения .
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диапазоне энергий ПВА 5  25 кэВ и тем-
ператур облучения 100  900 K. Определены
доли вакансий  и междоузельных атомов  в
кластерах точечных дефектов, образованных в
индивидуальных каскадах, средние размеры ва-
кансионных  и междоузельных  кла-
стеров и среднее число вакансионных  и
междоузельных  кластеров на каскад.

Значения  и  усреднены по всем каскадам в
серии с одинаковыми значениями параметров

. Показано, что при любых  для
всех средних значений выполняется соотноше-
ние .

Определена зависимость среднего размера ва-
кансионных  и междоузельных  кла-
стеров, образованных в каскадах столкновений в
α-Ti, от энергии ПВА  и температуры облуче-
ния . Установлено, что  повторяет зависи-
мость  от , а  повторяет зависи-
мость  от . При низких температурах

= 100 и 300 K  и не зависит от
энергии ПВА. При температуре  = 600K средние
значения  и определяются простран-
ственным разделением и распределением точеч-
ных дефектов в каскадной области смещений и
конкурирующими процессами кластеризации и ре-
комбинации вакансий и междоузельных атомов.

При температуре облучения  = 900 K средние
значения  и  критически зависят от
энергии ПВА. При относительно небольших
энергиях ПВА  кэВ в каскадах столкно-
вений в α-титане при высоких температурах до-
минирует рекомбинация точечных дефектов. Ес-
ли частичное плавление каскадной области сме-
щений и имеет место, размеры расплавленной
области невелики, а ее затвердевание не сопро-
вождается образованием кластеров точечных де-
фектов. Энерговыделение в каскадах, иницииро-
ванных ПВА с  кэВ, ведет к формирова-
нию расплавленной области, которая в процессе
затвердевания распадается на несколько фраг-
ментов, плотность которых отличается от исход-
ной плотности α-титана. Отсутствие массообмена
между фрагментами препятствует выравниванию
плотности и ведет к формированию кластеров то-
чечных дефектов и синхронному увеличению сред-
них значений  и .

Сравнение зависимости среднего числа вакан-
сионных кластеров , образующихся в одном
каскаде столкновений, и зависимости среднего
числа пар Френкеля  от значений парамет-
ров  однозначно указывает на прямую
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корреляцию  при всех энергиях ПВА
и температурах облучения α-титана, рассмотрен-
ных в этом исследовании.

Среднее число междоузельных кластеров на
каскад  определяется температурой облуче-
ния α-титана. При относительно низких темпе-
ратурах  = 100 и 300 K выполняется соотноше-
ние  для всех  за исключением

 кэВ, когда наблюдается стагнация уве-
личения  с повышением , вызванная
опережающим ростом  по сравнению с

. При температуре облучения  = 600 K
 повторяет зависимость  при

низких температурах, однако смена одномерной
диффузии междоузельных дефектов в базисной
плоскости на двумерную увеличивает  и од-
новременно снижает  по сравнению с их
значениями, полученными при температурах

 K.
Частичное плавление каскадной области сме-

щений при температуре облучения α-титана  =
= 900 K увеличивает  только в высокоэнерге-
тичных каскадах. Размеры расплавленной области в
каскадах, инициированных ПВА с  кэВ,
невелики, и жидкая фаза кристаллизуется как
единое целое вплоть до полного затвердевания
без образования кластеров. Расплавленная об-
ласть в каскадах, инициированных ПВА с

 кэВ, в процессе кристаллизации распа-
дается на несколько фрагментов с разной плотно-
стью. На месте фрагментов с низкой плотностью
после кристаллизации образуются вакансионные
кластеры, а на месте фрагментов с высокой плотно-
стью – междоузельные кластеры.

Работа выполнена при частичной финансовой
поддержке Министерства науки и высшего обра-
зования Российской Федерации, субсидия
№ 075-11-2021-085, с использованием ресурсов вы-
сокопроизводительного вычислительного центра
НИЯУ МИФИ, и центра коллективного пользова-
ния “Комплекс моделирования и обработки данных
исследовательских установок мега-класса” НИЦ
“Курчатовский институт”, http://ckp.nrcki.ru/.
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Описан ультразвуковой метод формирования локально-деформированных зон (ЛДЗ) в виде меха-
нических царапин, наносимых на поверхность анизотропной электротехнической стали (АЭС) для
дробления ее доменной структуры с целью снижения полных магнитных потерь Рп. Показано, что
вследствие подобной обработки на примере АЭС типа 3407 величина Рп снижается в среднем на 10–
15%. При этом воздействие ультразвука на рабочий инструмент приводит к существенному увели-
чению скорости обработки (2.0–2.5 м/с). В отличие от этого, скорость нанесения ЛДЗ обычным ме-
ханическим скрайбированием не превышала 10–15 см/с при значительном давлении на рабочий
инструмент.

Ключевые слова: анизотропная электротехническая сталь, магнитные потери, локальные деформи-
рованные зоны, ультразвуковая обработка
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ВВЕДЕНИЕ
В анизотропной электротехнической стали

(АЭС), применяемой для изготовления магнито-
проводов электрических машин всевозможного
назначения, доля вихретоковых потерь Рв среди
полных Рп составляет почти 70% [1]. Кроме того,
известно [2], что вихретоковые потери Рв наряду с
другими факторами зависят в значительной мере от
средней ширины Lср полосовых доменов 180-гра-
дусной доменной структуры (ДС): Рв ~ (LсрРкл)/d.
Здесь Ркл – потери, вычисленные в предположе-
нии однородного перемагничивания образца без
наличия ДС, d – его толщина. Современная АЭС
имеет сравнительно крупное кристаллическое
зерно, и вследствие этого относительно большую
ширину Lcр. Отсюда видно, что одним из эффек-
тивных методов снижения величины Рв, а соот-
ветственно, и Рп является искусственное дробле-
ние полосовой ДС. В настоящее время дробление
ДС (скрайбирование) осуществляется путем на-
несения локально-деформированных зон (ЛДЗ)
на поверхность АЭС механическим способом ли-
бо лазерной обработкой. В первом случае нанесе-
ние ЛДЗ осуществляется в разных компаниях
стальным шариком, зубчатым колесиком или ал-
мазным наконечником, см. например, [3]. Во
втором случае скрайбирование поверхности об-

разцов АЭС осуществляли с помощью волокон-
ных или газовых CO2 лазеров, например, [4–6].
Перечисленные методы нанесения ЛДЗ имеют
как положительные, так и отрицательные сторо-
ны. Например, лазерное скрайбирование поверх-
ности, обладая наибольшей производительно-
стью обработки АЭС, требует применения доро-
гостоящего специализированного оборудования,
его тщательной настройки. Кроме того, процесс
подобной обработки сопровождается нарушением
сплошности электроизоляционного покрытия АЭС
[4] и, вследствие этого, ухудшением ее коррозион-
ной стойкости. Методы нанесения механическим
способом ЛДЗ хотя и сравнительно просты, но име-
ют небольшую скорость указанной обработки.

Исходя из сказанного, целью настоящей рабо-
ты является разработка относительно простого
механического способа нанесения ЛДЗ, с доста-
точно высокой скоростью обработки поверхно-
сти, позволяющего использовать его, например,
на небольших предприятиях для улучшения маг-
нитных характеристик готовой АЭС. Для этого
разработали механический способ нанесения
ЛДЗ с помощью твердосплавного резца при воз-
действии на него ультразвуковых колебаний, со-
здаваемых магнитострикционным излучателем
(МСИ). Его подключали к ультразвуковому гене-
ратору электрической мощностью 200 Вт. Пакет
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излучателя изготовили из пермендюра – сплава
51% Со–49% Fe. К торцу пакета припаяли твер-
дым припоем экспоненциальный концентратор,
позволяющий значительно увеличить амплитуду
колебания рабочего инструмента. Его изготовили
в виде небольшой треугольной пластины из спла-
ва ВК6 и припаяли на твердый припой к концу кон-
центратора МСИ. Частота колебаний излучателя
была равна 15.0 кГц, амплитуду колебаний рабочего
инструмента варьировали от 5 до 40 мкм.

На исследованных образцах измеряли величи-
ну максимальной магнитной проницаемости μm и
полных магнитных потерь Рп, как в исходном со-
стоянии образцов, так и после их обработки. При
этом, как и ранее [7, 8], на образцах выявили за-
метную внутрилистную неоднородность магнит-
ных свойств. Она проявлялась в значительном
расхождении значений Рп и μm по длине исследо-
ванных образцов. Причем в рассматриваемых ра-
ботах высказана целесообразность обработки
лишь участков с максимальной величиной μm.
Объясняется это тем, что наибольшее значение
μm должно быть в кристаллитах, у которых намаг-
ниченность Is направлена наиболее близко к на-
правлению прокатки. Исходя из этого, для полу-
чения достоверных результатов влияния скрай-
бирования поверхности образцов на величину Рп
и μm, измерения в настоящей работе проводили
на небольших участках образцов с максимальны-
ми значениями μm. Для сопоставления результа-
тов обработки указанных участков образцов
скрайбировали также участки с минимальной ве-
личиной μm. Для проведения подобных измере-
ний изготовили небольшой пермеаметр, состоя-
щий из U-образного магнитопровода с межпо-
люсным расстоянием 40 мм. Между полюсами
располагали намагничивающую, и поверх ее из-

мерительную катушку. Внутри катушек помеща-
ли исследуемый образец, концы которого для
уменьшения магнитных полей рассеивания за-
мыкали сверху П-образным ярмом. Величину
полных магнитных потерь определяли с помо-
щью нановаттметра Ф530. Все измерения прово-
дили при частоте 50 Гц в интервале индукций
Bm = 0.25–1.7 Тл. Коэффициент изменения фор-
мы Kf средней по сечению образца индукции Вcр
составлял при всех измерениях Kf = 1.11. Погреш-
ность определения магнитных потерь не превы-
шала 5%, соответственно для μm она составляла
порядка 10–12%.

ОБРАЗЦЫ, МЕТОДИКА ИЗМЕРЕНИЙ

Все измерения проводили на малых Эпштейнов-
сих полосах АЭС марок 3407 (толщиной 0.27 мм) и
3412 (толщиной 0.35 мм). Длина обеих полос –
280 мм.

Блок-схема устройства для скрайбирования
исследованных образцов приведена на рис. 1. Об-
рабатываемый образец укрепляли на 2-х коорди-
натном столе, который позволял перемещать об-
разец как в продольном, так и поперечном на-
правлении относительно рабочего инструмента.
Этим самым осуществляли нанесение царапин
через заранее определенные интервалы по длине
обрабатываемого образца. В зависимости от сте-
пени прижима рабочего инструмента и угла на-
клона концентратора к плоскости образца регу-
лировали глубину ЛДЗ от долей до нескольких де-
сятков мкм. Указанные размеры ЛДЗ определяли
с помощью рычажно-зубчатого многооборотного
индикатора типа 1МИГс линейным разрешением
1.0 мкм.

В рассматриваемом случае нагрузка на инстру-
мент, припаянный к концу концентратора МСИ,
составляла около 25 г. При этом скорость скрайби-
рования поверхности АЭС была около 2.0–2.5 м/с,
глубина ЛДЗ составляла порядка 6.5 мкм, ширина
не превышала 45 мкм. При скрайбировании по-
верхности образца путем простого механического
нанесения царапин такой же глубины, нагрузка
на инструмент достигала 350–400 г. При этом
скорость скрайбирования была существенно ни-
же, и составляла 15–20 см/с. Отметим, что в по-
следнем случае значительная нагрузка на инстру-
мент обусловит значительную локальную дефор-
мацию в зоне ЛДЗ. Деформация, в свою очередь,
приведет к росту магнитоупругой энергии и, со-
ответственно, к росту гистерезисных потерь обра-
ботанного образца. Качественно объяснить высо-
кую скорость обработки при использовании УЗИ
можно тем, что в данном случае рабочий инстру-
мент, закрепленный на конце концентратора, со-
вершает возвратно-поступательные колебания с
частотой 15.0 кГц и амплитудой A ≈ 8 мкм. При

Рис. 1. 1 – направляющие 2-х координатного стола;
2 – обрабатываемый образец; 3 – МСИ; 4 – концен-
тратор.
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этом на инструмент, согласно работе [9], действу-
ет сила F ≈ (m4π2f2A)/g, где m-масса инструмента,
f – частота колебаний, A – амплитуда колебаний.
Исходя из m = 82 мг, f = 15 кГц, A ≈ 8 мкм, имеем
F ≈ 52 кг. Это усилие направлено вдоль длинной
оси концентратора. При ее наклоне относительно
плоскости образца на угол α ≈ 2°–3° (tg ≈ 0.03)
нормальная составляющая силы к поверхности
образца составляет порядка 1.56 кГ и достаточна
для прорезания электроизоляционного покрытия
и нанесения ЛДЗ необходимой глубины на по-
верхность АЭС. Отмеченная выше скорость
скрайбирования 2.0–2.5 м/с была получена при
нагрузке на образец F ≈ 25.0 г. При ее увеличении
амплитуда колебания инструмента снижается.
Меняя степень прижатия концентратора, угол его
наклона к полосе АЭС, а также скорость скрайби-
рования можно варьировать размеры локально-
деформированных зон в очень широких преде-
лах. Эти сведения о режимах обработки необхо-
димы для оптимизации их величины, обеспечи-
вающих максимальное снижение магнитных по-
терь АЭС после скрайбирования ее поверхности.

Как уже отмечали выше, на исследованных об-
разцах измеряли величину максимальной маг-
нитной проницаемости μm и полных магнитных
потерь Рп в разных участках образцов, как в ис-
ходном состоянии, так и после их обработки.
Скрайбирование образцов АЭС с использовани-
ем МСИ проводили ранее в нашей работе [10]. В
ней непосредственно на основе динамики домен-
ной структуры объяснена целесообразность на-
несения локально-деформированных зон лишь
на участки образцов с наибольшим значением μm.
Рассмотрим некоторые полученные в ней резуль-

таты. Так, изучали влияние скрайбирования по-
верхности образцов на кривые намагничивания
Вm = f(Hэф). По максимальному наклону этих
кривых относительно оси ординат определили
величину μm. В качестве примера на рис. 2 приве-
дены кривые Вm = f(Hэф), измеренные в исходном
состоянии исследуемых участков образца 1, 2 и
после их обработки 1', 2 '. При этом кривые 1, 1'
получены для участка образца с наибольшим зна-
чением μm, а зависимости 2, 2 ', соответственно с
меньшей величиной μm.

Нетрудно видеть, что обработка участка с наи-
большим значением магнитной проницаемости
практически не меняет ее величину 1, 1 '. Напро-
тив, скрайбирование участка с наименьшей вели-
чиной μm приводит к заметному ее снижению, в
среднем на 15–20% (кривые 2, 2 ').

Рассмотрим влияние обработки образца на
уровень его полных магнитных потерь. На рис. 3
приведены зависимости изменения магнитных
потерь от амплитуды индукции Р = f(Bm) рассмат-
риваемого образца. Здесь кривые 2 и 2 ' измерены
на участках образца с наименьшей величиной μm.
При этом, как и ранее, график 2 получен до обра-
ботки, а 2 ', соответственно после обработки ука-
занной области образца. Напротив, кривые 1 и 1 '
показывают изменение магнитных потерь на
участке образца с максимальным значением μm до
обработки 1 и после обработки 1 '. Нетрудно ви-
деть, что скрайбирование приводит к заметному
снижению полных магнитных потерь в участке
образца с наибольшей магнитной проницаемо-
стью. И в зависимости от амплитуды индукции
это снижение составляет 10–15%. Напротив, ана-

Рис. 2. Кривые намагничивания участков образца
стали 3407 (0.27 мм) до и после нанесения дефектов
(все подробности в тексте).
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Рис. 3. Зависимость изменения магнитных потерь от
индукции образца 3407 (0.27 мм) (f = 50 Гц): 1, 2 – до
обработки, 1 ', 2 ' – после обработки поверхности.
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логичная обработка участков образца 2, 2 ' с наи-
меньшей величиной μm не приводит к заметному
снижению магнитных потерь. Иными словами, в
рассмотренной работе показано, что для сниже-
ния уровня магнитных потерь АЭС целесообраз-
но скрайбировать не всю поверхность образцов, а
лишь участки с максимальной магнитной прони-
цаемостью. Все рассмотренные особенности из-
менения магнитных потерь и магнитной прони-
цаемости образцов АЭС после нанесения локаль-
но-деформированных зон были качественно
объяснены наблюдаемой перестройкой динами-
ческой доменной структуры образцов.

Целесообразность нанесения ЛДЗ на участки
образца с максимальным значением μm обуслов-
лена ее зависимостью от кристаллографической
ориентации кристаллитов на рассматриваемых
участках образца. Так, в кубическом объемно-
центрированном кристалле железа вдоль основ-
ных кристаллографических направлений [100],
[110], [111] выполняется соотношение для μm:
μm100 > μm110 > μm111. Исходя из этого, наибольшее
значение μm будет в тех участках образца, где намаг-
ниченность Is большинства кристаллитов ориенти-
рована вдоль направления прокатки образца.

Перемагничивание таких кристаллитов осу-
ществляется смещением 180-градусных границ
полосовой ДС. Ожидалось, что обработка этих
участков приведет к дроблению исходной ДС об-
разца и соответственно обусловит снижение его
полных магнитных потерь. В отличие от этого, на
участках образца с наименьшей μm намагничен-
ность Is большинства кристаллитов разориенти-
рована, по-видимому, относительно направле-
ния прокатки в плоскости образца на некоторый
угол α > 0. Для таких участков, как известно [11],
вихретоковые потери, а соответственно, и пол-
ные магнитные потери растут по мере увеличения
угла α, достигая максимума при α ≈ 55°. С подоб-
ной разориентацией намагниченности, вероятно,
и связано превышение магнитных потерь участ-
ков образца 2 над их значением, измеренным в
области 1 (рис. 3). При этом обработка участков 2

не приводит к изменению величины магнитных
потерь и сопровождается заметным снижением
μm (рис. 2, кривые 2, 2 '). Неизменность значения
магнитных потерь свидетельствует об отсутствии
дробления 180-градусной ДС после нанесения
ЛДЗ. Обусловлено это, по-видимому, тем, что на
границе кристаллитов с разной взаимной разори-
ентацией Is имеется замыкающая ДС в виде сово-
купности мелких клиновидных доменов, напри-
мер, [12]. Они компенсируют магнитные поля
рассеяния на межзеренной границе и в процессе
перемагничивания, прорастая на всю длину кри-
сталлитов, превращаются в новые полосовые до-
мены, то есть способствуют дроблению исходной
ДС. После нанесения ЛДЗ вблизи них также воз-
никают новые клиновидные домены. Однако они
не приводят к дальнейшему дроблению ДС, как
отмечали выше. По-видимому, образование но-
вых 180-градусных доменных границ в данном
случае становится энергетически невыгодным, по-
скольку приводит к значительному росту гранич-
ной энергии. Одновременно, после скрайбирова-
ния рассматриваемых участков образца их магнит-
ная проницаемость μm существенно уменьшается
(рис. 3). Это обусловлено, вероятнее всего, задерж-
ками смещения 180-градусных границ на клиновид-
ных доменах. Подобное наблюдали ранее [14] при
перемагничивании монокристаллов Fe–3% Si, у ко-
торых кристаллографическая плоскость [110]
имела отклонение от плоскости образца на угол
β ≈ 3°. О целесообразности избирательной обра-
ботки образцов АЭС указывают также результаты
работы [13], проведенной на монокристаллах Fe–
3% Si, перемагничиваемых в магнитных полях,
направленных под углом α к ОЛН. Было показа-
но, что при α > 8° перемагничивание образцов
осуществляется за счет смещения 90-градусных
ДГ без смещения 180-градусных границ полосо-
вой ДС. Сказанное можно видеть из двух серий по
4 фотографии (рис. 4), отражающих изменение
ДС центрального участка (5 × 6 мм) монокристалла
Fe–3% Si с α ≈ 25° размером 100 × 5 × 0.35 мм. Экс-
позиция каждого кадра серии 20 мкс, временные
интервалы между ними 300 мкс, Порядок следова-

Рис. 4. Вид динамики доменной структуры монокристалла Fe–3% Si вблизи Вm = 1.2 Тл при перемагничивании в маг-
нитном поле, направленном под углом α = 25° к оси [001]: А – 40, Б – 80 Гц.
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ния кадров –сверху вниз и слева направо. Слева от
серий схематично указаны особенности проведе-
ния съемки. Длинная сторона прямоугольника на-
правлена вдоль длины образца, а выделенный уча-
сток – наблюдаемая часть образца (6 × 5 мм).

Первый кадр 1а каждой серии соответствует
состоянию образца Вср = Вm. Видно, что по мере
увеличения магнитного поля, перемагничивание
образца идет преимущественно за счет прораста-
ния большой совокупности мелких доменов с ле-
вого края образца. Это так называемые С-доме-
ны, намагниченные вдоль двух тетрагональных
направлений [100], [010]. Расшифровка подобной
ДС рассмотрена в работе [11]. Как видно из при-
веденной серии, смещения 180-градусных границ
полосовой ДС незначительны и вносят неболь-
шой вклад в изменение намагниченности моно-
кристалла. При последующем увеличении индук-
ции С–домены полностью поглощают всю по-
верхность образца и его перемагничивание идет
путем изменения их ширины. Из рассмотренного
видно, что нанесение локально-деформирован-
ных зон перпендикулярно длине рассматривае-
мого образца не приведет к улучшению его маг-
нитных характеристик. Так, дробление полосо-
вой ДС обусловит незначительное снижение
магнитных потерь образца, поскольку смещени-
ем 180-градусных границ перемагничивается его
незначительная часть его объема. Во-вторых, на-
несение ЛДЗ в рассматриваемом направлении
приведет к значительным задержкам смещения
90-градусных границ С-доменов, которые вносят
основной вклад в изменение намагниченности
рассматриваемого образца. Это в свою очередь,
может явиться причиной снижения его магнит-
ной проницаемости и увеличения коэрцитивной
силы, а соответственно, роста гистерезисных по-
терь образца после его обработки.

ВЫВОДЫ

1. Предложен способ обработки поверхности
АЭС с воздействием на рабочий элемент ультра-
звуковых колебаний, имеющий весьма высокую
скорость нанесения локально-деформированных
зон по сравнению с традиционным механиче-
ским методом нанесения царапин на исследуе-
мые образцы.

2. После нанесения ультразвуковым способом
локально-деформированных зон глубиной по-
рядка 6.5 мкм полные магнитные потери снижа-
лись в среднем на 10–15%.

3. При ультразвуковом методе обработки на-
грузка на рабочий инструмент минимальна и не
приводит к заметной локальной деформации об-
разца и, соответственно, к росту величины его ги-
стерезисных потерь.

Работа выполнена в рамках государственного за-
дания Минобрнауки России (тема “Магнит”, но-
мер госрегистрации АААА-А18-118020290129-5).

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Дружинин В.В. Магнитные свойства электротехни-

ческой стали. М.: Энергия, 1974. 240 с.
2. Pгy R.H., Bean C.P. Calculation of the energy loss in

magnetic sheet materials using a domain model //
J. Appl. Phys. 1958. V. 29. P. 532–533.

3. Лобанов М.Л., Юровских А.С., Кардонина Н.И., Ру-
саков Г.М. Методы исследования текстур в матери-
алах: учеб.-метод. пособие. Екатеринбург: Изд-во
Урал. ун-та, 2014. 115 с.

4. Puchý V., Falat L., Kovác F., Petryshynets I., Džunda R.,
Šebek M. The Influence of Fiber Laser Pulse Process-
ing on Coercivity and Nanohardness of Fe–3.2Si
Grain-Oriented Electrical Steel in relation with its Sur-
face Changes and Magnetic Domains Modifications //
Acta Phys. Polonica. 2017. V. 131. № 6. P. 1445–1449.

5. Rauschera P., Hauptmann J., Beyer E. Laser scribing of
grain oriented electrical steel under the aspect of indus-
trial utilization using high power laser beam sources //
Phys. Procedia. 2013. V. 41. P. 312–318.

6. Пудов В.И., Драгошанский Ю.Н. Улучшение функ-
циональных свойств магнитопроводов локальны-
ми деформационными воздействиями / Сб. Пер-
спективные материалы и технологии. НАН Бела-
руси. Брест. 2019. С. 27–31.

7. Тиунов В.Ф. О влиянии неоднородности перемаг-
ничивания анизотропной электротехнической
стали Fe–3% Si на магнитные потери во вращаю-
щихся магнитных полях // ФММ. 2018. Т. 119. № 9.
С. 876–881.

8. Тиунов В.Ф., Корзунин Г.С. Контроль неоднородно-
сти магнитной проницаемости листовой анизо-
тропной электротехнической стали // Дефекто-
скопия. 2019. № 3. С. 46–49.

9. Попилов Л.Я. Справочник по электрическим и уль-
тразвуковым методам обработки материалов. М.,
Л.: Машгиз, 1963. 400 с.

10. Тиунов В.Ф. Влияние особенностей искусственно-
го дробления доменной структуры анизотропной
электротехнической стали Fe–3% Si на эффектив-
ность снижения величины ее магнитных потерь //
ФММ. 2022. Т. 123. № 3. С. 326–332.

11. Зайкова В.А., Старцева И.Е., Филиппов Б.Н. До-
менная структура и магнитные свойства электро-
технических сталей. М.: Наука, 1992. 270 с.

12. Тиунов В.Ф., Стародубцев Ю.Н., Катаев В.А. Дина-
мическое поведение доменной структуры и магнит-
ные потери бикристаллов кремнистого железа //
ФММ. 1990. № 6. С. 63–68.

13. Тиунов В.Ф., Драгошанский Ю.Н. Влияние динами-
ческого поведения замыкающей доменной структу-
ры на магнитные потери в кристаллах Fe–3% Si //
ФММ. 1989. Т. 68. Вып. 6. С. 1117–1124.

14. Тиунов В.Ф., Зайкова В.А. Динамика доменной
структуры и электромагнитные потери в кристал-
лах Fe–3% Si, перемагничиваемых непараллельно
оси легчайшего намагничивания // ФММ. 1985.
Т. 59. Вып. 6. С. 1129–1136.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 8, с. 692–702

692

ГЕЛИМАГНИТНАЯ И КРИСТАЛЛОГРАФИЧЕСКАЯ ТЕКСТУРЫ РОСТА 
НАНОСЛОЕВ ДИСПРОЗИЯ НА БУФЕРНЫХ СЛОЯХ Co90Fe10, Nb И β-Ta
© 2023 г.   Л. И. Наумоваa, b, *, Р. С. Заворницынa, b, М. А. Миляевa, b, Д. И. Девятериковa,

А. С. Русалинаb, Т. П. Криницинаa, А. Ю. Павловаa, В. В. Проглядоa, В. В. Устиновa, b

aИнститут физики металлов УрО РАН, ул. С. Ковалевской, 18, Екатеринбург, 620990 Россия
bУральский Федеральный Университет, ИЕНиМ, ул. Мира, 19, Екатеринбург, 620002 Россия

*e-mail: naumova@imp.uran.ru
Поступила в редакцию 14.04.2023 г.

После доработки 19.06.2023 г.
Принята к публикации 20.06.2023 г.

Нанослои диспрозия различной толщины изготовлены методом магнетронного напыления на под-
ложках Al2O3(R), а также с использованием буферных слоев Co90Fe10, β-Ta и Nb. Исследована кор-
реляция между характером кристаллографической текстуры и особенностями температурных зави-
симостей электросопротивления поликристаллических пленок диспрозия. Установлено, что при
напылении Dy непосредственно на Al2O3(R) в нанослое редкоземельного металла формируется
двухкомпонентная текстура. В одной компоненте гексагональная ось параллельна, а в другой – пер-
пендикулярна плоскости пленки. Показано, что при напылении Dy на буферный слой β-Ta проис-
ходит согласование микроструктур Al2O3 и Dy через β-Ta, и совершенство двухкомпонентной тек-
стуры возрастает. В антиферромагнитном состоянии компоненты текстуры становятся “фазами” с
разной ориентацией оси магнитной геликоиды, и антиферромагнитное упорядочение происходит
при разных температурах.
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ВВЕДЕНИЕ
Интерес к синтезу и исследованию нанострук-

тур, содержащих слои диспрозия [1–6], связан с
перспективой получения новых функциональ-
ных характеристик, обусловленных уникальны-
ми свойствами редкоземельного металла (РЗМ).
Это, в частности, гигантская магнитострикция,
свойственная многим 4f-металлам и геликои-
дальное магнитное упорядочение в антиферро-
магнитном состоянии. Для таких наноструктур
важным фактором является ориентация оси маг-
нитной геликоиды по отношению к плоскости
пленки.

Редкоземельный металл иттриевой подгруппы
диспрозий обладает гексагональной плотноупа-
кованной (ГПУ) кристаллической структурой с
параметрами решетки a = 3.593 Å и c = 5.654 Å.
При температуре TN = 179 K объемный диспрозий
переходит из парамагнитного в антиферромаг-
нитное геликоидальное состояние. Направление
c [001] является осью геликоиды [7]. Магнитные
моменты в базисных плоскостях упорядочены
ферромагнитно, а угол между магнитными мо-
ментами двух соседних плоскостей уменьшается

от 43.2° до 26.5° при понижении температуры от
179 до 85 K [8]. При TC = 85 K диспрозий перехо-
дит в ферромагнитное состояние. Лежащее в ба-
зисной плоскости направление а [100] является
осью легкого намагничивания. Для пленок дис-
прозия температуры магнитных фазовых перехо-
дов зависят от толщины [9, 10].

Микроструктура тонких слоев диспрозия за-
висит от типа используемой подложки, материа-
ла буферного слоя (БС) и условий, при которых
происходит рост. В работе [11] показано, что при
напылении на окисленный кремний с буферным
слоем тантала, который обладает объемно-цен-
трированной (ОЦК) структурой, вблизи БС в
диспрозии может формироваться гранецентри-
рованная кубическая (ГЦК) решетка. При даль-
нейшем увеличении толщины слоя формируется
ГПУ-структура, и преобладающая текстура зави-
сит от температуры подложки. Слои диспрозия с
ГПУ-структурой и аксиальной текстурой ,
ось которой нормальна поверхности пленки, бы-
ли получены в работах [12, 13] магнетронным напы-
лением на подложки R- и А-сапфира с буферным
слоем Nb и Ta при повышенной температуре.
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Особенностью переходного редкоземельного
металла диспрозия являются аномалии на темпе-
ратурной зависимости электросопротивления
R(T). Экспериментальные исследования элек-
тропроводности монокристаллического диспро-
зия показали, что ниже TN электросопротивление
в базисной плоскости резко уменьшается, и ано-
малия на R(T) зависимости выглядит как излом.
При протекании электрического тока вдоль оси c
в некотором интервале температур вблизи TN при
охлаждении происходит возрастание, а затем рез-
кое понижение электросопротивления [14–17].
Знак температурного коэффициента электросо-
противления изменяется, и аномалия на R(T)
имеет вид “колена”.

Ранее мы наблюдали эти аномалии при изме-
рении температурных зависимостей электросо-
противления тонких поликристаллических пле-
нок диспрозия, напыленных на разные буферные
слои [10, 18]. Микроструктура пленок изменялась
в зависимости от используемого БС. Важным на-
блюдением является то, что характер аномалии
при этом тоже изменялся. Аномалии на кривых
R(T) для поликристаллических пленок были по-
добны полученным ранее другими авторами при
протекании тока в базисной плоскости и вдоль
оси c монокристалла диспрозия.

Информация об ориентации кристаллитов по-
ликристаллической пленки по отношению к
плоскости подложки и к направлению тока важна
для создания новых магнитных материалов на ос-
нове наноструктур, содержащих слои гелимаг-
нитных металлов, а также для постановки экспе-
риментов по наблюдению теоретически предска-
занных спиновых эффектов [19–21].

В настоящей работе, исследуя корреляцию меж-
ду характером кристаллографической текстуры и
аномалиями на температурных зависимостях элек-
тросопротивления поликристаллических пленок,
мы оцениваем превалирующую ориентацию оси
магнитной геликоиды в антиферромагнитном со-
стоянии слоя диспрозия.

ЭКСПЕРИМЕНТ
Нанослои Dy получены методом прецизионного

магнетронного напыления при давлении рабочего
газа аргона 0.1 Па и мощности 100 Вт. Базовое дав-
ление остаточных газов в камере напыления состав-
ляло ~3 × 10–7 Па. Скорость напыления диспрозия
составляла 1.1 Å/с. Напыление проводили при
комнатной температуре. Ранее [22] было показа-
но, что при близких скоростях роста слои Dy, на-
пыленные при температуре подложки 350°С, обла-
дают более совершенной текстурой. Тем не менее в
данной работе нагрев подложки не использовался.
Такие условия были выбраны для того, чтобы замед-
лить процесс диффузии на границе CoFe/Dy [23].

Монокристаллические сапфировые подлож-
ки, в зависимости от способа разрезания моно-
кристалла и, соответственно, кристаллографиче-
ской плоскости, параллельной поверхности под-
ложки, принято обозначать следующим образом:
A-ориентация (110), M-ориентация (100), R-ори-
ентация (102) и C-ориентация (001).

В данной работе использовали подложки из
Al2O3 ориентации R и стекла c буферными слоями
Ta, Nb и сплава Co90Fe10. В качестве защитного
материала для слоя Dy использовался Ta. Состав
образцов: Al2O3/БС(0 или 5 нм)/Dy(tDy)/Ta(6 нм).
Толщина слоя Dy варьировалась и составляла tDy =
= 5, 10, 20, 40, 60 и 80 нм. На подложке из стекла
был изготовлен образец композиции Ta(5 нм)/
Dy(40 нм)/Ta(6 нм).

Измерение электросопротивления проведено
четырехконтактным способом при протекании
тока в плоскости пленки на образцах размера
2 мм × 8 мм с напыленными с помощью маски мед-
ными контактными площадками. Температурные
зависимости электросопротивления получены в
интервале температур 85–250 K на установке, со-
бранной на базе электромагнита, прокачного крио-
стата и температурного контроллера.

Исследования микроструктуры тонких пленок
проведены с помощью просвечивающей элек-
тронной микроскопии на установке Tecnai G230 и
рентгеновской дифракции (Θ–2Θ-скан) в излу-
чении CoKα на дифрактометре PANalytical Empyre-
an. Для исследования кристаллографической тек-
стуры использовали метод кривых качания
(ω-скан). Измерения шероховатости поверхно-
сти проводили при помощи атомного силового
микроскопа NT-MDT Solver Next.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Микроструктура и свойства буферных слоев.

Ферромагнитный сплав Co90Fe10 часто использу-
ется при синтезе наноструктур, обладающих ги-
гантским магниторезистивным эффектом (ГМР).
В нанослоях этого сплава при магнетронном на-
пылении формируется ГЦК структура. Парамет-
ры решетки ГЦК-структуры сплава Co90Fe10
близки к параметрам меди, которая обычно ис-
пользуется в ГМР-структурах в качестве немаг-
нитного разделяющего слоя. Высокая спиновая
поляризация, а также близкая к нулю магнито-
стрикция сплава Co90Fe10 позволяют получать
максимальные величины магнитосопротивле-
ния. Отметим, тем не менее, что структура буфер-
ного слоя Co90Fe10 не имеет ничего общего с ГПУ-
структурой диспрозия.

Переходные металлы Nb и Ta обладают близ-
кими параметрами кристаллической ОЦК-струк-
туры, однако тантал может формироваться в раз-
ных аллотропных модификациях. ОЦК-структу-
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ра характерна для α-тантала, а β-тантал обладает
тетрагональной кристаллической решеткой [24] и
на порядок большим удельным электрическим
сопротивлением [25]. При используемых в дан-
ной работе режимах магнетронного напыления
формируется именно β-тантал [26]. На рис. 1 по-
казаны рентгеновские дифрактограммы, полу-
ченные от пленок тантала, напыленных на под-
ложки из монокристаллического Al2O3 и стекла.

На дифрактограмме видны рефлексы (002) и
(004) от тетрагональной структуры β-тантала.
При напылении на стекло интенсивность ре-
флексов существенно ниже, и имеется еще один
слабый пик, который может относиться к (202) β-
Ta или (110) α-Ta. Таким образом, особенности
микроструктуры буферного слоя Ta зависят от ти-
па используемой при напылении подложки. Со-
ответственно, можно предположить появление
различий и в последующих напыляемых слоях
диспрозия.

Исследования микроструктуры слоев диспрозия.
Дифрактограммы были получены для всех образ-
цов с разным материалом БС и разными толщи-
нами слоя диспрозия. На рис. 2 показаны данные
для диспрозия толщиной tDy = 10 нм, напыленного
непосредственно на подложку Al2O3, а также с ис-
пользованием буферных слоев Ta, Nb, и Co90Fe10.

