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Приведены результаты прямых измерений адиабатического изменения температуры (DTaд) в 
сплаве Ni47Mn40Sn13 в циклических магнитных полях методом модуляции магнитного поля. На 
температурной зависимости МКЭ обнаружен прямой (DTaд>0) и обратный (DTaд <0) МКЭ. Ве-
личина обратного эффекта в циклическом магнитном поле зависит от скорости температурного 
сканирования. Увеличение частоты циклического магнитного поля от 1 до 30 Гц в поле с индукци-
ей 1.2 Тл приводит к уменьшению величины прямого эффекта более чем в 2 раза. В циклическом 
магнитном поле с индукцией 1.2 Тл при частотах f ≥ 1 Гц наблюдается полное исчезновение — 
“коллапс” обратного магнитокалорического эффекта, при этом величина DТад при разовом вклю-
чении магнитного поля равна −0.49 К. Зависимость величины обратного эффекта от скорости 
температурного сканирования наряду с сильной частотной зависимостью является как следстви-
ем проявления необратимости магнитоструктурного фазового перехода из-за гистерезиса, так и 
наличием фазовых неоднородностей, которые влияют на кинетику фазового перехода.

Ключевые слова: магнитокалорический эффект, сплавы Гейслера, циклическое магнитное поле
DOI: 10.31857/S0015323024120013, EDN: IJRJQA 

ВВЕДЕНИЕ
В последние годы синтез новых материалов с 

гигантским магнитокалорическим эффектом в 
значительной степени способствовал возраста-
нию интереса к технологии магнитного охлаж-
дения при комнатной температуре. Среди таких 
материалов сплавы Гейслера Ni–Mn–Z (Z=In, 
Ga, Sn, Cu и т.д) вызывают особый интерес как 
с фундаментальной, так и с прикладной точек 
зрения, особенно те сплавы, которые не содер-
жат дорогостоящих редкоземельных элементов 
[1–7]. Благодаря совмещенным по температуре 
магнитным и структурным фазовым переходам 
(МСФП) в этих материалах наблюдаются ги-
гантские значения магнитокалорического эф-
фекта (МКЭ), которые обусловлены не только 
изменением в магнитной подсистеме, но и вкла-
дом решетки [2]. Под МКЭ далее в тексте будет 
подразумеваться адибатическое изменение тем-
пературы. 

Известно, что в охлаждающих устройствах на 
основе магнитокалорического эффекта матери-
ал рабочего тела будет подвергаться долговре-

менному циклическому воздействию магнит-
ного поля. Поэтому к обычным требованиям, 
предъявляемым к магнитокалорическим матери-
алам (большие величины DТад, удобные рабочие 
температуры, большая хладоемкость), следует 
добавить и устойчивость DТад к долговремен-
ному периодическому воздействию магнитного 
поля и независимость DТад от частоты измене-
ния магнитного поля. Рабочие частоты магнит-
ных холодильных машин охватывают широкий 
интервал частот f=0.1–50 Гц [8], и при этих ча-
стотах магнитокалорические материалы долж-
ны сохранить свои функциональные свойства. 
В экспериментальных работах по изучению DТад 
в циклических магнитных полях [1, 2] в основ-
ном рассмотрены разовые циклы включения/
выключения магнитного поля. Как показывают 
результаты этих работ, после первого цикла ве-
личина обратного МКЭ уменьшается примерно 
в 2.5 раза. Кроме того, величина эффекта зави-
сит как от скорости развертки магнитного поля 
[9, 10], так и от частоты изменения магнитного 
поля [11–18]. Экспериментальные исследования 

mailto:gamzatov_adler@mail.ru
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влияния частоты циклического магнитного поля 
на величину и на стабильность DТад при долго-
временном воздействии переменных магнитных 
полей начаты относительно недавно нескольки-
ми независимыми группами [11, 12, 13]. Резуль-
таты этих немногочисленных исследований раз-
нообразны и зачастую противоречат друг другу. 
Так, согласно [11], величина адиабатического 
изменения температуры в гадолинии не зависит 
от частоты изменения магнитного поля в интер-
вале частот до 20 Гц в магнитных полях 0.62 и 
1.2 Тл. В то же время по данным [12] рост часто-
ты изменения магнитного поля от 2.2 Гц до 9 Гц 
приводит к уменьшению DТад от 1.5 K до 0.7 K 
в образце гадолиния. Бесконтактный метод из-
мерения МКЭ [13] указывает на независимость 
DTад от циклической частоты. Аналогичные ис-
следования в сплавах La–Fe–Si [14, 15] показа-
ли, что есть композиции, которые показывают 
стабильность величины DTад при увеличении ча-
стоты циклического поля, есть и такие, которые 
демонстрируют заметное уменьшение DTад с ро-
стом частоты изменения магнитного поля. 

Исследования частотной зависимости DTад 
в манганитах [11] показали, что зависимость 
DТад(f) резко усиливается по мере возрастания 
микроструктурных неоднородностей образцов. 
В работе [16] для сплава FeRh показано, что 
наличие вторых фаз α-Fe и γ-FeRh приводит к 
сильной частотной зависимости DТад в магнит-
ном поле с индукцией 0.62 Тл. Все это говорит 
о том, что для понимания природы наблюдае-
мых особенностей необходимо продолжить ис-
следования МКЭ в динамическом режиме при 
различных скоростях изменения температуры 
образца, магнитного поля и т.д.

В данной работе исследовано влияние цикли-
ческого магнитного поля на величину прямого 
и обратного магнитокалорического эффекта в 
сплаве Ni47Mn40Sn13. 

ОБРАЗЦЫ И ЭКСПЕРИМЕНТ
Поликристаллический образец Ni47Mn40Sn13 

был получен методом механического сплавле-
ния [7]. Магнитокалорической эффект (DTад) 
исследовали как классическим экстракционным 
методом, так и в циклических магнитных полях 
методом модуляции магнитного поля. Перемен-
ное воздействие магнитного поля на образец 
осуществляли путем механического введения 
(выведения) ячейки с образцом в постоянное 
магнитное поле с частотой 0.2 Гц. В случае маг-
нитных полей с индукциями H=0.62 и 1.2 Тл — 
путем циклического вращения постоянных маг-
нитов вокруг образца с регулируемой частотой 
(0–30 Гц). В качестве датчиков температуры ис-

пользованы термопары хромель-константан и 
медь-константан ∅=0.05  мм. Для исключения 
влияния гистерезисных эффектов перед измере-
ниями в режиме нагрева образец охлаждали до 
температуры жидкого азота, а в случае охлажде-
ния — до температуры выше TC. Образец пред-
ставляет собой прямоугольную пластину разме-
ром ~4×4×1 мм3.

Температурные зависимости намагниченно-
сти M(T) для сплава Ni47Mn40Sn13 в магнитном 
поле с индукцией 20 мТл в режимах нагрева и ох-
лаждения приведены на рис. 1а. При понижении 
температуры в аустенитной фазе при TC=313 K 
происходит магнитный фазовых переход пара-
магнетик–ферромагнетик. При дальнейшем по-
нижении температуры происходит структурный 
фазовый переход аустенит–мартенсит, который 
сопровождается магнитным переходом ферро-
магнетик — слабый ферромагнетик (антиферро-
магнетик). Соответствующие аустенитному пе-
реходу температуры начала и окончания равны 
AS=206 K, Af=232 K, температуры начала и окон-
чания мартенсита равны MS=212 K, Mf=190 K. 
На рис. 1б приведены температурные зависи-
мости DТад образца Ni47Mn40Sn13 в циклическом 
магнитном поле с индукцией 1.8 Тл и f=0.2 Гц в 
режимах нагрева и охлаждения при различных 
скоростях нагрева/охлаждения образца. Там же 
приведены (черные сплошные кружки) резуль-
таты измерения ∆Tад классическим экстракци-
онным методом в магнитном поле с индукцией 
1.8 Тл в режиме нагрева.

Протокол измерений экстракционным ме-
тодом был следующим: при измерениях вблизи 
температуры МСФП образец предварительно 
охлаждали намного ниже температуры Mf, да-
лее образец нагревали до нужной температуры 
и включали магнитное поле с инукцией 1.8 Тл 
(время ввода поля 2.5 с). Вблизи ТС измерения 
проводили без перегрева и охлаждения образца. 
Как видим из рис. 1б, наблюдается картина, ха-
рактерная для сплавов Гейслера с магнитострук-
турными фазовыми переходами: прямой эффект 
(DТад>0) вблизи ТС и обратный (DТад<0) в окрест-
ности температуры магнитоструктурного фа-
зового перехода Tструк. Максимальное значение 
DТад=1.05 К в области магнитного перехода для 
Н=1.8 Тл наблюдается при Т=320 K. Величина 
обратного эффекта при разовом включении маг-
нитного поля 1.8 Тл наблюдается при T=213 К и 
DТад = –0.82 K. 

Вблизи магнитоструктурного перехода об-
ратный МКЭ сопровождается широким гисте-
резисом (~21 К). Величина обратного эффекта 
в циклическом поле зависит от скорости изме-
нения температуры образца (нагрева или охлаж-
дения): чем выше скорость, тем больше величи-
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на обратного эффекта. Такое поведение находит 
свое объяснение, если проследить за детальным 
изменением DT(t) при циклическом приложе-
нии магнитного поля.