На всех дифрактограммах имеется пик от мо-
нокристаллической подложки (204) Al2O3. Высо-
кая интенсивность пика (110) Nb для образца с БС
ниобия может быть следствием существования
соответствующей текстуры. Формирование акси-
альной текстуры  (с осью текстуры нормаль-
ной поверхности пленки) в слое ниобия, напы-
ленном на подложку Al2O3 ориентации R, наблю-
дали и ранее [13]. В том же диапазоне углов для
образца Ta/Dy/Ta имеется размытый дифракци-

110

онный пик, который по положению соответству-
ет (202) β-Ta или (110) α-Ta. Более интенсивный
пик (002) β-Ta не разрешается из-за совпадения с
рефлексом (101) Dy.

На всех дифрактограммах рефлекс от плоско-
стей (002) Dy является наиболее интенсивным по
отношению к остальным пикам, полученным от
ГПУ-структуры Dy. Дифрактограммы нанострук-
тур без БС и с буферными слоями Ta и Co90Fe10, по-
хожи тем, что на них не виден рефлекс (100) от ГПУ-
структуры диспрозия, а имеются только (002) и
(101), а также отражения второго порядка: (004) и
(202). За исключением образца CoFe/Dy/Ta, для
которого пик (004) не наблюдается.

Иначе выглядит дифрактограмма образца с БС
ниобия. В этом случае видны не только рефлексы
(002) и (101), но и рефлекс (100) диспрозия. Ис-
следования показали, что слои диспрозия, напы-
ленные на подложку Al2O3 и на буферные слои Ta
и CoFe, имеют схожую микроструктуру, которая
отличается от микроструктуры слоя Dy, напылен-
ного на БС ниобия. При увеличении tDy наблюда-
ли изменения дифракционных картин, причем ха-
рактер этих изменений для образцов с БС ниобия
отличался от того, который наблюдали для образ-
цов без БС и с буферными слоями Ta и CoFe.

Для сравнения показаны некоторые дифрак-
тограммы, полученные для слоев диспрозия, на-
пыленных на буферный слой Ta (рис. 3) и Nb
(рис. 4). С увеличением толщины слоя диспро-
зия, напыленного на Ta, интенсивность рефлекса
(002)Dy растет, а интенсивность (101)Dy не меня-

Рис. 1. Дифрактограммы, полученные от пленок тан-
тала толщиной 57 нм, напыленных на разные под-
ложки: Al2O3 ориентации R и стекло.
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Рис. 2. Дифрактограммы, полученные от нанострук-
тур Al2O3//БС (5 нм)/Dy(10 нм)/Ta(6 нм) при отсут-
ствии буферного слоя и с буферными слоями Ta, Nb и
Co90Fe10.
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ется. При tDy = 20 нм появляется рефлекс (100)Dy.
Дальнейшее увеличение tDy приводит к возраста-
нию интенсивности пиков (002)Dy и (100)Dy. Ос-
новное отличие образцов с БС ниобия состоит в
том, что увеличение tDy не приводит к возрастанию
интенсивности пика (100)Dy, и при tDy ≥ 40 нм ре-
флексы от (002)Dy превалируют.

Для исследования кристаллографической тек-
стуры в слоях диспрозия различной толщины бы-
ли измерены кривые качания вокруг пиков (002),
(100) и (110) диспрозия. В качестве характеристи-
ки совершенства текстуры использовали величи-
ну (γ) среднего угла отклонения выделенных на-

правлений в кристаллитах поликристаллического
слоя от нормали к плоскости образца. Угол γ оце-
нивали как ширину на полувысоте кривой кача-
ния (ω-скан). На рис. 5а показаны зависимости γ
от tDy для пика (002).

Самая совершенная текстура  формирует-
ся в диспрозии при напылении на буферный слой
Ta. При tDy = 10 нм угол γ составляет 6 градусов.
Близкие величины γ были получены при напыле-
нии диспрозия непосредственно на подложку
Al2O3. Использование в качестве БС сплава CoFe
приводит к возрастанию γ. Наибольший угол рассе-

002

Рис. 3. Дифрактограммы, полученные от нанострук-
тур Ta (5 нм)/Dy(tDy)/Ta(6 нм).
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Рис. 5. Зависимости углов рассеяния текстуры  (а) и  (б) от толщины слоя диспрозия в наноструктурах
Al2O3//БС(5 нм)/Dy(tDy)/Ta(6нм) при отсутствии БС и при использовании в качестве буферного слоя Ta, Nb и сплава
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яния и наименее совершенная текстура  на-
блюдается при использовании буферного слоя Nb.

Результаты измерения величины γ для пиков
(100) и (101) показаны на рис. 5б. При tDy < 20 нм
для всех образцов  не является единствен-
ным выделенным направлением. В слоях диспро-
зия, напыленных на Nb, были выявлены еще две
компоненты текстуры:  и  . В остальных
образцах, в дополнение к , наблюдалась
только одна компонента текстуры . С увели-
чением tDy для слоев, напыленных на БС ниобия,
наблюдалась деградация текстур   и , и
неизменность текстуры . Для остальных об-
разцов наблюдались принципиально другие из-
менения, а именно, появление еще одной компо-

002

002

100 101
002

101

100 101
002

ненты текстуры  , совершенство которой воз-
растало с увеличением tDy.

Далее проведено сравнение результатов, полу-
ченных для слоев диспрозия, напыленных на бу-
ферные слои Ta и Nb. При напылении на Nb в
слоях диспрозия при tDy > 40 нм преобладает тек-
стура , которая, однако, является наименее
совершенной для исследуемых наноструктур.
При напылении на буферный слой Ta была полу-
чена самая совершенная текстура , тем не
менее в слое диспрозия при всех исследованных
толщинах наблюдались также и компоненты тек-
стуры с другой выделенной ориентацией. А именно,
при tDy = 5 и 10 нм наблюдалась компонента тексту-
ры , а при tDy ≥ 20 нм – компонента  .

На рис. 6 показаны характерные изображения
поверхности пленок диспрозия, напыленных на
буферные слои Nb и β-Ta и покрытых защитным
слоем. Изображения были получены методом
атомной силовой микроскопии. Шероховатость
поверхности оценивали по результату усреднения
пяти измерений, сделанных на разных участках
образца. На площади 1 × 1 мкм для образцов с БС
ниобия и тантала шероховатость поверхности ха-
рактеризуется среднеквадратичным отклонением
Rms = 0.2 и 0.4 нм соответственно.

Проведенные ранее исследования [18] показа-
ли, что при использовании подложек из стекла с
буферным слоем Ta в слое диспрозия толщиной
40 нм также формируется двухкомпонентная тек-
стура   +  с углами рассеяния γ = 6° и 7°
соответственно. На рис. 5 для сравнения показаны
величины γ для наноструктуры Ta(5)/Dy(40)/Ta(5)
напыленной на стекло. Видно, что в этом случае со-
вершенство текстуры  ниже, а текстуры 
выше, чем при напылении на Al2O3 ориентации R.

Для понимания связи между высоким совер-
шенством текстуры  в слое диспрозия и осо-
бенностями микроструктуры буферного слоя β-Ta,
напыленного на подложку Al2O3, были проведены
исследования методами просвечивающей элек-
тронной микроскопии.

Типичная электронограмма, полученная от
наноструктуры Ta/Dy/Ta на подложке Al2O3, по-
казана на рис. 7. Электронограмма с рефлексами
в виде пятен характерна для монокристалла или
для структуры с малой разориентацией кристал-
литов. Наиболее яркие рефлексы образуют сетку,
совпадающую со стандартной сеткой узлов об-
ратной решетки гексагональной структуры Al2O3.

Рефлексы, отмеченные цифрами 2, 5 и 6, вы-
глядят как не одинарные, из-за совпадения ди-
фракционных максимумов от ряда семейств
плоскостей гексагональной структуры Al2O3 и
тетрагональной структуры β-Ta, а также структу-
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Рис. 6. Изображения поверхности пленок диспрозия
толщиной 20 нм, напыленных на буферные слои
Nb (а) и β-Ta (б) и покрытых защитным слоем Ta.
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ры Al2O3, ГПУ-структуры диспрозия и тетраго-
нальной структуры β-Ta (рефлексы 5). Такое сов-
падение говорит о том, что при формировании
буферного слоя тантала происходит подстройка
его микроструктуры к монокристаллической
подложке Al2O3, а сам буферный слой формиру-
ется в виде блочного кристалла с малым углом ра-
зориентации блоков. По-видимому, подобная
микроструктура формируется и в нанослое дис-
прозия при напылении его на поверхность
Al2O3/Ta, так как рефлексы от диспрозия также
представляют собой набор точек. Совпадение то-
чечных рефлексов от подложки, буферного слоя
и слоя диспрозия, в частности для рефлексов,
обозначенных как (5), позволяет предположить,
что происходит согласование микроструктур
Al2O3 и Dy через буферный слой β-Ta. Это пред-
положение объясняет также и то, что слои диспро-
зия напыленные непосредственно на Al2O3 и на
Al2O3/Ta очень близки по микроструктуре (рис. 2) и
кристаллографической текстуре  (рис. 5).

ИССЛЕДОВАНИЕ 
ТЕМПЕРАТУРНЫХ ЗАВИСИМОСТЕЙ 

ЭЛЕКТРОСОПРОТИВЛЕНИЯ

Напомним, что направление [001] в диспрозии
совпадает с осью магнитной геликоиды c. Резуль-
таты исследования микроструктуры позволяют
заключить, что угол между осью c и плоскостью
пленки для кристаллитов поликристаллического
слоя диспрозия зависит от материала БС и может
изменяться по мере увеличения tDy. Магнитный
порядок в 4f-металлах влияет не только на маг-
нитные, но и на оптические, тепловые, электри-
ческие и другие свойства, в формировании кото-
рых играют роль электроны проводимости [17]. У
гелимагнетиков электросопротивление моно-
кристаллов в базисной плоскости значительно
выше, чем вдоль оси c. В базисной плоскости тем-
пературную зависимость сопротивления R(T)
можно представить в виде двух линейных участ-
ков, пересекающихся вблизи TN. Вдоль оси c за-
висимость R(T) имеет область с отрицательным
коэффициентом электросопротивления вблизи
TN [27].

Для поликристаллической пленки диспрозия
характер R(T) при пропускании тока в плоскости
пленки, вероятно, зависит от преимущественной
ориентации кристаллитов. Для нанослоев дис-
прозия, напыленных на подложки из Al2O3 без БС
и с использованием буферных слоев β-Ta, CoFe и
Nb, были получены зависимости R(T). По анома-
лиям на R(T) (рис. 8, 9) была проведена оценка
температуры (Th), при которой формируется ан-
тиферромагнитное геликоидальное упорядоче-
ние в диспрозии. Величину Th оценивали по по-

002

ложению локального минимума на температур-
ной зависимости dR/dT. На рис. 8б показаны
результаты, полученные для слоя диспрозия тол-
щиной 80 нм, напыленного на БС ниобия. Наклон
зависимости изменяется при T = Th, на кривой R(T)
виден характерный излом, а на температурной за-
висимости производной имеется соответствующий
локальный минимум. Близкие результаты были по-
лучены для образцов с tDy = 20 и 40 нм. Для моно-
кристаллов диспрозия такая форма кривой R(T)
появляется при протекании тока в базисной плос-
кости. Можно предположить, что при tDy ≥ 20 нм в
поликристаллической пленке диспрозия, напылен-
ной на БС ниобия, преобладают кристаллиты у ко-
торых базисная плоскость лежит в плоскости плен-
ки, а ось c направлена вдоль нормали к ней.

Это предположение полностью согласуется со
структурными данными.

При tDy = 10 нм наклон R(T) изменяется плав-
но, а на dR/dT(T) отсутствует локальный мини-
мум (рис. 8а). По-видимому, изменение электро-
сопротивления, обусловленное формированием
антиферромагнитного упорядочения, происхо-
дит по-разному в областях с текстурой , 
и , которые были выявлены в данном образ-
це. В результате аномалии R(T) зависимости,
свойственные монокристаллам диспрозия, не
проявляются в данном случае.

002 100
101

Рис. 7. Электронограмма образца Al2O3//Ta (5 нм)/
Dy(80 нм)/Ta(6нм). Рефлексы от Al2O3 образуют сет-
ку. Цифрами обозначены рефлексы от следующих се-
мейств плоскостей: 1 – Ta{310}; 2 – Al2O3{110},
Ta{202}; 3 – Ta{222}; 4 – Ta{312}; 5 – Al2O3{113},
Ta{302}, Dy{102}; 6 – Al2O3{202}, Ta{430}; 7 – Dy{210};
8 – Ta{441}. Межплоскостные расстояния Al2O3 рас-
считаны по описанию с гексагональными осями.
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На рис. 9 показаны данные для слоев диспро-
зия, напыленных на буферный слой Ta. При tDy =
= 10 нм на кривой R(T) имеется область, соответ-
ствующая отрицательному температурному ко-
эффициенту сопротивления. Для монокристал-
лов диспрозия такой вид аномалии появляется
при протекании тока вдоль оси c. При увеличе-
нии tDy характер аномалии на R(T) изменяется
(рис. 9б и 10). Область, соответствующая отрица-
тельному температурному коэффициенту сопро-
тивления, минимизируется, а на dR/dT(T) появ-
ляется второй локальный минимум.

При малых толщинах tDy вид аномалии на R(T)
для поликристаллической пленки аналогичен за-
висимостям, полученными для монокристаллов
при протекании тока вдоль оси c [14–17], следова-
тельно, в пленке преобладают кристаллиты, в ко-
торых ось c отклонена на малый угол или лежит в
плоскости пленки. Это предположение согласу-
ется с данными исследования структуры. При
толщинах tDy = 5 и 10 нм помимо компоненты
текстуры , в слое диспрозия присутствует002

компонента  (ось c отклонена от плоскости
пленки на угол ≈28 градусов), а с увеличением tDy

появляется компонента  (ось c лежит в плос-
кости пленки). При tDy ≥ 20 нм формируется двух-
компонентная текстура  и . Угол рассея-
ния γ обеих компонент уменьшается с увеличени-
ем толщины слоя. Тем не менее при tDy = 80 нм,
исходя из формы аномалии на R(T), можно пред-
положить преобладание в поликристаллическом
слое диспрозия компоненты текстуры  , в ко-
торой ось геликоиды c ориентирована вдоль нор-
мали к пленке. На рис. 10ж, 10з видно, что на тем-
пературных зависимостях.

dR/dT, полученных для образцов с tDy = 40 и
80 нм, имеется не один, а два локальных минимума.

Известно, что вдоль гексагональной оси моно-
кристалла РЗМ магнитострикция больше, чем в
базисной плоскости [28–30]. Механические на-
пряжения могут неодинаково изменять магнит-
ные свойства в областях диспрозия с компонен-
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Рис. 8. Температурные зависимости сопротивления и
производной сопротивления для образцов
Al2O3/Nb/Dy(tDy)/Ta с толщинами слоя диспрозия:
а)10 и б) 80 нм.
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тами текстуры   и . Ранее [31, 32] было
показано, что TN диспрозия и сплавов на основе
тербия [33] изменяется при воздействии давления.
В работе [34] проведены исследования эпитакси-
альных пленок диспрозия и обнаружено, что темпе-
ратура Кюри возрастает с увеличением эпитакси-
альных напряжений, приложенных вдоль оси c. В
нашем случае из-за различия в распределении меха-
нических напряжений, переход из парамагнитно-
го в антиферромагнитное состояние в областях
диспрозия с компонентами текстуры   и 
происходит при разных температурах, что приво-
дит к появлению двух локальных минимумов на
dR/dT(T).

Для слоев диспрозия, напыленных непосред-
ственно на Al2O3 и на БС сплава CoFe, характер
зависимостей R(T) и dR/dT(T), а также измене-
ния их формы с увеличением tDy, аналогичны тем,
которые показаны для образцов с БС тантала. На
рис. 11 показаны зависимости температуры Th от
толщины слоя диспрозия для образцов с разным
материалом буферного слоя. Для всех образцов
уменьшение толщины слоя диспрозия приводит
к снижению Th. Для слоя диспрозия, напыленно-
го на БС ниобия, при всех tDy температура Th вы-
ше, чем при использовании других буферных
слоев. Этот результат представляется закономер-
ным, с учетом структурных различий, обуслов-
ленных разным материалом буферного слоя.

100 002

100 002

МИКРОСТРУКТУРА ПЛЕНОК ДИСПРОЗИЯ, 
ВЫРАЩЕННЫХ НА Al2O3 И БУФЕРНЫХ 

СЛОЯХ β-Ta, СПЛАВА CoFe и Nb

Сформированное на основе совместного ана-
лиза данных представление о текстуре и ориента-
ции гексагональной оси в пленках диспрозия по-
казано на рис. 12.

Рис. 10. Температурные зависимости сопротивления (а–г) и производной сопротивления по температуре (д–з) для
образцов Al2O3//Ta (5 нм)/Dy(tDy)/Ta(6 нм) с разной толщиной слоя Dy, а, д – 10, б, е – 20, в, ж – 40, г, з – 80 нм.
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Рис. 11. Зависимости температуры, при которой про-
исходит переход парамагнетик–антиферромагнетик,
от толщины слоя диспрозия в образцах композиции
Al2O3//БС/Dy(tDy)/Ta. Материал буферного слоя
указан в правой нижней части рисунка.
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При напылении непосредственно на Al2O3 и
Al2O3 с буферным слоем β-Ta в пленке диспрозия
вначале формируются текстуры   и , в
которых ось c, соответственно, перпендикуляр-
на пленке и отклонена от ее поверхности на угол
≈28 градусов. При увеличении tDy рост кристал-
литов ориентации  прекращается и происхо-
дит замещение их кристаллитами с ориентацией

, в которой ось c лежит в плоскости пленки.
При tDy ≥ 20 нм пленка диспрозия содержит две
компоненты текстуры   и , которые об-
ладают низким углом рассеяния. При переходе па-
рамагнетик-антиферромагнетик изменение маг-
нитного упорядочения в областях с разными ком-
понентами текстуры происходит при разных
температурах. Близкие данные были получены для
слоя диспрозия, напыленного на БС сплава CoFe.

При напылении на Al2O3 с буферным слоем ни-
обия в пленке диспрозия при малых толщинах име-
ются компоненты текстуры ,   и .
При tDy ≥ 40 нм компонента   становится пре-
обладающей. Тем не менее в слоях диспрозия, на-
пыленных на буферный слой β-Ta, текстура 
выявлена уже при tDy = 5 нм, и угол рассеяния ее
при всех толщинах слоя диспрозия примерно в
1.5–2 раза меньше, чем при использовании БС
ниобия.

Таким образом, двухкомпонентная текстура
формируется при напылении непосредственно на
подложку Al2O3 или на буферный слой бета танта-
ла. В последнем случае, по результатам просвечи-
вающей электронной микроскопии, происходит
согласование микроструктур Al2O3 и Dy через бу-

002 101

101

100

002 100

101 100 002
002

002

ферный слой β-Ta. Это согласование и высокая
степень совершенства обеих компонент текстуры
позволяет предположить, что на начальной ста-
дии роста слоя диспрозия происходит зарожде-
ние кристаллитов двух разных ориентировок.
Каждая из них наследует структуру Al2O3, но ори-
ентационные соотношения разные. Возможно,
выбор комбинации подложки и буферного слоя
является эффективным способом получения од-
нокомпонентной совершенной текстуры   в
нанослоях диспрозия.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исходя из совместного анализа данных исследо-
вания микроструктуры и температурных зависимо-
стей сопротивления пленок диспрозия, получен-
ных магнетронным напылением непосредственно
на Al2O3 ориентации R и с использованием буфер-
ных слоев Nb, β-Ta и сплава Co90Fe10, можно сделать
следующие выводы об ориентации гексагональной
оси с и, соответственно, оси магнитной геликои-
ды в нанослоях диспрозия.

Использование подложек Al2O3 ориентации R
без буферного слоя приводит к формированию
двухкомпонентной текстуры, причем в одной из
компонент ( ) ось магнитной геликоиды нор-
мальна к плоскости пленки, а в другой ( ) от-
клонена от нее, а с увеличением толщины слоя
диспрозия укладывается в плоскость пленки
( ). Совершенство всех компонент текстуры
незначительно снижается при использовании бу-
ферного слоя Co90Fe10, и возрастает при исполь-
зовании буферного слоя β-Ta.
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Рис. 12. Схема распределения областей, обладающих текстурой ,   и , по толщине пленки диспрозия и
соответствующие ориентации гексагональной оси c для разных материалов буферного слоя.
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Показано, что происходит согласование мик-
роструктур Al2O3 и Dy через буферный слой β-Ta.

В пленках диспрозия, напыленных непосред-
ственно на Al2O3 и на буферные слои β-Ta и
Co90Fe10, в областях с разной ориентацией гекса-
гональной оси формирование антиферромагнит-
ного упорядочения происходит при разных тем-
пературах из-за различия в распределении мик-
ронапряжений.

При использовании буферного слоя Nb на на-
чальном этапе напыления в слое диспрозия фор-
мируются три компоненты текстуры: , 
и  . При увеличении толщины слоя до 40 нм
и более компонента   становится преоблада-
ющей, а текстура однокомпонентной. Тем не ме-
нее средний угол отклонения гексагональной оси
c от нормали к плоскости пленки почти в два раза
больше, чем в слоях диспрозия, напыленных на
буферный слой β-Ta.

Использование буферных слоев β-Ta при на-
пылении на Al2O3 (R) приводит к формированию
поликристаллических пленок диспрозия, в кото-
рых даже при малой толщине (5–10 нм) имеются
кристаллиты с осью магнитного геликоида пер-
пендикулярной плоскости пленки.

Работа выполнена при поддержке проекта
РНФ № 22-22-00220 в части исследования темпе-
ратурных зависимостей электросопротивления и
в рамках государственного задания Минобрнауки
России (тема “Спин”, № 122021000036-3) в части
проведения структурных исследований.

Электронно-микроскопические исследования
проведены в отделе электронной микроскопии
ЦКП ИФМ УрО РАН.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Fust S., Mukherjee S., Paul N., Stahn J., Kreuzpaintner W.,

Böni P., Paul A. Realizing topological stability of mag-
netic helices in exchange- coupled multilayers for all
spin-based system // Sci. Reports. 2016. V. 6. P. 1–14.

2. Tamion A., Ott F., Berche P.-E., Talbot E., Bordel C.,
Blavette D. Magnetization depth profile of (Fe/Dy)
multilayers // JMMM. 2008. V. 320. P. 2650–2659.

3. Svalov A.V., Kurlyandskaya G.V., Vas’kovskiy V.O. Ther-
mo-sensitive spin valve based on layered artificial fer-
rimagnet // Appl. Phys. Lett. 2016. V. 108. P. 063504.

4. Svalov A.V., Vas’kovskiy V.O., Kurlyandskaya G.V. Influ-
ence of the Size and Structural Factors on the Magne-
tism of Multilayer Films Based on 3d and 4f Metals //
Phys. Met. Metal. 2017. V. 118. № 13. P. 1263–1299.

5. Ali Akbar, Murtaza Saleem, Shahid Atiq, Muhammad
Sabieh Anwar. Magnetic Dynamics and All-Optical
Switching in 5 nm Dy–Fe Nanostructures // IEEE
Trans. on Magn. 2018. V. 54. P. 2–11.

6. Kim M., Hupalo M., Tringides M.C., Thiel P.A.,
Hoand K-M., Wang C-Z. Controlling selective nucle-
ation and growth of dysprosium islands on graphene by

101 100
002

002

metal intercalation // Phys. Rev. Mater. 2022. V. 6.
P. 094003 (1–8).

7. Белов К.П., Левитин Р.З., Никитин С.А. Ферро- и
антиферромагнетизм редкоземельных металлов //
УФН. 1964. Т. 82. № 3. С. 449–498.

8. Wilkinson M.K., Koehler W.C., Wollan E.O., Cable J.W.
Neutron diffraction investigation of magnetic ordering
in dysprosium // J. Appl. Phys. 1961. V. 32. P. 48–49.

9. Dumesnil K., Dufour C., Mangin Ph., Marchal G. Mag-
netic structure of dysprosium in epitaxial Dy films and
in Dy/Er superlattices // Phys. Rev. B. 1996. V. 54.
P. 6407–6420.

10. Заворницын Р.С., Наумова Л.И., Миляев М.А., Ма-
карова М.В., Криницина Т.П., Проглядо В.В., Усти-
нов В.В. Неколлинеарное магнитное упорядочение
в слое диспрозия и магнитотранспортные свойства
спинового клапана, содержащего структуру
CoFe/Dy/CoFe //ФММ. 2020. Т. 121. С. 688–694.

11. Scheunert G., Ward C., Hendren W.R., Lapicki A.A.,
Hardeman R., Mooney M., Gubbins M. and Bowman R.M.
Influence of strain and polycrystalline ordering on
magnetic properties of high moment rare earth metals
and alloys // J. Phys. D: Appl. Phys. 2014. V. 47. № 1.
P. 415005 (13 pp.).

12. Девятериков Д.И., Кравцов Е.А., Проглядо В.В., Жа-
кетов В.Д., Никитенко Ю.В. Исследование гели-
магнетизма в тонких пленках Dy и Ho методом
нейтронной рефлектометрии // Поверхность.
Рентгеновские, синхротронные и нейтронные ис-
следования. 2021. Т. 6. С. 3–9.

13. Девятериков Д.И., Васьковский В.О., Жакетов В.Д.,
Кравцов Е.А., Макарова М.В., Проглядо В.В., Сте-
панова Е.А., Устинов В.В. Магнитные свойства
тонких пленок Dy, выращенных на подложках
Al2O3 с различной кристаллографической ориен-
тацией //ФММ. 2020. Т. 121. С. 1229–1233.

14. Rhyne J.J., McGuire T.R. Magnetism of Rare-Earth El-
ements, Alloys, and Compounds // IEEE Trans. on
Magn. 1972. V. Mag-8. P. 105–130.

15. Hall P.M., Legvold S. and Spedding F.H. Electrical Re-
sistivity of Dysprosium Single Crystals // Phys.Rev.
1960. V. 117. P. 971–973.

16. Boys D.W., Legvold S. Thermal Conductivities and Lo-
renz Functions of Dy, Er, and Lu Single Crystals //
Phys. Rev. 1968. V. 174. P. 377–384.

17. Вонсовский С.В., Изюмов Ю.А. Электронная теория
переходных металлов I // УФН. 1962. Т. LXXVII.
С. 377–446.

18. Naumova L.I., Milyaev M.A., Zavornitsyn R.S., Krinitsi-
na T.P., Proglyado V.V., Ustinov V.V. Spin valve with a
composite dysprosium-based pinned layer as a tool for
determining Dy nanolayer helimagnetism // Current
Appl. Phys. 2019. V. 19. P. 1252–1258.

19. Ustinov V.V., Bebenin N.G., Yasyulevich I.A. Spin cur-
rent polarization and electrical conductivity in metal
helimagnets // J. Phys.: Conf. Ser. 2019. V. 1389.
P. 012151.

20. Ustinov V.V., Yasyulevich I.A. Electrical magnetochiral
effect and kinetic magnetoelectric effect induced by
chiral exchange field in helical magnetics // Phys.
Rev.B. 2020. V. 102. P. 134421.



702

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 8  2023

НАУМОВА и др.

21. Ustinov V.V., Yasyulevich I.A. Chirality-dependent spin-
transfer torque and current-induced spin rotation in he-
limagnets // Phys. Rev. B. 2022. V. 106. P. 64417–64428.

22. Scheunert G., Hendren W.R., Lapicki A.A., Jesudoss P.,
Hardeman R., Gubbins M., Bowman R.M. Improved
magnetization in sputtered dysprosium thin films //
J. Phys. D: App. Phys. 2013. V. 46. P. 152001.

23. Наумова Л.И., Миляев М.А., Заворницын Р.С., Кри-
ницина Т.П., Чернышова Т.А., Проглядо В.В., Усти-
нов В.В. Магнитотранспортные свойства псевдо
спиновых клапанов в условиях интердиффузии сло-
ев диспрозия и ферромагнитного сплава CoFe //
ФММ. 2019. Т. 120. № 5. С. 464–470.

24. Zuo J.D., Wang Y.Q., Wu K., Zhang J.Y., Liu G., Sun J.
Phase tailoring of Ta films via buffer layer-thicknesses
controlling // Scripta Mater. 2022. V. 212. P. 114582.

25. Magnuson M., Greczynski G., Eriksson F., Hultman L.,
Högberg H. Electronic Structure of b-Ta Films from X-ray
Photoelectron Spectroscopy and First-principles Calcu-
lations // Appl. Sulf. Sci. 2019. V. 470. P. 607–612.

26. Ellis Elizabeth A.I., Chmielus M., Baker Shefford P. Ef-
fect of sputter pressure on Ta thin films: Beta phase for-
mation, texture, and stresses // Acta Mater. 2018.
V. 150. P. 317–326.

27. Никитин С.А. Магнитные свойства редкоземель-
ных металлов и их сплавов. М.: Изд-во МГУ, 1989.
248 с.

28. Белов К.П., Катаев Г.И., Левитин Р.З., Никитин С.А.,
Соколов В.И. Гигантская магнитострикция //
УФН. 1983. Т. 140. № 2. С. 271–313.

29. Lee E.W., Alberts L. The Magnetostriction of Dysprosi-
um Metal // Proc. Phys. Soc. 1962. V. 79. P. 977–980.

30. Legvold S., Alstad J., and Rhyne J. Giant magnetostric-
tion in dysprosium and holmium single crystals // Phys.
Rev. Let. 1963. V. 10. P. 509–511.

31. Samudrala G.K., Tsoi G.M., Weir S.T., Vohra Y.K. Mag-
netic ordering temperatures in rare earth metal dyspro-
sium under ultrahigh pressures // High Pressure Re-
search: An International J. 2014. V. 34. P. 266–272.

32. Greenough R.D., Isci C., Palmer S.B. The influence of
internal strain on the neel temperature of rare earth
metals // Physica. 1977. V. 86–88B. P. 61–62.

33. Yoshida H., Abe S., Kaneko T. and Kamigaki K. Pressure
effect on the Neel temperature of GdCu, GdAg, TbCu
and TbAg // JMMM. 1987. V. 70. P. 275–276.

34. Dumesnil K., Dufour C., Mangin P., Marchal G., Hen-
nion M. Magnetoelastic and Exchange Contributions to
the Helical-Ferromagnetic Transition in Dysprosium
Epitaxial Films // Europhys. Lett. 1995. V. 31. P. 43–48.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 8, с. 703–709

703

НЕОДНОРОДНОСТЬ ПРОЦЕССОВ НАМАГНИЧИВАНИЯ 
В ЗАКАЛЕННОМ СОСТОЯНИИ ЛЕНТЫ АМОРФНОГО СПЛАВА

НА ОСНОВЕ КОБАЛЬТА
© 2023 г.   Н. А. Скулкинаа, *, **, Е. С. Некрасова

аУральский федеральный университет, ул. Мира, 19, Екатеринбург, 620002 Россия
*e-mail: nadezhda-skulkina@yandex.ru
**e-mail: nadezhda.skulkina@urfu.ru

Поступила в редакцию 22.04.2023 г.
После доработки 22.04.2023 г.

Принята к публикации 22.06.2023 г.

Представлены результаты исследования неоднородности процессов намагничивания в закаленном
состоянии ленты аморфного магнитомягкого сплава на основе кобальта АМАГ-172 (Co–Ni–Fe–
Cr–Mn–Si–B). Исследования показали, что первопричиной неоднородности магнитных характе-
ристик и процессов намагничивания является неоднородность внутренних закалочных напряже-
ний. Косвенной характеристикой таких напряжений служит объем доменов с ортогональной намаг-
ниченностью. В области смещения 180-градусных доменных границ обнаружены бимодальная по-
левая зависимость магнитной проницаемости и полевой сдвиг петель гистерезиса, которые
являются следствием неоднородности ленты по ее толщине. Полевой сдвиг и асимметрия формы
петель гистерезиса находят объяснение в рамках формирования однонаправленной обменной ани-
зотропии на поверхности раздела ферромагнитной и антиферромагнитной фаз компонент планар-
ной намагниченности, ориентированных вдоль оси ленты. Исчезновение полевого сдвига и асим-
метрии петель гистерезиса по ширине ленты может быть интерпретировано уменьшением толщины
оксидного антиферромагнитного слоя CoO из-за различия концентраций и глубины проникнове-
ния внедренных в поверхность ленты атомов кислорода и водорода при изготовлении ленты в ре-
зультате взаимодействия с атмосферным паром.

Ключевые слова: аморфные магнитомягкие сплавы, закаленное состояние, термообработка, магнит-
ная проницаемость, распределение намагниченности, неоднородность магнитных характеристик,
полевой сдвиг петель гистерезиса, бимодальная полевая зависимость проницаемости
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ВВЕДЕНИЕ

Оптимизация магнитных характеристик лент
аморфных магнитомягких сплавов является важ-
ной научно-практической задачей. Вследствие
высокого уровня закалочных напряжений и их
неоднородности наблюдается существенная не-
однородность магнитных характеристик в исход-
ном состоянии лент быстрозакаленных сплавов.
Это не способствует получению состояния с од-
нородными характеристиками и после термооб-
работки [1]. Исследования неоднородности маг-
нитных свойств аморфного магнитомягкого
сплава на основе кобальта АМАГ-172 (Co–Ni–
Fe–Cr–Mn–Si–B) в закаленном состоянии пока-
зали [1], что по длине ленты имеет место периоди-
ческое синусоидальное изменение максимальной
магнитной проницаемости (μmax) и объема доменов
с ортогональной намагниченностью (Vорт). Период
изменения этих характеристик коррелирует с разме-

рами охлаждающего диска стандартных установок
по производству ленты. При этом максимальная
магнитная проницаемость и объем доменов с орто-
гональной намагниченностью изменяются в проти-
вофазе. Повышение объема доменов с ортогональ-
ной намагниченностью способствует усилению
стабилизации границ доменов с планарной на-
магниченностью и снижению максимальной маг-
нитной проницаемости. Значения магнитных ха-
рактеристик по длине ленты отличаются в 3 раза.
Исследование двух серий образцов, полученных
разрезанием ленты пополам, показало, что неод-
нородность магнитных характеристик по ширине
ленты также весьма существенна. Значения мак-
симальной магнитной проницаемости двух серий
образцов находятся в пределах (28000–63000) и
(69000–225000), а объемов доменов с ортогональ-
ной намагниченностью – (15.7–60) и (7.0–15.6)%.
На участках, соответствующих максимальной
магнитной проницаемости и минимальным зна-
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чениям объема доменов с ортогональной намаг-
ниченностью, обнаружена бимодальная полевая
зависимость магнитной проницаемости, которая
может быть следствием неоднородности характе-
ристик по толщине ленты [1]. Основной причи-
ной высокой неоднородности магнитных харак-
теристик является неоднородность внутренних
напряжений, обусловленная различной скоро-
стью теплоотвода при изготовлении ленты.

Улучшение магнитных свойств аморфной лен-
ты достигается в основном с помощью термооб-
работок (ТО) в результате структурной релакса-
ции и релаксации внутренних напряжений [2–5].
Тем не менее неоднородность внутренних напря-
жений в закаленном состоянии не способствует
получению оптимального уровня магнитных ха-
рактеристик и их однородности после термообра-
ботки, так как для релаксации разного уровня на-
пряжений необходима различная длительность
изотермической выдержки [1, 6–8].

Следовательно, изучение неоднородности
лент аморфных магнитомягких сплавов в зака-
ленном состоянии и влияния этого фактора на
процессы намагничивания способствует возмож-
ности повышения однородности магнитных ха-
рактеристик в закаленном состоянии и после тер-
мообработок. Поэтому в настоящей работе пред-
ставлены результаты исследования связи процессов
намагничивания с неоднородностью ленты в зака-
ленном состоянии. Настоящая работа является
продолжением исследований, представленных в
работе [1].

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Исследования проводили на образцах в форме
полос, вырезанных из промышленной ленты ши-
риной 20 мм производства НИИМЭТ (Калуга),
размерами 110 × 10 × 0.022 мм. Сформировано две
серии образцов, полученных разрезанием ленты
на две части по ширине. Кривые намагничивания
и петли гистерезиса измеряли индукционно-им-
пульсным методом с погрешностью измерения
магнитной индукции и поля, не превышающей
2%, магнитной проницаемости – 3%. Объем доме-
нов с ортогональной намагниченностью (Vорт) явля-
ется косвенной характеристикой уровня внутрен-
них напряжений. Его значения определяли по
корреляционной зависимости между максималь-

ными значениями остаточной индукции и отно-
сительным объемом доменов с ортогональной на-
магниченностью, полученной с помощью месс-
бауровских исследований [9, 10]. Распределение
намагниченности в плоскости ленты: относи-
тельные объемы доменов с планарной намагни-
ченностью (Vпл), ориентированной вдоль (V180) и
поперек оси ленты (V90), определяли с использо-
ванием зависимости остаточной индукции (Br) от
максимальной (Bm), измеренной по частным пет-
лям гистерезиса. Относительная погрешность
определения распределения намагниченности не
превышала 5% [9, 10].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

В табл. 1 представлены магнитные характери-
стики образцов исследуемого сплава, которым
внутри серии соответствуют наибольшие значе-
ния максимальной магнитной проницаемости и
наименьшие значения относительного объема
доменов с ортогональной намагниченностью.

Зависимости Br(Bm), измеренные для этих об-
разцов, изображены на рис. 1. Штриховые линии
разграничивают области, соответствующие раз-
личным процессам намагничивания. Линейный
участок (область 1) соответствует процессам сме-
щения 180-градусных доменных границ, по-
скольку они стабилизированы в объеме границы.
Область 2 соответствует смещению 90-градусных
доменных границ, стабилизированных в объеме
домена. В области 3 протекают безгистерезисные
процессы вращения намагниченности [9, 10]. По-
левые зависимости магнитной проницаемости
этих образцов отличаются по виду: для образца
второй серии наблюдается бимодальная полевая
зависимость, что соответствует большей неодно-
родности этой части ленты по толщине (рис. 2).
Это может быть связано с различием уровня внут-
ренних напряжений, обусловленного градиентом
температуры в этом направлении при изготовлении
ленты [1]. Максимальная магнитная проницае-
мость для образца 1 серии (рис. 2а) достигается при
индукции 0.074 Тл, в то время как для образца 2 се-
рии – в интервале индукций 0.79–0.293 Тл. Это
соответствует области 1, представленной на
рис. 1а и 2а, т.е. в области смещения 180-градус-
ных доменных границ.

Петли гистерезиса, измеренные при напря-
женности магнитного поля и индукции, соответ-
ствующих максимальной магнитной проницае-
мости, показаны на рис. 3. В этом случае процес-
сы перемагничивания образцов в обоих случаях
осуществляются смещением 180-градусных до-
менных границ. Петля гистерезиса образца вто-
рой серии обладает высокой прямоугольностью.
Прямоугольность петли гистерезиса первой се-
рии образцов несколько ниже. Это обусловлено

Таблица 1. Магнитные характеристики ленты аморф-
ного сплава Co–Ni–Fe–Cr–Mn–Si–B в закаленном
состоянии

Образцы μmax Нс, А/м Vорт, % η = V180/V90

Серия 1 50000 1.04 28.0 2.4
Серия 2 196000 0.89 7.0 2.6
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более сильной стабилизацией границ доменов пла-
нарной намагниченностью доменами с ортогональ-
ной намагниченностью, поскольку значения Vорт
для этой серии образцов существенно выше.

Особенность петель гистерезиса для образца
серии 2 заключается в том, что в этой области на-
блюдаются асимметричные петли гистерезиса с
полевым сдвигом. Различие коэрцитивных полей
для петли, представленной на рис. 3, в этом слу-
чае составляет 33%. Для образца второй серии
сдвиг петли гистерезиса в области слабых полей
явно не выражен (не более 10%), тем не менее не-
которая асимметрия петли имеет место.

На рис. 4 для сравнения приведены частные
петли гистерезиса, измеренные в области смеще-
ния 180 и 90-градусных доменных границ, соот-
ветствующие участкам 1 и 2 рис. 1. Сравнитель-

ный анализ показывает, что участие смещения
90-градусных доменных границ в процессе пере-
магничивания способствует исчезновению поле-
вого сдвига петель гистерезиса и асимметрии их
формы, при этом коэрцитивная сила частных пе-
тель гистерезиса возрастает. Тем не менее форма

Рис. 1. Зависимость остаточной индукции от макси-
мальной образцов аморфного сплава Co–Fe–Ni–Cr–
Mn–Si–B серий 1 (а) и 2 (б).
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Рис. 2. Полевая зависимость магнитной проницаемо-
сти образцов аморфного сплава Co–Fe–Ni–Cr–Mn–
Si–B серий 1 (а) и 2 (б).
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частных петель гистерезиса образцов 1 и 2 серий
различна. Повышение роли смещения 90-градус-
ных доменных границ в процессе перемагничива-
ния способствует увеличению коэрцитивного по-
ля частных петель гистерезиса (рис. 1б и 5б), ко-
торое достигает насыщения с уменьшением
кривизны участка 2 зависимости Br(Bm) (рис. 1а,
рис. 5а). Увеличение магнитного поля влечет за
собой изменение вида процессов намагничива-
ния и перемагничивания образцов. На петлях
обеих серий образцов в области вращения намаг-
ниченности (области 3 рис. 1) появляются безги-
стерезисные участки. Тем не менее эти петли сов-
падают с предельными петлями гистерезиса в той
области полей, где процессы вращения намагни-
ченности отсутствуют (рис. 6). При дальнейшем
увеличении поля наблюдается лишь увеличение

участка петель, соответствующего безгистерезис-
ному вращению намагниченности (рис. 7). Про-
цессы вращения намагниченности в этом случае
также не приводят к росту коэрцитивной силы и по-
левому сдвигу петель гистерезиса (рис. 6, рис. 7),
что соответствует известным литературным дан-
ным. Анализ петель гистерезиса двух исследуемых
серий образцов показывает, что в одном и том же
поле намагничивание и перемагничивание ленты
осуществляется с помощью разных процессов. Это-
му способствует неоднородное распределение на-
магниченности по ширине ленты, которое связа-
но с неоднородностью внутренних напряжений
при ее изготовлении. В результате в разных частях
ленты имеет место разная степень стабилизации
границ доменов с планарной намагниченностью
доменами с ортогональной намагниченностью.

Рис. 3. Петли гистерезиса образцов аморфного сплава
Co–Fe–Ni–Cr—Mn—Si–B серий 1 (а) и 2 (б), изме-
ренные в области смещения 180-градусных доменных
границ.
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Рис. 4. Петли гистерезиса образцов аморфного сплава
Co–Fe–Ni–Cr–Mn–Si–B серий 1 (а) и 2 (б), изме-
ренные в области смещения 180 и 90-градусных до-
менных границ.
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Полевой сдвиг петель гистерезиса имеет место в
тонких пленках в результате формирования однона-
правленной обменной анизотропии на поверхности
раздела ферромагнитной и антиферромагнитной
фаз [11–15]. Механизм возникновения обменной
анизотропии связан с межслойным обменным вза-
имодействием между ферромагнитно и антифер-
ромагнитно упорядоченными спинами атомов
пленок, которое осуществляется через границу
раздела между пленками. Поле обменного сдвига
зависит от толщины антиферромагнитного слоя
и исчезает при малых толщинах. Для сплава
Fe50Mn50 критическая толщина антиферромаг-
нитного слоя составляет около 6 нм.

Полевой сдвиг петель гистерезиса обнаружен
и при исследовании влияния термообработки на
магнитные свойства ленты аморфного сплава
Co75Si10B15 при температурах выше и ниже темпе-
ратур кристаллизации ε-Co из аморфной матри-

цы [16]. На основании результатов дифференци-
альной сканирующей калориметрии, микро-
структурного анализа и магнитных измерений
показано, что полевой сдвиг петель гистерезиса
имеет место при появлении кристаллов ε-Co в
объеме, а не на поверхностях ленты. Кристалли-
зация способствует появлению асимметрии пе-
тель гистерезиса и усилению сдвига петли с уве-
личением числа дискретных кристаллов ε-Co или
кристаллических кластеров. Полевые сдвиги пе-
тель гистерезиса, связанные с поверхностными
магнитными фазами как в сплавах на основе же-
леза, так и в сплавах на основе кобальта, могут
приводить к асимметрии петель в область более
низких индукций [16].

Анализируя представленные выше результаты
этих разноплановых исследований, можно за-

Рис. 5. Петли гистерезиса образцов аморфного сплава
Co–Fe–Ni–Cr–Mn–Si–B серий 1 (а) и 2 (б), изме-
ренные в области смещения 90-градусных доменных
границ.
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Рис. 6. Петли гистерезиса образцов аморфного сплава
Co–Fe–Ni–Cr–Mn–Si–B серий 1 (а) и 2 (б), изме-
ренные в области смещения 90-градусных доменных
границ и вращения намагниченности.
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ключить, что общей причиной наблюдаемого по-
левого сдвига петель гистерезиса является нали-
чие неоднородности исследуемых объектов по
толщине. В настоящей работе представлены ре-
зультаты исследования неоднородности магнит-
ных характеристик ленты аморфного сплава в за-
каленном состоянии, следовательно, объемная
кристаллизация в ленте не может быть причиной
полевого сдвига петель гистерезиса в области
смещения 180-градусных доменных границ. Зна-
чительно окисленный поверхностный слой глу-
биной до 150 нм имеет место даже в исходном (за-
каленном) состоянии ленты [17, 18]. Образую-
щийся при этом оксид кобальта CoO является
антиферромагнитным [13]. Заметим, что полевой
сдвиг петель гистерезиса наблюдается в области
смещения 180-градусных доменных границ. Это
дает основание предположить, что он обусловлен

формированием однонаправленной обменной
анизотропии на поверхности раздела ферромаг-
нитной и антиферромагнитной фаз компонент
планарной намагниченности, ориентированных
вдоль оси ленты. Сравнивая образцы серий 1 и 2,
видим, что полевой сдвиг нивелируется по шири-
не ленты, а поле обменного сдвига уменьшается с
уменьшением толщины антиферромагнитного
слоя и исчезает при малых толщинах. Следова-
тельно, можно предположить, что при изготовле-
нии ленты градиенты теплоотвода способствуют
формированию анизотропной концентрации по
ширине и толщине внедренных в поверхность
атомов кислорода и водорода при ее взаимодей-
ствии с атмосферным паром [6, 7].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследования аморфного сплава Co–Ni–Fe–

Cr–Mn–Si–B в закаленном состоянии, представ-
ленные в настоящей работе, показали, что неод-
нородность магнитных характеристик связана с
соответствующей неоднородностью процессов
намагничивания. Первопричиной этого является
обусловленная изготовлением ленты неоднород-
ность внутренних напряжений, косвенной харак-
теристикой которых является объем доменов с
ортогональной намагниченностью.

Помимо неоднородности ленты по длине и
ширине существенную роль играет неоднород-
ность по ее толщине. Следствием этого является
наблюдаемая в ленте бимодальная полевая зави-
симость магнитной проницаемости и полевой
сдвиг петель гистерезиса в области смещения
180-градусных доменных границ.

Полевой сдвиг и асимметрия формы петель
гистерезиса находят объяснение в рамках форми-
рования однонаправленной обменной анизотро-
пии на поверхности раздела ферромагнитной и
антиферромагнитной фаз компонент планарной
намагниченности, ориентированных вдоль оси
ленты. Исчезновение полевого сдвига и асиммет-
рии петель гистерезиса по ширине ленты может
быть интерпретировано уменьшением толщины
оксидного антиферромагнитного слоя CoO из-за
различия концентраций и глубины проникнове-
ния внедренных в поверхность ленты атомов кис-
лорода и водорода при изготовлении ленты.

Работа выполнена при частичной финансо-
вой поддержке гранта Министерства науки и
высшего образования Российской Федерации
FEUZ-2023-0020.
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Представлены результаты исследования радиального распределения магнитной проницаемости
аморфного провода Co66Fe4Ta2.5Si12.5B15 радиусом 55 мкм, выполненного с помощью магнитоимпе-
дансной томографии в диапазоне частот переменного тока от 0.01 до 100 МГц. Обнаружено, что ве-
личина магнитной проницаемости существенно зависит от радиальной координаты. При этом
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ВВЕДЕНИЕ

Аморфные магнитомягкие провода, получен-
ные быстрой закалкой из расплава, являются ма-
териалами, в которых наблюдается значительный
магнитоимпедансный эффект (МИ) [1]. Данный
эффект заключается в сильной зависимости элек-
трического импеданса от напряженности внеш-
него магнитного поля, приложенного к образцу,
и достигает сотен процентов даже в слабых маг-
нитных полях [2]. Последнее обуславливает не-
ослабевающий практический интерес к МИ. К
настоящему времени предложены высокочув-
ствительные МИ-сенсоры магнитных полей, в
том числе адаптированные для биомедицинских
приложений [3–5].

Магнитоимпедансный эффект можно объяс-
нить в терминах скин-эффекта. Эффективное сече-
ние проводника при протекании по нему перемен-
ного тока определяется толщиной скин-слоя [6]:

(1)

где f – частота переменного тока, μ0 – магнитная
постоянная, μ – эффективная поперечная (отно-
сительно направления переменного тока) магнит-
ная проницаемость, σ – удельная проводимость.
Изменение магнитного поля приводит к измене-
нию магнитной проницаемости. Это, в свою оче-
редь, приводит к изменению δ. Чем больше δ от-

личается от радиуса цилиндрического проводни-
ка, тем больше модуль импеданса отличается от
сопротивления на постоянном токе RDC. Решая
уравнения Максвелла, можно получить следую-
щее выражение для импеданса однородного ци-
линдрического проводника радиуса r [6]:

(2)

где RDC – сопротивление проводника постоянно-
му току, k = (1 + j)/δ, j – мнимая единица, J0 и J1 –
функции Бесселя первого рода нулевого и перво-
го порядков.

Важно обратить внимание, что толщина скин-
слоя δ зависит не только от электромагнитных па-
раметров проводника, но и от частоты перемен-
ного тока. Чем выше f, тем меньше δ. Другими
словами, с повышением частоты вклад в импе-
данс от внутренних областей уменьшается, а по-
верхностных, напротив, увеличивается. Благодаря
этому с помощью зависимостей МИ от частоты пе-
ременного тока можно восстановить распределе-
ние магнитных параметров по сечению провод-
ника. Такой метод можно назвать магнитоимпе-
дансной томографией (МИТ).

Для аморфного провода, полученного быстрой
закалкой из расплава, характерно неоднородное
радиальное распределение электромагнитных па-
раметров, вызванное закалочными напряжения-
ми. Его магнитную структуру можно упрощенно

=
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описать моделью “core–shell”, согласно которой
провод имеет аксиально намагниченную внут-
реннюю область и радиально или циркулярно на-
магниченную оболочку [7, 8]. Детали этого распре-
деления могут быть выяснены с помощью МИТ.
Это может быть востребовано при определении оп-
тимальных режимов эксплуатации аморфных про-
водов. Как известно, МИ-отклик аморфного про-
вода можно изменять, варьируя его состав [9–11]
или подвергая термообработке [12]. Зная ради-
альное распределение электромагнитных пара-
метров и то, как оно меняется в зависимости от
выбора условий изготовления и дальнейшей тер-
мообработки, можно целенаправленно настраи-
вать характеристики МИ-сенсоров под конкрет-
ные задачи.

Реализация МИТ, основанная на решении
уравнений Максвелла методом конечных эле-
ментов, была предложена в работе [13]. В рамках
этой реализации частотные зависимости МИ,
смоделированные при различных радиальных
распределениях магнитной проницаемости, со-
поставляются с экспериментальными. Благодаря
этому определяется приближение к реальному
радиальному распределению магнитной прони-
цаемости. Дальнейшее развитие данного подхода
позволит учесть, что сечение проводов не строго
круговое, а также рассмотреть планарные МИ-
элементы, такие как аморфные ленты и много-
слойные пленки, которые можно использовать в
задачах биодетектирования [14].

В настоящей работе представлены результаты
МИТ быстрозакаленного аморфного провода со-
става CoFeTaSiB в магнитных полях различной
напряженности.

МОДЕЛИРОВАНИЕ, ОБРАЗЦЫ 
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДИКИ

Магнитоимпедансная томография была реа-
лизована следующим образом.

1. Модель провода представляет собой n коак-
сиальных цилиндрических областей, имеющих
внешние границы радиусов ri. Для каждой обла-
сти провода задавали значение циркулярной маг-
нитной проницаемости μi и удельной электро-
проводности σi:

(3)

Величина rn равна радиусу провода, σ1 = ⋯ = σi =
= ⋯ =σn = const. Рассматривали модели с n от 1 до 7.
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2. Расчеты выполняли методом конечных эле-
ментов в программном пакете Comsol Multiphys-
ics (лицензия № 9602434), который хорошо себя
зарекомендовал в моделировании МИ [15]. Ча-
стоту f изменяли в диапазоне от 0.01 до 100 МГц.
Используя решения для электрического и маг-
нитного полей, рассчитывали зависимости при-
веденного импеданса от частоты переменного то-
ка Z(f)/RDC. При построении конечно-элемент-
ной сетки следили, чтобы размер ее элементов
был меньше толщины скин-слоя.

3. В массиве смоделированных зависимостей
Z(f)/RDC находили зависимость, имеющую наи-
меньшее абсолютное отклонение от аналогичной
зависимости, полученной экспериментальным
путем.

4. Комбинация μi и ri, при которой смоделиро-
ванная зависимость Z(f)/RDC имеет наименьшее
отклонение от экспериментальной, является,
предположительно, приближением реального ра-
диального распределения этих величин.

Образцами для экспериментального исследо-
вания МИ служили отрезки аморфного быстроза-
каленного провода Co66Fe4Ta2.5Si12.5B15 радиусом
rn = 55 мкм и длиной 90 мм. Активная длина об-
разца (расстояние между контактами измеритель-
ной ячейки) составляла 24 мм, при этом образец
располагали в ячейке симметрично. Константа маг-
нитострикции провода малая положительная [16].

Измерения модуля электрического импеданса
Z были выполнены на измерительном комплексе
магнитоимпедансной спектроскопии [17] в диапа-
зоне частот переменного тока, f, (0.01–100) МГц,
протекающего вдоль длины образца. Действую-
щее значение силы тока составляло 1 мА. Вдоль
длины образца было ориентировано и внешнее маг-
нитное поле H, максимальная напряженность ко-
торого составляла Hmax = ±12.3 кА/м.

МИ рассчитывали по формуле:

(4)

Петли магнитного гистерезиса получали ин-
дукционным методом. Перемагничивающее маг-
нитное поле, ориентированное вдоль длины об-
разца, изменяли с частотой 1 кГц, его амплитуда
составляла 1.2 кА/м. Эти исследования проводи-
ли на образцах длиной от 30 до 90 мм.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
По петлям гистерезиса была определена зави-

симость отношения Br/Bs от длины провода l, где
Br – остаточная индукция, Bs ≈ 0.4 Тл – магнитная
индукция насыщения (рис. 1). Видно, что с уве-
личением длины провода отношение Br/Bs увели-
чивается и выходит на плато при l > 60 мм. Такая

( ) ( ) ( )
( )
−Δ = ×max

max

/ 100%.
Z H Z H

Z Z H
Z H
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зависимость может быть связана с наличием замы-
кающих доменов на торцах провода, уменьшаю-
щих энергию взаимодействия намагниченности с
размагничивающим полем. Чем больше длина,
тем меньше напряженность размагничивающего
поля и объем замыкающих доменов. По этой при-
чине отношение Br/Bs растет с увеличением дли-
ны провода. Характер зависимости, приведенной
на рис. 1, говорит о том, что при l > 60 мм влияни-
ем замыкающих доменов можно пренебречь. То-
гда радиус центральной аксиально намагничен-
ной области провода можно оценить с помощью
выражения rc = rn(Br/Bs)1/2 [18]. Для l = 90 мм по-
лучили rc ≈ 51 мкм.

Далее обратились к зависимостям МИ от напря-
женности внешнего магнитного поля ΔZ/Z(H), по-
лученным на разных частотах переменного тока
(рис. 2). Результаты предыдущих исследований
говорят о том, что по характеру зависимости
ΔZ/Z(H) можно оценить преимущественную ори-
ентацию осей магнитной анизотропии в объеме
провода, соответствующем толщине скин-слоя
[19]. Так, зависимость вида “один пик”, как в на-
шем случае при f < 2 МГц (рис. 2а, 2б), формируется
в случае преимущественно аксиальной или ради-
альной ориентации оси магнитной анизотропии.
Зависимости вида “два пика”, наблюдаемые на ча-
стотах переменного тока f ≥ 2 МГц (рис. 2в, 2г), сви-
детельствуют о циркулярной компоненте магнит-
ной анизотропии. Поле пика увеличивается от
Hp1 = 0.04 кА/м при f = 2 МГц до Hp2 = 0.13 кА/м
при f = 100 МГц.

Принимая во внимание скин-эффект, описан-
ное изменение зависимостей ΔZ/Z(H) с ростом

частоты переменного тока говорит о том, что по-
верхностная область провода имеет преимуще-
ственно циркулярную анизотропию, тогда как
внутренняя с учетом петли гистерезиса (рис. 1,
вставка) – преимущественно аксиальную. Таким
образом, объем провода содержит как минимум
две соосные (из соображений симметрии) обла-
сти с отличающимися ориентациями осей маг-
нитной анизотропии.

Максимальный МИ (ΔZ/Z)max с повышением ча-
стоты переменного тока сначала увеличивается, до-
стигая наибольшего значения вблизи 6 МГц, а за-
тем уменьшается (рис. 3). При этом наибольшее
значение (ΔZ/Z)max составляет более 700%, что
может представлять практический интерес при
разработке МИ-датчиков магнитного поля.

Неоднородная магнитная структура провода
отражается и на характере частотных зависимо-
стей приведенного импеданса Z(f)/RDC (рис. 4).
Видно, что в малых магнитных полях экспери-
ментальные зависимости Z(f)/RDC значительно
отличаются от зависимостей, рассчитанных с по-
мощью формулы (2) в предположении, что маг-
нитная проницаемость провода по всему сечению
одинакова (рис. 4, круглые маркеры). В полях,
близких к Hmax, экспериментальная и расчетная
зависимости расходятся не столь сильно, т.к. маг-
нитная структура провода по мере приближения к
насыщению становится более однородной (рис. 4б,
круглые маркеры) [13]. Отметим, что зависимо-
сти, смоделированные с помощью метода конеч-
ных элементов при n = 1, практически неотличи-
мы от зависимостей, рассчитанных с помощью (2),
поэтому на рисунке не приводятся.

Рис. 1. Зависимость отношения Br/Bs от длины аморфного провода Co66Fe4Ta2.5Si12.5B15. На вставке: петля магнитно-
го гистерезиса провода Co66Fe4Ta2.5Si12.5B15 длиной 90 мм.
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Как было показано в работе [13], чем больше n,
тем более детальную информацию о радиальном
распределении магнитной проницаемости мож-
но получить с помощью МИТ. Однако с увеличе-
нием n пропорционально увеличивается число
возможных комбинаций определяемых парамет-
ров и для их моделирования требуется значитель-
но больше вычислительных мощностей. В насто-
ящей работе максимальное значение n было рав-
но 7. При этом отклонение смоделированных
зависимостей Z(f)/RDC от экспериментальных не
превышало 2% (рис. 4, квадратные маркеры). Ве-
личина МИ, определенная на основе смоделиро-
ванных зависимостей Z(f)/RDC, практически сов-
пала с экспериментальными значениями во всем
исследованном диапазоне частот переменного
тока и интервала магнитных полей (рис. 2).

Рис. 2. Зависимости величины МИ в проводе Co66Fe4Ta2.5Si12.5B15 от напряженности внешнего магнитного поля
ΔZ/Z(H), полученные на частотах переменного тока 0.1 (а); 1 (б); 10 (в); 100 МГц (г). На вставках: более подробно в диа-
пазоне от 0 до 3 кА/м.
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Радиальные распределения циркулярной маг-
нитной проницаемости, восстановленные с по-
мощью МИТ для некоторых значений напряжен-
ности магнитного поля, приведены на рис. 5.
Можно видеть, что проницаемость внешних сло-
ев провода (r > 52.5 мкм) в нулевом магнитном
поле не превышает 900. С ростом H их проницае-
мость сначала увеличивается, а затем уменьшается.
Из этого можно сделать вывод, что их магнитная
анизотропия преимущественного циркулярная
[13]. Обратим внимание, что значение 52.5 мкм
близко к определенному выше из отношения
Br/Bs значению rc = 51 мкм. Также нужно отме-
тить, что проницаемость тонкого поверхностного
слоя толщиной 1 мкм достигает максимального
значения при 0.13 кА/м, тогда как проницаемость
слоя, заключенного между 52.5 и 54 мкм, скачко-
образно достигает максимального значения при
0.04 кА/м. Данные значения напряженности внеш-
него магнитного поля равны найденным выше зна-
чениям Hp1 и Hp2.

Магнитная проницаемость областей, ограни-
ченных r = 52.5 мкм, с ростом напряженности
внешнего магнитного поля уменьшается, стре-
мясь к 1 (рис. 5). Такое поведение μ, принимая во
внимание отношение Br/Bs (рис. 1), соответствует
преимущественно аксиальной магнитной анизо-
тропии.

Магнитная анизотропия проводов, получен-
ных быстрой закалкой из расплава, имеет пре-
имущественно магнитоупругую природу. Соглас-
но теории вязко-упругости [8], описывающей ра-
диальное распределение внутренних закалочных
напряжений, в области провода между 0.6rn и 0.8rn
можно ожидать минимальное значение констан-
ты магнитной анизотропии. В данной области
магнитная проницаемость должна быть выше про-

Рис. 4. Зависимости приведенного импеданса от ча-
стоты переменного тока Z(f)/RDC, полученные в от-
сутствие внешнего магнитного поля (а) и во внешнем
магнитном поле напряженностью 12.3 кА/м (б).
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ницаемости соседних областей, что качественно со-
гласуется с результатами МИТ (рис. 5а). С другой
стороны, согласно теории вязко-упругости в по-
верхностных слоях провода преобладают цирку-
лярные сжимающие напряжения, которые с уче-
том положительной константы магнитострикции
должны приводить к формированию преимуще-
ственно аксиальной или радиальной магнитной
анизотропии. Последнее не согласуется с полу-
ченными результатами, указывающим на значи-
тельную циркулярную компоненту магнитной
анизотропии. Данное несоответствие может сви-
детельствовать о нескольких механизмах форми-
рования магнитной анизотропии в исследуемых
образцах. Вероятно, одним из факторов, влияю-
щих на ориентацию намагниченности в поверх-
ностных слоях, являются неоднородности релье-
фа провода [20].

Отметим, что магнитная проницаемость при
переходе от одной области провода к другой, ве-
роятно, изменяется плавно. Резкие изменения,
наблюдаемые на результатах МИТ (рис. 5), могут
быть сглажены при увеличении n.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

С помощью магнитоимпедансной томографии
восстановлены распределения магнитной прони-
цаемости по сечению аморфного провода
Co66Fe4Ta2.5Si12.5B15 радиуса 55 мкм в аксиальных
магнитных полях напряженностью до 12.3 кА/м.

Показано, что в малых полях величина маг-
нитной проницаемости существенно зависит от
радиальной координаты. По мере приближения к
12.3 кА/м распределение становится более одно-
родным. При этом поверхностный слой провода
толщиной около 2.5 мкм имеет преимущественно
циркулярную анизотропию, тогда как внутрен-
ние области – преимущественно аксиальную.
Данный вывод находится в хорошем согласии с
результатами, полученными из петель магнитно-
го гистерезиса.

Показано, что магнитоупругий механизм не
является основным при формировании магнит-
ной анизотропии в поверхностном слое. Суще-
ственное влияние могут оказывать неоднородно-
сти рельефа провода.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 22-22-00709,
https://rscf.ru/project/22-22-00709/ ФГБОУ ВО
Иркутский государственный университет, Ир-
кутская обл.).
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Исследованы магнитные свойства слоевых нанопроволок (НП), состоящих из чередующихся слоев
никеля и меди. В таких структурах магнитные свойства определяются несколькими факторами –
аспектным отношением ферромагнитых слоев, дипольным взаимодействием между соседними
слоями внутри одной НП, а также взаимодействием соседних НП. Массивы НП были получены ме-
тодом матричного синтеза. Слои никеля имели фиксированную толщину 400 нм, толщину слоев
меди варьировали от 25 до 300 нм. Были изучены магнитные характеристики таких НП в двух состо-
яниях: в матрице (интегральные магнитные характеристики, определяемые с помощью вибрацион-
ной магнитометрии) и для отдельных НП (локальная намагниченность, визуализируемая с помо-
щью магнитной силовой микроскопии (МСМ)). Для НП в матрице петли гистерезиса, измеренные
для двух направлений магнитного поля, становятся идентичными при увеличении толщины слоя
Cu до 300 нм, что обусловлено ослаблением дипольного взаимодействия между слоями Ni внутри
НП и усилением роли дипольного взаимодействия между соседними НП. При этом остаточная на-
магниченность возрастает при приложении поля параллельно плоскости матрицы. Методом МСМ
изучены образцы с толщинами слоев Cu 300 нм. Поэтапно продемонстрировано, как приложение
внешнего магнитного поля приводит к перемагничиванию. Выявлено, что перемагничивание пары
НП происходит двухступенчатым образом, как для двухфазной системы с двумя характерными по-
лями: Hc1 = 40–50 Э для образования пары с противоположным направлением намагниченности и
Hc2 =160 Э для полного переключения намагниченности. Последнее значение близко к величине
коэрцитивной силы для массива НП в матрице.
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ВВЕДЕНИЕ

Развитие метода матричного синтеза с исполь-
зованием трековых мембран или пористого оксида
алюминия [1–5] открыло путь к созданию компо-
зитных ферромагнитных наноматериалов с включе-
ниями в виде нанопроволок (НП), свойства которых
в значительной степени определяются анизотропи-
ей формы и дипольными взаимодействиями. Соот-
ветственно, магнитные свойства можно регулиро-
вать за счет изменения нескольких параметров: со-
става и диаметра отдельной НП, расстояния между
соседними НП. Это обуславливает широкие пер-
спективы практического применения: в спинтро-

нике [6, 7], для создания нанокомпозитных маг-
нитов с высокой коэрцитивной силой без исполь-
зования редкоземельных металлов [8], магнитных
сред для записи информации с высокой плотно-
стью [9], для сенсорики и биомаркеров [10, 11].

Особый интерес могут представлять структуры
с чередующимися магнитными слоями, так как
их анизотропные свойства определяются еще и
соотношением толщин слоев ферромагнитных и
немагнитных металлов. Основные перспективы
их применения связаны с разработками сред с бо-
лее высокой плотностью записи информации
[12, 13]. Для таких НП также показана возмож-
ность выделения отдельных магнитных слоев в
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виде частиц цилиндрической формы контроли-
руемых размеров [14], которые можно использо-
вать для адресной доставки лекарств и гипертер-
мии [15].

Структуры, включающие НП с чередующими-
ся слоями из различных ферромагнитных метал-
лов, можно использовать для генерации электро-
магнитного излучения при пропускании тока в
результате спиновой инжекции электронов [16].

Для многих приложений необходимо контро-
лировать магнитные свойства композитов. В слу-
чае слоевых НП было показано, что, изменяя гео-
метрические параметры, такие как соотношение
диаметра и толщины ферромагнитных слоев, рас-
стояния между НП, толщины немагнитных слоев,
можно менять эффективную константу анизотро-
пии и направление осей легкого намагничивания
(ОЛН) [17–20]. Экспериментальные результаты
можно качественно объяснить в рамках теории, ос-
нованной на введении эффективных размагничи-
вающих факторов. Между тем, в рамках этой тео-
рии не представляется возможным проанализиро-
вать поведение коэрцитивной силы и остаточной
намагниченности. Для этого нужно исследовать
процессы намагничивания на локальном уровне.
Измерение намагниченности отдельной НП не мо-
жет быть выполнено стандартными методами,
так как магнитный момент такой структуры
очень мал и имеет порядок 10–11 эме. Одним из
немногих методов, способных предоставить ин-
формацию на локальном уровне, является маг-
нитно-силовая микроскопия (МСМ). Например,
исследование распределения намагниченности в
гомогенных НП было проведено в работах
[21‒23]. В ряде работ с помощью МСМ были ис-
следованы особенности магнитного состояния
слоевых НП. Так, для НП Ni/Cu диаметром 30 нм
было показано, что слои Ni представляли собой
однодоменные области [24]. В работе [25] метод
применили для визуализации магнитных обла-
стей в НП Co/Au. Сопоставление макроскопиче-
ских магнитных параметров с наблюдением
МСМ в других типах слоевых НП дано в работах
[26, 27]. Несмотря на то, что метод показал свою
информативность, его использование для иссле-
дования распределения намагниченности в НП
остается ограниченным. Представляется инте-
ресным продолжение работ в этом направлении.
При этом весьма интересная информация может
быть получена при совместном использовании ме-
тодов, включающих интегральный и локальный
подходы, например, магнитометрию массивов НП
и МСМ отдельных НП.

В настоящей работе были использованы оба
подхода для изучения магнитных свойств слое-
вых Ni/Cu НП с различными толщинами слоя Cu.
Для этого была предложена методика выделения
отдельных НП из матрицы. Основное внимание
уделяли оценке роли дипольного взаимодействия

между соседними слоями в пределах одной НП и
взаимодействия между слоями в соседних НП.

МАТЕРИАЛЫ 
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДИКИ

Массивы НП были получены методом матрич-
ного синтеза. В качестве матрицы использовали
полимерные трековые мембраны производства
ОИЯИ (г. Дубна) со следующими параметрами:
плотность пор – 1.2 × 109 пор/см2, диаметр пор D –
100 нм. Для электроосаждения использовали
электролит следующего состава: NiSO4∙7H2O –
200 г/л; CuSO4∙5H2O – 6 г/л; H3BO3 – 32 г/л. В ка-
честве источника тока применяли потенциостат-
гальваностат Elins P–2X. Осаждение проводили в
так называемом импульсном режиме: при подаче
низкого напряжения (0.6 В) происходило осажде-
ние только меди, при подаче более высокого на-
пряжения (1.8 В) происходило осаждение пре-
имущественно никеля. В работе была получена
серия образцов с различной толщиной медного
слоя hCu, которую изменяли от 25 до 300 нм, при
этом толщина слоев никеля hNi во всех случаях со-
ставляла 400 нм. Количество осаждаемого за цикл
металла, которое определяло толщину слоев,
определяли значением протекшего заряда. На ос-
нове предварительных расчетов величина про-
текшего заряда составляла 690 мКл для осажде-
ния в массиве НП слоя никеля толщиной 400 нм.
При осаждении слоев меди с толщиной от 25 до
300 нм величина протекшего заряда пропорцио-
нально изменялась от 67 до 810 мКл соответственно.
Отметим, что при использовании метода контроля
заряда длительность импульсов в последовательно-
сти возрастала из-за обеднения электролита вблизи
рабочей зоны. Более подробные детали синтеза
приведены в работе [28].

Для СЭМ-исследований необходимо было от-
делить полимерную матрицу. Для этого образцы
помещали в концентрированный 6Н раствор
NaOH с температурой 60°С на 2–3 ч. При этом
единичные НП оставались “закрепленными” на
общем основании ростового слоя меди. Для
МСМ-исследований проводили т.н. “выкладку”
отдельных НП на поверхность держателя. При
этом удаляли и общее основание, и полимерную
матрицу. Агломерацию отдельных НП предот-
вращали путем приложения вращающегося маг-
нитного поля. Полученные образцы с отдельны-
ми НП на подложке затем металлизировали для
отвода статического заряда и для дополнительной
их фиксации.

Электронно-микроскопические исследования
проводили на сканирующем электронном микро-
скопе (СЭМ) JEOL JSM 6000plus. Использован ре-
жим вторичных электронов при ускоряющем на-
пряжении 15 кВ с кратностью увеличения до 5000.
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Петли магнитного гистерезиса измеряли на
вибрационном магнетометре ВМ-07 с диапазо-
ном напряженности магнитного поля от –8.3 до
+8.3 кЭ. Измерения проводили несколько раз с
последующим усреднением. Поле прикладывали
в двух направлениях относительно плоскости
матрицы: параллельно (IP) и перпендикулярно
(OOP). При этом относительно оси НП поле бы-
ло направлено перпендикулярно и параллельно
ей соответственно.

Зондовая микроскопия использована для изу-
чения единичных НП. Измерения магнитных ха-
рактеристик на локальном уровне проводили на
сканирующем зондовом микроскопе (СЗМ) Solv-
er P47 Pro. СЗМ работал в двух режимах – атом-
ной силовой микроскопии (АСМ) и МСМ. Ис-
пользовали стандартные коммерческие кантиле-
веры Multi75M-G (BudgetSensor) с кобальтовым
магнитным покрытием.