На рис. 2а приведена зависимость DT(t) для 
Т=212 К при циклическом приложении магнит-
ного поля с индукцией 1.8 Тл и частотой 0.2 Гц. Как 
видим, при первом включении магнитного поля 
наблюдается обратный эффект DTад = –0.62 К,  
при последующих циклах наблюдается посте-
пенный кроссовер обратный МКЭ  –  прямой 
МКЭ. Наблюдаемый эффект на примере за-
висимости DT(t) можно объяснить следующим 
образом. При приложении магнитного поля 
(при росте магнитного поля) в первом цикле 
наблюдается обратный МКЭ с DTад = –0.62 К, 
обусловленный переходом низкотемператур-
ный АФМ-мартенсит — высокотемпературный 
ФМ-аустенит (область A–B). Но переход в фер-
ромагнитную фазу происходит не во всем объе-
ме образца, только часть мартенсита переходит 
в аустенит. Какая часть мартенсита переходит в 
аустенит зависит как от величины поля, так и от 
температуры. В данном случае поле с индукцией 
1.8 Тл недостаточно, чтобы произошел полный 
(во всем объеме образца) переход из мартенсит-
ного состояния в аустенитую. Для части образца, 
которая перешла в аустенитную фазу, темпера-
тура обратного перехода из-за гистерезиса равна 
~192 К. А так как температура образца T=212 K, 
то при выключении поля (уменьшении поля) 
ферромагнитная фаза не переходит обратно в 
мартенсит. Поэтому при выключении магнит-
ного поля величина DTad, из-за необратимости 

МСФП, не возвращается в исходное положение в 
точку А, а двигается по участку B–C). При после-
дующем приложении магнитного поля вначале 
наблюдается прямой МКЭ за счет ферромагнит-
ной фазы, которая появилась при первом вклю-
чении магнитного поля (область C–D). При до-
стижении определенной величины магнитного 
поля произойдет переход части оставшейся мар-
тенситной фазы в аустенит, поэтому наблюдает-
ся охлаждение образца (область D–E). Фактиче-
ски наблюдаемый в области C–E эффект будет 
являться суммой прямого и обратного эффек-
тов. В последующих циклах выключения–вклю-
чения поля наблюдается постепенное уменьше-
ние обратного МКЭ, за счет уменьшения объема 
мартенситной фазы. При этом с каждым циклом 
будет увеличиваться и величина магнитного 
поля, необходимого для индуцирования пере-
хода мартенсит–аустенит. На рис. 2a штрихов-
кой отмечены области, где вклады от обратного 
и прямого эффекта преобладают. Как видим, с 
каждым циклом включения/выключения маг-
нитного поля доля обратного эффекта по вели-
чине уменьшается и после 3 цикла обратный эф-
фект практически исчезает.

Влияние частоты циклического магнитного 
поля 1.2 Тл на температурную завимость DТад в 
сплаве Ni47Mn40Sn13 приведены на рис. 2б. Там же 
для сравнения приведена температурная зависи-
мость DТад при разовом включении магнитного 
поля 1.2 Тл (открытые кружки), полученная экс-
тракционным методом. Как видим, с ростом ча-
стоты от 1 до 30 Гц в поле с индукцией 1.2 Тл вели-
чина DТад вблизи TC убывает от 0.78 K до 0.35 K, 
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Рис. 1. (a) Температурная зависимость намагниченности Ni47Mn40Sn13 в магнитном поле с индукцией 20 мTл (на гра-
фике заменить FCC и FCH на охлаждение и нагрев; (б) температурная зависимость DТад в циклическом магнитном 
поле с индукцией 1.8 Тл в режимах нагрева и охлаждения при различных скоростях изменения температуры образца. 
Сплошные кружки — значения DТад при разовом включении магнитного поля 1.8 Тл в режиме нагрева.
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т.е. более чем в 2 раза, при этом максимальное 
значение DТад вблизи ТС, полученное при разо-
вом включении поля, равно 0.81 K, что незна-
чительно отличается от значений при частоте 
1 Гц. Вблизи МСФП величина DТад при разо-
вом включении магнитного поля равна –0.49 К,  
тогда как в циклических магнитных полях 1.2 Тл 
и f=1–30  Гц наблюдается полное исчезнове-
ние –“коллапс” обратного магнитокалориче-
ского эффекта (см. рис. 2б). 

Сильная частотная зависимость величи-
ны DТад вблизи ФП мартенсит–аустенит может 
быть как следствием проявления необратимости 
МСФП из-за гистерезиса, так и наличия фазо-
вых неоднородностей, которые влияют на кине-
тику фазового перехода. В работе [10] было изу-

чено динамическое поведение сплавов Гейслера 
Ni50Mn35In15 и Ni45Mn37In13Co5 вблизи магнито-
структурного фазового перехода путем прямых 
измерений эволюции ΔTад при различных ско-
ростях развертки поля (0.01–1500 Тл/c). Было 
показано, что относительно медленная стадия 
зарождения “новой” фазы доминирует над ди-
намическим процессом мартенситного превра-
щения, что приводит к сильной зависимости 
мартенситного превращения от времени.

На рис. 3 приведены зависимости максимума 
прямого и обратного эффекта от скорости раз-
вертки магнитного поля. Начальные точки для 
обоих эффектов соответствуют разовым вклю-
чениям магнитного поля с разверткой 0.72 Тл/с. 
Последующие точки соответствуют циклическо-
му воздействию магнитного поля с разверткой 
от 1 Тл/с до 145 Тл/с. Известно, что происхожде-
ние гистерезиса для материалов, претерпеваю-
щих фазовый переход первого рода, может быть 
связано как с внутренними свойствами, так и 
внешними факторами, которые могут влиять на 
поведение гистерезиса, обуславливая процесс 
зарождения и роста основной фазы. К внутрен-
ним свойствам можно отнести магнитострук-
турную связь, движение доменных стенок, маг-
нитную анизотропию, электронную структуру, 
спиновые флуктуации и т. д. К внешним фак-
торам относятся микроструктура, в том числе 
дефекты, размер зерна, напряжение на границе 
раздела фаз индуцированное внешним полем.

Если сильная частотная зависимость DТад 
вблизи ФП первого рода может быть интерпре-
тирована процессами зародышеобразования и 
роста основной фазы, связанной с кинетикой 
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протекания ФП, то сильная частотная зависи-
мость DТад вблизи ФП второго рода не подда-
ется столь однозначной трактовке. Физические 
механизмы, лежащие в основе наблюдаемого 
явления, до сих пор окончательно не установле-
ны. В качестве одной из возможных версий мож-
но рассматривать уширение петли гистерезиса 
(увеличение коэрцитивной силы Hс) при уве-
личении скорости развертки магнитного поля. 
В работе [19] было показано влияние скорости 
развертки магнитного поля на управляемый маг-
нитным полем метамагнитный переход в систе-
ме LaFe11.6Si1.4. Авторы показали, что при увели-
чении скорости развертки поля от 1 до 18 мТл/с 
ширина петли M–H гистерезиса увеличивается 
от 0.18 до 0.40 Тл, т.е. увеличивается пример-
но на 120%, что приводит к резкому уменьше-
нию непосредственно измеряемой ΔTад. В ра-
боте [20] в рамках теоретической модели было 
показано, что величина DSM уменьшается более 
чем на 50 % при увеличении скорости развертки 
поля. Было показано, что микроструктура, свя-
занная с дефектами, размером зерна и межфаз-
ным напряжением, могут влиять на гистерезис. 
В частности, показано, что слабая зависимость 
гистерезиса от скорости развертки магнитного 
поля проявляется в сплаве LaFe11.71Co0.19Si1.11, ког-
да материал разбивается на мелкие фрагменты  
из которых далее склеивается конструкция объ-
емного образца. Учитывая, что в наших экспе-
риментах скорости равертки магнитного поля 
заметно выше, чем в описанных работах, можно 
предположить, что наблюдаемый эффект силь-
ной частотной зависимости DТад вблизи ТС для 
сплава Ni47Mn40Sn13 может быть также следстви-
ем микроструктурных неоднородностей.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, проведены исследования ча-

стотной и температурной зависимости адиаба-
тического изменения температуры в сплаве Гей-
слера Ni47Mn40Sn13 как в циклических магнитных 
полях, так и при разовых включениях магнитно-
го поля. 

Обнаружено, что максимальная величина об-
ратного эффекта при измерении в циклическом 
магнитном поле с индукцией 1.8 Тл зависит от 
скорости температурного сканирования: чем 
больше скорость нагрева/охлаждения, тем выше 
по абсолютной величине обратный МКЭ. Это 
связано с тем, что при таких измерениях не из-
меряются эффекты первого включения, сигнал 
формируется на основе нескольких циклов. По-
этому чем медленнее идет изменение температу-
ры образца в области магнитоструктурного фа-
зового перехода, тем больше циклов включения/

выключения поля происходит в единицу време-
ни, и, соответственно, большая часть образца 
переходит в аустенитную фазу, и наблюдаемая 
величина обратного эффекта мала.

Установлено, что в сплаве Ni47Mn40Sn13 при 
долговременном воздействии циклическо-
го магнитного поля происходит постепенное 
уменьшение и коллапс обратного МКЭ, что свя-
зывается с необратимостью МСФП в исследуе-
мых магнитных полях.