Сначала получали АСМ-изображение поверх-
ности с исследуемыми НП. Далее полученное
АСМ-изображение загружали в программу в виде
шаблона. Использование такого подхода позво-
ляет сканировать один и тот же участок поверхно-
сти, прикладывая к образцу внешние воздей-
ствия, например, магнитное поле. МСМ-изобра-
жение формируется посредством регистрации
изменений амплитуды или фазы колебаний кан-
тилевера. Более чувствительным является изме-
нение фазы, поэтому при МСМ-измерениях ре-
гистрируют сдвиг фазы колебаний кантилевера,
который пропорционален градиенту силы, дей-
ствующей на кантилевер со стороны образца. Это
позволяет визуализировать картину распределе-
ния магнитных полюсов. Прибор был оснащен
электромагнитом, создающим внешнее магнитное
поле в плоскости образца в диапазоне от –160 до
+160 Э. Поле изменяли с шагом 5 Э. Ввиду малой
площади сканирования СЗМ магнитное поле мож-
но считать однородным с высокой точностью.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Микроскопия. Все полученные в работе образ-
цы были аттестованы методом СЭМ. Примеры
полученных результатов представлены на рис. 1.
Анализ СЭМ-изображений массива показал, что
распределение НП по длине достаточно однород-
но, а их диаметр соответствует диаметру пор мат-
рицы. Изучение СЭМ-изображений НП после
удаления подложки и ростовой матрицы показы-
вает, что несмотря на проведенное “разделение”,
присутствуют не только единичные НП, но и их
агломераты. На единичных НП удалось увидеть
чередование слоев. Полученная по данным СЭМ
оценка длины слоев соответствует длинам, рас-
считанным по условиям роста.

Магнитометрия. При исследовании образцов
Ni/Cu НП методом магнитометрии были получе-

ны петли магнитного гистерезиса для различных
толщин слоя Cu и двух направлений магнитного
поля: в плоскости матрицы (IP) и перпендику-
лярно ей (OOP) (рис. 2). Кристаллическая анизо-
тропия Ni относительно небольшая, поэтому
магнитные свойства в основном определяются
анизотропией формы слоев и их дипольным вза-
имодействием внутри НП. Поскольку расстояние
L между НП в матрице составляет порядка
250 нм, то и дипольное взаимодействие между
слоями Ni также может быть существенным. Ана-
лиз процессов намагничивания можно провести
в рамках приближения эффективных размагни-
чивающих факторов: ,  [18]. Эти парамет-
ры включают дипольное взаимодействие между
слоями Ni в отдельной НП и между соседними
НП. В приближении однородной намагниченно-
сти и пренебрежении краевыми эффектами

 Тогда дипольная энергия Ud запи-

сывается в виде [18]:
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Рис. 1. СЭМ-изображения НП (a) на общем основа-
нии; (б) после “выкладки”.
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где Ms – намагниченность насыщения, θ – угол
между вектором намагниченности и осью НП.
Соответственно, если  становится меньше
1/3, происходит переход от анизотропии типа
легкая ось к анизотропии типа легкая плоскость.
При малых значениях толщины слоя Cu hCu = 25–
75 нм, дипольное взаимодействие между слоями
Ni внутри НП значительно, и при hNi/D = 4 ОЛН
преимущественно направлена вдоль оси НП, так
как . При этом имеется значительное
различие кривых намагничивания, измеренных в
направлениях OOP и IP (рис. 2a, 2б). Поле насы-
щения в направлении трудного намагничивания,
наблюдаемое в эксперименте, соответствует раз-
магничивающему полю для бесконечного цилин-
дра: Hd = 2πMs = 3.05 кЭ (Ms(Ni) = 485 Гс). При
увеличении толщины слоя Cu (200–300 нм) раз-
личие в петлях гистерезиса в обоих направлениях


oopN


oop 1N !

поля практически исчезает (рис. 2в, 2г), что обу-
словлено влиянием магнито-дипольного взаимо-
действия между слоями Ni в соседних НП, приво-
дящего к увеличению . Для параметров
hNi/hCu ~ 1, L = 250 нм, D = 100 нм оценки дают

 ~ 0.15. При hNi > D,  < 1/3, т.е. состояния
с анизотропией типа легкая плоскость не должно
наблюдаться. Между тем отношение Mr/Ms, Mr –
остаточная намагниченность, для IP направления
поля возрастает с увеличением hCu, как видно из
рис. 3. Хотя значение этого параметра остается
меньше, чем для конфигурации ООП, это указы-
вает на некоторое изменение направления оси
легкого намагничивания.

Коэрцитивная сила в обоих направлениях из-
меняется незначительно, в пределах 150–190 Э
при увеличении толщины слоя меди. В большей


oopN


oopN 

oopN

Рис. 2. Петли гистерезиса для образцов слоевых НП Ni/Cu с различной толщиной слоя Cu: a) 25, б) 75, в) 200, г) 300 нм.
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степени на нее влияют возможные дефекты и рас-
пределение намагниченности внутри слоя нике-
ля, что не учитывается в модели эффективных
размагничивающих факторов. Для визуализации
распределения намагниченности в индивидуаль-
ных НП был проведен МСМ-анализ.

Зондовая микроскопия. Результаты совместных
АСМ и МСМ-исследований (соответственно то-
пография и распределение намагниченности) для
единичной НП со слоями меди 300 нм приведены
на рис. 4.

На АСМ-изображении контраст соответствует
чередующимся слоям никеля и меди, несколько
различающимся по диаметру. На МСМ-изобра-
жении в свою очередь также виден светлый и тем-
ный контраст. В этом случае он связан с силой
взаимодействия магнитных моментов объекта и
кантилевера и обусловлен распределением на-
магниченности в образце. На рис. 4б фазовый
контраст отражает разные полюса намагниченно-
сти в НП. Расстояние между полюсами соответ-
ствует размерам магнитных областей (400 нм).
Отметим, что для определения длины магнитной
области берется расстояние не между краями
светлого и темного контраста, а между их центра-
ми. Это обусловлено дальнодействующим харак-
тером взаимодействия между магнитным зондом и
образцом, а также размерами кончика зонда. Из-
вестно, что самый интенсивный сигнал получается
над концом магнитной области образца [29].

Далее были изучены сдвоенные НП, пример
полученных изображений приведен на рис. 5.
Видно, что характер “соединения” двух НП соот-
ветствует расположению полюсов. НП находятся

в магнитостатическом взаимодействии и магнит-
ные части с противоположными полюсами при-
тягиваются.

Последующие измерения проводили в магнит-
ном поле (рис. 6, магнитное поле параллельно
плоскости рисунка). Сначала было включено по-
ле величиной +160 Э, после чего поле –160 Э и за-
тем снова +160 Э. Тем самым удалось достигнуть
определенной намагниченности в направлении по-
ля. После повторного установления поля +160 Э
было получено МСМ-изображение, представ-
ленное на рис. 6a. Далее величину внешнего маг-
нитного поля изменяли с шагом 5 Э до значения
–160 Э. На каждом шаге получали МСМ-изобра-

Рис. 3. Зависимость Mr/Ms (за Ms принимается значе-
ние в максимальном поле) от толщины медного слоя
в НП для двух направлений магнитного поля.
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Рис. 4. АСМ (a) и МСМ (б) изображения фрагмента
отдельной НП со слоями Ni и Cu длиной 400 и 300 нм,
соответственно. Штриховыми линиями на МСМ-
изображении показан контур частиц из АСМ-изоб-
ражения. Вставка на (б) показывает схему образова-
ния светлого и темного контрастов для магнитных
полюсов.
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жения, некоторые из них представлены на
рис. 6б–6г. Было обнаружено, что при величине
поля –40 Э (рис. 6б) произошли первые измене-
ния в распределении намагниченности двух НП.
Расположения полюсов соответствуют антипа-
раллельному направлению намагниченности в
соседних слоях. В поле величиной –50 Э (рис. 6в)
это состояние закрепляется, и далее изменений в
распределении намагниченности не происходит
вплоть до поля величиной –160 Э (рис. 6г). Мож-
но сделать вывод, что локальное перемагничива-
ние пары НП происходит двухступенчатым обра-
зом, как для двухфазной системы с двумя харак-
терными полями: Hc1 = 40–50 Э для образования
пары с противоположным направлением намаг-
ниченности, и Hc2 = 160 Э для полного переклю-

чения намагниченности. Последнее значение
близко к величине Hс для НП в матрице. Таким
образом, эти измерения позволили прояснить
процесс перемагничивания НП, который вклю-
чает существование антипараллельного упорядо-
чения в интервале полей вплоть до Hс2.

Агломераты из НП были также исследованы
методами АСМ и МСМ. На рис. 7 представлены
изображения одного из таких агломератов, полу-
ченное без приложения внешнего поля. Видно,
что распределение намагниченности в данном аг-
ломерате имеет довольно сложный характер, учи-
тывая взаимодействие ферромагнитных слоев
между собой. При приложении внешнего поля до
160 Э значимых изменений магнитного состоя-
ния в агломератах не наблюдали.

Рис. 5. АСМ (a) и МСМ (б) изображения двух НП. Штриховыми линиями на МСМ-изображении показан контур ча-
стиц из АСМ-изображения.
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Рис. 6. МСМ-изображения пары НП во внешнем магнитном поле величиной +160 (a), –40 (б), –5 (в) и –160 Э (г). Раз-
мах контраста составляет для: (a) 0.8°, (б) 1°, (в) 1° и 1.2° (г). Вставки показывают расположение полюсов.
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Рис. 7. АСМ (а) и МСМ (б) изображения агломерата из нескольких НП.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследовано влияние немагнитных медных

слоев на магнитные свойства слоевых нанопро-
волок состава Ni/Cu, полученных методом мат-
ричного синтеза.

Показано, что при увеличении толщины слоя
меди практически исчезает различие между пет-
лями гистерезиса, измеренными в полях с конфи-
гурациями параллельно (IP) и перпендикулярно
(OOP) плоскости матрицы. Это свидетельствует
об изменении направления оси легкого намагни-
чивания в результате усиления роли дипольного
взаимодействия между слоями Ni в соседних про-
волоках.

Проведено сравнение магнитных свойств слое-
вых НП, находящихся в ростовой матрице, и распо-
ложенных по отдельности. Оценочные величины
коэрцитивной силы, даваемые “локальным” и “ин-
тегральным” методами (магнитная силовая микро-
скопия и магнитометрия соответственно) замет-
но различаются: МСМ дает значения 40–50 Э, в
то время как магнитометрия –150–200 Э, т.е. зна-
чительно выше. Между тем поле переключения
намагниченности пары НП оказывается порядка
коэрцитивной силы НП в ростовой матрице. Ве-
роятно, что процесс перемагничивания происхо-
дит двухступенчатым образом, при котором обра-
зуются устойчивое антипараллельное намагничи-
вание соседних слоев Ni, обусловленное их
взаимодействием друг с другом в матрице. Мож-
но предположить, что рост коэрцитивной силы в
матрице происходит из-за дипольного взаимо-
действия соседних НП.

Работа выполнена при поддержке Гранта РНФ
(проект № 22-22-00983. https://rscf.ru/project/22-22-
00983/ Федеральный научно-исследовательский
центр “Кристаллография и фотоника” РАН,
г. Москва).
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Существенное различие времен релаксации 
и , фигурирующих в формуле для проводимости
означает, что несмотря на отсутствие поляризации
по спину s-электронов, возникающий в ферромаг-
нитном 3d-металле ток будет поляризован по спи-
ну. т.е. электрический ток будет сопровождаться пе-
реносом механического и магнитного моментов.
Это объясняется тем, что плотности энергетиче-
ских состояний на уровне Ферми в s- и d-подзонах
существенно различаются. При этом рассеяние по-
движных носителей заряда из s-состояний в d-со-
стояния с сохранением ориентации спина в значи-
тельной степени определяет проводимость пере-

ходных металлов  (e,

m – заряд и масса электронов.  концентрации
электронов с ориентацией спина .  – вре-
мена релаксации импульса электронов с различ-
ной ориентацией спина.

Существует и обратный процесс, при котором
пространственно временное изменение намагни-
ченности , описываемое феноменологиче-
ским уравнением Ландау–Лифшица–Гильберта
[1], индуцирует дополнительные (“сопутствую-
щие”) спин-зависящие электромагнитные поля

, действующие на s-электроны. Эти поля
генерируют спин-движущую силу . Обуслов-
ленная действием этих полей спин-движущая си-

ла впервые предсказана Берже [2] и переформу-
лирована путем обобщения закона Фарадея [3].

Благодаря спин-движущей силе [2] реализует-
ся передача энергии между подсистемами прово-
дящих и локализованных электронов. Как ре-
зультат, магнитная энергия, запасенная намагни-
ченностью кристалла, может быть преобразована
в электрическое напряжение.

Таким образом, подобно взаимной индукции
между электрическими и магнитными полями
(в силу законов Фарадея и Максвелла), спиновый
ток и намагниченность системы индуцируют вза-
имную динамику посредством спин-вращатель-
ного эффекта (spin torque effect) и спин-движу-
щей силы. Что касается спин- вращательного эф-
фекта, то многолетние иссследования показали:
эффект является мощным инструментом для изу-
чения динамики намагниченности в ферромаг-
нитных наноструктурах. Меньшее внимание ис-
следователей привлекли спин-движущие силы,
что в значительной мере обусловлено их малой
величиной [6].

УНИТАРНОЕ ПРЕОБРАЗОВАНИЕ. 
СПИНОВЫЕ ПОЛЯ

Явные выражения для индуцированных элек-
тромагнитных спиновых полей можно найти,
следуя схеме вычисления, представленной в [4].
Подход, основанный на калибровочных преобра-
зованиях, открывает широкую перспективу, поз-
воляя, например, рассмотреть влияние спиновых

↑τ
↓τ

( )↑ ↓ ↑ ↑ ↓ ↓σ σ + σ τ + τ
2

= = e n n
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полей и электрон-электронных взаимодействий,
на транспортные явления, обусловленные спин-
поляризованными носителями заряда.

Суть калибровочного преобразования введе-
ние “нового физического поля”, которое “чув-
ствует” внутреннее пространство, в котором мы
производим фазовые вращения.

Явные выражения для спин-зависимых полей –
результат канонического преобразования га-
мильтониана проводящего текстурированного
ферромагнетика. Выражения для полей могут
быть записаны через углы , опреде-
ляющие пространтсвенно-временной профиль
локальной намагниченности:

Матрица унитарного преобразования:  =
 диагонализирует sd об-

менное взаимодействие  (  – ин-
теграл обменного взаимодействия;  –
вектор матриц Паули). В результате унитарно-
преобразованный гамильтониан имеет вид:

(1)

Здесь  гамильтониан исходной системы.  –
векторный и скалярный потенциалы

(2)

Полагая, что спины направлены параллельно (ан-
типараллельно) намагниченности  вы-
ражения для спин-зависимых электромагнитных
полей можно представить в виде [4–6]:

(3)

Здесь  – единичный вектор, направ-
ленный вдоль намагниченности .

Генерируемая спиновыми полями (3), спин-
зависимая сила  аналогична силе Лоренца

. Проявление спин-движу-
щей силы является универсальным явлением в
магнитном металле и может быть понято на осно-
ве калибровочной теории поля, уравнения дви-
жения и спиновой фазы Берри [8, 9]. Концепция
спин-зависимой силы обсуждалась для немаг-
нитных материалов в условиях неоднородных
магнитных полей [9], так и для ферромагнетиков
[5, 10], включая спин-орбитальное взаимодей-
ствие [11].
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Несмотря на малость, спиновые поля – реаль-
ные поля, обнаруживаемые в транспортных изме-
рениях. Они связаны со спиновой поляризацией
электронов проводимости 
и детектируются при измерении спинового тока

, (  – зарядовый ток). Электрическая

составляющая  наблюдалась непосредственно
как генерация напряжения из динамики намаг-
ниченности в случае движущейся доменной гра-
ницы и вихрей [12] (сигналы напряжения поряд-
ка мкV). Проявления спинового магнитного поля

, связанного с фазой Берри, приводит к реали-
зации Cпин–Холл-эффекта, детектируемого как
аномальный эффект Холла [13].

В отличие от обычных электромагнитных по-
лей, спиновые  поля кардинальным обра-
зом влияют на кинетику электронов проводимо-
сти. В поле  спин-зависимая сила  отклоняет
носители заряда, в зависимости от ориентации
спина , в противоположные стороны, инду-
цируя тем самым холловское напряжение и спи-
новый ток, если концентрации электронов

. Поле  приводит к дрейфу электронов
со спинами  в противоположных направле-
ниях; индуцируя спин-поляризованный ток

  – дрейфовая скорость носи-

телей обусловленная спиновым полем  (рис. 1).
Как видно из выражения (3), спиновое поле 
зависит как от , так и от  , т.е. зависит от
производных по времени и пространству. Следо-
вательно и появление спин-движущей силы огра-
ничено переменными во времени и простран-
ственно неоднородными областями намагничен-
ности. Как было показано [11], в системе со спин-
орбитальным взаимодействием могут быть реали-
зованы дополнительные спиновые электрические
поля, зависящие только от временных производ-
ных. Дальнейшее развитие теории спин-движущей
силы и поля  было сделано в работе [5], в которой
в системе со статической и однородной намагни-
ченностью  и спин-орбитальным взаимодействи-
ем предсказана возможность генерации спин-дви-
жущей силы за счет переменного во времени элек-
трического  поля .

Таким образом, спиновые электромагнитные
 поля селектируют свободные носители за-

ряда в зависимости от направления  спина. В
результате систему электронов проводимости
можно рассматривать как совокупность двух спи-
новых подсистем, каждая из которых характери-
зуется своим направлением спина.

↑ ↓ ↑ ↓− += ( ) ( )n n n n3

 
=s eJ J3


eJ 

s%


s@

 
,s s% @


s


sF

↑ ↓( , )

↑ ↓≠n n


s%
↑ ↓( , )

↑ ↓− v
 = ( ) .s sJ n n e v

 ,s 
s% 

s%
∂ tm ∇ 

im


s%

m


( )E t × ∂ ∂




( / )s m E t%

 
,s s@ %

↑ ↓( , )



728

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 8  2023

ЛЯПИЛИН

ЭФФЕКТЫ УВЛЕЧЕНИЯ ЭЛЕКТРОНОВ

Здесь мы хотим обратить внимание еще на од-
но проявление действия спинового поля . Сме-
щения носителей, обусловленные действием си-
лы , приводят к тому, что дрейфовые скорости
спин-поляризованных электронов в спиновых
подсистемах становятся разными: ( ). Тем
самым реализуются условия, при которых стано-
вятся возможными проявления эффектов связан-
ных с взаимодействием между носителями заряда
в различных спиновых подсистемах. Одним из
возможных таких взаимодействий является элек-
трон-электронное (кулоновское) рассеяние элек-
тронов. Сохраняя полный импульс системы в це-
лом, межэлектронное взаимодействие перераспре-
деляет его между носителями заряда в спиновых (
или ) каналах, при котором “быстрые” электроны
могут разгонять медленные и наоборот замед-
ляться ими, придавая общему электронному по-
току в конечном итоге некоторую среднюю вели-
чину импульса (рис. 2).

Электрон-электронные (е–е) взаимодействия
играют ведущую роль в различных явлениях, на-
чиная от высокотемпературной сверхпроводимо-
сти, дробного квантового эффекта Холла, вигне-
ровской кристаллизации, моттовского перехода и
др. Однако как величину, так и влияние (е–е) вза-
имодействия на кинетические свойства кристал-
лов трудно измерить. Одним из методов, который
доказал свою эффективность при измерении ско-
ростей рассеяния непосредственно за счет кулонов-
ского взаимодействия является эффект кулонов-
ского увлечения носителей заряда. Суть эффекта –
возникновение отклика в виде создаваемого напря-
жения (или электрического тока) в проводящей си-
стеме при пропускании тока через другую проводя-
щую пленку, отделенную от первой диэлектриче-
ским слоем [14, 15]. В основе эффекта увлечения
лежит межслойное кулоновское взаимодействие
электронов проводимости, разделенных диэлек-
триком.

Проявление эффекта увлечения носителей за-
ряда возможно и в однослойной проводящей си-
стеме, если носители заряда спин-поляризованы.
Если дрейфовые скорости спин-поляризованных
носителей заряда в  подсистемах различны,


s%


s^

↑ ↓≠v v
 

↑
↓

↑ ↓,

то, благодаря кулоновскому взаимодействию, бо-
лее быстрые носители, передавая часть импульса
медленным, будут увлекать их, реализуя тем са-
мым эффект спинового кулоновского увлечения.
Некоторые из возможных сценариев проявления
эффекта спинового кулоновского увлечения рас-
смотрены в работе [16]. Очевидно, что при спиновом
эффекте увлечения зарядовый ток 
(  – дрейфовая скорость, формируемая электри-
ческими полями) не меняется, в отличие от спи-
нового тока .

ЭФФЕКТ СПИНОВОГО КУЛОНОВСКОГО 
УВЛЕЧЕНИЯ ЭЛЕКТРОНОВ

Можно полагать, что локальное изменение на-
магниченности  в неоднородных магнит-
ных структурах, индуцируя спиновое поле ,
естественным образом реализует условия необхо-
димые для проявления эффекта спинового куло-
новского увлечения.

Количественной мерой спинового эффекта
увлечения является сопротивление увлечения
(transresistivity) , которое определяется как от-
ношение градиента электрохимического потен-
циала  для электронов со спином  к электриче-
скому току  Это определение анало-
гично тому, которое имеет место при эффекте
кулоновского увлечения в двух пространственно
разделенных слоях. Результаты вычисления для
трехмерного электронного газа в приближении
хаотических фаз представлены в [14, 17].

Покажем, что связанная с сопутствующим
спиновым электрическим полем сепарация носи-
телей заряда по их спиновому состоянию, при
учете кулоновского взаимодействия между носи-
телями заряда приводит к спиновому эффекту
увлечения.
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Рис. 1. Воздействие спиновых  полей на элек-
троны с противоположными спинами.
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Рис. 2. Электрон-электронное взаимодействие спин-
поляризованных электронов.
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Рассмотрим вначале эффект спинового увле-
чения чисто феноменологически. Исходим из
уравнения движения . Дрейфовые

скорости электронов  формируются дей-
ствующими на электроны силами, обусловлен-
ными электрическими полями и кулоновским
взаимодействием между электронами:

где  – силы, действующие на электроны со

стороны электрических полей ,
( – постоянное тянущее электрическое поле), а
также обусловлены кулоновским взаимодействи-
ем . Время  характеризует диссипативные про-
цессы в спиновых подсистемах (например, при-
месное рассеяние). Пусть . Запишем урав-
нение движения для электронов спиновой
подсистемы со спином . Имеем:

(4)

Первое слагаемое в правой части уравнения
описывает взаимодействие электронов с электри-
ческими полями. Второе – кулоновское взаимо-
действие между электронами с разной ориента-
цией спинов (в разных подсистемах). Очевидно,

. Кулоновское взаимодействие только
перераспределяет импульс электронов между но-
сителями из разных  спиновых подсистем.
При этом  где  импульс, теряемый
(приобретаемый) в единичном акте рассеяния
электронов. Последнее слагаемое в правой части

 – можно записать в прибли-
жении времени релаксации.  – гамильтониан
взаимодействия электронов с рассеивателями
(фононами, примесями) [18].

Принимая это во внимание, запишем выраже-
ния для спинового тока . Каждая из действую-
щих на электроны проводимости сил, вносит
свой вклад в формирование дрейфовой скорости,
а межэлектронное взаимодействие между носите-
лями из разных спиновых каналов приводит к пе-
рекачке импульса из подсистемы  в подсистему

. Имеем:

Если  (неполяризованные носители заря-
да), то поле  приводит к реализации спинового
тока и спиновому эффекту увлечения, если

. Если носители заряда спин-поляризова-
ны ( ), то эффект спинового увлечения будет
проявляться до тех пор, пока возможна перекачка
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электронного импульса между спиновыми под-
системами. При  эффект увлечения обра-
щается в нуль и мы имеем обычное выражение
для спинового тока  Аналогичным обра-
зом можно рассмотреть влияние кулоновского
взаимодействия на зарядовый ток.

Перейдем к микроскопическому описанию
эффекта спинового кулоновского увлечения. Вы-
числение величины  в этом случае аналогично
вычислению обычного кулоновского сопротив-
ления между параллельными слоями электронов
(или дырочного газа), хотя и отличается некото-
рыми принципиальными деталями, обусловлен-
ными перенормировкой энергетического спектрв
зонных носителей заряда при унитарном преоб-
разовании исходного гамильтониана [7]. Выра-
жение для  в борновском приближении по
взаимодействию может быть получено различны-
ми методами (формализм функций Грина, мето-
дом проекционных операторов [18] или в рамках
кинетического уравнения Больцмана [19]).

Задача состоит в построении макроскопиче-
ских уравнений баланса импульса спиновых под-
систем электронов проводимости, взаимодей-
ствующих с внешним постоянным  и спино-
вым  полями. В качестве источников
рассеяния импульса электронов внутри каждой
спиновой подсистемы рассмотрим рассеяние на
хаотически расположенных примесных центрах

 и (e–e) рассеяние электронов , для но-
сителей, находящихся в разных спиновых кана-
лах. Полагаем, что унитарное преобразование ис-
ходного гамильтониана системы, о котором гово-
рилось выше выполнено.

После унитарного преобразования гамильто-
ниана системы представим в следующем виде:

(5)

Здесь  – гамильтониан кинетической энергии
электронов в канале i c определенным значени-
ем спина;  – гамильтониан взаимодействия
электронов с электрическими полями.

 гамильтониан рассеивателей
электронов проводимлсти. Гамильтониан 
имеет вид:

(6)

где  – ферми-операторы электронов в состоя-
ниях  и энергией .  – фурье
образ распределения примесных центров.  коор-
динаты примесных центров. ,
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qo – обратный радиус дебаевского экранирова-

ния. Благодаря полю , электроны проводимо-
сти в каналах , имеют разные скорости дрей-
фа, поэтому кулоновское азпимодействие между
носителями заряда из разных спиновых подзон,
может быть эффективным механизмом релакса-
ции импульса электронов.

Гамильтониан (e-e) взаимодействия  имеет
вид:

(7)

где  – фурье-компонента кулонов-
ского взаимодействия. Объем системы полагаем
равным единице. Таким образом, гамильтониан
рассеивателей 

Величина поляризации электронов проводимо-
сти в ферромагнетных материалах, характеризуемая
величиной , определяется типом исходного маг-
нитного материала. Она составлет величину поряд-
ка 0.3–0.8. В этом случае макроскопический
дрейф электронов , обусловленный полями

 приводит к реализации спинового тока .
Очевидно, что реализация эффекта увлечения
носителей заряда, возникающего в электронной
системе, должна определяется соотношением
между частотами столкновений электронов про-
водимости с примесными центрами, и процесса-
ми рассеяния электронов (  и ) вследствие меж-
электронного взаимодействия.

Для построения макроскопических уравнений
баланса импульса электронов проводимости най-
дем микроскопические уравнения баланса им-
пульса:

(  – плотность электрон-
ного импульса ( , и усред-
ним их по неравновесному статистическому опе-

ратору  [18]: .

Неравновесный статистический оператор
, построенный из инвариантов, определяю-

щих неравновесное состояние системы, имеет
вид [20]:

(8)

Здесь .  – постоянная Больцмана.  –
дрейфовые скорости электронов в канале .

 – электрохимический потенциал электро-
нов проводимости канала i, перенормированный
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унитарным преобразованием гамильтониана.
 – оператор плотности числа

частиц в подзоне i.
Записывая оператор  в линейном при-

ближении по дрейфовым скоростям  и усредняя
с ним микроскопические уравнеия, получаем:

(9)

Здесь  Первое слагаемое в пра-
вой части уравнения (9) определет поток соответ-
ствующих импульсов .

Выражение  представляет собой среднее
по распределению значения эффективной силы
Лоренца, обусловленной действием 
полей:

(10)
Последние два слагаемых – диссипативные –
обусловленны взаимодействием электронов с не-
магнитными примесными центрами и (e–e) рас-
сеянием. Они отвечают за взаимодействие между
подсистемами и являются основными при описа-
нии эффекта.

Уравнениe (9) позволяет провести анализ вли-
яния взаимодействия между рассматриваемыми
подсистемами на спин-волновой ток и оценить
вклад рассматриваемого эффекта. Ограничимся
для краткости стационарным случаем и линей-
ным приближением по дрейфовым скоростям .
В этом случае для усредененного уравнения (9),
получаем:
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где
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 – корреляционные функции Кубо [18].
Вводя обратные времена релаксации полного

импульса электронов за счет их взаимодействия с
примесными центрами  и электрон-электрон-
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новых каналов :

(13)

δ −  ( ) = ( )i i
jj

n r r r

ρ ( , )r t
v
 i

∂ = −∇ + + +
∂

=↑ ↓

     
( ) ,( ) ,( )( ) ( ) ( , ) ( ) ( ),

, .

i

ti
P i ef i ee i enP r I r P r t P r P r

t
i

−
v v

  1
,( ) = ( ) [ , ].i iA i A *

δ −  ( ) = { ; ( )}
iP j jj

I r P m r r


( )( , )i efP r t

  
( ), ( , )o sE r r t%

↑ ↓+ +
( )( , ) = {( ) }.i i i

i ef o sP r t e n n E n %

v
 i

−∞

−

→

  v

v

v v
  

0
' ,

( ) ,( , ) = ( ) ' ( , ', '),

0,

t i j
i ef i j i eP r t dt e L r r te

e

    
    

,
( ) ( ) ( )
,
( ) ( ) ( )

( , ', ') = ( ( ), ( ', ')),

( , ', ') = ( ( ), ( ', ')),

i i
i en i en i en
i j
i ee i ee j ee

L r r t P r P r t

L r r t P r P r t

( , )A B

ωen

ωee

β
−

−∞

ω τ + τ

ρ →

 
  

 

0
1

( ) ( ) ( )
0

= ( , ) ( ( ), ( ) ,

= ( ), = , ; 0,

t
ek i i o i ek i ek o

o o

P P dte d P r P t i

Sp k n e

e

e



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 8  2023

ВЛИЯНИЕ КАЛИБРОВОЧНОГО ПОЛЯ НА ЯВЛЕНИЯ ПЕРЕНОСА 731

представим уравнение баланса электронного им-
пульса в виде:

(14)

где .

Из уравнения (13) следует, что рассматривае-
мый эффект приводит к изменению частоты
столкновений. При этом величина

(15)

представляет собой обратное время релаксации
электронного импульса за счет рассеяния на при-
месных центрах и кулоновского рассеяния элек-
тронов.

Из выражения (13) следует, что при наличии
поля  электрон-электронное рассеяние приво-
дит к изменению частоты электрон-примесных
столкновений. В случае выполнения неравенства

 приобретенный электронами импульс
релаксирует в процессах электрон-электронного
рассеяния. Это приводит к выравниванию дрей-
фовых скоростей электронов в спиновых каналах

, что в конечном итоге дожно приводить к
уменьшннию спинового тока. При выполнении
обратного неравенства  утечка элек-
тронного импульса происходит медленнее и ос-
новной вклад в эффект определяется в основном
механизмом электрон-примесного (упругого рас-
сеяния) носителей заряда, находящихся в различ-
ных спиновых каналах. Доминирование того или
иного механизма рассеяния и их влияние на спи-
новый эффект увлечения требует вычисления
частот релаксации  в рассматриваемых
приближениях, что будет выполнено нами в
дальнейшем.

Таким образом, мы рассмотрели новый эф-
фект, обусловленный “сопутствующим” спино-
вым электрическим полем, индуцируемым дина-
микой намагниченности неоднородных магнит-
ных структур, на транспортные явления. Влияние
электрической составляющей спин-зависмой си-
лы, отклоняющей носители заряда, в зависимо-
сти от ориентации спина , в противополож-
ные стороны индуцирует электронный спиновый
ток. Электрон-электронное рассеяние электро-
нов носителей заряда в рассмотреннвх условиях,
проявляется в эффекте спинового кулоновского
увлечения электронов.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (тема “Спин” Г. р.
№ 122021000036-3).
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ВВЕДЕНИЕ
Структура и энергия границ зерен (ГЗ), энер-

гия образования в них точечных дефектов и ско-
рость зернограничной диффузии существенно
влияют на многие свойства поликристаллических
материалов [1]. Поскольку прямое эксперимен-
тальное определение этих параметров связано со
значительными трудностями, широкое распростра-
нение получило атомистическое моделирование
структуры и свойств ГЗ. Для ниобия соответствую-
щих исследований относительно немного. Так, в
работе [2] было выполнено моделирование структу-
ры и энергии границ кручения , в работах [3, 4]
были рассчитаны структуры и энергии несколь-
ких симметричных и асимметричных границ на-
клона , а в работах [5, 6] рассчитаны структу-
ры и энергии границ наклона . Однако очень
мало исследований, в которых выполнены расче-
ты параметров зернограничной самодиффузии в
ниобии. Лишь в нашей недавней работе были вы-
полнены расчеты зернограничной самодиффузии
в Nb для нескольких симметричных ГЗ  [6], а
в работе [7] выполнен расчет для границ зерен об-
щего типа.

В настоящей работе была поставлена задача
рассчитать структуру и энергию симметричной и
асимметричных ГЗ наклона Σ5  с углом разо-

риентации 36.86°, оценить энергии образования
точечных дефектов в них и рассчитать параметры
зернограничной диффузии.

МЕТОДОЛОГИЯ АТОМИСТИЧЕСКОГО 
МОДЕЛИРОВАНИЯ

В настоящей работе были рассмотрены сим-
метричная ГЗ наклона Σ5  (310) с углом разо-
риентации 36.86° и три асимметричные ГЗ Σ5

, имеющие такой же угол разориентации, и
различные углы отклонения от симметричной ГЗ:
18.43°, 30.96°, 32.47°. В отличие от симметричной
границы, плоскость границы зерна асимметрич-
ной ГЗ не является одинаковой кристаллографи-
ческой плоскостью для обоих зерен. В случае
асимметричной ГЗ на границе сопрягаются раз-
ные кристаллографические плоскости соседних
кристаллитов. Термин “угол отклонения Φ” ис-
пользуется для определения относительного по-
ворота плоскости границы зерна вокруг оси на-
клона по отношению к симметричной границе
(310). Углы отклонения были выбраны таким об-
разом, чтобы узлы на плоскости ГЗ принадлежа-
ли обоим кристаллитам.

Схема изменения угла отклонения от симмет-
ричной ГЗ наклона Σ5[001](310) к асимметричной
ГЗ наклона с углом отклонения Φ приведена на рис.
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1. На этой схеме плоскость границы зерен пред-
ставлена длинной штриховой горизонтальной
линией, а решетка показана прямоугольником
для плоскости (001) элементарной ячейки ОЦК-
кристаллической решетки. Рисунок 1а представля-
ет собой идеальный монокристалл, поскольку кри-
сталлические решетки в обеих областях идентичны.

На рис. 1б показана симметричная граница на-
клона Σ5 [001](310), Φ = 0°, полученная путем по-
ворота решеток (рис. 1а) на +18.43° и –18.43° (т.е.
угол разориентации θ = 36.86°) вокруг оси накло-
на (001).

На рис. 1в показана асимметричная граница
наклона, полученная поворотом обеих кристал-
лических решеток на рис. 1б на угол Φ по часовой
стрелке. При этом угол разориентации θ = 36.86°
не меняется.

В табл. 1 для исследуемых ГЗ приведены углы
отклонения Ф, плоскости двух соседних зерен,
отвечающих ГЗ, размеры блоков моделирования,

число атомов в них, энергии ГЗ и минимальные
энергии образования точечных дефектов в них.

Для расчета структуры и энергии ГЗ и энергий
образования точечных дефектов в них был ис-
пользован метод молекулярной статики (МС). В
данном методе по умолчанию отсутствует движе-
ние, поэтому считается, что отсутствие температу-
ры соответствует условному 0 К. Расчеты проводи-
ли с использованием программы LAMMPS [8].

Моделирование проводили для расчетных яче-
ек, состоящих из двух зерен с периодическими
граничными условиями Борна–Кармана по всем
трем направлениям. Схема построения как сим-
метричной, так и асимметричных границ была
аналогична использованной в работах [9, 10]. В
ячейке моделирования имеется две кристалло-
графически идентичных ГЗ: одна периодическая
ГЗ в верхней и нижней границах ячейки модели-
рования (ГЗ1) и одна ГЗ в середине ячейки (ГЗ2)
(рис. 2).

Рис. 1. Схема изменения угла отклонения от симметричной ГЗ наклона Σ5[001](310) к асимметричной ГЗ наклона с
углом отклонения Φ: а – идеальный монокристалл; б – симметричная ГЗ наклона Σ5 [001](310); в – асимметричная ГЗ
наклона, полученная поворотом обеих кристаллических решеток на рис. 1(б) на угол Φ по часовой стрелке относи-
тельно пунктирной линии.

[010]

[010]

[001]

[100]
[100]

�
[010]

[100]

� �

Таблица 1. Параметры структуры исследуемых ГЗ, энергия (EГЗ), размер блока моделирования, количество ато-
мов, и минимальная энергия образования вакансий (Evac) и собственных атомов внедрений (Eint) в ГЗ

Угол 
отклонения Плоскости ГЗ

Размеры блока моделирования Количество 
атомов в блоке 
моделирования

EГЗ, 
мДж/м2 Evac, эВ Eint, эВ

Lx, Å Ly, Å Lz, Å

0° (310) 167.29 125.47 33.06 38400 1137 1.41 0.91

18.43° (430)1/(100)2 165.85 129.37 33.17 39400 1432 0.23 0.37

30.96° (670)1/(920)2 182.99 121.99 33.08 40800 1469 0.50 0.41

32.47° (13.16.0)1/(410)2 136.46 136.47 33.10 34080 1513 0.26 –3.41
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Компоненты направляющих векторов блоков
определяли следующим образом. Один из векто-
ров – это нормаль к плоскости границы зерна.
Два других вектора лежат в плоскости границы,
один из которых – это вектор оси наклона с, дру-
гой получается векторным произведением векто-
ров нормали и оси наклона.

При расчетах использовали потенциал погру-
женного атома Финнеса–Синклера [11]. Выбор
этого потенциала обусловлен тем, что потенциал
предназначен для исследования при относитель-
но высоких температурах (1600–2200 К), при ко-
торых и исследована самодиффузия.

В качества визуализатора для анализа структур
использована программа OVITO [12].

Структуру и энергию ГЗ для каждой взаимной
ориентировки блоков получали для различных
начальных конфигураций в результате поиска ло-
кального минимума энергии методом сопряжен-
ных градиентов [13]. В дальнейшем анализирова-
ли структуру, соответствующую глобальному ми-
нимуму энергии.

Энергию ГЗ, EGB, рассчитывали с помощью
выражения:

(1)

где Ep – полная потенциальная энергия релакси-
рованного бикристалла, N – число атомов в си-
стеме, Ecoh – энергия когезии (энергия связи,
приходящаяся на один атом решетки идеального
кристалла), S – площадь ГЗ. Наличие двух границ
учитывает удвоенная площадь S в знаменателе.

−
= p coh

GB ,
2

E NE
E

S

В работе были рассчитаны энергии образова-
ния точечных дефектов в разных позициях в ис-
следуемых ГЗ и на разном расстоянии от плоско-
сти границы.

Энергию образования точечных дефектов рас-
считывали по формуле:

(2)

Здесь  – начальная энергия системы, до уда-
ления или добавления атома,  – общее число
атомов,  – энергия системы после удаления
или добавления атома. Член /  – энергия,
приходящаяся на один атом.

Энергия образования вакансии определяется
как энергия, необходимая для удаления атома из
позиции в ГЗ и созданию его бесконечно далеко от
ГЗ. Это соответствует знаку минус в формуле (2).

Энергия образования собственных атомов
внедрения определяется как энергия создания
атома в позиции внедрения в ГЗ и удаления его в
решетке бесконечно далеко от ГЗ. Это соответ-
ствует знаку плюс в формуле (2).

Расчет коэффициента диффузии выполнен
методом прямой молекулярной динамики с ис-
пользованием изотермо-изобарического ансамбля
(NPT). Изменение температуры контролировалось
при помощи термостата Нозе–Гувера [14, 15].

В случае МД-моделирования при повышен-
ных температурах может происходить миграция
границ блока. Для предотвращения миграции ис-
пользовали фиксированные условия на краях
блока моделирования. Фиксированные условия
достигали путем отключения термостата в ато-
мах, находящихся в этой области (ширина обла-
сти порядка 0.5 нм). Аналогичный подход ис-
пользован в работах [5, 16].

Коэффициент самодиффузии рассчитывали в
течение 10 нс на основании среднего квадратич-
ного смещения в диапазоне температур от 1600 до
2000 К. Предварительно границу отжигали в тече-
ние 0.5 нс.

Самодиффузию рассчитывали по формуле:

(3)

где  – среднее квадратичное смещений ато-
мов за время t.

При повышенных температурах ГЗ имеет тен-
денцию мигрировать, в частности, для асиммет-
ричных ГЗ данный эффект наблюдали в работе
[17]. Данное явление создает трудности при рас-
чете коэффициента зернограничной самодиф-
фузии.

Чтобы обойти эту трудность, использовали
следующий подход. Сначала рассчитывали эф-

( )= − ±pd 0
0

1  .i
f

EE E N
N

iE
0N

fE
iE 0N

( )= 2
eff 6 ,iD r t t

( )2
ir t

Рис. 2. Схема трехмерной периодической бикристал-
лической расчетной ячейки с обозначением ориента-
ции кристалла: с – ось наклона, n1 и n2 нормали к
плоскости границы.

c = [001]

n2

p2 = n2 · c

c = [001] ГЗ1

ГЗ2

ГЗ1

n1

p1 = n1 · c
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фективный коэффициент самодиффузии Deff для
всего блока моделирования, а затем вычисляли
значение коэффициента зернограничной само-
диффузии, используя уравнение Харта для парал-
лельного расположения ГЗ в направлении диф-
фузии [18]:

(4)
где DV – коэффициент объемной самодиффузии,
g – объемная доля ГЗ.

Используя это выражение, можно рассчитать
коэффициент зернограничной самодиффузии,
используя рассчитанные значения эффективного
коэффициента самодиффузии. Для этого необхо-
димо знать объемную долю границ зерен и коэф-
фициент объемной диффузии.

Объемная доля границы зерна в бикристалле
принималась равной отношению диффузионной
ширины границы зерна к ширине блока модели-
рования. При этом диффузионную ширину ГЗ,
следуя работе [19], полагали равной 0.5 нм. Коэф-
фициент объемной самодиффузии в ниобии взят
из работы [20]:

(5)

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Структуры ГЗ, исследованные в настоящей ра-

боте, показаны на рис. 3. Структуры границ вид-
ны перпендикулярно оси наклона. Все структуры
релаксированные. Для визуализации использова-
ли встроенный в программу OVITO модификатор
CNA [21] (алгоритм вычисления локального
окружения) с применением интервального ана-
лиза общих соседей [22]. Эта процедура позволяет
показать, где имеется регулярная ОЦК-кристалли-
ческая решетка, и где имеются отклонения от нее.
Темные окружности обозначают позиции атомов в
регулярной ОЦК-решетке, белые окружности –

( )= + −eff gb 1 ,VD gD g D

( )+ −
−= ×

 − 

×

×
 

0.98 6
0.78

2

3.84 10

256.13.3 кДж моль
exp   м с.

VD

RT

позиции атомов в искаженных областях ГЗ. Рас-
считанные значения энергии исследованных гра-
ниц приведены в табл. 1.

Зависимость энергии ГЗ от угла отклонения Φ
показана на рис. 4. Видно, что имеет место суще-
ственное различие энергий симметричной и
асимметричных ГЗ, а энергии асимметричных ГЗ
с различными углами разориентации отличаются
мало. Показано, что энергии симметричных гра-
ниц наклона ниже, чем асимметричных. Анало-
гичный эффект был отмечен в работе [4]. Это мо-
жет быть связано с нерегулярной атомной конфи-
гурацией для асимметричных ГЗ наклона.

Для сравнения нами был проведен расчет
энергии симметричной и асимметричной ГЗ, ис-
пользуя потенциал [23]. Энергии ГЗ получилось
ниже, чем при использовании потенциала [11] и
ниже, чем в работах [3, 4], но имеют аналогичную
зависимость энергии ГЗ от угла отклонения.

Рис. 3. Структура ГЗ, построенная с использованием модификатора CNA [21] в программе OVITO. Синим цветом от-
мечены атомы, соответствующие структуре ОЦК, белым – атомы, отклоняющиеся от регулярной решетки, т.е. грани-
ца зерна.

(а)
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xz

y

Рис. 4. Зависимость энергии границы зерен ∑5(310) с
углом разориентации θ = 36.86° от угла отклонения,
рассчитанные с использованием потенциалов [11] (1)
и [23]  (2).
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Нами были рассчитаны энергии образования
точеных дефектов в исследуемых ГЗ. Минималь-
ные энергии образования вакансий и внедренных
атомов в рассмотренных ГЗ приведены в табл. 1, а
на рис. 5 показаны зависимости энергий образо-
вания вакансий и внедренных атомов в зависимо-
сти от расстояния от плоскости ГЗ.

Как видно из рис. 5, ширина приграничной
области, в которой энергия образования точеч-
ных дефектов существенно меньше, чем в объеме,
составляет ~10 Å для вакансий, и ~20 Å для атомов

внедрения. Обращает на себя внимание, что для
ГЗ с углом отклонения 32.47° энергия образова-
ния внедренных атомов в ГЗ отрицательна. Подоб-
ную ситуацию наблюдали в работе [24] для точеч-
ных дефектов в асимметричных ГЗ в α-Fe. Отрица-
тельная энергия дефекта означает, что данная ГЗ
отклонилась от своего равновесного состояния, но
имеет более выраженную способность к погло-
щению дефектов, чем в равновесном состоянии.

Сравнение минимальных энергий образова-
ния точечных дефектов в симметричной и асим-
метричных ГЗ показывает, что энергии образова-
ния как вакансий, так и внедренных атомов для
асимметричных ГЗ существенно меньше, чем для
симметричной границы.

В работе были выполнены расчеты зерногра-
ничной самодиффузии для всех рассмотренных
ГЗ. Рассчитанные температурные зависимости
коэффициентов зернограничной самодиффузии
в Nb приведены на рис. 6, а в табл. 2 приведены
значения энтальпии активации. Видно, что зна-
чения коэффициента зернограничной самодиф-
фузии для асимметричных ГЗ заметно больше, а
энтальпия активации меньше, чем для симмет-
ричной ГЗ.

Более высокие значения коэффициента зер-
нограничной самодиффузии и более низкие зна-
чения энергии активации для асимметричных ГЗ
показывают, что диффузия по ним протекает лег-
че. Это объясняется их менее совершенной струк-
турой, что также отмечено для асимметричных
границ Σ5 в работе [25].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом молекулярно-статического модели-

рования рассчитаны структуры и энергии сим-
метричной ГЗ наклона Σ5 (310) с углом разо-
риентации 36.86° и трех асимметричных ГЗ Σ5

, имеющих такой же угол разориентации, и

001

001

Рис. 5. Зависимости энергий образования вакансий (а) и внедренных атомов (б) от расстояния от плоскости ГЗ.
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фициентов самодиффузии по границам зерен.
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Таблица 2. Энтальпия активации зернограничной
диффузии для симметричной и асимметричных ГЗ Σ5

Угол отклонения Плоскости ГЗ ΔHГЗ, эВ

0° (310) 1.40
18.43° (430)1/(100)2 1.10
30.96° (670)1/(920)2 1.25
32.47° (13.16.0)1/(410)2 1.25

001
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различные углы отклонения от симметричной ГЗ:
18.43°, 30.96°, 32.47° в ниобии. Показано, что
асимметричные ГЗ имеют менее совершенную
структуру и большие энергии по сравнению с
симметричной границей.

Проанализированы зависимости энергий об-
разования вакансий и внедренных атомов от рас-
стояния от плоскости границы. Из анализа дан-
ных МС-моделирования следует, что ширина
приграничной области, для которой энергии об-
разования вакансий и внедренных атомов суще-
ственно меньше, чем в объеме, составляет ~10 Å
для вакансий и ~20 Å для внедренных атомов.

Показано, что минимальные энергии образо-
вания точечных дефектов для асимметричных ГЗ
существенно меньше, чем для симметричной гра-
ницы.

Определены коэффициенты зернограничной
самодиффузии для исследованных ГЗ. Показано,
что значения коэффициента зернограничной са-
модиффузии для асимметричных ГЗ заметно
больше, а энтальпий активации меньше, чем для
симметричной ГЗ, что, по-видимому, обусловле-
но менее совершенной структурой асимметрич-
ных ГЗ.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 21-13-00063,
https://rscf.ru/project/21-13-00063/, ИФМ УрО
РАН).

При проведении работ был использован су-
перкомпьютер “Уран” ИММ УрО РАН.
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Приведены результаты исследования стабильности высокоэнтропийного сплава NbTiHfVZr на ос-
нове анализа критических показателей Юм-Розери, энтальпии двойных сплавов методом Miedema,
энтропии смешения сплава NbTiHfVZr вблизи температуры плавления. Методом обратных выпук-
лых оболочек (InveseHubWeb) обнаружены температурные интервалы стабильности, которые для
сплава NbTiHfVZr распространяются от температуры плавления до 1200 K. В случае NbTiHfZr тем-
пературный интервал стабильности распространяется вплоть до комнатной температуры. Получен-
ные результаты свидетельствуют о том, что сплавы NbTiHfVZr, NbTiHfZr относятся к высокоэнтропий-
ным, решетки которых принадлежат к классу однофазных одноэлементных твердых растворов. Мето-
дом Ритвельда на основе известной экспериментальной дифрактограммы было установлено, что
кубические решетки HfNbTiVZr, Hf2Nb2Ti2V2Zr2, NbHfTiZr и Hf2Nb2Ti2Zr2 с пространственной группой
P1, найденные с помощью кода USPEX, вносят доминирующий вклад в интегральную интенсивность.
В работе для кубических решеток HfNbTiVZr, Hf2Nb2Ti2V2Zr2, NbHfTiZr и Hf2Nb2Ti2Zr2 была уста-
новлена полная структурная информация: параметры решеток, координаты атомов, простран-
ственная группа, занятость узлов и т.д. Указанные сплавы характеризуются высокой связанной
энергией, стабильны и в соответствии с найденными упругими модулями при комнатной темпера-
туре относятся к высокопрочным материалам. Кубические решетки HfNbTiVZr, Hf2Nb2Ti2V2Zr2,
NbHfTiZr и Hf2Nb2Ti2Zr2 могут быть включены в кристаллографическую базу данных, используе-
мой для идентификации структурного состояния ВЭС сплавов NbTiHfZr, NbTiHfVZr.

Ключевые слова: высокоэнтропийные сплавы, выпуклые оболочки, стабильность решеток, энергия
смешения
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ВВЕДЕНИЕ
Высокоэнтропийные сплавы (ВЭС) с эквиатом-

ным содержанием чистых компонентов характери-
зуются высокой конфигурационной энтропией,
вклад которой в стабилизацию растворов оказыва-
ется существенно выше по сравнению с легирован-
ными сплавами. К характерным особенностям ВЭC
относятся как высокая энтропия смеси, так и низ-
кая атомная диффузия, решеточные искажения,
формирование структур простых решеток (ГЦК.
ОЦК, ГПУ) [1–11]. Интерес к ВЭС также связан,
в частности, с исключительными прочностными
характеристиками при высоких температурах [4, 7],
пластичностью, ударной вязкостью при криоген-
ных температурах, сочетанием прочности и пла-
стичности [7, 8]. Фундаментальные исследования

ВЭС существенно расширили список однофаз-
ных высокоэнтропийных материалов [5–11]. В
многоэлементных ВЭС 2-го поколения обнару-
жили однофазные твердые растворы на основе
простых кубических решеток в кристаллическом
и аморфном состояниях [9]. В случае ВЭС 2-го
поколения в решетке присутствует Nb и добавки
Ti, V, Zr и Hf, которые могут приводить к высокой
отрицательной энтальпии образования и ком-
пенсируют энтропийный вклад [9]. Определен-
ный интерес вызывает анализ структурного со-
стояния сплавов указанного элементного соста-
ва. Однако в связи со сложностью определения
полной структурной информации данное заклю-
чение о решетках, как правило, оказывается каче-
ственным. В самом деле, в работе [1] приведены
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экспериментальные дифрактограммы сплава
Ti20Zr20Hf20Nb20X20, из которых следует, что ре-
шетка сплава должна быть отнесена к ОЦК-
структуре. По основному рефлексу дифракто-
грамм, а также закону Вегарда в работе [1] оцене-
ны параметры решеток. Однако отсутствуют ко-
ординаты атомов в суперячейках (100 атомов), и,
как следствие, не предложены теоретические ди-
фрактограммы, которые можно было бы сравни-
вать с экспериментальными. Неясно применение
правила Вегарда к пятиэлементному сплаву.
Представляется актуальным исследование струк-
турного состояния высокоэнтропийного сплава
NbTiHfVZr, эквимолярного (эквиатомного) эле-
ментного состава. Анализ стабильности струк-
турного состояния, термодинамических, механи-
ческих характеристик сплава NbTiHfVZr, состав-
ленного из d-элементов 4 группы (Ti, Zr, Hf) и
элементов 5 группы с пятью валентными электро-
нами [12]. В литературе к основным критическим
показателям стабильности ВЭС относятся крите-
рии Юм-Розери, энергия смешения двойных
сплавов, энтропия смешения пятиэлементного
сплава. К особенностям формирования твердого
раствора NbTiHfVZr, относится также то, что не
все из элементов могут образовывать двойные
сплавы. В указанных условиях актуальным пред-
ставляется прогнозирование стабильной решетки
однофазного сплава NbTiHfVZr как на основе
критических показателей, так и эволюционным
методом в программе USPEX [13, 14] с использо-
ванием вычислений на основе теории функцио-
нала электронной плотности. Анализ структур-
ных и термодинамических характеристик обна-
руженных эталонных решеток может быть
реализован с использованием электронных ре-
сурсов [15, 16] в online режиме, в частности энер-
гии образования фаз, упругих модулей и т.д.

МАТЕРИАЛЫ, 
МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЙ

Объектом исследования был выбран сплав
NbTiHfVZr. Оценивали критические показатели
Юм-Розери (дисторсия, электроотрицатель-
ность, концентрация валентных электронов, тем-
пература плавления) для двойных сплавов, эн-
тальпию смешения в модели обратной выпуклой
оболочки (InverseHubWeb), энтропию смешения
[17]. В методе InverseHubWeb предложено двумер-
ное графическое представление стабильности
ВЭС на основе данных об энергии смешения фаз
и энергии формирования продуктов реакций от-
носительно уровня энергии реактантов. Выбран-
ные критерии позволяют прогнозирование ин-
тервалов стабильности сплава NbTiHfVZr. В методе
InverseHubWeb в рамках графического представле-
ния предложены диаграммы температурных интер-
валов стабильности одиночных ВЭС. Диаграммы

выпуклых оболочек ВЭС построены на базе этало-
нов, рассчитанных в проекте Material Project [16]
с реактантами (интерметаллиды) в температур-
ных интервалах существования стабильных и ме-
тастабильных сплавов.

Для оценки термомеханических свойств ВЭС
представляется важным определение полной
структурной информации решеток. Критические
показатели, термодинамические свойства сплава
NbTiHfVZr не позволяют определить полную
структурную информацию стабильного твердого
раствора. В методе InverseHubWeb производятся
ab initio оценки свободной энергии решеток на
основе кластерного метода, используемого в ра-
боте [18] для ВЭС, однако также без указания
структурной информации. В настоящей работе
проведено прогнозирование модельных структур
(эталонов) NbTiHfVZr в программе USPEX с ин-
терфейсом VASP на суперкомпьютере “Блохин”
Международного исследовательского института
интеллектуальных материалов Южного федераль-
ного университета [13, 14, 28]. В USPEX рассмотре-
на энтальпия решеток фиксированного эквиатом-
ного состава TiZrHfNb, TiZrHfNbV. Доля поколе-
ний, генерированная из случайных структур и
обусловленная наследственностью, составляла 0.3 и
0.5 соответственно, из мутаций – 0.2. Доля текуще-
го поколения, которая использована для генера-
ции следующего поколения, составляла 0.6. В
каждой генерации рассматривали популяции из
30 атомов, начальный размер составлял 30 ато-
мов. Расчеты производили с 6 шагами оптимиза-
ции в коде VASP. Расчеты энергии решеток этало-
нов производили в рамках функционала электрон-
ной плотности в градиентном псевдопотенциале
электронной плотности (GGA). Детали расчетов в
коде приведены в работах [18, 19]. Полная энер-
гия решеток определена для 0 К. Расчеты орбита-
лей электронных состояний, распределение од-
ноэлектронной плотности и энергии основного
состояния производили самосогласованным об-
разом. Волновые функции валентных электронов
атомов фаз анализировали в базисе плоских волн
с радиусом обрезания кинетической энергии в
330 эВ. В этом случае сходимость полной энергии
составляла ~0.5 × 10–6 эВ/атом. Дополнительно
расчеты стабильности решеток из первых прин-
ципов проводили в VASP для 0 К и давлении 0 Па
в рамках функционала электронной плотности
(DFT) с помощью ресурса [15]. В расчетах ис-
пользовали градиентные потенциалы атомов
(GGA) с радиусом обрезания 520 эВ, учитывали
также спиновую поляризацию. Использовали ме-
тод Монкхорста–Пака для выбора точек в обрат-
ном пространстве с центром в точке G.
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Принадлежность сплава NbTiHfVZr к ВЭС бы-
ла оценена из анализа традиционно используе-
мой группы критических показателей [21–23].
Стабильность в этом случае оценивается вблизи
температуры плавления, а также значений крити-
ческих показателей на основе критериев Юм-Ро-
зери, которые включают в себя в частности, дис-
торсию:

(1)

где ri – радиус атомных элементов, критерий δ не
должен превышать 8.5%. Индекс i изменяется от 1
до 5. Были выбраны следующие ионные радиусы
атомов Ti, V, Hf, Nb и Zr: ri = 1.462, 1.316, 1.578,
1.429 и 1.603 соответственно [18], тогда критиче-
ский показатель равен δ = 7.07. Критерий элек-
троотрицательности формирования твердых рас-
творов для ВЭС определяется следующим выра-
жением [21–23]:

(2)

где χi – электроотрицательность атомных эле-
ментов, для Ti, V, Hf, Nb, Zr χi = 1.54, 1.63, 1.3, 1.6,
1.33 соответственно [22]. Для эквиатомного ВЭС
NbTiHfVZr критический показатель равен Δχ ~ 0.
Критерий концентрации валентных электронов,
используемый при оценке фазовой стабильности
интерметаллидов, равен [21–23]:

(3)

где  – электронная концентрация валент-
ных электронов i-го элемента, для атомов Ti, V,
Hf, Nb, Zr  = 4, 5, 4, 5, 4 соответственно, то-
гда критический показатель равен VEC = 4.4. В
работах [22, 23] была предложена также класси-
фикация стабильных высокоэнтропийных спла-
вов, основанная на энтропии смеси ВЭС:

(4)
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где R – универсальная газовая постоянная, ci –
атомная концентрация элементов. Из формулы
следует, что в случае сплавов эквиатомного соста-
ва суммарный вклад в энтропию должен быть
наибольшим. Энтальпия смеси (Hmix) определя-
ется выражением:

(5)

где  – энтальпия бинарных сплавов вблизи
температуры плавления, элементы AB которых
входят в состав ВЭС сплава. В случае NbTiHfVZr
для оценки энтальпии Hmix необходимо использо-
вать следующие двойные сплавы с кубической
решеткой: TiV, TiHf, TiNb, TiZr, VHf, VNb, VZr,
HfNb, HfZr, NbZr. При расчетах энтальпии смеси
Hmix необходимо также знать температуру плавле-
ния двойных сплавов, которые определяются по
формуле:

(6)

где Ti – температура плавления чистых элемен-
тов. Для чистых элементов Nb, Ti, Hf, V, Zr были
выбраны Tпл t = 2750, 1941, 2506, 2183, 2128 К соот-
ветственно [24]. Эффективные температуры
плавления двойных сплавов, найденные по фор-
муле (6), приведены в табл. 1. Энтропия смеси (4)
равна Smix = 1.61R, или исследуемое относится к
высокоэнтропийным сплавам. Прогнозируемая
температура плавления сплава NbTiHfVZr равна
Tmix ≈ 2254.4 K, тогда TmixSmix ≈ 3607R, которое
значительно превышает энтальпию смешения
Hmix. Для исследуемого сплава NbTiHfVZr крити-
ческие показатели равны: дисторсия δ = 7.0%,
электроотрицательность Δχ ~ 0, концентрация
валентных электронов VEC = 4.4. На основе по-
лученных значений Tmix были определены энталь-
пия смешения, а также энтропийный вклад в сво-
бодную энергию двойных сплавов в рамках моде-
ли Miedema [24], результаты расчетов приведены
в табл. 1. Тогда эффективная энтальпия смеси,
найденная по формуле (3), оказывается равной
Hmix = 0.294 кДж/моль, а энтропийный вклад –
Smix = 12.992 Дж/(K моль). Результаты свидетель-
ствуют о том, что энтропийный вклад двойных
сплавов составляет высокую долю в свободной
энергии. Критические показатели позволяют вы-

≠
= mix mix,4

n
AB

i j
i j

H c c HD

mix
ABH

=
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1
,

n

i i
i

T cT

Таблица 1. Температура жидкой фазы, энтальпия, энтропия смешения двойных сплавов

Свойства TiV TiHf TiNb TiZr VHf VNb VZr HfNb HfZr NbZr

Tпл, K 2062 2223.5 2345.5 2034.5 2190 2466.5 2155.5 2311 2317 2439
ΔH, кДж/моль –1.467 0.1312 1.968 –0.193 –1.684 –0.908 –2.733 3.461 –0.196 3.46
ΔS, кДж/(K моль) 11.88 12.81 13.52 11.73 12.62 14.21 12.42 13.32 13.35 14.06



742

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 8  2023

АБЗАЕВ и др.

сказать гипотезу о структурном состоянии пяти-
элементного сплава NbTiHfVZr на основе класси-
фикаций, предложенных в работах [21–23]. Сово-
купность полученных критических показателей
совместно с энтальпией смешения и энтропией
позволяет сделать вывод о принадлежности спла-
ва NbTiHfVZr к классу высокоэнтропийных мате-
риалов. В классе ВЭС-материалов выделяются
следующие группы (типы): аморфные фазы,
твердые растворы и интерметаллические соеди-
нения [22, 24, 26]. Сравнительный анализ крити-
ческих показателей с литературными данными
[23, 24] показал, что высокоэнтропийный одно-
фазный сплав NbTiHfVZr в целом относится к
твердым растворам или фазам с аморфной струк-
турой. В самом деле, для стабильных ВЭС интер-
валы критических показателей равны [22]: δ ≈
≈ (~4–19); Δχ = (~0.1…~0.31); VEC = 4.4; Hmix =
= (–50…~0) кДж/моль; Smix = (~5–18) Дж/(K моль).
Прогнозирование стабильных ВЭС возможно
также методом обратных выпуклых оболочек (In-
veseHubWeb) [17]. Интервалы стабильного струк-
турного состояния сплава NbTiHfVZr могут быть
установлены на основе удельной энтальпии сме-
шения сплавов, энтропии сплава NbTiHfVZr.
Традиционное графическое представление вы-
пуклых оболочек на диаграммах стабильности
пятиэлементных сплавов осложнено присутстви-
ем большого числа твердых растворов разного
композиционного состава, интерметаллидов в
стабильном и квазистабильном состояниях. А
также тем, что построение традиционного бари-
центрического (N – 1)-мерного представления
возможно только в проекциях трехмерного ком-
позиционного пространства, где N – число эле-
ментов в сплаве. В методе обратной выпуклой
оболочки для визуализации результатов предло-
жена 2D-диаграмма с осями энергии образования
и энергией нулевого уровня в выпуклой оболоч-
ке, уровень которой определяется движущей си-
лой фазового разделения на низкокомпонентные
реактанты. Сплавы с энергией смешения, превы-
шающей нулевой уровень, относятся к квазиста-
бильным структурам. Вершинами выпуклой обо-
лочки являются стабильные фазы (реактанты вы-
пуклой оболочки) или интерметаллические сплавы,
найденные в кристаллографической базе Material
Project [16]. Состав фаз на качественном уровне ре-
гулируется формой и цветовой градацией маркеров,
а стрелки и их ширина свидетельствуют о реакции
соседних сплавов и долю фаз. Форма маркеров
определяет число компонент в фазе. Стабиль-
ность сплавов определяется выражением [18]:

(7)

(8)

Δ = Δ − ;G H TS

( )
=

Δ = =B
1

ln ln ,
n

ss i i
i

S k x x R n

где G – свободная энергия Гиббса, ΔH – энталь-
пия смешения, ∆Sss – энтропия смешения твер-
дых растворов, xi – молярная доля i элемента в
ВЭС. Для ВЭС учитывается разделение низкомпо-
нентных реактантов, поэтому формула (8) должна
быть модифицирована следующим образом:

(9)

Энтальпия ΔH n-атомной смеси равна

где  – бинарное взаимодействие, и для экви-
атомного состава определяется выражением [18]:

(10)

где  – энергия бинарной решетки, определя-
емой из первых принципов в рамках кластерного
приближения в коде ATAT [27], ,  – энергии
решеток чистых компонентов. Результаты расчетов
стабильности по формуле (7) приведены на рис. 1.
Расчеты показали, что ВЭС-сплав NbTiHfVZr после
затвердевания находится в стабильном состоя-
нии, примерно до 1200 К. Энтальпия смешения
оказывается отрицательной в указанном интерва-
ле температур, однако при дальнейшем пониже-
нии температуры сплав NbTiHfVZr квазистаби-
лен. Из данных, приведенных на рис. 1, следует,
что эквиатомный 4-х элементный сплав NbTiHfZr
оказывается даже более стабильным по сравне-
нию с пятиэлементным сплавом NbTiHfVZr. В са-
мом деле, моделирование стабильности методом
обратной выпуклой оболочкой показало, что для
сплава NbTiHfZr энергия смешения меньше, чем
в сплаве NbTiHfVZr, и интервал стабильности
распространяется вплоть до комнатной темпера-
туры, рис. 2. Поиск решеток эквиатомных соста-
вов для сплавов NbTiHfVZr, NbTiHfZr может быть
реализован в коде USPEX [13, 14, 28]. В результате
прогнозирования решеток было обнаружено око-
ло 300 стабильных и квазистабильных эталонов
фиксированного состава как для NbTiHfVZr, так
и NbTiHfZr, которые включали в себя и простые
кубические решетки с разным пространственным
распределением атомов (рис. 3, рис. 4). Необхо-
димо отметить, однако, что решетки кубического
класса с пространственной группой (185–230) на
конечном этапе симметризации не были обнару-
жены. Параметры решеток, пространственная
группа приведены в табл. 1–3, а пространствен-
ное распределение атомов в решетках на рис. 3, 4.
Необходимо отметить также, что для всех реше-
ток известны координаты атомов, однако вслед-
ствие большого объема эти данные в статье не
приводятся. В табл. 1–3 приведены энергии ре-
шеток фаз, найденные из первых принципов в
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Рис. 1. Обратная выпуклая оболочка ВЭС NbTiHfVZr при разных температурах: a – Т = 1850; б – 1600; в – 1550; г –
1300; д – 1300; е – 1200 К.
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Рис. 2. Обратная выпуклая оболочка ВЭС NbTiHfZr при разных температурах: a – Т = 293; б – 409; в – 609; г – 709 К.
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коде CASTEP в настоящей работе, детали расче-
тов в коде обсуждаются в работах [19, 20]. Резуль-
таты анализа критических показателей, расчеты
стабильности в методе InverseHubWeb свидетель-
ствуют о том, обнаруженные эволюционным ко-
дом простые кубические решетки как для сплава
NbTiHfVZr, так и NbTiHfZr, находятся в стабиль-
ном состоянии в соответствующих температур-
ных интервалах. Необходимо отметить, однако,
что в процессе прогнозирования интервалов ста-
бильности по формулам (7)–(10) рассматривается
только химическое взаимодействие, без торсион-
ного вклада, магнитного упорядочения и т.д. В
этих условиях невозможно предсказать сложней-
шие процессы релаксации решеток, эксперимен-
тально наблюдаемых в ВЭС NbTiHfZr [10].

Для определения структурного состояния ак-
туальна экспериментальная дифрактограмма
сплава NbTiHfVZr [1]. Дифрактограмма позволя-
ет количественно оценить вклады эталонов в ин-
тегральную интенсивность методом Ритвельда
[19, 20]. В качестве приложения полученных ре-
зультатов в работе была рассмотрена модель экспе-
риментальной дифрактограммы ВЭС NbTiHfVZr,
которая может быть некоторым приближением к
эксперименту. В работе модельная дифрактограм-
ма была построена на основе известного углового
распределения основных рефлексов ОЦК-решет-
ки, которые приведены в работах [1, 20], а также
параметра решетки [1].

На следующем этапе указанная модель была
использована для полнопрофильного уточнения
интегральной интенсивности эталонных решеток
из кристаллографической базы, созданной по-
средством USPEX. Рассматривали только эталоны
кубического класса с пространственной группой P1
ВЭС NbTiHfZr, NbTiHfVZr, включая и близкие к
простым ОЦК-решеткам (рис. 3а, рис. 4в, 4г). В
эталонах присутствуют атомы, распределенные
как по вершинам куба, так и в центре [0.5 0.5 0.5].
Для удобства решетки обозначены следующим об-
разом: NbTiHfVZr-1, NbTiHfVZr-2, NbTiHfZr-79,
NbTiHfZr-187, NbTiHfZr-39, NbTiHfZr-74. Теоре-
тические дифрактограммы эталонов приведены
на рис. 5, 6. Сходимость к экспериментальной
модели (рис. 6б) количественно оценивали кри-
терием согласия (Kwp, табл. 2, 3). Оценки свиде-
тельствуют о том, что теоретические полнопро-

Рис. 3. Пространственное распределение атомов в
решетках сплава NbTiHfVZr: a – NbTiHfVZr-1; б –
NbTiHfVZr-2.

(а) (б)

Таблица 2. Структурные параметры решеток и доля фаз в сплаве NbTiHfVZr

Фаза а, Å b, Å c, Å alpfa beta gamma E, эВ Kwp, % Простр. 
группа

NbTiHfVZr-1 4.757 4.757 4.757 90.00 90.00 90.00 –13585.103 12.44 P1, Triclinic
NbTiHfVZr-2 4.150 4.150 4.150 90.00 90.00 90.00 –6807.276 20.57

Рис. 4. Пространственное распределение атомов в решетках ВЭС соединения NbTiHfZr: a – NbTiHfZr-79; б –
NbTiHfZr-187; в – NbTiHfZr-39; г – NbTiHfZr-74.

(а) (б) (в) (г)
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фильные интенсивности исследуемых решеток со-
ставляют значительную долю (табл. 2, 3, рис. 5, 6).
Расходимости интенсивностей оказываются ме-
нее 23%, (Kwp < 22.56%). На рис. 3, 4 приведены
3D-модели решеток NbTiHfVZr, NbTiHfZr, вклад
которых в интегральную интенсивность оказыва-
ется значительным. Полная структурная инфор-
мация эталонов NbTiHfVZr-1, NbTiHfVZr-2,
NbTiHfZr-79, NbTiHfZr-187, NbTiHfZr-39, NbTi-
HfZr-74 позволяет оценить термомеханические

свойства решеток, в частности, при комнатной
температуре с помощью электронного ресурса
[13]. Оценки производятся в рамках первоприн-
ципных расчетов в коде VASP [13]. Результаты
расчетов приведены в табл. 4. В таблице указаны
удельная энергия (E), объемный модуль упруго-
сти (B), модуль сдвига (E), удельная теплоемкость
(Сp), температура Дебая (TD) и коэффициент ли-
нейного расширения (k). Необходимо отметить,

Таблица 3. Структурные параметры решеток в сплаве NbTiHfZr

Фаза а, Å b, Å c, Å alpfa beta gamma E, эВ Kwp, % Простр. 
группа

NbTiHfZr-79 3.385 3.385 3.385 90.00 90.00 90.00 –4844.362 22.56 P1, 
TriclinicNbTiHfZr-187 4.721 4.721 4.721 90.00 90.00 90.00 –9687.994 17.44

NbTiHfZr-39 3.406 3.406 3.406 90.00 90.00 90.00 –6546.091 16.87
NbTiHfZr-74 4.181 4.181 4.181 90.00 90.00 90.00 –4843.534 19.94

Рис. 5. Теоретические дифрактограммы различных эталонов ВЭС соединения NbTiHfZr: (а) 1 – NbTiHfZr-39, 2 –
NbTiHfZr-187; (б) 3 – NbTiHfZr-74, 4 – NbTiHfZr-79.
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Рис. 6. Дифрактограммы ВЭС соединения NbTiHfVZr: (а) 5 – NbTiHfVZr-1, 6 – NbTiHfVZr-2; (б) модель эксперимен-
тальной дифрактограммы [1].
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что теплоемкость Сp приведена в единицах посто-
янной Больцмана (kB). Результаты свидетельству-
ют о том, что эталонные решетки NbTiHfVZr-1,
NbTiHfVZr-2, NbTiHfZr-79, NbTiHfZr-187,
NbTiHfZr-39 NbTiHfZr-74 обладают высокой
связанной энергией (|E|), по уровню значений
упругих модулей относятся к высокопрочным ма-
териалам, а по величине связанной энергии к
ВЭС 2-го поколения. Важно также отметить, что
значения удельной энергии |E| решеток NbTiHfZr
оказываются выше, чем для NbTiHfVZr, что со-
гласуется с более высокой стабилизацией указан-
ных сплавов. Полученные данные по значениям
модулей упругости удовлетворительно согласу-
ются также с результатами работ [1, 2].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, в работе была использована
полная группа критических показателей, которая
однозначно идентифицирует структурное состо-
яние NbTiHfVZr как ВЭС, его принадлежность к
стабильным однофазным материалам на основе
твердых растворов, аморфных фаз. Более деталь-
ное прогнозирование стабильности NbTiHfVZr
методом InverseHubWeb показало, что сплав эк-
виатомного состава NbTiHfVZr относится к ста-
бильным высокоэнтропийным сплавам при тем-
пературах, превышающих Т ≈ 1200 К (и до Tпл) на
основе твердого раствора.