Обнаружена сильная зависимость величи-
ны DТад от частоты изменения магнитного по-
ля вблизи TC. Физические механизмы, лежащие 
в основе резкого уменьшения величины DTад 
вблизи TC в сплаве Ni47Mn40Sn13 с ростом часто-
ты изменения магнитного поля, не поддаются 
однозначной трактовке и требуют дальнейших 
экспериментальных и теоретических исследова-
ний. 

Авторы выражают благодарность профессору 
P. Kameli за представленные образцы для иссле-
дования.
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COLLAPSE OF THE INVERSE MAGNETOCALORIC EFFECT  
IN THE Ni47Mn40Sn13 ALLOY IN CYCLIC MAGNETIC FIELDS

A. G. Gamzatov1, *, A. B. Batdalov1, and A. M. Aliev1

1Amirkhanov Institute of Physics, DFRC, Makhachkala, 367003 Russia
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The results of direct measurements for the adiabatic temperature change ΔTad in the Ni47Mn40Sn13 alloy in 
cyclic magnetic fields by the magnetic field modulation method are presented. In the temperature depen-
dence of the magnetocaloric effect (MCE), direct (ΔTad > 0) and inverse (ΔTad < 0) MCE are detected. The 
inverse effect value in a cyclic magnetic field depends on the temperature scanning rate. An increase in the 
frequency of a cyclic magnetic field with an induction of 1.2 T from 1 to 30 Hz decreases the direct effect 
value by more than 2 times. In a cyclic magnetic field with an induction of 1.2 T at frequencies f ≥1 Hz, 
complete disappearance (“collapse”) is observed for the inverse magnetocaloric effect, while ΔТad during 
the one-time actuation of magnetic field is –0.49 K. The dependence of the inverse effect value on the 
temperature scanning rate, along with its strong frequency dependence, results from both the manifestation 
of irreversibility in the magnetostructural phase transition due to hysteresis and the presence of phase inho-
mogeneities influencing the phase transition kinetics.

Keywords: magnetocaloric effect, Heusler alloys, cyclic magnetic field
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под действием кратковременного пропускания постоянного тока. Показано, что при достижении 
определенной величины плотности тока происходит поворот магнитного момента свободного 
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поворота, обусловленные спиновой аккумуляцией в слоях Ta или сплава NiFeCr и передачей 
спин-орбитального крутящего момента электронов магнитному моменту свободного слоя.
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ВВЕДЕНИЕ
Управление намагниченностью в нанострук-

турах, обладающих эффектом гигантского маг-
нитосопротивления, является актуальной те-
матикой исследований в контексте разработки 
устройств спинтроники [1, 2]. Одним из наибо-
лее универсальных и энергоэффективных меха-
низмов переключения намагниченности являет-
ся использование спин-орбитального крутящего 
момента (spin orbit torque — SOT) [3–6]. SOT ге-
нерируется в материалах, обладающих сильным 
спин-орбитальным взаимодействием, в частно-
сти, немагнитных металлах (НМ) — Ta, Pt, W. 
Вследствие спинового эффекта Холла в таких ме-
таллах при протекании зарядового тока в попе-
речном направлении возникает чисто спиновый 
ток с поляризацией σ. При этом на границах слоя 
НМ происходит аккумуляция электронов с про-
тивоположными спинами, которая может быть 
подавлена внешним магнитным полем [7, 8]. 
Степень конверсии зарядового тока в спиновый 
характеризуется спиновым углом Холла (θSH).

Протекание электрического тока в нано-
структурах, в которых соседствуют слои НМ с 
сильным спин-орбитальным взаимодействием 

и ферромагнитных (ФМ) металлов, приводит к 
тому, что спиновый ток, возникший в НМ, по-
глощается ФМ-слоем. При этом на магнитный 
момент ФМ-слоя (M) действует спин-орбиталь-
ный крутящий момент. Характерная плотность 
электрического тока, при которой происходит 
переключение намагниченности ФМ-слоя, со-
ставляет величину порядка 109–1010 A/м2 [9–11]. 
SOT позволяет переключать намагниченность 
ФМ-слоев как с перпендикулярной, так и с пло-
скостной магнитной анизотропией. Системы 
с перпендикулярной магнитной анизотропией 
отличаются быстрой динамикой переключения 
[3, 6]. Однако для детерминированного пере-
ключения намагниченности к таким структурам 
необходимо прикладывать внешнее магнитное 
поле для нарушения симметрии [12, 13]. В си-
стемах с плоскостной магнитной анизотропией 
переключение намагниченности возможно и без 
внешнего магнитного поля, только за счет SOT, 
подобно механизму передачи вращательного 
спинового момента [13].

В общем случае SOT имеет две компоненты: 
подавляющий (damping-like) τDL ~ M×(M×σ) и 
полевой (field-like) τFL ~ (M×σ) крутящие момен-
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ты. Этим моментам соответствуют эффективные 
поля HDL и HFL (рис. 1). Сообщается [3, 14], что 
при переключении магнитного момента действие 
τDL (и поля HDL) является преобладающим в срав-
нении с τFL (HFL). Отмечается, однако, что для 
высокорезистивной модификации тантала (β-Ta) 
вклады τDL и τFL соизмеримы друг с другом [15]. 

В обладающих эффектом гигантского магни-
тосопротивления наноструктурах типа “спино-
вый клапан” (СК) магнитный момент референт-
ного или пиннингованного ферромагнитного 
слоя связан обменным взаимодействием с сосед-
ним слоем антиферромагнетика. Второй ферро-
магнитный слой, называемый свободным, отде-
лен от пиннингованного медной прослойкой. В 
верхней части наноструктуры находится защит-
ный слой, а в нижней части — буферный. Взаи-
модействие между пиннингованным и антифер-
ромагнитным слоями характеризуется полем 
обменного смещения петли гистерезиса пере-
магничивания. Взаимодействие между свобод-
ным и пиннингованным слоями характеризует-
ся полем сдвига (Hint) петли перемагничивания 
свободного слоя от H = 0. Величина Hint мала и 
составляет от 0 до десятков эрстед.

При напылении в магнитном поле обменное 
взаимодействие на границе ферромагнетик/ ан-
тиферромагнетик приводит к формированию в 
СК однонаправленной анизотропии, характе-
ризуемой осью однонаправленной анизотропии 
(ООА). Нагрев СК до температуры блокировки 
(Tb) приводит к исчезновению обменного сме-
щения петли перемагничивания пиннингован-
ного слоя, а при последующем охлаждении в 
магнитном поле формируется новая ООА. Такая 
процедура термомагнитной обработки традици-
онно используется для изменения однонаправ-
ленной анизотропии в СК.

Имеются публикации, в которых показано, 
что ООА в СК можно изменить при воздействии 
импульса тока. Прохождение зарядового тока 
сопровождается выделением тепловой энергии, 

а также появлением на границах соседствующе-
го с пиннингованным слоя НМ областей нерав-
новесной спиновой плотности, индуцирующих 
спиновый ток. Поворот ООА при этом может 
быть обусловлен как нагревом спинового кла-
пана до Tb, так и изменением направления маг-
нитного момента пиннингованного слоя под 
действием спинового тока (SOT). В работе [16] 
показано, что при длительности импульсов по-
стоянного тока 0.3  с нагрев играет решающую 
роль в изменении однонаправленной анизотро-
пии. В работе [17] было получено изменение 
ООА импульсами тока длительностью 0.1 с, об-
условленное действием спинового момента на 
магнитные моменты в интерфейсе ферромагне-
тик/антиферромагнетик. Изменение обменного 
смещения в наноструктуре IrMn/NiFe при про-
текании импульсов тока длительностью 0.03  с 
наблюдали в работе [18]. Авторы обсуждают тер-
мический и SOT-эффекты и делают вывод о том, 
что изменение ООА происходит за счет взаимо-
действия обменно-связанных магнитных мо-
ментов в IrMn и NiFe со спиновым током.

Имеется ряд работ, сообщающих о переклю-
чении спинового клапана между высоко- и низ-
корезистивными состояниями путем поворо-
та магнитного момента свободного слоя за счет 
SOT-эффекта. При этом спиновая аккумуляция 
и генерация спинового тока происходят в сосед-
них со свободным слоем слоях немагнитного 
металла: β-Ta [13, 19, 20], β-W [21] или Pt [22]. 

В спиновых клапанах с верхним или нижним 
расположением антиферромагнетика свобод-
ный слой находится, соответственно, в нижней 
или верхней части наноструктуры и соседствует с 
немагнитными буферным или защитным слоем. 
Обычно в качестве материала этих немагнитных 
слоев используют Ta. Для формирования тек-
стуры <111> в обладающих гранецентрирован-
ной кубической структурой слоях ФМ в качестве 
подслоя часто используют сплав [Ni80Fe20]60Cr40. 
Это приводит к ослаблению магнитного гисте-

ФМ

HM

(а) (б)

ФМ

HM

Рис. 1. Схематичное изображение двухслойной структуры немагнитный металл/ферромагнетик, магнитного момента M, 
компонент τDL и τFL (а) и соответствующих им эффективных полей HDL и HFL (б). Электрический ток, протекающий в НМ 
слое вдоль оси x, генерирует спиновый ток вдоль оси z со спиновой поляризацией σ, коллинеарной оси y (σ = ±y).
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резиса и увеличению максимального магнито-
сопротивления [23–26]. Для синтеза нанострук-
тур, магнитное состояние которых изменяется 
током, важно знать, происходит ли на противо-
положных границах слоя сплава [Ni80Fe20]60Cr40 
аккумуляция электронов с противоположны-
ми спинами. Ранее в наноструктурах Ni/Cr на-
блюдали эффекты, обусловленные спиновой 
аккумуляцией [27], а для пленок хрома был об-
наружен обратный спиновый эффект Холла и 
близкий по величине к W, Ta и Pt отрицательный 
спиновый угол Холла [28], независящий от на-
личия антиферромагнитного упорядочения [29]. 
На данный момент в печати отсутствует инфор-
мация о наблюдении эффектов, связанных со 
спиновой аккумуляцией, а также о величине и 
знаке спинового угла Холла для сплавов NiFeCr.

В настоящей работе исследуется изменение 
магнитного состояния спиновых клапанов с 
нижним расположением антиферромагнетика 
после кратковременного пропускания постоян-
ного тока. Объяснение дано с учетом теплового 
действия зарядового тока и SOT-эффекта, обу-
словленного спиновой аккумуляцией в верхних 
немагнитных слоях β-Ta и сплава [Ni80Fe20]60Cr40.

ЭКСПЕРИМЕНТ
Спиновые клапаны композиции 

[Ni80Fe20]60Cr40(5нм)/Ni80Fe20(3нм)/Fe50Mn50(12нм)/
Сo90Fe10(2нм)/Cu(4.4нм)/Сo90Fe10(4.5нм)/[Ta или 
[Ni80Fe20]60Cr40](5нм) с разным составом верх-
него защитного слоя изготовлены методом 
магнетронного напыления при комнатной тем-
пературе на подложках из стекла. В процессе на-
пыления в плоскости подложки было приложе-
но магнитное поле напряженностью H = 80 Э. 
Давление рабочего газа Ar при напылении со-
ставляло 0.1 Па. При таких условиях магнетрон-
ного напыления в пленках тантала формируется 
высокорезистивная аллотропная модификация 
β-Ta [30–32]. Результаты исследования микро-
структуры и гальваномагнитных свойств на-
пыляемых нами пленок тантала опубликованы 
ранее [33, 34]. В этих работах показано, что в сло-
ях тантала формируется фаза β-Ta, обладающая 
тетрагональной структурой, высоким удельным 
сопротивлением и отрицательным температур-
ным коэффициентом электросопротивления. 
В работе [34] проведена оценка эффективного 
спинового угла Холла и показано, что его мини-
мальное возможное значение в пленках β-Ta со-
ставляет 0.0155.

Микрообъекты в виде мостов Холла шириной 
200 мкм и длиной 2000 мкм изготовлены мето-
дом фотолитографии так, что ОЛН была направ-
лена перпендикулярно направлению тока. Кон-

тактные площадки изготовлены при помощи 
lift-off процедуры.

Измерения проведены в установке, собран-
ной на базе электромагнита фирмы Bruker и 
температурного контроллера LakeShore 336. Со-
противление измеряли четырехконтактным ме-
тодом. Магнитосопротивление определяли как 
MR=(R(H)–Rs)/Rs, где R(H) — сопротивление 
образца в магнитном поле, Rs — сопротивление 
в поле насыщения.

При исследовании действия тока на магнит-
ное состояние спиновых клапанов ток фикси-
рованной плотности j из диапазона от 2.8·109 до 
8.4·109 А/м2 пропускали в течение 0.75 с. После 
выключения тока и термической стабилизации 
при температуре 293±0.1 K проводили измере-
ние электросопротивления. Плотность тока при 
измерении была максимально минимизирована 
и составляла j = 1.4·107А/м2. Весь эксперимент 
проводили в постоянном магнитном поле. 

Для визуализации магнитной структуры ис-
пользовали многофункциональный сканирую-
щий зондовый микроскоп СОЛВЕР НЕКСТ в 
режиме атомного силового микроскопа.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Спиновая аккумуляция на границах слоя сплава 

[Ni80Fe20]60Cr40. В исследуемых спиновых клапа-
нах с нижним расположением антиферромагне-
тика, в зависимости от материала верхнего за-
щитного слоя, свободный слой соседствует со 
слоями β-Ta или сплава [Ni80Fe20]60Cr40. Следу-
ющие эксперименты направлены на обнаруже-
ние эффектов, обусловленных возникновени-
ем неравновесной спиновой плотности в слое 
[Ni80Fe20]60Cr40.

Согласно [35], слои сплава (Ni80Fe20)100-xCrx при 
x = 40 находятся в парамагнитном состоянии 
при комнатной температуре. Для пленки толщи-
ной 11 нм температура перехода в ферромагнит-
ное состояние (TС) близка к 200 К [35].

Полевые зависимости сопротивления пленки 
сплава [Ni80Fe20]60Cr40 в поле, приложенном па-
раллельно и перпендикулярно плоскости плен-
ки и току, были получены при температурах ни-
же, близкой и выше TС (рис. 2). 

В малых полях наблюдается резкий мини-
мум продольного магнитосопротивления. При 
T = 93 и 193 K, соответствующих ферромагнит-
ному состоянию, реализация данного миниму-
ма продольного и соответствующего максимума 
поперечного магнитосопротивления может быть 
связана с эффектом анизотропного магнитосо-
противления ферромагнитной пленки.

При T  =  293  K пленка сплава [Ni80Fe20]60Cr40 
находится в парамагнитном состоянии, и на-
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блюдаемое в широком полевом интервале попе-
речное отрицательное магнитосопротивление 
можно объяснить уменьшением электросопро-

тивления при выстраивании локальных магнит-
ных моментов в парамагнетике вдоль направ-
ления приложенного поля. Появление резкого 
минимума продольного магнитосопротивления 
в малых полях при T = 293 K может быть связано 
с изменением ориентации локальных магнит-
ных моментов атомов Ni и Fe и соответствующих 
изменений неравновесной спиновой плотности 
вблизи границ пленки. Подобные зависимости 
магнитосопротивления наблюдали ранее [7, 36] 
для пленок Pt и β-Ta на подложках железоиттри-
евого граната, и резкое уменьшение магнитосо-
противления в малых полях связывали с пере-
магничиванием ферромагнитной подложки. В 
этих же работах в интервале больших полей на-
блюдали положительное продольное магнитосо-
противление, которое связывали с проявлением 
прямого и обратного спинового эффекта Холла. 

В результате совместного действия прямого и 
обратного спинового эффекта Холла в пленках 
металлов с сильным спин-орбитальным взаи-
модействием происходит следующее. Зарядо-
вый ток вызывает появление ортогонального 
спинового тока, и вблизи верхней и нижней по-
верхностей пленки аккумулируются электроны 
с противоположными спинами. Удельное элек-
тросопротивление этих областей ниже, чем в 
областях с равновесной спиновой плотностью. 
Если приложенное магнитное поле имеет орто-
гональную вектору спиновой поляризации ком-
поненту, то спиновая аккумуляция подавляется, 
и электросопротивление пленки возрастает.

В наших экспериментах по измерению про-
дольного и поперечного магнитосопротивления 
пленки сплава NiFeCr приложенное поле всегда 
было перпендикулярно вектору спиновой поля-
ризации, который на границах пленки коллине-
арен оси y. Соответственно, в больших полях при 
низких температурах T ≤ 193 K наблюдали возрас-
тание сопротивления с увеличением приложен-
ного поля. Такой характер полевой зависимости 
электросопротивления не может быть связан с 
действием силы Лоренца и обычным магнитосо-
противлением, так как в этом случае положитель-
ное магнитосопротивление в поле Hz, приложен-
ном перпендикулярно току, должно быть больше, 
чем в поле Hx. Для объяснения наблюдаемых в 
больших полях изменений сопротивления можно 
предположить существование и подавление маг-
нитным полем неравновесности спиновой плот-
ности на границах пленки. При повышении тем-
пературы спиновое упорядочение разрушается 
тепловым движением, и положительное магнито-
сопротивление не наблюдается.

Если в спиновых клапанах на границах слоя 
NiFeCr, так же как на границах слоя Ta, проис-
ходит накопление спин-поляризованных элек-
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Рис. 2. Полевые зависимости продольного (темные симво-
лы) и поперечного (светлые символы) электросопротивле-
ния пленки сплава [Ni80Fe20]60Cr40 толщиной 3 нм, получен-
ные при температурах 93, 193 и 293 K.
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тронов, тогда возможно частичное отражение и 
прохождение спинового тока через интерфейс 
(NiFeCr или Ta)/CoFe и передача спинового 
вращательного момента магнитному моменту 
MF свободного слоя CoFe. Эти условия зависят 
от взаимной ориентации MF и вектора спиновой 
поляризации σ в прилегающей к ферромагнети-
ку границе немагнитного слоя.

Перемагничивание спиновых клапанов. На 
рис. 3 показаны полевые зависимости магнито-
сопротивления спиновых клапанов, с разным со-
ставом верхнего защитного слоя: β-Ta или сплав 
NiFeCr. Отличия в форме магниторезистивных 
кривых и величине максимального магнитосо-
противления (MRmax) пренебрежимо малы.