Методом InverseHubWeb было установлено,
что к стабильным сплавам относится также
NbTiHfZr с интервалом стабильности вплоть до
комнатной температуры. Прогноз решеток экви-
атомного состава эволюционным методом позво-
лил создать 4-, 5-элементные сплавы эталонов
(NbTiHfZr, NbTiHfVZr), и в соответствии с типом
твердого раствора ВЭС выделяются простые ку-
бические решетки (эталоны) с пространственной
группой P1.

Совокупность данных, первопринципные
оценки энергии эталонов, энергии смешения, ре-
зультаты анализа критических показателей, ме-
тод InverseHubWeb, указывают на то, что простые
кубические решетки сплавов NbTiHfZr, NbTiHfVZr

находятся в стабильном состоянии в соответству-
ющих температурных интервалах.

Применение модели экспериментальной ди-
фрактограммы позволило идентифицировать
структурное состояние ВЭС NbTiHfZr, NbTiHfVZr.
Показано, что оно связано с простыми решетка-
ми кубического класса. Простые кубические ре-
шетки NbTiHfVZr-1, NbTiHfVZr-2, NbTiHfZr-79,
NbTiHfZr-187, NbTiHfZr-39, NbTiHfZr-74 ста-
бильны, составляют высокую долю в экспери-
ментальной дифрактограмме, и для них известна
полная структурная информация. Как следствие,
указанные решетки могут быть основой кристал-
лографической базы данных, используемой для
идентификации структурного состояния ВЭС
NbTiHfZr, NbTiHfVZr, и использования в после-
дующем фазовом, термомеханическом анализе в
широких температурных интервалах стабильности.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского научного фонда (проект № 21-79-30007
https://rscf.ru/project/21-79-30007/, ФГБОУ ВО
Ростовский государственный университет путей
сообщения, Ростовская обл.).

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Fazakas É., Zadorozhnyy V., Varga L.K., Inoue A., Lou-

zguine-Luzgin D.V., Tian F., Vitos L. Experimental and
theoretical study of Ti20Zr20Hf20Nb20X20 (X = V or Cr)
refractory high-entropy alloys // Int. J. Refractory
Metals and Hard Materials. 2014. V. 47. P. 131–138.

2. Wu Y.D., Cai Y.H., Wang T., Si J.J., Zhu J., Wang Y.D.,
Hui X.D. A refractory Hf25Nb25Ti25Zr25 high-entropy
alloy with excellent structural stability and tensile prop-
erties // Mater. Letters. 2014. V. 130. P. 277–280.

3. Senkov O.N., Wilks G.B. Mechanical properties of
Nb25Mo25Ta25W25 and V20Nb20Mo20Ta20W20 refracto-
ry high entropy alloys // Intermetallics. 2011. V. 19(5).
P. 698–706.

4. Li Z., Pradeep K., Deng Y., Raabe D., Tasan C.C. Meta-
stable high-entropy dual-phase alloys overcome the
strength–ductility trade-off // Nature. 2016. V. 534.
P. 227–230.

5. Li R., Xie L., Wang W., Liaw P.K., Zhang Y. High-
Throughput Calculations for High-Entropy Alloys: A
Brief Review // Frontier in Materials. 2020. V. 7. P. 1–12.

Таблица 4. Термомеханические свойства ВЭС соединений при 293 К

Фаза Состав E, эВ/яч. B, ГПа E, ГПа Сp, kb/яч. TD, K k, 10–5, K–1

NbTiHfVZr-1 Hf2Nb2Ti2V2Zr2 –7.35 224.11 116.5 28.04 410.49 5.41
NbTiHfVZr-2 HfNbTiVZr –7.47 186.39 91.32 14.05 354.37 5.34
NbTiHfZr-79 NbHfTiZr –7.47 236.87 157.8 11.21 409.25 5.46
NbTiHfZr-187 HfNbTiZr –7.9 147.79 50.86 11.72 287.2 5.34
NbTiHfZr-39 HfNbTiZr –7.9 135.45 46.74 11.65 270.47 5.33
NbTiHfZr-74 Hf2Nb2Ti2Zr2 –7.91 136.71 48.79 11.72 277.39 5.34



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 8  2023

СТРУКТУРНО-ФАЗОВОЕ СОСТОЯНИЕ ВЫСОКОЭНТРОПИЙНОГО СПЛАВА 747

6. Lee K., Ayyasamy M.V., Delsa P., Hartnett T.Q.,
Balachandran P.V. Phase classification of multi-princi-
pal element alloys via interpretable machine learning //
Comp. Mater. 2022. V. 8. 25. P. 1–12.

7. Rajendrachari S. An Overview of High-Entropy Alloys
Prepared by Mechanical Alloying Followed by the
Characterization of Their Microstructure and Various
Properties // Alloys. 2022. V. 1 (2). P. 116–134.

8. Zhang Y., Zhou Y.J., Lin J.P., Chen G.L., Liaw P.K. Sol-
id-Solution Phase Formation Rules for Multi-component
Alloys // Adv. Eng. Mater. 2008. V. 10. P. 534–538.

9. Eshed E., Larianovsky N., Kovalevsky A., Popov V.Jr.,
Gorbachev I., Popov V., Katz-Demyanetz A. Microstruc-
tural Evolution and Phase Formation in 2nd-Genera-
tion Refractory-Based High Entropy Alloys // Materi-
als. 2018. V. 11. P. 75. 
https://doi.org/10.3390/ma11020175

10. Ryltsev R.E., Estemirova S.Kh., Gaviko V.S., Yagodin D.A.,
Bykov V.A., Sterkhov E.V., Cherepanova L.A., Sipatov I.S.,
Balyakin I.A., Uporov S.A. Structural evolution in
TiZrHfNb high-entropy alloy // Materialia. 2022.
V. 21. P. 101311. 
https://doi.org/10.1016/j.mtla.2021.101311

11. Rogachev A., Kovalev D., Fourmont A. Vadchenko S.,
Kochetov N., Shkodich N., Baras F, Politano O.,
Moskovskikh D. Structural Transformations in Medi-
um- and High-Entropy Alloy Systems in Course of
High-Energy Ball Milling // Int. J Self-Propag. High-
Temp. Synth. 2022. V. 31. P. 62–68.

12. Ахметов Н.С. Общая и неорганическая химия.
Учеб. Для вузов. 4-е издание. М.: Высш. шк. Изд-
во “Академия”, 2001. 743 с.

13. Oganov A.R., Glass C.W. Crystal structure prediction
using ab initio evolutionary techniques: Principles and
applications // J. Chem. Phys. 2006. V. 124 (24).
P. 244704. 
https://doi.org/10.1063/1.2210932

14. Oganov A.R., Lyakhov A.O., Valle M. How Evolutionary
Crystal Structure Prediction Works and Why // Ac-
counts Chem. Research. 2011. V. 44 (3). P. 227–237.

15. Электронный доступ: https://www.aflowlib.org/search.
16. Электронный доступ: https://materialsproject.org/.
17. Evans D., Chen J., Bokas G., Chen W., Hautier G., Sun W.

Visualizing temperature-dependent phase stability in

high entropy alloys // Comput. Mater. 2021. V. 7.
№ 151. P. 1–9.

18. Bokas G.B., Chen W., Hilhorst A., Jacques P.J., Gorsse S.,
Hautier G. Unveiling the thermodynamic driving forces
for high entropy alloys formation through big data ab initio
analysis // Scripta Materialia. 2021. V. 202. P. 1–5.

19. Kosmachev P.V., Abzaev Yu.A., Vlasov V.A. Quantitative
phase analysis of plasma-treated high-silica materials //
Russian Physics Journal. 2018. V. 61. № 2. P. 264–269.

20. Ivanov Yu.F., Abzaev Y.A., Gromov V.E., Konovalov S.V.,
Klopotov A A. and Semin A.P. Phase analysis and struc-
tural state of AlCoFeCrNi high-entropy alloy of non-
equiatomic composition // AIP Conference Proceed-
ings. 2022. V. 2509. P. 020087. 
https://doi.org/10.1063/5.0085244

21. Guo S., Liu C.T. Phase stability in high entropy alloys:
Formation of solid-solution phase or amorphous phase //
Progress Natural Sci.: Material International. 2020.
V. 21. P. 43–446.

22. Yeh J, Chen S, Lin S, Gan J, Chin T, Shun T.-T.,
Tsau C.-H., Chang S.-Y. Nanostructured high-entropy
alloys with multiple principal elements: novel alloy de-
sign concepts and outcomes // Advance Engineering
Materials. 2004. V. 6 (5). P. 299–303.

23. Yeh J.W. Alloy Design Strategies and Future Trends in
High-Entropy Alloys // JOM. 2013. V. 65. P. 1759–
1771.

24. Zhang R.F., Zhang S.H., He Z.J., Jing J., Sheng S.H.
Miedema Calculator: A thermodynamic platform for
predicting formation enthalpies of alloys within frame-
work of Miedema’s Theory // Computer Physics Com-
munications. 2016. V. 209. P. 58–69.

25. Электронный доступ: https://en.wikipedia.org/wiki/
Melting_points_of_the_elements.

26. Daryoush S., Mirzadeh H., Ataie A. Amorphization,
mechano-crystallization, and crystallization kinetics of
mechanically alloyed AlFeCuZnTi high-entropy alloys //
Materials Letters. 2022. V. 307. P. 131098. 
https://doi.org/10.1016/j.matlet.2021.131098

27. Bäker M. Calculating phase diagrams with ATAT //arXiv:
1907.10151v1. 
https://doi.org/10.48550/arXiv.1907.10151

28. Электронный доступ: http://nano.sfedu.ru/ru/
structure/facilities/supercomputer-blokhin/.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 8, с. 748–755

748

ВЛИЯНИЕ ФРИКЦИОННОЙ ОБРАБОТКИ И НИЗКОТЕМПЕРАТУРНОЙ 
ПЛАЗМЕННОЙ ЦЕМЕНТАЦИИ НА МИКРОТВЕРДОСТЬ 

И ЭЛЕКТРОМАГНИТНЫЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ 
МЕТАСТАБИЛЬНОЙ АУСТЕНИТНОЙ СТАЛИ

© 2023 г.   Р. А. Саврайa, *, П. А. Скорынинаa, А. В. Макаровa, b, Л. Х. Коганb, А. И. Меньшаковc, d

aИнститут машиноведения им. Э.С. Горкунова УрО РАН, ул. Комсомольская, 34, Екатеринбург, 620049 Россия
bИнститут физики металлов им. М.Н. Михеева УрО РАН, ул. С. Ковалевской, 18, Екатеринбург, 620108 Россия

cИнститут электрофизики УрО РАН, ул. Амундсена, 106, Екатеринбург, 620016 Россия
dУральский Федеральный Университет им. Б.Н. Ельцина, ул. Мира, 19, Екатеринбург, 620002 Россия

*e-mail: ras@imach.uran.ru
Поступила в редакцию 28.04.2023 г.

После доработки 22.06.2023 г.
Принята к публикации 01.07.2023 г.

Исследованы микротвердость и электромагнитные характеристики коррозионностойкой хромони-
келевой (в мас. %: 16.80 Cr; 8.44 Ni) аустенитной стали, подвергнутой цементации в плазме элек-
тронного пучка при температурах 350 и 500°C, фрикционной обработке скользящим индентором и
комбинированным обработкам, включающим фрикционную обработку и плазменную цемента-
цию. Установлено, что плазменная цементация приводит к повышению микротвердости поверхно-
сти стали от 200 до 1100 HV 0.025. Общая глубина упрочнения составила 25 мкм после цементации
при T = 350°C и 300 мкм после цементации при T = 500°C. Фрикционная обработка приводит к по-
вышению микротвердости стали до 600 HV 0.025 при общей глубине упрочнения 500 мкм. Показа-
но, что диффузионно-активный слой с дисперсной структурой, сформированный в результате
предварительной фрикционной обработки, способствует дополнительному упрочнению стали (до
1275 HV 0.025) при последующей низкотемпературной (350°C) цементации. Комбинированная об-
работка с цементацией при температуре 500°C приводит к повышению микротвердости стали до
820 HV 0.025, а общая глубина упрочнения составляет 500 мкм для обоих режимов комбинирован-
ной обработки. Установлено также, что плазменная цементация исследованной стали приводит к
снижению показаний вихретокового прибора по сравнению со сталью в закаленном состоянии и их
росту по сравнению со сталью, подвергнутой фрикционной обработке, что может быть использова-
но для разработки методик контроля качества таких обработок.

Ключевые слова: коррозионностойкая аустенитная сталь, плазменная цементация, фрикционная
обработка, микротвердость, электромагнитные характеристики
DOI: 10.31857/S0015323023600697, EDN: OMIVLC

ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время одним из перспективных

направлений упрочнения поверхности изделий из
аустенитных нержавеющих сталей является приме-
нение методов низкотемпературного химического
модифицирования, таких как плазменная цемента-
ция или плазменное азотирование, в сочетании с
деформационным воздействием [1–10]. Важней-
шими характеристиками модифицированной стали
являются ее твердость и глубина упрочнения. Из-
вестно, что плазменная цементация приводит к су-
щественному повышению твердости поверхности
аустенитных сталей до 680–1100 HV [11–16]. Ком-
бинированная обработка, включающая деформа-
ционное воздействие, позволяет существенно по-

высить твердость стали по сравнению с плазменной
обработкой [1, 3]. Отметим, что последовательность
технологических операций при комбинированной
обработке может быть разной, однако предвари-
тельная деформация позволяет сформировать мо-
дифицированный слой большей глубины за счет
ускорения диффузии углерода или азота [3]. На-
ше предыдущее исследование также показало,
что комбинированная обработка аустенитной
стали AISI 321, включающая фрикционную обра-
ботку скользящим индентором и последующую
плазменную цементацию при температурах 350 и
500°C, способствует формированию диффузион-
но-активного слоя с дисперсной структурой [17].
Следовательно, в случае проведения плазменной
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цементации аустентной стали после предвари-
тельной фрикционной обработки можно ожидать
большей твердости и глубины упрочнения, однако
этот вопрос требует дальнейшего исследования.

Упрочняющие деформационные, плазменные
и комбинированные обработки приводят к фор-
мированию поверхностных слоев, которые могут
существенно отличаться от материала основы не
только по механическим, но и по физическим
свойствам. Изучение физических свойств моди-
фицированных сталей представляется актуаль-
ной задачей, поскольку физические характери-
стики могут быть использованы в качестве пара-
метров физического неразрушающего контроля
качества модифицирующих обработок. Для ис-
следования упрочненных слоев широкое распро-
странение получили ультразвуковой [18], магнит-
ный [19, 20] и вихретоковый [21–24] методы, при
этом к преимуществам последнего можно отне-
сти возможность контроля свойств материалов с
низкой магнитной проницаемостью [25–27].
Данные методы используют для оценки глубины
цементованного слоя [18], объемной доли карби-
дов [19], содержания углерода [22], микротвердо-
сти [23] и фазового состава [20, 23, 24] в аустенит-
ных нержавеющих сталях, подвергнутых различ-
ным поверхностным обработкам. Однако в
литературе отсутствуют работы, посвященные ис-
следованию физических свойств аустенитных ста-
лей после комбинированной обработки, включаю-
щей фрикционную обработку и последующую
плазменную цементацию.

Цель настоящей работы – исследование мик-
ротвердости и электромагнитных характеристик
аустенитной стали AISI 321, подвергнутой цемен-
тации в плазме электронного пучка при температу-
рах 350 и 500°C, фрикционной обработке скользя-
щим индентором и комбинированным обработкам,
включающим фрикционную обработку и плаз-
менную цементацию.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве материала исследования была вы-
брана коррозионностойкая аустенитная сталь
AISI 321 (аналог 12Х18Н9Т) промышленной
плавки следующего состава (мас. %): 0.05 С;
16.80 Cr; 8.44 Ni; 0.33 Ti; 1.15 Mn; 0.67 Si; 0.26 Mo;
0.13 Co; 0.03 Nb; 0.31 Cu; 0.036 P; 0.005 S; остальное
Fe. Образцы для исследований размерами 40 × 25 ×
× 10 мм были вырезаны из листового проката
методом электроэрозионной резки на станке
FANUC Robocut α-0iE. Перед последующей об-
работкой образцы подвергали закалке от 1100°C
с охлаждением в воду, механическому шлифова-
нию и электролитическому полированию в серно-
фосфорном электролите состава 100 мл H2SO4 +

+ 400 мл H3PO4 + 20 г CrO3. Подготовленные об-
разцы подвергали фрикционной обработке, плаз-
менной цементации или комбинированным об-
работкам, в результате которых был получен на-
бор образцов для исследований (табл. 1).

Фрикционную обработку образцов проводили
на лабораторной установке в безокислительной
среде аргона при возвратно-поступательном сколь-
жении полусферического индентора из синтетиче-
ского алмаза с радиусом полусферы R = 3 мм по по-
верхности стали, при средней скорости скольжения
V = 0.065 м/с, с нагрузкой на индентор P = 392 Н и
однократном сканировании поверхности образца
со смещением индентора d = 0.1 мм на каждый
двойной ход. Цементацию образцов проводили в
аргоно-ацетиленовой (Ar + C2H2) плазме низко-
энергетичного электронного пучка при темпера-
туре T = 350 и 500°C. Подробное описание техно-
логических параметров плазменной цементации
и схема лабораторной установки представлены в
работе [17].

Микротвердость по методу восстановленного
отпечатка определяли на твердомере Shimadzu
HMV-G21DT при нагрузке 0.245 Н, скорости на-
гружения 40 мкм/с и выдержке под нагрузкой
15 с. Изменение микротвердости по глубине мо-
дифицированного слоя исследовали на попереч-
ном шлифе. Методики и результаты структурных
исследований представлены в работе [17].

Измерения электромагнитных параметров вы-
полняли на лабораторном макете вихретокового
прибора с использованием дифференциально
включенных накладных трансформаторных вихре-
токовых преобразователей с плоской торцевой
поверхностью на частотах возбуждения преобра-
зователя f = 24; 36; 72; 96, 112 и 124 кГц. Показание
вихретокового прибора α находили как среднее
арифметическое по 5–6 измерениям. Абсолют-
ная погрешность измерений величины α состави-
ла Δα = 3 дел. Подробное описание и схема вихре-
токового прибора, порядок балансировки схемы

Таблица 1. Виды обработки стали AISI 321

Номер 
образца Обработка

1 Закалка (ТО)
2 Плазменная цементация при T = 350°C 

(ПЦ350)
3 Плазменная цементация при T = 500°C 

(ПЦ500)
4 Фрикционная обработка (ФО)
5 Фрикционная обработка + плазменная 

цементация при T = 350°C (КО350)
6 Фрикционная обработка + плазменная 

цементация при T = 500°C (КО500)
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измерений и настройки чувствительности, а так-
же схематическое изображение использованного
преобразователя с указанием размеров обмотки
возбуждения и сердечников приведены в [28].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Результаты измерения микротвердости стали
AISI 321 после различных обработок представле-
ны на рис. 1. Как видно из этих данных, плазмен-
ная цементация при температурах T = 350 и 500°C
приводит к повышению микротвердости поверх-
ности стали AISI 321 в 5.5 раза, а именно от 200 до
1100 HV 0.025 (рис. 1а). Следовательно, поверх-
ность стали после плазменной цементации при
обеих температурах имеет близкий уровень твер-
дости. Однако, как было показано в работе [17],
структурное состояние стали AISI 321 после це-
ментации при температурах T = 350 и 500°C отли-
чается. В первом случае фазовый состав можно
определить как γC + γ + Cr23C6 (где γC – пересы-
щенный углеродом аустенит [29]), во втором случае
как γ + Cr23C6 + Fe3C (после закалки сталь AISI 321
находится в аустенитном состоянии). Соответ-
ственно, основными механизмами упрочнения
при цементации являются твердорастворное
упрочнение вследствие насыщения аустенита уг-
леродом и дисперсионное упрочнение в результа-
те выделения карбида хрома Cr23C6 и цементита
Fe3C. После цементации при T = 350°C преобла-
дающий вклад, по-видимому, вносит твердорас-
творное упрочнение, тогда как после цементации
при T = 500°C возрастает роль дисперсионного
упрочнения. Отметим, что после цементации при
T = 350°C общая глубина упрочнения практиче-

ски соответствует глубине наблюдаемого в [17]
модифицированного слоя (25 мкм), а после це-
ментации при T = 500°C общая глубина упрочне-
ния (300 мкм) существенно превосходит глубину
этого слоя (45–50 мкм) с видимым изменением
структуры. При этом формируемые упрочненные
слои являются градиентными, однако переход к
неупрочненной основе после цементации при
T = 350°C более резкий (рис. 1а).

Фрикционная обработка приводит к повыше-
нию микротвердости поверхности стали AISI 321
в 3 раза, а именно, от 200 до 600 HV0.025, при об-
щей глубине упрочнения около 500 мкм (рис. 1б).
Рост микротвердости обусловлен деформацион-
ным упрочнением и формированием мартенсита
деформации в количестве 72 об. % [17]. С увеличе-
нием глубины до 20–25 мкм микротвердость рез-
ко снижается, а на глубине более 25 мкм наблюда-
ется ее плавное снижение (рис. 1б). Это обусловле-
но тем, что на глубине до 20–25 мкм формируется
слой с наиболее дисперсной структурой, которая на
большей глубине переходит в структуру деформи-
рованного аустенита [17]. Отметим, что достигну-
тые значения микротвердости поверхности не яв-
ляются максимально возможными для данного
вида обработки (более 800 HV0.025), когда в по-
верхностном слое стали формируется 100 об. %.
мартенсита деформации [30].

Комбинированная обработка, включающая
фрикционную обработку и плазменную цемента-
цию при температуре Т = 350°C, приводит к до-
полнительному упрочнению поверхности стали по
сравнению с фрикционной обработкой. При этом
микротвердость достигает величины 1275 HV0.025
(рис. 1б). Фазовый состав после такой обработки
можно определить как α' + γ + Cr23C6, при этом

Рис. 1. Распределение микротвердости HV0.025 в поверхностном слое стали AISI 321, подвергнутой закалке (а) и по-
верхностной фрикционной обработке (б); после закалки (1), после плазменной цементации при температуре Т =
= 350 (2) и 500°C (3), после фрикционной обработки (4), после фрикционной обработки и плазменной цементации
при Т = 350 (5) и 500°C (6).
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количество α-фазы не изменяется и остается на
уровне 72 об. % [17]. Следовательно, такой значи-
тельный рост микротвердости обусловлен твер-
дорастворным упрочнением вследствие насыще-
ния поверхностного слоя углеродом и дисперси-
онного упрочнения в результате выделения
карбида хрома Cr23C6. Однако с увеличением глу-
бины микротвердость резко снижается до значе-
ний, характерных для стали, упрочненной только
с помощью фрикционной обработки, и даже не-
сколько ниже вследствие протекающих процес-
сов возврата в наклепанном аустените при нагре-
ве в процессе цементации. Общая глубина упроч-
нения при этом сохраняется (рис. 1б). Таким
образом, очевидно, что диффузионно-активный
слой с дисперсной структурой, сформированный
в результате предварительной фрикционной об-
работки, способствует дополнительному упроч-
нению при последующей цементации.

В результате комбинированной обработки,
включающей фрикционную обработку и плазмен-
ную цементацию при температуре Т = 500°C, мик-
ротвердость поверхности составила 820 HV0.025,
что на 455 единиц ниже, чем для стали, подверг-
нутой фрикционной обработке и цементации при
Т = 350°C (рис. 1б). Более того, микротвердость
поверхности также на 280 единиц ниже, чем для
стали, подвергнутой только цементации при Т =
= 500°C (рис. 1а). Фазовый состав после такой об-
работки можно определить как γ + Cr23C6 + Fe3C,
при этом α-фаза полностью отсутствует в струк-
туре стали [17]. Следовательно, более низкие зна-
чения микротвердости обусловлены, с одной сто-
роны, отсутствием мартенсита деформации, а с
другой стороны, выделением более крупных кар-
бидов [17], в результате чего эффективность дис-
персионного упрочнения существенно снижает-
ся. Тем не менее, с увеличением глубины общий
уровень микротвердости после фрикционной об-
работки и цементации при Т = 500°C выше, чем
после фрикционной обработки и цементации
при Т = 350°C (рис. 1б), что обусловлено увеличе-
нием скорости диффузии углерода в стали при
более высокой температуре обработки. Общая
глубина упрочнения для обоих режимов комби-
нированной обработки составляет 500 мкм, что
соответствует глубине деформационного упроч-
нения при фрикционной обработке. Однако ком-
бинированную обработку, включающую фрик-
ционную обработку и плазменную цементацию,
целесообразно проводить при температуре це-
ментации 350°C, поскольку в этом случае дости-
гается более высокий уровень упрочнения по-
верхности стали.

Результаты измерения электромагнитных ха-
рактеристик стали AISI 321 после различных об-
работок приведены на рис. 2. Как видно из пред-
ставленных данных, показания вихретокового

прибора α для стали в закаленном состоянии не
являются монотонными (рис. 2а, кривая 1). Это
связано с присутствием в закаленной стали ха-
рактерной полосчатой структуры, которая пред-
ставляет собой чередующиеся полосы зерен
аустенита с меньшим или большим количеством
включений [24]. Механизм влияния неметалли-
ческих включений на электромагнитные харак-
теристики обусловлен тем, что включения по-
вышают удельное электросопротивление стали
AISI 321. Показания вихретокового прибора яв-
ляются комплексным параметром и определя-
ются начальной магнитной проницаемостью μн
и удельным электрическим сопротивлением ρ
объекта измерения при заданной частоте
возбуждения f вихретокового преобразователя α ~
~ {f/(μнρ)}1/2 [31]. Соответственно, рост электро-
сопротивления будет сопровождаться снижением
величины α. Поскольку глубина проникновения
электромагнитного поля δ уменьшается с ростом
частоты возбуждения f вихретокового преобразо-
вателя [32], то количество включений в анализи-
руемом объеме материала для каждого значения
частоты также будет отличаться. Отметим, что
для стали AISI 321 с полностью аустенитной
структурой, величина δ = 2.710–1.192 мм в диапа-
зоне частот f = 24–124 кГц [24].

Показания вихретокового прибора α при изме-
рении на разных частотах для закаленной (рис. 2а,
кривая 1) и цементованной (рис. 2а, кривые 2, 3)
стали носят качественно одинаковый характер,
однако отличаются по величине. Как видно из
рис. 2б, для всех частот возбуждения вихретоко-
вого преобразователя цементация в плазме элек-
тронного пучка приводит к снижению величины
α, при этом после цементации при температуре
Т = 350°C (рис. 2б, кривая 2) снижение величины
α более сильное, чем после цементации при темпе-
ратуре Т = 500°C (рис. 2б, кривая 3). Это обусловле-
но тем, что поверхностные слои стали AISI 321 в ре-
зультате цементации насыщаются углеродом и
при температуре Т = 350°C формируется пересы-
щенный углеродом аустенит γC, что должно при-
водить к росту удельного электросопротивления
и снижению показаний вихретокового прибора.
После цементации при температуре Т = 500°C
вследствие образования большого количества
карбидов γC-фаза не образуется [17], соответ-
ственно, удельное электросопротивление поверх-
ностных слоев стали AISI 321 после цементации
при температуре Т = 350°C будет выше. Отметим,
что карбиды также вносят вклад в повышение
удельного электросопротивления цементованной
стали, однако они образуются при обеих темпера-
турах. Важно подчеркнуть, что наблюдаемое сни-
жение показаний вихретокового прибора зависит
от частоты. При этом наибольшее изменение вели-
чины α наблюдается на частоте f = 72 кГц, а не на
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максимальной использованной частоте f = 124 кГц.
Хотя в последнем случае анализируется поверх-
ностный слой наименьшей глубины, свойства ко-
торого наиболее сильно отличаются от свойств
неупрочненной основы. По-видимому, это обу-
словлено влиянием на электромагнитные харак-
теристики полосчатой структуры и неметалличе-
ских включений. Таким образом, на чувствитель-
ность вихретокового контроля структурного
состояния цементованной стали AISI 321 суще-
ственное влияние оказывает состояние неупроч-
ненной основы, что необходимо учитывать в ме-
тодике контроля.

Фрикционная обработка существенным обра-
зом влияет на показания вихретокового прибора
α (рис. 2в, кривая 4). При этом по сравнению с за-
каленным состоянием (рис. 2а, кривая 1), после
фрикционной обработки величина α снижается

для всех используемых частот вихретокового пре-
образователя и характеризуется немонотонным из-
менением в зависимости от частоты. Снижение по-
казаний вихретокового прибора обусловлено обра-
зованием в упрочненных поверхностных слоях
деформационно нестабильной стали AISI 321 фер-
ромагнитной α-фазы (мартенсита деформации),
что сопровождается ростом начальной магнит-
ной проницаемости. Однако, как было отмечено
выше, фрикционная обработка также приводит к
сильному диспергированию структуры поверх-
ностного слоя и резкому увеличению в нем плот-
ности дислокаций. Как показали исследования,
например, отожженной стали Ст3 [33], это сопро-
вождается уменьшением начальной магнитной
проницаемости и ростом удельного электросопро-
тивления стали. Причиной этого является рост
уровня микронапряжений и их градиентов, и, соот-

Рис. 2. Влияние частоты возбуждения вихретокового преобразователя f на показания вихретокового прибора α и их
изменение Δα при измерении на образцах стали AISI 321, подвергнутой закалке (а, б) и поверхностной фрикционной
обработке (в, г); после закалки (1), после плазменной цементации при температуре Т = 350 (2) и 500°C (3), после фрик-
ционной обработки (4), после фрикционной обработки и плазменной цементации при Т = 350 (5) и 500°C (6). Δα –
изменение величины α относительно базовых значений, за которые приняты показания вихретокового прибора после
закалки (1) и после фрикционной обработки (4).
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ветственно, затруднение процессов перемагничи-
вания вследствие увеличения значений критиче-
ских полей взаимодействия доменных границ с де-
фектами, границами зерен и фрагментов [34, 35].
Важно подчеркнуть, что наиболее сильно фрик-
ционная обработка влияет именно на начальную
магнитную проницаемость [33]. Таким образом,
степень деформации с одной стороны, и количе-
ство мартенсита деформации с другой стороны,
оказывают на величину магнитной проницаемости
стали конкурирующее влияние. Исследования ста-
ли AISI 321, подвергнутой фрикционной обработке,
показали, что величина остаточных напряжений и
количество мартенсита деформации неодинаковы
на различной глубине. В частности, с увеличени-
ем глубины уровень остаточных напряжений
снижается значительно более интенсивно, чем
количество мартенсита деформации [24]. Поэто-
му увеличение частоты f, т.е. уменьшение глуби-
ны анализируемого слоя, сначала сопровождает-
ся снижением величины α вследствие преимуще-
ственного влияния возрастающего количества
мартенсита деформации, а затем ее ростом вслед-
ствие конкурирующего влияния резко возраста-
ющего уровня остаточных напряжений (рис. 2в,
кривая 4). Отметим, что образование ферромаг-
нитной α-фазы существенно снижает глубину
проникновения электромагнитного поля. Для
стали AISI 321 при содержании мартенсита де-
формации в поверхностном слое в количестве
100 об. %, величина δ = 0.188–0.083 мм в диапазо-
не частот f = 24–124 кГц [24].

Для стали AISI 321, подвергнутой комбиниро-
ванной обработке, показания вихретокового при-
бора α при измерении на разных частотах отлича-
ются как по величине, так и по характеру зависи-
мости (рис. 2в, кривые 5, 6). Как видно из рис. 2г,
для всех частот возбуждения вихретокового пре-
образователя цементация в плазме электронного
пучка приводит к росту величины α, при этом после
цементации при температуре Т = 350°C (рис. 2г,
кривая 5) рост величины α менее сильный, чем
после цементации при температуре Т = 500°C
(рис. 2г, кривая 6). Как было отмечено выше, це-
ментация при температуре Т = 350°C не приводит
к уменьшению количества ферромагнитной α-фа-
зы. Однако в результате цементации происходит
насыщение α-фазы углеродом, что, с одной сто-
роны, должно приводить к росту удельного элек-
тросопротивления, а, с другой стороны, сниже-
нию начальной магнитной проницаемости. Из-
вестно, что увеличение содержания углерода в
сталях оказывает на начальную магнитную про-
ницаемость более сильное влияние, чем на удель-
ное электросопротивление [36]. Поэтому результи-
рующий эффект, даже с учетом влияния карбидной
фазы, повышающей удельное электросопротивле-
ние, выражается в росте показаний вихретокового
прибора (см. рис. 2г, кривая 5). После цементации

при температуре Т = 500°C ферромагнитная α-
фаза полностью отсутствует в структуре стали
[17], что приводит к резкому снижению началь-
ной магнитной проницаемости и соответствую-
щему росту показаний вихретокового прибора
(рис. 2г, кривая 6). При этом зависимость показа-
ний вихретокового прибора α от частоты возбуж-
дения вихретокового преобразователя для стали
AISI 321, подвергнутой фрикционной обработке
и цементации при температуре Т = 500°C (рис. 2в,
кривая 6), качественно не отличается от соответ-
ствующей зависимости для цементованной стали
без фрикционной обработки (рис. 2а, кривая 3),
однако несколько ниже по величине. Это обу-
словлено образованием большого количества
карбидов, в частности, неферромагнитного кар-
бида хрома Cr23C6 и слабо ферромагнитного це-
ментита Fe3C, которые приводит к повышению
удельного электросопротивления и, в незначи-
тельной степени, начальной магнитной проница-
емости стали, что способствует снижению пока-
заний вихретокового прибора.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведено исследование микротвердости и
электромагнитных характеристик аустенитной
стали AISI 321, подвергнутой цементации в плаз-
ме электронного пучка при температурах 350 и
500°C, фрикционной обработке скользящим ин-
дентором и комбинированным обработкам, вклю-
чающим фрикционную обработку и плазменную
цементацию.

Установлено, что плазменная цементация при
T = 350 и 500°C приводит к повышению микро-
твердости поверхности стали AISI 321 от 200 до
1100 HV0.025. Общая глубина упрочнения соста-
вила 25 мкм после цементации при T = 350°C и
300 мкм после цементации при T = 500°C. Фрик-
ционная обработка приводит к повышению мик-
ротвердости поверхности стали AISI 321 до
600 HV0.025, при общей глубине упрочнения око-
ло 500 мкм. При этом формируемые упрочнен-
ные слои являются градиентными.

Показано, что диффузионно-активный слой с
дисперсной структурой, сформированный в ре-
зультате предварительной фрикционной обработ-
ки, способствует дополнительному упрочнению
поверхности стали (до 1275 HV 0.025) в процессе це-
ментации при T = 350°C. Однако комбинированная
обработка с цементацией при Т = 500°C приводит к
повышению микротвердости стали только до
820 HV 0.025. Общая глубина упрочнения состав-
ляет 500 мкм для обоих режимов комбинирован-
ной обработки.

Установлено, что плазменная цементация ста-
ли AISI 321 приводит к снижению показаний вих-
ретокового прибора по сравнению со сталью в за-
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каленном состоянии и их росту по сравнению со
сталью, подвергнутой фрикционной обработке.
Полученные результаты могут быть использова-
ны для разработки методик контроля качества
поверхностных упрочняющих, в том числе ком-
бинированных обработок аустенитных хромони-
келевых сталей.