Магнитное поле и ООА перпендикулярны на-
правлению тока. В полях, соответствующих мак-
симальному магнитосопротивлению (MRmax), 
векторы MF и σ коллинеарны (MF||σ), а при 
MR ≈ 0.5 MRmax в полях H1 и H2 (рис. 3) взаимная 
ориентация MF и σ близка к ортогональной. 

Отметим, что ортогональная ориентация MF 
и σ реализуется только в том случае, когда пе-
ремагничивание свободного слоя происходит 
путем когерентного вращения магнитного мо-
мента. При перемагничивании за счет движе-
ния доменных границ, взаимная ориентация 
MF и σ будет меняться от параллельной на анти-
параллельную без возникновения ортогональ-
ной ориентации. Для визуализации изменений 
магнитного состояния после пропускания тока 
из пленки спинового клапана с верхним немаг-
нитным слоем Ta был изготовлен специальный 
микрообъект с двумя параллельными микропо-
лосками (рис. 4а). К одной из полосок подходят 

медные контактные дорожки для пропускания 
тока и измерения сопротивления четырехкон-
тактным методом. В процессе эксперимента обе 
полоски находились в одинаковом магнитном 
поле, но ток проходил только по одной из них. 

На рис. 4б показаны изображения обеих ми-
крополосок, полученные методом магнитной 
силовой микроскопии. На левой и правой сто-
ронах обеих полосок видны светлые и темные 
линии. Такие линии соответствуют разным по 
знаку максимальным величинам перпендику-
лярной составляющей полей рассеяния от по-
верхности образца. Они обычно возникают, ес-
ли магнитный момент полосок ориентирован 
перпендикулярно длинным сторонам полосок, 
что и ожидаемо, исходя из условий приготовле-
ния образцов. Однородный цвет полосок сви-
детельствует о том, что разбиение на домены 
отсутствует. Видно, что пропускание тока не вы-
зывает появления доменных границ. Подобные 
изображения магнитной структуры СК наблю-
дали в работе [37] при перемагничивании сво-
бодного слоя когерентным вращением намагни-
ченности.

Изменение магнитного состояния спинового 
клапана постоянным током. Исследуем измене-
ния электросопротивления и формы магнито-
резистивной кривой СК, вызванные кратковре-
менным воздействием действием тока, для 
случая MF ^ σ.

Электрический ток пропускали в течение 
промежутков времени 0.75 с, последовательно, 
шаг за шагом увеличивая силу тока. Измерения 
электросопротивления СК проводили после 
каждого шага. Затем направление тока меняли 
на противоположное и повторяли измерения.
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Рис. 3. Полевые зависимости магнитосопротивления спи-
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Рис. 4. (а) Фотография микрообъекта для исследования 
магнитной структуры; (б) изображения магнитной струк-
туры микрополосок спинового клапана после прохождения 
тока (слева) и без прохождения тока (справа).
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На рис. 5а показаны результаты измерений 
для СК с верхним слоем NiFeCr, проведенных 
при приложении постоянного внешнего магнит-
ного поля H ≈ H1. Поле соответствует ветви пет-
ли гистерезиса, на которой магнитосопротив-
ление возрастает (рис. 3) и противонаправлено 
ООА. Видно, что с увеличением плотности тока 
электросопротивление возрастает. Тенденция к 
возрастанию не зависит от направления тока, 
тем не менее при j↑↑x электросопротивление 
и, соответственно, магнитосопротивление СК 
больше, чем при j↑↓x. Затем начальное магнит-
ное состояние спинового клапана изменили пу-
тем приложения постоянного магнитного поля 
H ≈ H2, сонаправленного ООА и соответствую-
щего ветви петли гистерезиса, на которой маг-
нитосопротивление СК уменьшается (рис. 3). 
Магнитосопротивление СК уменьшалось после 
каждого прохождения тока (рис. 5б), независи-
мо от его направления, однако и в этом случае 
при j↑↑x магнитосопротивление СК больше, 
чем при j↑↓x.

На рис. 5в показаны полевые зависимости 
электросопротивления спинового клапана, из-
меренные до начала и после окончания экспе-
римента. Зависимости практически совпадают. 
Следовательно, пропускание тока не привело к 
изменению обменного взаимодействия на гра-
нице ферромагнетик/антиферромагнетик, а 
также к межслойной диффузии. Вероятно, на-
блюдаемые изменения магнитосопротивления 
обусловлены поворотом магнитного момента 
свободного слоя под действием тока.

Для оценки угла (Θ) отклонения магнитного 
момента MF от ООА воспользуемся зависимо-
стью сопротивления спинового клапана от угла 
(j) между магнитными моментами свободного и 
пиннингованного слоев [38]:
	 R R R R( ) ( )( cos ) /j j= + − −P AP P 1 2.	 (1)

В исследуемом интервале полей магнит-
ный момент пиннингованного слоя параллелен 
ОЛН || OOA и направлен против оси y (рис. 4), 
соответственно, угол Θ равен по величине углу 
j. Оценивая RP и RAP как сопротивления СК в 
высокорезистивном (Rmax) и низкорезистивном 
(Rmin) состояниях (рис. 4в), получаем для вели-
чины угла Θ выражение: 

	 Θ = −
−
−









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( )min

max min

1
2 R R
R R

,	 (2) 

где R соответствует сопротивлению СК после 
пропускания постоянного тока.

На рис. 6 показаны зависимости угла Θ от 
плотности и направления тока для спиновых 
клапанов с разным составом немагнитного ме-
талла, соседствующего со свободным слоем. 

Для спиновых клапанов со слоями NiFeCr 
и Ta, прилегающими к свободному слою CoFe, 
при возрастании тока получено увеличение или 
уменьшение угла Θ во внешнем поле H1 или H2 
соответственно. Эти тенденции не зависят от 
направления j, однако наблюдается также и осо-
бенность, определяемая именно направлением 
j. При j↑↑x угол Θ всегда больше, чем при j↑↓x, 
независимо от направления внешнего поля и со-
става верхнего немагнитного слоя.

Поворот магнитного момента свободного слоя 
за счет теплового действия постоянного тока. В 
экспериментах, результаты которых показаны 
на рис. 6, взаимная ориентация MF и ООА пе-
ред пропусканием тока была близка к ортого-
нальной, а угол Θ близок к 90°. Если начальное 
магнитное состояние СК соответствовало ветви 
петли гистерезиса, на которой магнитосопро-
тивление увеличивается (H = H1, H ↑↓ООА), то 
после пропускания тока любого направления 
угол Θ всегда увеличивался. Если начальное со-
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Рис. 5. Зависимости сопротивления спинового клапана после пропускания тока от плотности тока, полученные во внеш-
нем магнитном поле H, равном по величине H1 (а) и H2 (б). Полевые зависимости электросопротивления спинового клапа-
на, измеренные до (светлые круги) и после (темные треугольники) пропускания импульсов постоянного тока (в).
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стояние относилось к ветви петли с уменьшени-
ем магнитосопротивления (H = H2, H ↑↑ ООА), 
то после пропускания тока любого направления 
угол Θ всегда уменьшался. Эти изменения обу-
словлены тепловым действием тока.

Для спинового клапана с верхним слоем 
NiFeCr провели измерения сопротивления в мо-
менты прохождения тока различной плотности 
при температуре 203 K и, для сравнения, изме-
нения сопротивления при нагревании образца 
от 203 до 410 K. Результаты показаны на рис. 7.

Зависимость R(j) аппроксимирована поли-
номом второго порядка. Изменение сопротив-
ления происходит одинаково при противопо-
ложных направлениях тока (положительных и 
отрицательных величинах j). Из сравнения зави-

симостей R(j) и R(T) следует, что используемые 
в наших экспериментах и продолжительность 
прохождения, и плотности тока приводят к на-
греву образцов.

Соответственно, при прохождении тока из-за 
повышения температуры изменяются магнит-
ные характеристики спинового клапана, в част-
ности, уменьшается ширина низкополевой пет-
ли гистерезиса. В результате происходит поворот 
магнитного момента свободного слоя и измене-
ние угла Θ. После выключения тока температура 
образца понижается до исходной, однако новая 
ориентация MF и произошедшее изменение Θ 
сохраняются. Подобное явление было исследо-
вано в работе [39], в которой для быстрого ло-
кального нагрева материала и ослабления гисте-
резиса использовали луч лазера. В этой работе 
было предложено использовать вызванное ло-
кальным нагревом изменение магнитного со-
стояния для термомагнитной записи (Heat-as-
sisted magnetic recording (HAMR)).

Поворот магнитного момента свободного слоя, 
обусловленный SOT-эффектом. Для объясне-
ния зависящих от направления тока изменений 
магнитосопротивления рассмотрим возможные 
факторы, которые зависят от направления тока 
и могут действовать на магнитный момент сво-
бодного слоя: 1) магнитное поле подводящих 
проводов, 2) магнитное поле тока в образце, а 
также 3) SOT-эффект. По оценкам, величина 
магнитного поля, обусловленного токами в под-
водящих проводах и в самом образце, составляет 

j↑↓x

j↑↑x

j↑↓x

j↑↑x

Θ
, град

80

90

100

110

120

130

2
4

6

8

j, 10 9 A/м 2

30
40

50

60

70

80

90

100

120

140

2
4

6
8

Θ
, град

j, 10 9 A/м 2

NiFeCr

CK

Ta

CK

(а)

(б)

Рис. 6. Величины углов между магнитным моментом сво-
бодного слоя и ООА в зависимости от плотности и направ-
ления тока в спиновых клапанах композиции NiFeCr/NiFe/
FeMn/СoFe/Cu/ СoFe/NiFeCr (а) и NiFeCr/NiFe/FeMn/
СoFe/Cu/ СoFe/Ta (б) с разным составом немагнитного 
металла в верхнем защитном слое. Светлыми и темными 
символами показаны зависимости, полученные во внеш-
них полях H1 и H2, противонаправленном и сонаправлен-
ном ООА соответственно.
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Рис. 7. Зависимости электросопротивления образца спи-
нового клапана NiFeCr/NiFe/FeMn/ СoFe/Cu/СoFe/
NiFeCr от температуры (сплошная линия) и от плотности 
тока при начальной температуре 203 К и пропускании по-
стоянного тока (символы). Штриховой линией показан 
результат аппроксимации полиномом второго порядка.
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сотые доли Эрстеда. Для объяснения наблюдае-
мых различий в углах Θ для j↑↑x и j↑↓x таких по-
лей недостаточно. 

Рассмотрим поворот магнитного момента 
свободного слоя при протекании тока с точки 
зрения действия спин-орбитального крутящего 
момента и возникающих при этом эффективных 
полей HFL и HDL. На рис. 8 схематически показа-
ны магнитные моменты свободного и пиннин-
гованного (MP) слоев, направления тока и ООА, 
поле взаимодействия между свободным и пин-
нингованным слоем Hint, внешнее приложенное 
поле H, а также поля HFL и HDL, направление ко-
торых зависит от направления вектора спиновой 
поляризации σ для электронов, аккумулирован-
ных вблизи границы между немагнитным верх-
ним слоем и свободным ферромагнитным слоем.

Перед пропусканием тока взаимное располо-
жение MF и ООА близко к ортогональному. По-
сле прохождения тока происходит поворот MF и 
угол Θ изменяется. За исключением HDL, все дей-
ствующие на MF поля лежат в плоскости пленки 
(xy). Поле HDL коллинеарно оси z. Из-за размер-
ных эффектов, обусловленных малой толщиной 
пленки, пренебрегаем действием направленного 
вдоль нормали к пленке поля HDL и рассмотрим 

только вклад поля HFL в поворот MF. Если ток 
направлен против оси x (j↑↓x) (рис. 8а, б), то HFL 
сонаправлено с Hint, то есть действие такого по-
ля поворачивает MF в направлении ООА и вно-
сит вклад в уменьшение угла Θ. При изменении 
направления тока на противоположное (j↑↑x) 
(рис. 8в, г), поле HFL противонаправлено с Hint и, 
соответственно, отклоняет MF от ООА и способ-
ствует увеличению угла Θ. Эти представления 
полностью согласуются с результатами экспери-
ментов.

На рис. 6 видно, что при j↑↓x угол Θ всег-
да на 5–10 градусов меньше, чем при j↑↑x. Эту 
тенденцию, обусловленную направлением тока, 
наблюдали как в поле H1, противонаправленном 
ООА, так и в поле H2, сонаправленном ООА, как 
для слоя Ta, так и для сплава NiFeCr, прилегаю-
щих к свободному слою спинового клапана.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследования гальваномагнитных свойств 

спиновых клапанов, в которых свободный слой 
сплава Co90Fe10 соседствует с немагнитными сло-
ями β-Ta или сплава [Ni80Fe20]60Cr40, позволяют 
сделать следующие выводы.

Hint

HFL

HDL

H=H 1, H↑↓OOA H=H 2, H↑↑OOA

H MF

MP

H

Hint

HFL

HDL

MP

H
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HDL 

HFL

MP

MF
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HDL 

HFL
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MF

MF
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Рис. 8. Схематичное изображение поворота магнитного момента свободного слоя в фиксированном поле H антипа-
раллельном (а, в) и параллельном (б, г) ООА после пропускания тока, сонаправленного (а, б) и противонаправленного 
(в, г) начальному направлению магнитного момента.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

	 ТЕПЛОВЫЕ И СПИН-ОРБИТАЛЬНЫЕ ЭФФЕКТЫ ПРИ ДЕЙСТВИИ ТОКА	 1485

Постоянный электрический ток длительно-
стью 0.75 с приводит к повороту магнитного мо-
мента свободного слоя в спиновом клапане. Это 
изменение магнитного состояния сохраняется 
после прекращения воздействия тока.

Поворот магнитного момента свободного 
слоя при протекании тока индуцируется преи-
мущественно нагревом спинового клапана. Тем 
не менее имеются изменения угла поворота, ко-
торые обусловлены спиновой аккумуляцией в 
слоях Ta и сплава [Ni80Fe20]60Cr40 вблизи границы 
слоя CoFe и передачей спин-орбитального кру-
тящего момента электронов магнитному момен-
ту свободного слоя. Таким образом, SOT-эффект 
проявляется в виде добавочного фактора, кото-
рый приводит к увеличению или уменьшению 
угла поворота магнитного момента свободного 
слоя в зависимости от направления тока.

Для слоев Ta и [Ni80Fe20]60Cr40 наблюдали оди-
наковые обусловленные SOT-эффектом изме-
нения угла поворота магнитного момента сво-
бодного слоя. Это позволяет предположить, что, 
так же, как и для β-Ta, спиновый угол Холла для 
сплава [Ni80Fe20]60Cr40 имеет отрицательный знак.

Исследование выполнено за счет гранта 
Российского научного фонда и Правительства 
Свердловской обл. в рамках проекта № 24-
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ФГБУН Институт физики металлов имени 
М.Н. Михеева УрО РАН, Свердловская обл.
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THERMAL AND SPIN-ORBITAL EFFECTS UNDER THE ACTION  
OF CURRENT ON SPIN VALVES CONTAINING 

 β-Ta AND NiFeCr ALLOY LAYERS
L. I. Naumova1, *,  R. S. Zavornitsyn1,  М. А. Milyaev1,  А. А. Germizina1,  I. К. Maksimova1,  
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For microobjects based on spin valves, changes in the magnetic state are observed under the action of 
short-term direct current. It has been shown that the magnetic moment of the free layer rotates when a 
certain current density is attained. The rotation angle grows with increasing current density. The magnetic 
moment rotates predominantly due to the thermal effect of current. Rotation angle changes caused by spin 
accumulation in Ta or NiFeCr layers and the transfer of the spin-orbit torque of electrons to the magnetic 
moment of the free layer have been revealed.
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Высокоэнтропийный магнитный сплав GdTbDyHoEr в объемном состоянии был получен мето-
дом индукционной плавки и в виде лент методом быстрой закалки из расплава. Проанализирова-
ны особенности структуры, магнитных и магнитокалорических свойств данных материалов. Оба 
состояния сплава характеризуются наличием гексагональной структуры. Изменение магнитной 
части энтропии DSM было определено по данным измерений магнитных изотерм на основе соот-
ношения Максвелла. Максимальная величина DSM наблюдается при температуре 175 K и для ам-
плитуды изменения магнитного поля 2 Tл составляет примерно 1.8 и 2.6 Дж/кг×К для объемного 
и быстрозакаленного состояний сплава, соответственно. С учетом полученных параметров маг-
нитокалорического эффекта данные материалы можно считать перспективными для приложений 
в устройствах магнитного охлаждения.

Ключевые слова: высокоэнтропийный сплав, редкоземельные элементы, фазовые переходы, кривые 
намагничивания, магнитокалорический эффект, хладоемкость
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ВВЕДЕНИЕ
Магнитное охлаждение рассматривается в 

качестве перспективной и востребованной тех-
нологии как с экономической, так и экологи-
ческой точек зрения [1]. Процесс магнитного 
охлаждения осуществляется на основе магнито-
калорического эффекта (МКЭ), заключающе-
гося в обратимом изменении температуры маг-
нитного материала под действием внешнего 
магнитного поля [2]. Эффективность магнит-
ного охлаждения зависит от свойств материала, 
используемого в качестве твердотельного хлада-
гента, основными из которых являются величи-
на адиабатического изменения температуры, ве-
личина изменения магнитной части энтропии и 
хладоемкость [1–3]. В свою очередь, эти величи-
ны во многом определяются типом магнитного 
фазового перехода (первого или второго рода), 
происходящего в материале хладагента, и осо-
бенностями этого перехода [4]. Наиболее пер-

спективными материалами с точки зрения МКЭ 
считаются тяжелые редкоземельные элементы, 
имеющие наибольшие значения магнитных мо-
ментов, а также системы на их основе [5, 6]. В 
последнее время разработка новых эффектив-
ных магнитокалорических материалов прово-
дится и с учетом концепции высокоэнтропий-
ных сплавов (ВЭС). В рамках данной концепции 
пять и более металлических компонентов, взя-
тых в равных мольных долях, могут образовы-
вать однофазный кристаллический сплав. При 
этом атомы разных типов располагаются в уз-
лах кристаллической решетки случайным обра-
зом. ВЭС является разупорядоченным твердым 
раствором замещения, в котором для каждого 
типа атомов дальний порядок отсутствует. Не-
упорядоченное положение всех атомов в узлах 
кристаллической решетки приводит к повышен-
ной конфигурационной энтропии такой фазы. 
Кроме того, высокоэнтропийные сплавы обла-
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дают улучшенными механическими свойства-
ми [7]. Начавшиеся сравнительно недавно ис-
следования магнитокалорических свойств ВЭС 
на основе тяжелых редкоземельных элементов 
продемонстрировали перспективность данных 
материалов как рабочего тела магнитных реф-
рижераторов в определенном интервале тем-
ператур [8]. Этому способствуют как присущая 
редкоземельным элементам большая величина 
изменения магнитной части энтропии, так и, 
для некоторых из них, наличие двух последова-
тельных фазовых переходов при уменьшении 
температуры: парамагнетик–геликоидальный 
антиферромагнетик и геликоидальный анти-
ферромагнетик–ферромагнетик, следствием 
чего является увеличение хладоемкости [9–11]. 
В настоящее время предпринимаются попыт-
ки повысить эффективность МКЭ в высокоэн-
тропийных сплавах на основе тяжелых редко-
земельных элементов путем варьирования их 
элементного состава [12–14].