Работа выполнена в рамках государственных
заданий ИМАШ УрО РАН по теме № АААА-А18-
118020790147-4, ИФМ УрО РАН по темам
№ 122021000033-2 “Структура” и 122021000030-1
“Диагностика”, ИЭФ УрО РАН по теме
№ 122011200365-3. Измерение микротвердости вы-
полнено в ЦКП “Пластометрия” ИМАШ УрО РАН.
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Прослежена эволюция структуры и механических свойств закаленной стали 38Г2Ф (в мас. %: 0.42 С,
1.3 Mn, 0.09 V) в ходе отпуска при 650°С. Показано, что изменение микроструктуры и разупрочне-
ние стали при увеличении продолжительности изотермического отпуска τотп от 2 до 3000 мин соот-
ветствует двум стадиям: средней (II стадия) и высокотемпературной (III стадия). Интенсивное паде-
ние прочностных свойств Δσ/Δτотп ~ 100 МПа/мин на стадии II сменяется весьма инертным разупроч-
нением Δσ/Δτотп ~ 0.1 МПа/мин на стадии III. Методами ПЭМ-, EBSD- и рентгеноструктурного
анализа прослежена эволюция микроструктуры и проведена количественная оценка компонент
упрочнения и их относительного вклада в предел текучести на разных стадиях отпуска. С использо-
ванием параметра отпуска показано, как данные по структурно-фазовому состоянию и прочности,
полученные при кратковременном нагреве при 650°С, можно сопоставить с результатами отпуска
различной продолжительности при 500 и 550°С (II стадия).
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ВВЕДЕНИЕ
Для получения необходимого комплекса

функциональных свойств широкая номенклатура
изделий из конструкционных сталей подвергает-
ся термоулучшению – закалке с последующим от-
пуском по различным температурно-временным
(tотп, τотп) режимам. По изменению физико-механи-
ческих свойств отпуск углеродистых сталей подраз-
деляется на низкий (стадия I – 150–300°С), средний
(стадия II – 350–550°С) и высокий (стадия III –
600–720°С) [1, 2]. Температурные интервалы ста-
дий отпуска ориентировочны и весьма условны,
так как изменяются при легировании сталей, ско-
рости или длительности нагрева. Отсутствие дан-
ных по длительности нагрева справедливо в силу
того, что, как известно из практики термообра-
ботки и термодинамики, температура нагрева яв-
ляется более сильнодействующим фактором, чем
время.

При выборе параметров отпуска сталей более
научно-обоснованным является термокинети-чес-
кий подход, при котором взаимосвязь температуры
отпуска Тотп [К] и его продолжительности τотп [ч]
выражена через параметр отпуска P в уравнении

Холломона–Иоффе [3]: P = Тотп(С + lgτотп) × 10–3,
где C – константа, зависящая от химического со-
става стали и режима ее термообработки. Кроме
того, отыскание температурных интервалов ста-
дий отпуска и их параметров необходимо прово-
дить не только по изменению физических (тепло-
вому расширению, теплоемкости и др.), но и
прочностных характеристик (твердости, пределу
текучести, временному сопротивлению), знание
которых более актуально для производителей и
потребителей стальных изделий.

Отпуск мартенсита сталей представляет собой
теснейшую взаимосвязь процессов изменения
дефектной структуры матрицы и превращений
цементита M3C и специальных карбидов, кото-
рые выделяются из пересыщенного по углероду и
атомам легирующих элементов твердого раствора
на основе α-Fe, cформировавшегося из аустенита
при закалке. При этом на всех стадиях отпуска
перестройка структуры матрицы контролируется
поведением частиц выделяющихся карбидных
фаз [4–8].

В легированных сталях выделения специаль-
ных карбидов закрепляют внутриреечные дисло-
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кации, которые ранее служили подложками для
зарождения цементитных частиц. Поскольку об-
разование специальных карбидов происходит
при среднем отпуске: (Cr, Fe)7C3 при 400–450°С,
Mo2C и VC при 500–550°С, то они, задерживая
разупрочнение, смещают температурно-времен-
ной интервал II стадии в сторону более высоких
температур и продолжительности [5, 7–9].

В зависимости от назначения стали заключи-
тельной операцией ее термообработки является
нагрев до температур, соответствующих области
среднего отпуска (повышенная прочность при
удовлетворительном уровне вязкопластических
характеристик) или области III стадии отпуска
(tотп ≥ 600°С), что обеспечивает наилучшую кон-
струкционную прочность изделия [5, 10, 11].

Первоначально изучение отпуска мартенсита
проводилось по одной-двум методикам [1–6]. В по-
следние годы появляется все больше работ [7–13],
где параллельно с исследованием механических
свойств используются различные методы изучения
структуры и фазового состава, как традиционные
(металлография, рентгеновский структурный и
фазовый анализы), так и современные (просве-
чивающая и растровая электронная микроско-
пия, дифракция обратно рассеянных электронов
(EBSD) и др.).

Итак, сегодня по-прежнему актуальными яв-
ляются исследования эволюции структуры и фа-
зового состава при отпуске мартенсита сталей с
параллельным использованием разнообразных
экспериментальных методов. Это дает возмож-
ность на основе термокинетического подхода с
использованием параметра отпуска P создать це-
лостную картину превращений и выделить фак-
торы упрочнения на отдельных стадиях отпуска.
Целью настоящей работы являлось отыскание на
основе анализа прочностных свойств стадий рас-
пада мартенсита и происходящих на них струк-
турно-фазовых превращений, а также оценка
вклада основных компонент упрочнения в предел
текучести стали 38Г2Ф.

МАТЕРИАЛ
И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЙ

Материалом исследования была конструкци-
онная сталь 38Г2Ф (0.42 мас. % С, 1.3 мас. % Mn,
0.09 мас. % V) промышленной выплавки. Для изу-
чения структуры и проведения механических испы-
таний темплеты длиной 60 мм, сечением 13 × 13 мм
подвергали закалке от 900°С в воде и отпуску при
температуре 650°С с выдержкой в течение 2, 8, 16,
32, 64, 3000 мин с последующим охлаждением на
воздухе.

Отпуск темплетов проводили в предваритель-
но нагретой на выбранную температуру лабора-
торной печи; согласно теплофизическим расче-

там [11] время нагрева центра темплета до темпе-
ратуры печи составляло ~5 мин и этот момент
принимался за начало отсчета длительности изо-
термической выдержки (τотп).

Для сравнительной оценки механических
свойств при разных температуре и продолжитель-
ности отпуска использовался параметр отпуска P.
Варьирование режимов отпуска для получения
заданного уровня твердости позволило экспери-
ментально установить, что для образцов исследо-
ванной стали на II стадии отпуска коэффициент
C = 6 в уравнении Холломона–Иоффе.

Микроструктуру стали изучали с помощью
электронных микроскопов – просвечивающего
JEM 2100 и растрового Jeol JSM-6490LV, а также
электронно-ионного TermoFicher Scios2 LoVac с
приставкой для построения карт дифракции об-
ратно рассеяных электронов Oxford Symmetry
(EBSD). Для оценки размеров кристаллов и их
разориентировки проводили панорамное сканиро-
вание шлифов с шагом 0.025 мкм на участке площа-
дью 900 мкм2, включающем не менее 20 бывших
аустенитных зерен; для расшифровки результа-
тов использовали программно-аппаратный ком-
плекс Oxford HKL Channel 5.

Рентгеноструктурный анализ (РСА) проводи-
ли на дифрактометре “Bruker Advance D8” в мед-
ном Kα-излучении с применением энергодиспер-
сионного детектора, регистрировали интерфе-
ренционную линию 220, физическое уширение
которой β определяли методом аппроксимации.
Плотность дислокаций ρд определяли по уравне-
нию [14]:

(1)

где Е и G – модули Юнга и сдвига армко-железа
соответственно; b – вектор Бюргерса; ν – коэф-
фициент Пуассона, величина множителя, вклю-
чающего эти параметры, является константой К;
M – подгонный множитель. Такая оценка вели-
чины ρд допустима, когда физическая ширина
линии заметно превышает инструментальную
ширину.

Механические испытания на одноосное растя-
жение при комнатной температуре проводили на
испытательной машине Instron 3382 на цилин-
дрических образцах диаметром 6 мм и рабочей
длиной 40 мм; при этом испытывали не менее
двух образцов, подвергнутых обработке по каж-
дому режиму отпуска.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Механические свойства. После выдержки τотп =

= 2 мин при 650°С сталь находится в высокопроч-
ном состоянии (σ0.2 = 1630 МПа, σв = 1770 МПа,

( )
ρ = β = β

+ ν
2 2

д 2
3
 1 2

,Е M КM
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σ0.2/σв = 0.92, δ = 9%, ψ = 50%). На зависимости
изменения прочностных свойств стали от про-
должительности нагрева при 650°С можно выде-
лить две стадии отпуска (рис. 1). Падение проч-
ностных свойств стали в первые 2–8 мин соответ-
ствует II стадии, поскольку величина параметра
отпуска P = 4.17–4.73, обеспечивающего такое из-
менение прочности, соответствует среднему от-
пуску при 550°С в течение τотп = 7–34 мин. или
при 500°С продолжительностью τотп = 15–80 мин.
Такой нагрев приводит к линейному, крутому па-
дению прочности с одинаковой интенсивностью
(Δσ/Δτотп ~ 100 МПа/мин). Поскольку упрочне-
ние на равномерной стадии деформации связано
с повышением плотности дислокаций, то парал-
лельный ход кривых σ0.2 = f (τотп) и σв = f(τотп) сви-
детельствует, что разупрочнение на II стадии от-
пуска связано со снижением ρд (рис. 1).

В переходной области (τотп = 8–64 мин) темп па-
дения кривых σ = f (τотп) замедляется из-за посте-
пенного изменения моды разупрочнения. На III
стадии отпуска (при τотп ≥ 64 мин) разупрочнение
весьма незначительно (Δσ/Δτотп ~ 0.1 МПа/мин), и
даже после длительной выдержки в 3000 мин
прочностные свойства стали сохраняются на от-
носительно высоком уровне (σ0.2 = 610 МПа, σв =
= 700 МПа, σ0.2/σв = 0.87).

Таким образом, преимущество исследования
изотермического нагрева образцов по сравнению
с изучением набора образцов, нагретых на различ-
ную tотп, состоит в возможности изучения протя-
женной переходной области между стадиями.

Микроструктура и карбидные фазы. По данным
ПЭМ и EBSD на II стадии отпуска сохраняется
унаследованная от мартенсита реечная структура
(рис. 2а, 2б, рис. 3а). На EBSD-картах разориен-
тации структурных элементов в условиях высо-
кой плотности дислокаций значительная часть
малоугловых границ (МУГр) реек не разрешается
(рис. 3а), тогда как на гистограммах распределе-
ния границ по углу разориентировки Θ видно
(рис. 3в), что после четырехминутной выдержки
при 650°С доля МУГр реек с Θ ≤ 5° составляет
~50% (в закаленном состоянии ~70%). При этом от-
носительное количество большеугловых границ,
разделяющих бывшие аустенитные зерна и пакеты
внутри них, не меняется, как и средний размер
структурных элементов, равный  ~ 0.65 мкм
(рис. 3г).

При анализе EBSD-карт размер кристаллитов
рассчитывали, исходя из их площади на шлифе,
без учета вытянутости. В анализируемом по дан-
ной методике участке образца содержится не менее
20 хаотически ориентированных бывших зерен
аустенита, в каждом из которых имеется несколько
взаиморазориентированных пакетов, объединяю-
щих рейки [15]. Это как бы нивелирует вытянутость

pd

Рис. 1. Зависимость прочностных свойств и плотно-
сти дислокаций стали 38Г2Ф от продолжительности
отпуска τотп при 650°С:  – предел текучести σ0.2(т),

 – временное сопротивление σв,  – плотность
дислокаций ρд.

�отп, мин

�, МПа �д × 1011, см–2

600

800

1000

1200

1400

1600

1

2

3

4

1 10 100

Стадия III

Стадия II

Переходная
область

1000

s

d

Рис. 2. Микроструктура стали 38Г2Ф после закалки и отпуска при 650°С различной продолжительности τотп: а – 2,
б ‒ 8, в – 64, г – 3000 мин.

0.5 мкм(а) 0.5 мкм(б) 0.5 мкм(в) 0.5 мкм(г)



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 8  2023

ЭВОЛЮЦИЯ СТРУКТУРЫ И МЕХАНИЧЕСКИХ СВОЙСТВ 759

реек и позволяет найденную среднюю величину ре-
ек  соотносить с их шириной. По данным ана-
лиза 10 полей зрения при исследовании структу-
ры методом ПЭМ  ~ 0.70 мкм (например,
рис. 2а–2в). Близость значений , найденных по
обеим методикам, позволяет считать величину

~ 0.65 мкм, полученную по данным EBSD, до-
стоверной и имеющей большую статистическую
значимость.

После отпуска в течение τотп = 8 мин видман-
штеттовые частицы цементита размером до
~0.15 мкм располагаются внутри реек (рис. 2а,
2б). Более крупные частицы цементита декориру-
ют границы реек, пакетов, бывших аустенитных
зерен. Увеличение выдержки до τотп = 64 мин вы-
зывает коагуляцию цементита: постепенное рас-
творение внутриреечных частиц и рост вдоль гра-
ниц реек почти сплошных лентообразных выделе-
ний, которые закрепляют границы, препятствуя
стоку в них дислокаций (рис. 2в). В отдельных

pd

pd

pd

pd

участках начинается сфероидизация частиц Fe3C
(  на рис. 2в), которая в дальнейшем интенси-
фицируется, и при τотп = 3000 мин в структуре
присутствуют только сферические частицы це-
ментита (  на рис. 2г).

Электронно-микроскопически выделения VC
впервые наблюдались в тонкой фольге после
tотп = 500°С, τотп = 120 мин и немного раньше на
экстракционных репликах [4], указанный режим
отпуска соответствует II стадии. Частицы VC раз-
мером 100–200 Å в настоящей работе обнаружи-
ваются только в тех участках фольги, где контраст
от дислокаций ослаблен (  на рис. 2в). Стати-
стически достоверно определить в тонкой фольге
расстояние между частицами VC, их плотность
выделения Nч (количество частиц в единице объ-
ема) затруднительно. В силу малого содержания
ванадия в стали (0.09 мас. %) Nч настолько мала,
что частицы VC не могут существенно препят-
ствовать перестройке дислокаций, и плотность

→r

→r

→d

Рис. 3. Микрокарты разориентации структурных элементов в стали 38Г2Ф после отпуска при 650°С в течение 4 мин
(а) и 3000 мин (б), гистограммы распределения по углу разориентировки Θ границ (в) и по размеру реек (τотп = 4 мин)
и субзерен (τотп = 3000 мин) (г), РЭМ в режиме EBSD.

1 мкм 1 мкм

� � 15�
� > 15�

(а) (б)

(в) (г)

�, град

q

0.2

0.4

0.6

10 50

Закалка

�отп = 4 мин

�отп = 3000 мин

600 d, мкм

q

0.2

0.1

0.3

0.4

0.6 1.0

�отп = 4 мин

�отп = 3000 мин

1.61.41.20.80.40.2
0



760

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 8  2023

ФАРБЕР и др.

дислокаций ρд снижается почти на порядок в пер-
вые 16 мин отпуска (рис. 1).

Необходимость использования рентгено-струк-
турного анализа для оценки плотности дислокаций
связана с тем, что он является интегральной мето-
дикой, дающей информацию о ρд в большZх по объ-
ему участках исследуемого образца, тогда как про-
свечивающая электронная микроскопия – крайне
локальный метод, обладающий низкой статисти-
ческой значимостью. Применение ПЭМ для
оценки плотности дислокаций и, особенно, ее из-
менений при низком и среднем отпуске мартен-
сита используется редко [6] и обычно не рекомен-
дуется в силу того, что при ρд ≥ 1 × 1010 см–2 кон-
траст от соседних дислокаций накладывается друг
на друга, а в отдельных микрообъемах дислокации
могут быть невидимы. К тому же в среднеуглероди-
стых сталях мартенсит имеет два морфологических
типа с различной “тонкой” структурой [15].

Постепенное растворение карбидных частиц
внутри реек приводит к высвобождению дислока-
ций, их перестройке и глубокой аннигиляции, а
оставшиеся дислокации образуют субграницы.
Обычно, это субграницы наклона, образованные
упорядоченными стенками краевых дислокаций
с одним вектором Бюргерса, расположенные на
одинаковом расстоянии.

Формирование таких упорядоченных дисло-
кационных стенок требует массового переполза-
ния дислокаций, что происходит при высокой
концентрации термических и избыточных вакан-
сий, возникающих при движении и аннигиляции
дислокаций. Первоначально субзерна обнаружива-
ются вблизи границ пакетов и реек (→ на рис. 2в), а
потом повсеместно в объеме реек. Если средняя
толщина реек  = 0.65 мкм, а средний размер
субзерен  = 0.35 мкм, то, следовательно, в пре-
делах каждой рейки возникает примерно два суб-
зерна.

В полигональной структуре почти все дисло-
кации находятся в субграницах. Субзерна весьма
медленно растут, и, следовательно, протяжен-
ность субграниц и ρд слегка снижаются с увеличе-
нием τотп, что показано пунктиром на рис. 1. При
крайне длительной выдержке субграницы стре-
мятся мигрировать, увеличивают угол разориен-
тировки Θ до 10°–15° (рис. 3в), что можно рас-
сматривать как начальную стадию рекристалли-
зации.

Итак, в пределах каждой стадии отпуска про-
исходят монотонные и единообразные структур-
но-фазовые превращения. В переходной области
ситуация другая вследствие постепенного по
микрообъемам образца и времени нагрева появ-
ления новых структурных элементов – субзерен и
сферических частиц цементита. Смена типа
структурно-фазовых превращений в переходной

pd

сзd

области приводит к появлению новой моды разу-
прочнения и пластического течения. При этом
возросшая неоднородность структуры должна не-
гативно сказаться на уровне вязкопластических
свойств. Отсюда значимость для практики термо-
обработки параметров отпуска, соответствующих
началу  и окончанию  переходной области.

Оценка величины компонент упрочнения. Оцен-
ку вкладов компонент упрочнения в предел теку-
чести стали проводили по уравнению [4, 5]:

(2)

где σ0 – напряжение трения решетки, Δσт. р –
твердорастворное упрочнение, дислокационное
упрочнение – Δσд, дисперсионное упрочнение
внутриреечными частицами цементита и специ-
альных карбидов – Δσд. у, зернограничное упроч-
нение большеугловыми границами – Δσз, суб-
структурное упрочнение субзернами – Δσс. При-
нимали, что совокупный вклад напряжения трения
решетки (σ0 = 30 МПа) и твердорастворного упроч-
нения (Δσт.р ~ 60 МПа) не зависит от продолжитель-
ности отпуска и составляет 90 МПа, а падение σ0.2
при отпуске определяется величиной других ком-
понент.

По данным рентгеноструктурного анализа
плотность дислокаций в закаленном состоянии
составила ρд ~ 1 × 1012 см–2. При изотермическом
отпуске относительно высокая плотность дислока-
ций сохраняется в металле вплоть до τотп = 2 мин
(ρд ~ 4 × 1011 см–2), затем существенно снижается,
и при τотп ≥ 64 мин оставшиеся дислокации не
вносят существенного вклада в предел текучести
(рис. 1).

В диапазоне ρд = 108–1012 см–2 зависимость ве-
личины дислокационного упрочнения Δσд удовле-
творительно (с коэффициентом детерминации R2 =
= 0.99) описывается степенным уравнением:

(3)

согласно которому наибольший вклад в упрочне-
ние исследованной стали (Δσд ~ 600 МПа) плот-
ность дислокаций вносит после выдержки в тече-
ние 2 мин (рис. 4).

Вклад в упрочнение большеугловых границ
бывших аустенитных зерен и пакетов мартенсит-
ных реек оценивали по уравнению Холла–Петча:

(4)

в котором коэффициент ky для большеугловых
границ принимали равным ky = 0.63 МПа мкм0.5.
Поскольку субграницы реек, закрепленные уже
при кратковременном отпуске ленточными выде-
лениями цементита, являются непрозрачными
для дислокаций, то их вклад в упрочнение Δσр эк-
вивалентен таковому для большеугловых границ.

н
пP к

пP

σ = σ + Δσ + Δσ + Δσ + Δσ + Δσ0.2 0 т.р д д.у з с,

Δσ = ρ0.5
д д9.79 ,

−Δσ = 0,5
з y з ,k d
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Исходя из этого, компоненту Δσр рассчитывали
по уравнению (4), где за величину dз принимали
среднюю ширину реек , равную по данным
EBSD ~ 0.65 мкм.

Субструктурное упрочнение Δσс оценивали по
уравнению:

(5)

в котором коэффициент ky для границ с углом ра-
зориентировки Θ < 15° по данным [16] принима-
ли равным ky = 150,4 МПа мкм, dcз – средний раз-
мер субзерен, равный по данным EBSD ~
~ 0.35 мкм.

Дисперсионное упрочнение при отпуске ис-
следованной стали обусловлено частицами це-
ментита и ванадия. Выделение цементита проис-
ходит уже при нагреве до достижения температу-
ры отпуска 650°С, а VC – в первые несколько
минут изотермической выдержки. Так как непо-
средственно из эксперимента величину Δσд.у с
удовлетворительной точностью оценить не уда-
лось, то вклад данной компоненты оценивался по
разности между пределом текучести σ0.2 и други-
ми действующими компонентами упрочнения.

Таким образом, основными компонентами
упрочнения, отвечающими за уровень прочност-
ных свойств стали при отпуске, являются дисло-
кационное (II стадия) и субзеренное (III стадия)
упрочнения, относительный вклад которых в
предел текучести σ0.2 при изученных режимах от-
пуска составляет более 80% (рис. 4). Главным
фактором интенсивного разупрочнения стали
38Г2Ф на II стадии отпуска является снижение
плотности дислокаций при коагуляции частиц

pd

−Δσ = 1
с y сз ,k d

Fe3C, а слабая интенсивность разупрочнения на
III стадии отпуска (τотп ≥ 64 мин) обусловлена вы-
сокой устойчивостью субзерен к росту.

ВЫВОДЫ
1. Исследованы изменения механических

свойств и микроструктуры методами ПЭМ, РЭМ,
EBSD, рентгеноструктурного анализа стали
38Г2Ф в ходе изотермического нагрева мартенси-
та при 650°С. Обнаружено, что перестройка
структуры и разупрочнение металла соответствуют
двум стадиям отпуска: стадия II интенсивного разу-
прочнения (Δσ/Δτотп ~ 100 МПа/мин) при кратко-
временной выдержке вплоть до τотп = 8 мин, соот-
ветствующая среднему отпуску, и стадия III слабого
разупрочнения (Δσ/Δτотп ~ 0.1 МПа/мин) при
τотп ≥ 64 мин, при наличии переходной области
между ними.

2. Установлено, что в пределах каждой стадии
отпуска протекают монотонные и единообразные
структурно-фазовые превращения. На II стадии
отпуска происходит коагуляция ранее сформиро-
вавшихся частиц цементита, выделение и рост ча-
стиц VC. Сравнительно небольшое количество
частиц VC не препятствует быстрой перестройке
и аннигиляции дислокаций (их плотность ρд па-
дает от 4.0 × 1011 до 0.5 × 1011 см–2). Реечная струк-
тура остается стабильной – средняя ширина реек
~0.65 мкм не меняется, как и их угол разориенти-
ровки (Θ ≤ 5°), вероятно, вследствие образования
на их границах почти сплошных лент цементита.

3. Обнаружено, что сфероидизация цементита в
переходной области и на III стадии отпуска высво-
бождает границы реек, и во всем объеме образца

Рис. 4. Вклад различных компонент упрочнения в предел текучести стали 38Г2Ф после отпуска при 650°С различной
продолжительности τотп.
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возникают округлые субзерна средним размером
~0.35 мкм, границы которых при длительном на-
греве (τотп = 3000 мин) стремятся мигрировать.

4. Оценка компонент упрочнения по парамет-
рам структуры позволила определить, что основ-
ной вклад (q ~ 80%) в предел текучести стали
38Г2Ф на II стадии отпуска мартенсита вносит
совокупное действие дислокационного и зерно-
граничного (за счет границ реек) механизмов
упрочнения, а на III стадии отпуска – субзерен-
ное упрочнение.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Министерства науки и высшего образования
Российской Федерации (Программа развития
Уральского федерального университета в рамках
программы “Приоритет-2030”). Испытания прове-
дены с использованием оборудования ЦКП УрФУ.
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Получены аналитические выражения для конфигурационной силы и величины релаксации упругой
энергии при зарождении микротрещины в малой окрестности произвольного сингулярного источ-
ника напряжений. При анализе условий зарождения трещины на источниках со слабыми расходи-
мостями полей напряжений использованы представления о мгновенном зарождении трещины ко-
нечной длины. В качестве критерия зарождения такой трещины рассматривается одновременное
выполнения силового и энергетического условий. В рамках этих представлений в конфигурацион-
ном пространстве параметров системы (геометрические характеристики и мощность мезодефектов,
величина внешнего напряжения) определены области, в которых возможно зарождение трещин в
случае комбинированного мезодефекта, представляющего собой суперпозицию диполя стыковых
дисклинаций и планарного сдвигового мезодефекта. Показано, что зарождение трещины суще-
ственно облегчается при потере устойчивости сдвигового мезодефекта.

Ключевые слова: фрагментированная структура, ротационно-сдвиговые мезодефекты, микротрещины
DOI: 10.31857/S0015323023600193, EDN: PXJGMF

1. ВВЕДЕНИЕ
Согласно современным представлениям появ-

лению микротрещин при вязком разрушении ме-
таллов и сплавов предшествует достаточно протя-
женная по шкале деформаций стадия эволюции
дефектной структуры, в ходе которой исходные
зерна поликристалла разбиваются на взаимно ра-
зориентированные области – фрагменты, с ха-
рактерным размером 0.2–0.3 мкм, разделенные
границами зерен деформационного происхожде-
ния [1]. Было показано, что основные закономер-
ности этого явления (процесса фрагментации)
можно объяснить исходя из представлений о ли-
нейных мезодефектах ротационного типа – сты-
ковых дисклинаций, накапливающихся в стыках
исходных зерен и фрагментов вследствие неодно-
родного пластического течения [2–8].

Фрагментированная структура на стадии
предразрушения материала характеризуется не
только малым размером фрагментов, но и предель-
но высокой концентрацией комбинированных ро-
тационно-сдвиговых мезодефектов, имеющих как

поворотную, так и сдвиговую составляющие [9].
Как показано в работах [10–14], зарождение и на-
копление микротрещин происходит в тех обла-
стях материала, где формируется критическая
фрагментированная структура. При возрастаю-
щих мощностях мезодефектов и интенсивности
генерируемых ими растягивающих напряжений
возможности релаксации напряжений в такой
структуре путем формирования вторичных дис-
локационных структур оказываются исчерпан-
ными. Причины такого развития событий могут
быть связаны с подавлением дислокационного
скольжения в окрестности мезодефектов вслед-
ствие исчерпания источников решеточных дис-
локаций, неблагоприятной ориентации зерен или
фрагментов для протекания аккомодационной
пластической деформации, упрочнения и т.п.

В последние годы появилось значительное
число публикаций, посвященных анализу усло-
вий существования стабильных трещин в окрест-
ности наиболее типичных для фрагментирован-
ной структуры мезодефектов – сдвиговых мезоде-
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фектов, стыковых дисклинаций, диполей клиновых
дисклинаций [15–26] и комбинированных ротаци-
онно–сдвиговых мезодефектов, представляющих
собой суперпозицию планарного сдвигового мезо-
дефекта и диполя дисклинаций [27–29]. Условия
появления микротрещин в окрестности мезоде-
фектов, с учетом конкретных механизмов их фор-
мирования в процессе деформирования рассмат-
ривались в [18, 19, 30]. Основное внимание в этих
публикациях было уделено анализу областей су-
ществования и построению карт распределения
длин стабильных трещин в конфигурационном
пространстве параметров рассматриваемой си-
стемы (мощность мезодефектов, их геометриче-
ские характеристики, величина внешнего напряже-
ния). В значительно меньшей степени исследованы
условия зарождения трещин в окрестности упомя-
нутых выше мезодефектов, представляющих собой
сингулярные источники внутренних напряжений
со слабой расходимостью упругого поля.

В настоящей работе проведен общий анализ
конфигурационной силы и величины релаксации
упругой энергии при формировании трещины
вблизи таких источников напряжений. При вы-
боре критерия зарождения трещины были исполь-
зованы представления механики разрушения о
мгновенном зарождении трещины конечной дли-
ны [31–35]. В качестве конкретного примера при-
менения теории рассмотрено зарождение трещины
в упругом поле наиболее типичного для фрагмен-
тированной структуры ротационно-сдвигового
мезодефекта.

2. ИЗМЕНЕНИЕ УПРУГОЙ ЭНЕРГИИ 
ПРИ ФОРМИРОВАНИИ ТРЕЩИНЫ

ВБЛИЗИ СИНГУЛЯРНЫХ 
ИСТОЧНИКОВ НАПРЯЖЕНИЙ

В механике разрушения анализ условий за-
рождения и распространения трещины базирует-
ся на расчете величины упругой энергии систе-
мы, высвобождающейся при формировании тре-
щины. Получим аналитические выражения для
интенсивности высвобождения и величины релак-
сации упругой энергии в случае зарождения трещи-
ны в достаточно малой окрестности сингулярного
источника напряжений. Рассмотрим бесконечную
упругоизотропную среду, характеризующуюся мо-
дулем сдвига  и коэффициентом Пуассона . По-
ле упругих напряжений задается внешними одно-
родными нагрузками и внутренними источника-
ми напряжений. Выражения для изменения
энергии системы  при формировании трещины
длиной  в поле упругих напряжений имеет вид:

G ν

ΔE
l

Δ − 0( ) = ( ) ,E l E l E

где E(l) – энергия системы с трещиной, E0 – энер-
гия системы без трещины. Предположим, что ре-
лаксация упругой энергии  при зарождении
трещины расходуется только на создание ее сво-
бодных поверхностей. В приближении, что эф-
фективная удельная энергия свободной поверх-
ности трещины  не зависит от ее длины, величи-
на  имеет вид:

Определим  через конфигурационную силу
 [36]:

(1)

где  – интенсивность выделения упругой
энергии. В случае плоской деформации выраже-
ние для  имеет вид:

(2)

где  – нормальная и сдвиговая составля-
ющие конфигурационной силы, ,

 – средневзвешенные напряжения:

где  – компоненты тензора на-
пряжения в полярной системе координат .
Асимптотические выражения для компонент 
тензорного поля напряжений в малой окрестно-
сти сингулярных источников в общем случае мо-
гут быть заданы в виде:

(3)

где  – константы, зависящие от типа
источника напряжений,  – радиус экранирова-
ния упругого поля. Подставляя данное выраже-
ние в (2), конфигурационную силу в общем виде
можно представить как

(4)
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где  определяются следующим об-
разом:

Здесь функции  и  имеют вид:

(  – гамма-функция). Соответствующее выраже-
ние для релаксации упругой энергии можно запи-
сать в виде:

(5)

где  имеют вид:

В зависимости от множества коэффициентов
 источники напряжений принято разде-

лять на источники со слабой расходимостью
упругого поля, характеризующиеся тем, что

 , и источники с сильной расхо-
димостью поля, характеризующиеся тем, что

  [37]. Согласно данной классифи-
кации, источники внутренних напряжений, об-
ладающие логарифмической расходимостью
упругого поля, такие как дисклинации, планар-
ные сдвиговые мезодефекты и их сочетания, от-
носятся к источникам со слабой расходимостью.
Нетрудно показать, что для источников этого ти-
па конфигурационная сила стремится к нулю при
стремлении длины трещины к нулю:

(6)

3. ЗАРОЖДЕНИЕ ТРЕЩИН 
В УПРУГОМ ПОЛЕ РОТАЦИОННО-

СДВИГОВОГО МЕЗОДЕФЕКТА
При исследовании условий зарождения тре-

щин вблизи сингулярных источников напряже-
ний обычно используют следующие критерии:
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Энергетический и комбинированный. Соглас-
но первому из них, микротрещина зарождается
при выполнении условия [36]:

При выполнении этого условия существует
промежуток длин трещин , внутри которого
выполняется соотношение:

При этом, если , то формируется ста-
бильная трещина длины , в противном случае,
когда , формируется магистральная тре-
щина. Данный критерий можно использовать в
случае источников с сильной расходимостью, в то
время как для источников со слабой расходимо-
стью, учитывая выражение (6), он дает физически
неадекватный результат – трещина не зарождает-
ся ни при каких значениях параметров, характе-
ризующих эти источники.

При анализе условий зарождения трещины
воспользуемся вторым (комбинированным) кри-
терием, предложенным в работе [38], согласно
которому зарождение трещины длиной  проис-
ходит, если одновременно выполняются силовое
и энергетическое условия (7):

(7)

Первое из них (силовое) выполняется, если
напряжения в любой точке внутри полуинтервала

 превышают предельную прочность на отрыв
 (когезионную прочность границы зерна или

кристаллической решетки, в зависимости от того,
является ли трещина интеркристаллитной или
транскристаллитной). Второе (энергетическое)
условие выполняется, если энергетические затра-
ты на образование свободных поверхностей при
появлении трещины  (  – среднее значение
удельной поверхностной энергии на длине тре-
щины) компенсируются за счет уменьшения
упругой энергии системы .

Рассмотрим применение данного критерия
для случая зарождения трещины в упругом поле
комбинированного ротационно-сдвигового ме-
зодефекта, состоящего из диполя клиновых дис-
клинаций с векторами Франка  и сдвигового
мезодефекта с мощностью , расположенного
на границе зерна длиной . Для анализа условий
зарождения микротрещины выберем полярную
систему координат, полюс которой совпадает с
отрицательной дисклинацией (рис. 1). Ассоции-
рованный с системой координат базис имеет вид:

 . 
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Асимптотические поля упругих напряжений в
малой окрестности отрицательной дисклинации
( ) в заданной системе координат имеют
вид [39]:

от диполя дисклинаций:

от сдвигового мезодефекта:

где  и  определяются как:

Внешнее напряжение  в случае одноосного
растяжения определяется величиной нагрузки  и
направлением оси растяжения :

Проектируя  на базисные орты , полу-
чим компоненты внешнего напряжения:

С учетом асимптотических выражений коэф-
фициенты  и  в выражении (3)
можно записать в виде:
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Здесь , 
. Подставляя данные коэффициенты

в (5), можно получить выражение для изменения
упругой энергии при зарождении трещины в
окрестности отрицательной стыковой дисклина-
ции и использовать его при анализе выполнимости
энергетического условия зарождения трещины (7).

Для определения условий зарождения микро-
трещины вдоль направления  введем две вспо-
могательные величины  и :

▪  – минимальная длина трещины, при кото-
рой для фиксированных параметров 
выполняется равенство:

В случае, если таких значений  нет, будем
считать, что .

▪  – максимальное значение длины участка,
расположенного вдоль направления формирова-
ния трещины, такое, что для всех точек из проме-
жутка  суммарное внутреннее и внешнее

растягивающее напряжение . Величи-

ну  найдем из равенства . С уче-
том выражения (3) и найденных коэффициентов

 получим:

Очевидно, что если , критерий (7) вы-
полняется, как минимум, на участке  и, наобо-
рот, при  не выполняется ни при какой дли-
не трещины. При фиксированных значениях

 величины  и  являются монотонными
функциями от мощности дисклинации , при-
чем  убывает, а  возрастает при увеличении .
Величину мощности дисклинации , такую что

, будем называть критиче-
ской. При фиксированных значениях 
она задает промежуток , где критерий (7) не
выполняется, и промежуток , где крите-
рий (7) выполнен.

Найдем области выполнимости условий за-
рождения трещин в конфигурационном про-
странстве параметров модели при величине на-
грузки ,  и следующих значени-
ях параметров  МПа, ,

.
В качестве примера, на рис. 2 приведены зави-

симости суммарного растягивающего напряже-
ния  и изменения энергии  от длины тре-
щины  при фиксированных значениях ,
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Рис. 1. Схематическое представление комбинирован-
ного мезодефекта.
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 мкм,  для разных значений 
( , , ). Да-
лее для каждой точки конфигурационного про-
странства  найдем наиболее выгодную
ориентацию трещины , то есть такое направление
ее распространения, при котором значение абсо-
лютной величины мощности дисклинации мини-
мально: . На рис. 3

приведена зависимость величины  от
ориентации трещины при указанных выше значе-
ниях  и . Видно, что наиболее оптимальная
ориентация трещины соответствует  с

. Варьируя параметры  в интер-
валах значений  и  мкм, соответ-

2 = 0.4a ϕ °= 320 dw
≈ − °d 8.0w ≈ − °d cr= 11.4w w ≈ − °d 14.9w

( )τ,2w a
ϕ

( ) ( )τ τ
ϕ

ϕcr cr, = , ,minw w a w w a

( )τ ϕcr , ,w w a

τw 2a
ϕ ° = 326

≈ − °cr 11.4w τ,2w a
[ ]0,0.04 [ ]0.2,0.4

ственно, получим зависимость 
для наиболее благоприятных для зарождения ори-
ентаций трещины , отделяющую область парамет-
ров, в которой возможно зарождение трещины

, от области , где трещина не за-
рождается. На рис. 4 представлены контурные гра-
фики критической мощности дисклинации  в
конфигурационном пространстве  при раз-
ных значениях параметров: , 

 (рис. 4а), , 
(рис. 4б). Как видно из представленных результа-
тов, величина критической мощности стыковых
дисклинаций при характерных размерах фраг-
ментов 0.2–0.3 мкм варьируется в диапазоне от 
до  в зависимости от значений  и , в то вре-
мя как наблюдающиеся на эксперименте значе-
ния мощности дисклинаций на стадии предраз-
рушения не превышают . Тем не менее ве-
личину критической мощности дисклинаций
можно существенно понизить, если рассмотреть
зарождение микротрещины в случае потери
устойчивости сдвигового мезодефекта [30, 40].