Эффективность магнитного холодильника 
определяется не только материалом его рабо-
чего тела, но и формой, в которой он представ-
лен. Металлическая лента — одна из наиболее 
востребованных форм материала для констру-
ирования рабочего тела, так как она позволяет 
достичь высокой эффективности теплообмена 
благодаря большой удельной площади поверх-
ности [15–17]. Активно используемым способом 
получения металлических лент является метод 
спиннингования, позволяющий получать бы-
строзакаленные сплавы в виде ленты путем за-
калки из жидкого состояния на вращающийся 
охлаждающий диск [18, 19]. Однако, как это бы-
ло показано на примере лент Dy, быстрая закал-
ка тяжелых редкоземельных элементов может 
приводить к снижению температуры магнитных 
фазовых переходов и уменьшению максималь-
ного значения магнитокалорического эффекта. 
Возможной причиной этого называют большое 
количество интерфейсных атомов в нанокри-
сталлических лентах с меньшим числом атомов 
ближайших соседей [20].

Настоящая работа посвящена сравнитель-
ному исследованию особенностей кристалли-
ческой структуры, магнитных и магнитокало-
рических свойств высокоэнтропийного сплава 
GdTbDyHoEr в объемном и быстрозакаленном 
состоянии.

ОБРАЗЦЫ И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Высокоэнтропийный магнитный сплав 

GdTbDyHoEr был приготовлен индукционным 
плавлением в атмосфере аргона исходных ме-
таллических компонентов, взятых в равных до-

лях. Быстрозакаленные ленты того же состава 
были получены методом спиннингования. За-
калку проводили на поверхности медного диска 
в защитной атмосфере аргона. Линейная ско-
рость вращения диска в момент разливки была 
10 м/с. Ширина и толщина полученной ленты 
составляли 3 мм и 100 мкм, соответственно. 

Рентгенофазовый анализ исходного (объем-
ного) сплава GdTbDyHoEr и быстрозакаленной 
ленты того же состава осуществляли на диф-
рактометре D8 DISCOVER (излучение Cu Kα1,2, 
λ=1.542 Å), обработка дифрактограмм выпол-
нена с использованием программы полнопро-
фильного анализа TOPAS 3 (Bruker, Германия).

Магнитные измерения проводили на ба-
зе измерительного комплекса РРМS DynaCool 
9T. Измеряли как температурные зависимости 
намагниченности M(T), так и кривые намагни-
чивания при разных температурах в темпера-
турном интервале от 25 до 220 K при амплитуде 
внешнего магнитного поля до 9 Тл. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Рентгенофазовый анализ показал, что сплав 

GdTbDyHoEr в объемном состоянии имеет гек-
сагональную структуру (пространственная груп-
па P63/mmc) (рис. 1). Кроме того, на дифрак-
тограмме присутствуют линии, относящиеся к 
другим фазам. Наиболее яркие из этих линий 
отмечены на дифрактограмме красными ква-
дратами. Малая интенсивность линий не позво-
ляет определить соответствующие им фазы. Это 
может быть твердый раствор редкоземельных 
элементов с симметрией Fm-3m [21]. Чаще же 
считается, что эти линии относятся к сложно-
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Рис. 1. Дифрактограмма сплава GdTbDyHoEr в объемном 
(1) и быстрозакаленном состоянии (2). Красными квадра-
тами обозначены наиболее интенсивные линии неуста-
новленной фазы.
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му оксиду редкоземельных металлов типа R2О3 
[13]. Добавим, что содержание примесей не пре-
вышало 5 мас.%. Средний размер кристаллитов, 
определенный по формуле Шеррера с использо-
ванием параметров самого интенсивного пика 
(2q = 32.7°), составил 27 ± 3 нм.

Анализ дифрактограмм лент не выявил замет-
ных изменений структуры сплава GdTbDyHoEr 
в быстрозакаленном состоянии (рис. 1), только 
величина среднего размера кристаллитов умень-
шилась до 21 ± 2 нм. 

На рис. 2 показаны температурные зависимо-
сти намагниченности M(T) сплава, измеренные 
при охлаждении образцов от температуры 300 K в 
поле m0H = 0.01 Tл. На каждой зависимости наблю-
дается локальный максимум вблизи температу-
ры T ≈ 175 K, обусловленный фазовым переходом 
второго рода из парамагнитного состояния (ПМ) 
в состояние геликоидального антиферромагне-
тика (ГАФМ) [9]. Указанная температура близка 
к температуре фазового ПМ–ГАФМ-перехода в 
диспрозии — температуре Нееля TN = 179 K [9, 11], 
а также значениям TN для сплава GdTbDyHoEr, 
полученным в других работах [8, 14].

Для всех составляющих редкоземельных эле-
ментов данного сплава, за исключением Gd, из-
вестно, что при T < TN в отсутствие внешнего 
магнитного поля при определенной температуре 
происходит фазовый переход, который в первом 
приближении можно охарактеризовать как пе-
реход из ГАФМ в ферромагнитное (ФМ) состоя-
ние [22]. Внешнее магнитное поле способствует 
разрушению геликоидальной антиферромагнит-
ной структуры и формированию ферромагнит-

ной структуры. При этом температура ГАФМ–
ФМ-перехода повышается при увеличении 
величины магнитного поля [9]. Кроме того, не-
давно было показано, что в упомянутых тяжелых 
редкоземельных элементах переход ГАФМ–ФМ 
осуществляется через формирование различных 
промежуточных магнитных фаз, температурный 
диапазон существования которых зависит от ве-
личины внешнего магнитного поля [23]. Таким 
образом, наблюдаемый рост намагниченности 
на зависимостях M(T) при T < 150 K (рис. 2) мож-
но связать с размытым по температуре сложным 
фазовым переходом ГАФМ–ФМ. 

Наличие магнитных фазовых переходов при 
изменении температуры подтверждается и осо-
бенностями на кривых намагничивания, из-
меренных при разных температурах. На рис. 3 
показаны некоторые зависимости M(H) для  
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Рис. 2. Зависимости магнитного момента от темпера-
туры сплава GdTbDyHoEr в объемном (1) и быстроза-
каленном состояниях (2), измеренные при охлаждении 
образца в поле m0H = 0.01 Tл. На вставке более подробно 
показаны зависимости M(T) вблизи температуры маг-
нитного фазового перехода “парамагнетик–геликои-
дальный антиферромагнетик”.

(a)

0 3 6 9
0

100

200

300
25 K
70 K
100 K
120 K
150 K
170 K
180 K

 

 

М
, А

 м
2 /к

г

220 K

 

 

µ0H, Тл

(a) (б)

0 0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 3 6 9
0

100

200

300
25 K
70 K
100 K
120 K
150 K
170 K
180 K

 

 

М
, А

 м
2 /к

г

0

50

100

М
, А

 м
2 /к

г

220 K

 

 

µ0H, Тл µ0H, Тл

 

 
 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

25K
70K

100K

120K

150K

170K

180K

220K

Рис. 3. Кривые намагничивания для объемного сплава 
GdTbDyHoEr, измеренные при разных температурах (а). 
Вид тех же кривых намагничивания в области относитель-
но малых магнитных полей (б).
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объемного сплава GdTbDyHoEr. В интервале 
температур примерно от 150 K до 100 K на кри-
вых намагничивания линейный участок в малых 
полях сменяется более быстрым увеличением 
намагниченности M в больших полях, свиде-
тельствуя о метамагнитном переходе ГАФМ–
ФМ, индуцированном внешним магнитным по-
лем. 