Потеря устойчивости сдвигового мезодефекта
приводит к концентрации напряжений вблизи
стыка зерен и облегчению условий для появления
в его окрестности зародышевой трещины. Для
иллюстрации сказанного представим исходный
сдвиговой мезодефект в виде равномерного рас-
пределения  дискретных виртуальных дислока-
ций с вектора Бюргерса . Условием по-
тери устойчивости мезодефекта считали превы-
шение действующих на дислокации сдвиговых
напряжений некоторого порогового значения .
При выполнении этого критерия виртуальные
дислокации перемещались вдоль границы зерна,

( )τ ϕ cr cr= , ,w w w a
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Рис. 3. Зависимость величины  от ориентации тре-
щины  при фиксированных значениях ,

 мкм.
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осуществляя наведенное зернограничное про-
скальзывание. Равновесное распределение вир-
туальных дислокаций после потери устойчивости
сдвигового мезодефекта отыскивалось методом ди-
намики дискретных дислокаций. При моделирова-
нии использовали квази-вязкое приближение, при
котором движение дислокаций описывается систе-
мой дифференциальных уравнений [40]:

где  – координата -й дислокации,  – сила Пи-
ча–Келера, действующая на -ю дислокацию,

 – суммарное сдвиговое напряже-
ние в точке ,  – сдвиговая компонента внеш-

τ τ
 − + − −

 0= ( , ) ,
= 1, ,

(0) = 2 2 ( 1)/( 1),
i i i

i

x M F
i n

x a a i n

ix i iF
i

τ τ + τext disl=i i

ix τext

него напряжения,  – сдвиговая компонента
напряжений, действующих на -ю дислокацию со
стороны всех остальных виртуальных дислокаций
сдвигового мезодефекта. Функция подвижности
дислокаций  задавалась в виде ступенча-
той функции от величины суммарного сдвигового
напряжения [40]. Стыки зерен рассматривались
как непроницаемые барьеры для дислокаций. По-
сле определения равновесной конфигурации дис-
локаций были проведены численные расчеты
суммарного поля внешних растягивающих на-
пряжений. Используя описанную выше процеду-
ру определения величины , были получены зави-
симости критической мощности дисклинаций от
длины границы при заданных значениях 
и , рис. 5 (верхняя кривая – исходное
состояние, нижняя кривая – после потери устой-

τdisl
i

i

τ τ0( , )iM

crw

γ = /10Gb
−τ × 3

0 = 8 10 G

Рис. 4. Контурные графики величины  в конфигу-
рационном пространстве  и  при а) ,

; б) , .
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чивости мезодефекта). Из представленных зави-
симостей видно, что критические мощности дис-
клинаций в этих условиях при размерах фрагмен-
тов  мкм варьируются в интервале

. Таким образом, при учете проскальзы-
вания критическая мощность дисклинации может
быть существенно снижена примерно на  в
зависимости от параметров  и . Например, при

,  мкм, соответствующее значе-
ние  (без учета проскальзывания

).

4. ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Как следует из проведенного анализа, для за-
рождения трещины в упругом поле типичного для
фрагментированной структуры ротационно-сдви-
гового мезодефекта, представляющего собой супер-
позицию диполя клиновых стыковых дисклинаций
и планарного сдвигового мезодефекта, необходима
мощность стыковых дисклинаций, существенно
превышающая экспериментально наблюдаемые
значения. Наведенное атермическое зерногранич-
ное проскальзывание, связанное с потерей устой-
чивости сдвиговой компоненты мезодефекта, су-
щественно облегчает процесс зарождения тре-
щин. Таким образом, в рамках рассмотренной
упрощенной модели можно сделать важный вы-
вод о том, что процесс трещинообразования в ма-
териалах с фрагментированной структурой может
быть инициирован атермическим наведенным
проскальзыванием по границам зерен.

Исследование выполнено при финансовой
поддержке Российского научного фонда в рамках
научного проекта № 21-19-00366.
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ПРИ ПОНИЖЕННЫХ ТЕМПЕРАТУРАХ СПЛАВА 1565ч СИСТЕМЫ Al–Mg 
В УЛЬТРАМЕЛКОЗЕРНИСТОМ И НАНОСТРУКТУРНОМ СОСТОЯНИЯХ
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В сплаве 1565ч системы Al–Mg (Al–5.66Mg–0.81Mn–0.67Zn–0.09Zr–0.07Cr–0.04Ti–0.001Be–
0.3(Fe + Si) (вес. %)), сформированы однородные наноструктурное и ультрамелкозернистое (НС и
УМЗ) состояния со средним размером зерна 95 и 200 нм соответственно. В обоих состояниях грани-
цы зерен имеют преимущественно большеугловые разориентации. Показано, что сплав с НС- и
УМЗ-структурой, сформированной при комнатной температуре кручением под высоким давлени-
ем и при 200°С равноканальным угловым прессованием по схеме Конформ, демонстрирует схожие
признаки сверхпластического (СП) поведения при пониженных температурах 250–300°С в интер-
вале скоростей деформации 5 × 10–4–10–2 с–1: значения удлинения составили 170–560%, величина
коэффициента скоростной чувствительности (m) 0.3–0.73 при низких напряжениях течения. Уста-
новлен температурный интервал стабильности прочностных характеристик сплава 1565ч в НС- и
УМЗ-состоянии как после термического, так и деформационно-термического воздействия. Пока-
зано, что материал в обоих исследованных структурных состояниях после деформации в условиях
СП сохраняет высокий уровень прочности. Проанализирован деформационный рельеф, образовав-
шийся на рабочей части НС- и УМЗ-образцов сплава 1565ч, на стадии установившегося СП-течения.

Ключевые слова: Al–Mg-сплав, ультрамелкозернистая структура, наноструктура, сверхпластич-
ность, механические свойства, интенсивная пластическая деформация
DOI: 10.31857/S0015323023600880, EDN: PIKVUE

ВВЕДЕНИЕ
Недавние работы показали, что в алюминие-

вых сплавах формирование методами интенсив-
ной пластической деформации (ИПД) нано-
структурного (НС) и ультрамеклозернистого
(УМЗ) состояния с регламентированным распре-
делением легирующих элементов в виде вторич-
ных упрочняющих фаз, нанокластеров, а также
сегрегаций, либо прослоек вдоль границ зерен
приводит к уникальному комплексу свойств
[1‒9]. В ряде работ также было показано, что из-
мельчение зерен до УМЗ или наноразмерного
диапазона в ряде сплавов позволяет реализовать в
них эффект сверхпластичности (СП) при низких
температурах [10–16]. Недавно было установле-
но, что после деформации в условиях низкотем-
пературной СП в определенном температурно-
скоростном интервале наноструктурированные

методами ИПД сплавы 7000 и 2000 серии сохра-
няют высокие значения прочности [13, 14].

На примере промышленных сплавов 7475 и
7075 системы Al–Zn–Cu–Mg впервые была пока-
зана возможность достижения рекордного уров-
ня прочности за счет формирования УМЗ-струк-
туры с наноструктурными выделениями второй
фазы [13, 14]. Было установлено, что формирова-
ние в результате обработки ИПД УМЗ-структуры
с границами зерен, содержащими зерногранич-
ные сегрегации атомов легирующих элементов в
виде прослоек, обеспечивает СП поведение этих
сплавов при температурах ниже 200°С (0.5 Тпл)
[13, 14]. Такое снижение температуры деформа-
ции в сочетании с оптимальными скоростными
условиями позволяет сохранить в сплавах проч-
ность после формообразующей операции на 20–
30% выше, чем в аналогах, упрочненных тради-
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ПРОЧНОСТЬ
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ционными видами обработки на максимальную
прочность [8].

В работе [9] УМЗ-сплав 2024 системы Al–Cu–
Mg со средним размером зерна 150 нм, полученный
методом кручением под высоким давлением
(КВД) при комнатной температуре (КТ), проде-
монстрировал СП-поведение в высокопрочном
состоянии при температуре 400°С (0.74 Тпл) и ско-
рости деформации 10–3 с–1, максимальное отно-
сительное удлинение до разрушения составило
400%. В исследовании [14] показано, что сплав
2024 в НС-состоянии, с размером зерна 100 нм де-
монстрирует такое же максимальное удлинение
(около 400%) в результате СП при более низкой
температуре – 270°С (0.56 Тпл). В той же работе
был отмечен эффект сохранения высокой проч-
ности НС-сплава после деформации в условиях
низкотермпературной СП.

В работе [15] сплавы 1421 и 1570 системы Al–
Mg–Li–Sc и Al–Mg–Sc в УМЗ- и НС-состоянии
продемонстрировали высокоскоростную и низ-
котемпературную СП в интервале температур
200–400°С и скоростей деформации (5 × 10–3–2) с–1.
Достигнуто предельное удлинение до разрушения
1500 и 1100% в УМЗ- и НС-состоянии соответ-
ственно при скорости деформации 0.1 с–1 при
400°С в сплаве 1421. В работе отмечена высокая
пластичность (300%) УМЗ-сплава 1570 с разме-
ром зерен 200 нм при температуре 200°С. Увели-
чение температуры деформирования в диапазоне
250–300°С привело к сдвигу максимума пластич-
ности в область больших скоростей деформации.
Авторы установили важные особенности дефор-
мационного поведения этих сплавов: отсутствие
порообразования, протяженная стадия деформа-
ционного упрочнения, слабая зависимость коэф-
фициента скоростной чувствительности от ско-
рости деформации, из чего следует, что основной
вклад в деформацию образца дает кооперативное
зернограничное проскальзывание по границам
фрагментов, охватывающих группы зерен [15].
Высокоскоростная формовка при низких темпе-
ратурах позволяет избежать роста зерен и тем са-
мым получить улучшенные механические харак-
теристики изделий [8, 15].

Из всего вышесказанного следует, что изучение
СП при пониженных температурах УМЗ- и НС-
алюминиевых сплавов представляет собой как
научный, так и практический интерес. Обнаружен-
ные особенности механического поведения спла-
вов с такой микроструктурой откроют новые воз-
можности для создания перспективных легких и
высокопрочных изделий и конструкций, например,
за счет применения композиционных материалов
на основе алюминия и его сплавов [17, 18].

Относительно недавно на основе сплава 5182
был разработан перспективный алюминиемагни-
евый сплав 1565ч с большим содержанием Mg и

дополнительным легированием Zn и Zr, который
в настоящее время широко используется в транс-
портной промышленности. Несмотря на доста-
точно высокое содержание магния, этот сплав со-
храняет высокую пластичность и коррозионную
стойкость в сочетании с повышенной прочно-
стью [19]. В сплаве 1565ч присутствует цирконий
для образования фазы Al3Zr, частицы которой яв-
ляются центрами кристаллизации твердого рас-
твора [20].

Исследование алюминиевого сплава 1565ч в
УМЗ- и НС-состояниях представляет как науч-
ный, так и практический интерес. Первое связано
с расширением представлений о природе СП при
пониженных температурах, а второе – с перспек-
тивой использования такого материала в качестве
основы при изготовлении алюмоматричных во-
локнистых композитов [17, 18]. Уникальная спо-
собность СП-материалов легко заполнять зазоры
микронного диапазона размеров (или десятки
микрон) должна обеспечить существенное сни-
жение температурно-силовых параметров ком-
пактирования композитных материалов (КМ) и
тем самым упростить их производство и улучшить
качество.

Основная цель работы – проанализировать
механическое поведение при комнатной и повы-
шенной температурах промышленного сплава
1565ч системы Al–Mg в НС- и УМЗ-состояниях,
определить порог стабильности его прочностных
характеристик после термического и деформаци-
онно-термического воздействия, а также опреде-
лить температурно-скоростной интервал прояв-
ления СП.

МЕТОДИКИ ЭКСПЕРИМЕНТА
Для решения поставленных в работе задач

материалом исследования был выбран про-
мышленный деформируемый термически неу-
прочняемый сплав 1565ч системы Al–Mg (Al–
5.66Mg–0.81Mn–0.67Zn–0.09Zr–0.07Cr–0.04Ti–
0.001Be–0.3(Fe + Si) (вес. %) согласно ГОСТ
4784–2019.

Для реализации твердорастворного упрочне-
ния и максимального измельчения зеренной
структуры в результате ИПД и/или дислокацион-
ного упрочнения исходные заготовки сплавов пе-
ред деформацией подвергали отжигу при темпе-
ратуре 480 ± 5°С в течение 1 ч с последующим
охлаждением в воде [21].

Деформационная обработка сплава 1565ч ме-
тодами ИПД:

Для формирования НС-состояния часть заго-
товок в виде дисков диаметром 20 мм и толщиной
1.4 мм подвергали обработке при КТ методом
КВД с приложенным удельным давлением 6 ГПа и
скоростью деформирования 1 об/мин. Суммарное
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количество оборотов подвижного бойка – 10.
Схема и описание КВД представлена в работе [22].

Часть заготовок для формирования УМЗ-со-
стояния были подвергнута 6 циклам обработки
при 200°С методом равноканального углового
прессования по схеме Конформ (РКУП-Кон-
форм) по режиму Вс на лабораторной установке
РКУП-К-01НМ. Размер образцов с квадратным
сечением составил 10 × 10 мм, длина – 110 мм.
Схема и описание РКУП-Конформ представлена
в работе [23].

Анализ микроструктуры методом просвечиваю-
щей электронной микроскопии (ПЭМ) осуществ-
ляли на электронном микроскопе фирмы JEOL
JEМ-2100 при ускоряющем напряжении 200 кВ.

Металлографический анализ проводили на
микроскопе CarlZeissAxio Observer.A1m.

Исходное состояние, анализ изломов разру-
шенных образцов и деформационного рельефа
после механических испытаний изучали с помо-
щью растрового электронного микроскопа
(РЭМ) JEOL JSM-6490LV, оснащенного пристав-
кой INCA для химического анализа методом
энергодисперсионной рентгеновской спектро-
скопии (EDX).

Рентгеновский фазовый и структурный анализ
(РФА/РСА) образцов сплава проводили на осно-
ве результатов съемок, выполненных на дифракто-
метре Bruker D2 Phaser с использованием CuKα из-
лучения (напряжение и сила тока составили 30 кВ и
20 мA соответственно). Анализ рентгенограмм
осуществляли при помощи полнопрофильного
уточнения методом Ритвельда, реализованного в
программном обеспечении MAUD [24]. Инстру-
ментальное уширение учитывали при помощи
анализа съемки эталонного образца Al2O3. В ре-
зультате были рассчитаны значения параметра
решетки (a), размера областей когерентного рас-
сеяния (dxrd) и микроискажений кристаллической

решетки . На основе этих значений со-

гласно выражению (1) [25] была рассчитана плот-
ность дислокаций (ρ):

(1)

где b = √2/2a – вектор Бюргерса.
Аттестация механических свойств. Механиче-

ские испытания проводили на универсальной ис-
пытательной машине INSTRON модели 5982 с про-
граммным обеспечением Bluehill 3 при КТ, 200, 250
и 300°С в интервале скоростей 5 × 10–5…10–2 с–1 для
определения напряжения течения, относитель-
ного удлинения до разрыва, коэффициента ско-
ростной чувствительности: 

(2)

( )ε
1/22

ρ = √ ε 2 1/2
xrd2 )3 /( ,d b

σ=
ε

ln ,
ln

dm
d

где σ – напряжение течение при степени дефор-
мации 100%; έ – скорость деформации.

Размер рабочей части образцов составил 1.0 ×
× 0.8 × 3.2 мм3.

Микротвердость по Виккерсу (HV) оценивали
на приборе EMCO–TestDuraScan 50 под нагруз-
кой 1 Н в течение 15 с.

РЕЗУЛЬТАТЫ
МИКРОСТРУКТУРА

Структура сплава 1565ч в исходном крупнозер-
нистом (КЗ) состоянии после прокатки представ-
лена вытянутыми зернами в виде волокон, сред-
няя ширина волокон составляет 2.3 ± 0.2 мкм,
также в микроструктуре присутствуют грубые ча-
стицы кристаллизационного происхождения раз-
мером до 20 мкм (рис. 1) [26]. Отжиг в течение ча-
са при температуре 480°С привел к формирова-
нию полностью рекристаллизованной структуры
[26–28], в алюминиевых зернах наблюдаются два
вида частиц, размер частиц в диапазоне 2–10 мкм.
С помощью EDX-анализа (рис. 1б), а также лите-

Рис. 1. Микроструктура сплава 1565ч: а – в исходном
КЗ состоянии после прокатки, б – после гетерогени-
зационного отжига: белые частицы идентифицирова-
ны как частицы Al6(Mn,Fe), черными выделены ча-
стицы Mg2Si.

10 мкм(б)

10 мкм(а)
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ратурных данных [26–29] светло-серые частицы
идентифицированы как частицы Al6(Mn,Fe), чер-
ные – частицы Mg2Si.

Для определения оптимальных температурно-
скоростных условий протекания СП деформации
при пониженных температурах сплава 1565ч бы-
ли сформированы два структурных состояния
разными методами ИПД.

В результате обработки КВД в образцах сплава
1565ч сформировали однородную НС со средним
размером зерна 95 ± 5 нм, коэффициент вытяну-
тости зерен 1.1 (рис. 2). Внутри и по границам
алюминиевых зерен наблюдаются единичные вы-
деления фазы Al3Zr, отмеченные стрелками на
рис. 2 [26, 27].

В результате обработки РКУП-Конформ при
200°С в сплаве 1565ч получили УМЗ однородное
состояние со средним размером зерна 200 ± 5 нм,
коэффициент вытянутости зерен 1.3 в продоль-
ном сечении заготовки (рис. 3а, 3б) и 200 ± 3 нм,

коэффициент вытянутости зерен 1.1 в попереч-
ном сечении заготовки (рис. 3в, 3г). Внутри и по
границам алюминиевых зерен наблюдаются мно-
жественные выделения, согласно [26, 27], фазы
Al6Mn и Al3Zr, отмеченные на рис. 3 стрелками.
Также в структуре отмечено образование частиц,
судя по морфологическим признаками, β-фазы
Al3Mg2 в результате динамического распада пере-
сыщенного твердого раствора [16, 29, 30].

Эти наблюдения хорошо согласуются с данны-
ми РФА и РСА.

Рентгеновские профили, полученные с образ-
цов сплава 1565ч в разных структурных состояни-
ях, представлены на рис. 4. Индексирование пи-
ков показало, что фазовый состав сплава в исход-
ном состоянии может быть описан наличием в
структуре интерметаллидных частиц типа Mg2Si и
Al6(Mn,Fe), что хорошо согласуется с результата-
ми РЭМ/EDX анализа и литературными данны-
ми о составе данного сплава, термообработанно-
го при T > 400°C [19]. Помимо того, РФА показал,
что рентгенограмма сплава с УМЗ-структурой,
сформированной в результате обработки РКУП-
Конформ при 200°C, демонстрирует дифракцион-
ные пики от частиц β-фазы Al3Mg2 [19–21, 29, 30].
Наличие частиц β-фазы Al3Mg2 ранее уже отмеча-
лось в сплавах Al–Mg с содержанием магния бо-
лее 4 вес. %, например, в сплаве 1560 с УМЗ-
структурой, сформированной в результате РКУП
в аналогичных температурных условиях [31–33].

ИПД методом КВД при КТ не приводит к ка-
чественному изменению исходного фазового со-
става, однако интенсивность пиков, соответству-
ющих интерметаллидным фазам типа Mg2Si и
Al6(Mn,Fe), значительно уменьшается, что может
свидетельствовать об измельчении в ходе ИПД
крупных частиц Al6Mn, присутствовавших в ис-
ходном состоянии материала. В то же время надеж-
ное подтверждение образования β-фазы в процессе
КВД при КТ находится за пределами чувствитель-
ности метода рентгеновской дифракции.

Результаты расчетов структурных параметров
сплава 1565ч в исходном и деформированных со-
стояниях показывают, что параметр решетки
сплава в состоянии до деформации (a = 4.0785 Å)
заметно превышает значение характерное для чи-
стого алюминия (a ~ 4.050 Å). Это объясняется
образованием твердого раствора магния в алюми-
ниевой матрице в результате термической обра-
ботки. Известно, что растворение в алюминии
одного ат. % магния приводит к увеличению па-
раметра решетки на 0.0046 Å [23], таким образом,
содержание магния в твердом растворе до дефор-
мации можно оценить как ~6.2 ат. %, что хорошо
соответствует содержанию магния в химическом
составе сплава (5.66 вес. % ~ 6.24 ат. % магния в
Al–Mg-сплаве). Интересно, что КВД, выполнен-

Рис. 2. Микроструктура сплава 1565ч после обработ-
ки КВД при комнатной температуре, стрелками ука-
зана фаза Al3Zr: а – светлое поле с дифракционной
картиной, б – темное поле.

500 нм(б)

500 нм(а)
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ное при КТ, приводит к заметному уменьшению
параметра решетки в сплаве (с 4.0785 до 4.0764 Å),
указывая на то, что некоторая доля атомов магния
(~0.4 ат. %) покинула твердый раствор. В то же
время отсутствие пиков, соответствующих β-фа-
зе, позволяет сделать предположение, что про-
цесс распада твердого раствора не сопровождался
образованием интерметаллидных частиц, а глав-
ным образом привел к неоднородной зерногра-
ничной сегрегации атомов магния. Такой эффект
был обнаружен на подобном сплаве 1570 после
КВД [3, 5], и это предположение хорошо согласу-
ется с аномально высокой прочностью, проде-
монстрированной сплавом 1565ч после КВД
(предел текучести – 710 МПа). Данное значение
существенно превышает предсказываемое для дан-
ного размера зерен, исходя из зависимости Холла–
Петча [34]. Этот феномен может быть объяснен на-
личием сегрегаций/кластеров легирующих элемен-
тов на границах нанокристаллических зерен после
КВД, которые затрудняют испускание дислокаций
с границ зерен, что приводит к повышению на-

пряжения, необходимого для пластического тече-
ния в таком материале [35, 36].

ИПД методом РКУП-Конформ при темпера-
туре 200°С также приводит к уменьшению пара-
метра решетки сплава до уровня более низкого
(с 4.0785 до 4.0760 Å), чем для материала, подверг-
нутого КВД. Это свидетельствует о несколько бо-
лее глубоком распаде твердого раствора, который
в данном случае сопровождался активным обра-
зованием β-фазы, что хорошо соответствует лите-
ратурным данным [29, 31–33]. В работе [37] пока-
зано, что β-фаза образуется во время отжига сплава
5083 при температуре 175°С в течение 10 дней на ра-
нее существовавших богатых марганцем частицах и
на границах зерен, указывая на то, что они пред-
ставляют собой эффективные гетерогенные цен-
тры зародышеобразования. Кроме того, в сплаве
Al–7Mg после РКУП при КТ и последующей СП-
деформации при 300°С наблюдали субмикрон-
ные частицы β-фазы вдоль границ зерен, которые
выделяются в начальной фазе процесса деформа-
ции и укрупняются в процессе СП-деформации,

Рис. 3. Микроструктура сплава 1565ч после обработки РКУП-Конформ при 200°С, и черными стрелками указана β-фа-
за, белыми – Al6Mn: светлое поле с дифракционной картиной (а, в); темное поле (б, г). Микроструктура в продольном
(а, б) и поперечном сечении заготовки (в, г).

500 нм(в)

500 нм(а)

500 нм(г)

500 нм(б)
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а также выделение внутри зерен наноразмерных
частиц β-фазы, которое авторы связали с мигра-
цией границ зерен [16, 31–33]. Наноразмерные и
субмикронные выделения Al3Mg2 могут ограни-
чивать миграцию дислокаций и границ зерен, и,
следовательно, задерживать время полной рекри-
сталлизации и затруднять рост зерен.

Размер кристаллитов, рассчитанный по резуль-
татам РСА, находится в хорошем согласии с разме-
рами зерен, измеренными методами ПЭМ. После
КВД он составил dxrd = 69 нм (при d = 95 нм) и dxrd =
= 140 нм (при d = 200 нм) после РКУП-Конформ.
Данные о плотности дислокаций, которая в дан-
ном сплаве после КВД превышает более чем в два
раза значение этого параметра после РКУП, так-
же вполне объяснимы, учитывая разницу в тем-
пературе и степени деформации между этими ви-
дами ИПД.

МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 
ПРИ КОМНАТНОЙ ТЕМПЕРАТУРЕ

Формирование НС-состояния с помощью
КВД при КТ позволило достичь условного преде-
ла текучести 715 ± 5 МПа, предела прочности
800 ± 6 МПа при относительном удлинении до
разрушения 1.2 ± 0.2% (рис. 5). Характеристики
прочности НС сплава в 2 раза превышают тако-
вые сплава в крупнозернистом состоянии после
традиционной холодной прокатки: условный
предел текучести 330 ± 3 МПа, предел прочности
380 ± 6 МПа при относительном удлинении до раз-
рушения 16 ± 0.2%. Микротвердость НС-сплава
1565ч составила 237 ± 4 HV. Для сравнения была
оценена микротвердость в крупнозернистом со-

стоянии (КЗ) после прокатки, которая составила
110 ± 2 HV.

Формирование УМЗ-состояния с помощью
РКУП-Конформ при 200°С позволило достичь
условного предела текучести 400 ± 5 МПа, преде-
ла прочности 450 ± МПа при относительном
удлинении до разрушения 18 ± 0.5% (рис. 5).
Микротвердость УМЗ-сплава 1565ч составила
158 ± 4 HV.

С целью исследования термической стабиль-
ности НС- и УМЗ-сплава 1565ч деформирован-
ные образцы подвергали отжигу в течение 1 ч в ин-
тервале температур 200–300°С, в котором согласно
[26, 27] процессы рекристаллизации не протекают.

На рис. 6 представлена зависимость микро-
твердости от температуры отжига сплава 1565ч в
НС- и УМЗ-состояниях.

Было обнаружено, что в сплаве в НС-состоя-
нии снижается значение микротвердости в ре-
зультате отжига при температуре 250°С. Заметное
разупрочнение НС сплава наблюдается после от-
жига при 300°С. Снижение микротвердости обу-
словлено процессами возврата/уменьшения де-
фектности структуры и ростом зерен [1–8, 14].

Сплав в УМЗ состоянии с размером зерен 200 нм
в процессе термического отжига в интервале тем-
ператур 200–250°С незначительно разупрочняет-
ся, заметное разупрочнение УМЗ-сплава фикси-
руется также после отжига при 300°С.

МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА
ПРИ ПОВЫШЕННЫХ ТЕМПЕРАТУРАХ
После установления интервала термической

стабильности была проведена аттестация СП по-
ведения сплава 1565ч в НС и УМЗ-состояниях.
Для этого были проведены испытания с постоян-

Рис. 4. Рентгенограммы, полученные с образцов
сплава 1565ч, и анализ его фазового состава в исход-
ном состоянии и после ИПД методами КВД и РКУП-
Конформ.
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Рис. 5. Кривые растяжения при комнатной темпера-
туре образцов в УМЗ и НС-состояниях.
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ными скоростями 5 × 10–5–10–2 c–1 при темпера-
турах 200, 250, 300°C.

На рис. 7 представлены графики зависимости
напряжения течения от скорости деформации 5 ×
× 10–5–10—2 c–1 при температурах 200, 250 и 300°С
образцов сплава с НС (рис. 7а) и УМЗ (рис. 7б)
структурой.

Графики зависимости напряжения течения от
скорости деформации в логарифмических коор-
динатах представляют собой типичную картину
для сверхпластичных материалов (рис. 7). Как
видно, напряжение течения закономерно умень-
шается с увеличением температуры и снижением
скорости деформации. При температуре 200°С
зависимость напряжения течения от скорости де-
формации слабая в обоих состояниях. Коэффици-
ент m не превышает 0.18, удлинения до разрушения
в НС-состоянии 100–120%, в УМЗ –130–160%.

Интервал значений оптимальной скорости СП
деформации с максимальными значениями ско-
ростной чувствительности соответствует темпе-
ратурам 250–300°С, на рис. 8 представлены кри-
вые растяжения при этих температурах с разными
постоянными скоростями деформации.

В НС-сплаве при температуре деформации
250°С максимальный коэффициент скоростной
чувствительности (m) находится в пределах 0.32–
0.35, максимальное удлинение достигает 300%
при скорости деформации 5 × 10–3 с–1. Повыше-
ние температуры СП-деформации до 300°С при-
водит к увеличению значения удлинения до 500%
при той же скорости деформации. Повышение
температуры также сопровождается заметным
снижением напряжения течения (в 2 раза), а па-
раметр m достигает 0.28.

В УМЗ-сплаве при температуре деформации
250°С максимальный коэффициент скоростной

чувствительности находится в пределах 0.24, мак-
симальная пластичность 150% при скорости де-
формации 5 × 10–4 с–1. При этом, напряжения тече-
ния имеют очень высокие значения, максимальное
около 170 МПа. Повышение температуры СП-де-
формации до 300°С повышает значения пластич-
ности до 560% при скорости деформации 10–2 с–1,
при этом снижается напряжение течения в 2.5 ра-
за до 60 МПа, параметр m = 0.73. Подобное значе-
ние m (около 0.75) было получено при СП-дефор-
мации при 300°С сплава Al–7Mg в УМЗ-состоя-
нии [16].

МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ПРИ КТ УМЗ 
СПЛАВА ПОСЛЕ СП ДЕФОРМАЦИИ

Для оценки сохранения стабильности высоких
прочностных свойств УМЗ-сплава после СП- де-
формации была оценена микротвердость и про-
ведены испытания на растяжение при комнатной
температуре образцов предварительно подверг-

Рис. 6. Зависимость микротвердости от температуры
отжига в течение 1 ч: НС, УМЗ и КЗ-состояниях.
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Рис. 7. Зависимости напряжения течения от скорости
деформации сплава с НС (а) и УМЗ (б) структурой.
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нутых деформационно-термическому воздей-
ствию при температурах 250 и 300°С и скорости
деформации 10–3 с–1. Именно реализация этих
условий термомеханической обработки (ТМО)
позволила достичь в исследованном материале
большого удлинения до разрушения 100 и 500%,
при параметре m = 0.32–0.73.

На рис. 9а представлены графики изменения
микротвердости в зависимости от температуры
СП-деформации, значения получены с рабочей
части разрушенного образца. НС-сплав 1565ч со-
храняет высокие значения микротвердости после
деформации при температуре 250°С.

Кривые испытаний УМЗ-образцов до и после
СП-деформации представлены на рис. 9б. Анализ
кривых растяжения показал, что после СП-де-
формации при температуре 250°С высокопроч-
ное состояние УМЗ-сплава 1565ч сохраняется на
уровне 440 ± 3 МПа при сохранении пластично-
сти 7.0 ± 0.3%. Полученные результаты показыва-
ют отсутствие упрочнения в процессе СП-дефор-
мации в интервале температур 250–300°С УМЗ-
сплав 1565ч.

Прецизионный анализ деформационного ре-
льефа (рис. 10) позволил установить, что в местах,
удаленных от магистральных пор, зерна, а также
подвижные группы объединенных зерен, сохра-
няют равноосность, что свидетельствует о дефор-
мации в режиме СП по механизму зерногранич-
ного проскальзывания (ЗГП) [38]. Конечный раз-
мер зерна не превышает 1 мкм. С появлением пор
нарушаются условия СП-течения, на участках
между магистральными порами появляется вытя-
нутость зерен, что свидетельствует о переходе к
механизму внутризеренного скольжения. Осо-
бенно это заметно в местах, где в промежутке
между магистральными порами укладывается ме-
нее десяти зерен. В ряде случаев между порами
развивается локализованная деформация по ме-
ханизму ЗГП, приводящая к расширению пор. В
других местах УМЗ-структура обеспечивает под-
держание режима СП даже между магистральны-
ми порами. Но в этом случае развивается локали-
зованная деформация. Фрактографические иссле-
дования показали ямочный излом, характерный

Рис. 8. Кривые растяжения образцов сплава в НС (а, б) и УМЗ (в, г) состоянии, коэффициент скоростной чувстви-
тельности при температурах 250 (а, в) и 300°С (б, г) указан на графиках.
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для СП-материалов, разрушения частиц не обна-
ружено (рис. 11).

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Формирование НС- и УМЗ-структуры с пре-
имущественно высокоугловыми границами с на-
норазмерными выделениями легирующих эле-
ментов как в теле, так по границам алюминиевых
зерен, позволило достичь в сплаве 1565ч высоких
значений прочности 450–800 МПа.

Из полученных результатов следует, что НС- и
УМЗ-сплав 1565ч проявляет признаки СП-пове-
дения в интервале температур 250–300°С в интер-
вале скоростей 5 × 10–4 до 1 × 10–2 с–1: высокие
значения коэффициента скоростной чувстви-
тельности, отсутствие упрочнения в процессе де-
формации, большие значения удлинения 170–560%
при низких напряжениях течения. Сопоставление
двух разных состояний сплава, которые были сфор-
мированы при комнатной температуре НС (95 нм) и

при 200°С УМЗ (200 нм), показало их схожее СП-
поведение при относительно низких температу-
рах. Например, в работе [39] сплав 1565ч со сред-
ним размером зерен 4–10 мкм после всесторон-

Рис. 9. а – Изменение микроствердости от температу-
ры СП деформации (СПД), б – кривые растяжения
при КТ УМЗ-сплава 1565ч после СП-деформации.
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Рис. 10. Поры на деформационном рельефе УМЗ-об-
разца после СП-деформации при 300°С, скорости де-
формации 10–3 с–1; область (1) – локализованная де-
формация по механизму ЗГП, область (2) – переход к
внутризеренному скольжению.
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ней ковки при температуре 350°С и холодной
прокатки проявил СП-поведение лишь при тем-
пературах свыше 500°С. Наибольшее относитель-
ное удлинение в 530% было получено при скоро-
сти 1 × 10–3 с–1 и температуре 540°С при напряже-
нии течения не более 7 МПа (m = 0.66), при 520°С
и постоянной скорости деформации 5 × 10–3 с–1

удлинение достигло 400%.

Одной их главных причин высоких значений
удлинения и снижения температур СП является
высокая однородность и стабильность исходной
НС- и УМЗ-структуры, по сравнению с характе-
ристиками структуры, приведенными в работах,
где сплав 1565ч в мелкозернистом состоянии про-
явил высокотемпературную СП [40, 41]. Согласно
[38, 42] мелкое зерно облегчает ЗГП и его аккомода-
цию другими механизмами, поэтому сверхпласти-
ческое поведение наблюдается при более высоких
скоростях деформации и более низких температу-
рах. Дополнительное влияние может оказывать се-
грегация растворенного магния вдоль границ на-
но/ультрамелких зерен в исходной структуре, что
повышает сопротивление росту зерен за счет
уменьшения энергии границ и ограничения их
подвижности в силу закрепления примесными
атомами. Кроме того, выделения Al3Mg2 нано- и
субмикронного размера могут ограничивать ми-
грацию границ зерен, и, следовательно, играть
важную роль в подавлении/сдерживании дина-
мического роста зерен и обеспечении стабильно-
го течения при СП-деформации. Относительные
удлинения до разрушения НС/УМЗ-сплава име-
ют отчетливо выраженный максимум 500–560%
при температуре 300°С, что можно объяснить оп-
тимизацией комплекса условий, необходимых
для реализации СП [7, 43].

Полученные результаты представляют боль-
шой интерес для практического использования
эффекта СП при высоких скоростях в технологи-
ях формообразования в условиях массового про-
изводства.

ВЫВОДЫ

1. Были сформированы НС- и УМЗ-состояния
со средним размером зерна 95 и 200 нм, соответ-
ственно, и с регламентированным распределением
частиц как в теле зерен, так и по Al/Al границам, за
счет ТМО, включающей отжиг при температуре
480°С, интенсивную пластическую деформацию
методами КВД при КТ и РКУП-Конформ при
200°С.

2. Формирование УМЗ- и НС-состояний в спла-
ве 1565ч позволило достичь высоких значений пре-
дела прочности в диапазоне 450–800 МПа.

3. В НС- и УМЗ-состояниях сплав 1565ч де-
монстрирует сверхпластическое поведение в ин-
тервале температур 250–300°С и диапазоне ско-
ростей деформации 5 × 10–4 до 1 × 10–2 с–1.

4. Прецизионное исследование особенностей
деформационного рельефа показало, что при по-
ниженных температурах СП-деформация реали-
зуется за счет ЗГП и внутризеренного дислокаци-
онного скольжения и сопровождается порообра-
зованием.

5. На основании анализа полученных резуль-
татов определены оптимальные параметры мик-
роструктуры (режимы ТМО), обеспечивающие
проявление низкотемпературной СП в сплаве
1565ч и сохранение им высокого уровня свойств
после ее реализации.

Все исследования выполнены на оборудовании
центра коллективного пользования “НАНОТЕХ”
УУНиТ.

Исследование выполнено при поддержке Рос-
сийского научного фонда, грант № 22-29-00866,
https://rscf.ru/project/22-29-00866/.
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