Аналогичная картина наблюдается для сплава 
GdTbDyHoEr в быстрозакаленном состоянии. 
На рис. 4 в качестве примера приведены кривые 
намагничивания M(H) для некоторых наиболее 
характерных температур. При этом в области 
температур метамагнитного перехода ГАФМ–
ФМ воздействие внешнего магнитного поля в 
случае быстрозакаленной ленты оказывается 
более эффективным (рис. 5). На вставке рис. 5 
показан способ определения величины крити-

ческого поля Hcr, при которой начинает разру-
шаться магнитная структура ГАФМ, как точка 
пересечения двух прямых, являющихся экстра-
поляциями двух участков кривой намагничива-
ния. При T = 150 K величина Hcr составила 0.7 Тл 
и 0.5 Тл для сплава GdTbDyHoEr в объемном и 
быстрозакаленном состояниях соответственно. 
Изменение магнитной части энтропии DSM бы-
ло определено по данным измерений магнитных 
изотерм на основе соотношения Максвелла:

	 DS
M
T

dH
H

H

H
M = −

∂
∂






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2

1
,	 (1)

где Н — магнитное поле, М — намагниченность, 
Т — температура. 

На рис. 6 представлены температурные зави-
симости –DSM(T) объемного сплава GdTbDyHoEr 
для различных амплитуд изменения внешнего 
поля Dm0H. Видно, что при Dm0H < 4 Tл на кривых  
–DSM(T) наблюдается локальный минимум при 
T ~ 160 K. Подобный характер зависимостей на-
блюдали для редкоземельных элементов, в част-
ности, для Dy и Tm [9]. Пик вблизи TN связан с 
тем, что происходит выделение тепла вследствие 
возрастания степени магнитного порядка под 
действием внешнего магнитного поля и умень-
шения энтропии магнитной подсистемы, что в 
свою очередь приводит к возрастанию энтро-
пии кристаллической решетки. При более низ-
ких температурах внешнее поле способствует 
не только увеличению степени магнитного по-
рядка, но и разрушению антиферромагнитной 
структуры, что сопровождается поглощением 
тепла. В интервале температур от TN до 160 K 
эффект разрушающего действия поля преобла-
дает, что приводит к уменьшению величины –
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Рис. 4. Кривые намагничивания для сплава 
GdTbDyHoEr в быстрозакаленном состоянии, изме-
ренные при разных температурах.
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Рис. 5. Кривые намагничивания для сплава GdTbDyHoEr 
в объемном и быстрозакаленном состояниях, измерен-
ные при T = 150 K. На вставке показан способ опреде-
ления Hcr.
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Рис. 6. Температурная зависимость изменения магнитной 
части энтропии объемного сплава GdTbDyHoEr.
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DSM(T), а для Dm0H = 1 Tл в узком интервале тем-
ператур наблюдается даже отрицательный МКЭ. 
При дальнейшем понижении температуры уве-
личение степени порядка в результате воздей-
ствия поля на разрушающуюся антиферромаг-
нитную структуру становится преобладающим, 
и –DSM(T) снова увеличивается. При Dm0H ≥ 4 Tл 
поле подавляет образование фазы ГАФМ, поэ-
тому при понижении температуры реализуется 
фазовый переход ПМ–ФМ, минуя фазу ГАФМ, 
а зависимость –DSM(T) приобретает типичный 
для такого фазового перехода вид с одним мак-
симумом.

Температурные зависимости –DSM(T) сплава 
GdTbDyHoEr в быстрозакаленном состоянии 
характеризуются аналогичными особенностя-
ми, только величина поля, при которой исчезает 
локальный минимум вблизи T ~ 160 K уменьша-
ется и составляет примерно 3 Тл (рис. 7). Кроме 
того, при Dm0H = 1 Tл наблюдается только поло-
жительный МКЭ, хотя при T ~ 160 K величина 
–DSM(T) уменьшается до нуля. Полевые зависи-
мости максимальной величины изменения маг-
нитной части энтропии для сплава GdTbDyHoEr 
(рис. 8) свидетельствуют, что для быстрозака-
ленного состояния величина –DSM   

max больше.
Эффективность рабочего тела магнитного 

холодильника определяется не только величи-
ной DSM   

max, но и так называемой хладоемкостью, 
RC, показывающей количество теплоты, переда-
ваемое при охлаждении 1 кг материала за один 
термодинамический цикл при определенном из-
менении магнитного поля [1, 17]. Величина RC 
рассчитывается в процессе интегрирования как 
площадь под кривой –ΔSM(T). При этом преде-

лами интегрирования служат температуры на 
половине высоты пика:

	 RC S T dT
T

T

= ∫ | ( ) |D M
1

2
,	 (2)

где T1 и T2 — температуры, соответствующие ве-
личине –ΔSM(T) на половине высоты пика. Для 
быстрозакаленного состояния сплава величи-
на RC также выше (рис. 8). Таким образом, бы-
страя закалка сплава GdTbDyHoEr не только не 
ухудшает, а даже повышает его показатели МКЭ. 
Кроме того, имеющиеся в литературе данные для 
RC ~630 Дж/кг [8, 14] при Dm0H = 5 Tл для объем-
ного сплава GdTbDyHoEr позволяют констати-
ровать, что полученная в нашей работе величина 
RC = 760 Дж/кг для быстрозакаленного сплава 
GdTbDyHoEr превосходит указанные величи-
ны. Превосходит она и значение RC, полученное 
для быстрозакаленных лент сплава GdTbHoEr 
(≤630 Дж/кг) [24]. С точки зрения практических 
применений и максимальных магнитных по-
лей, создаваемых системами с использованием 
современных постоянных магнитов, логичнее 
оперировать параметрами, характеризующи-
ми величину магнитокалорического эффекта, 
при Dm0H ≤ 2 Tл [17]. В настоящей работе для 
быстрозакаленного сплава GdTbDyHoEr при  
Dm0H = 2 Tл была достигнута величина RC = 
= 300 Дж/кг, что примерно в полтора раза боль-
ше, чем для фольги Gd толщиной 0.215 мм, по-
лученной холодной прокаткой [16]. При этом 
отметим, что температура 293 K, при которой 
наблюдается максимум на зависимости –DSM(T) 
для фольги Gd, конечно же, гораздо более при-
влекательна с практической точки зрения, чем 
температура 175 K, при которой аналогичный 
пик наблюдается для высокоэнтропийного бы-
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Рис. 7. Температурная зависимость изменения магнит-
ной части энтропии сплава GdTbDyHoEr в быстрозака-
ленном состоянии.
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Рис. 8. Полевые зависимости изменения магнитной части 
энтропии и хладоемкости сплава GdTbDyHoEr в объем-
ном и быстрозакаленном состояниях.
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строзакаленного сплава GdTbDyHoEr, рассма-
триваемого в настоящем исследовании.

Таким образом, при переводе сплава 
GdTbDyHoEr в быстрозакаленное состояние 
сохраняется последовательность фазовых пере-
ходов ПМ–ГАФМ–ФМ при понижении тем-
пературы. Осуществление магнитных фазовых 
переходов через формирование различных про-
межуточных магнитных фаз, температурный ди-
апазон существования которых зависит от ве-
личины внешнего магнитного поля, является 
причиной большой величины RC. Более высо-
кие значения –DSM(T) и RC для быстрозаленно-
го сплава GdTbDyHoEr обусловлены, видимо, 
его более интенсивным откликом на действие 
внешнего магнитного поля, о чем свидетель-
ствуют меньшая величина поля Hcr, при кото-
рой начинает разрушаться магнитная структура 
ГАФМ, и более крутой ход зависимости M(H) 
в области относительно малых полей (рис. 5). 
Два последних факта обусловлены, скорее все-
го, меньшей эффективной магнитной анизотро-
пией сплава GdTbDyHoEr в быстрозакаленном 
состоянии в сравнении с объемным состоянием. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Представленные в настоящей работе резуль-

таты дают характеристику структурных, магнит-
ных и магнитокалорических свойств высокоэн-
тропийного сплава GdTbDyHoEr, полученного 
в объемном состоянии методом индукционной 
плавки и в быстрозакаленном состоянии мето-
дом спиннингования. Оба состояния сплава ха-
рактеризуются существованием гексагональной 
структуры. Средний размер кристаллитов со-
ставил примерно 27 нм и 21 нм для объемного и 
быстрозакаленного состояний сплава, соответ-
ственно. 

Показано, что величина критического маг-
нитного поля, индуцирующего метамагнитный 
переход ГАФМ–ФМ, меньше, а такие показате-
ли МКЭ как максимальное значение изменения 
магнитной части энтропии DSM и хладоемкости 
RC выше для быстрозакаленного сплава. Ско-
рее всего, это обусловлено тем, что в быстроза-
каленном состоянии сплав GdTbDyHoEr харак-
теризуется меньшей эффективной магнитной 
анизотропией. 

Величина RC для быстрозакаленного сплава 
превосходит аналогичную величину для объем-
ных сплавов того же состава, имеющихся в лите-
ратуре, а также для фольги Gd, полученной хо-
лодной прокаткой. 

Таким образом, быстрозакаленные ленты 
сплава GdTbDyHoEr с учетом высоких пара-

метров МКЭ и большой удельной площади по-
верхности могут рассматриваться как перспек-
тивный материал для рабочего тела магнитного 
рефрижератора.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 24-29-00199, https://
rscf.ru/project/24-29-00199/, ФГАОУ ВО “Ураль-
ский федеральный университет имени первого 
Президента России Б.Н. Ельцина”, Свердлов-
ская обл.
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MAGNETIC AND MAGNETOCALORIC PROPERTIES OF BULK  
AND RAPIDLY QUENCHED GdTbDyHoEr HIGH-ENTROPY ALLOYS

A. V. Svalov1, *,  D. S. Neznakhin1,  A. V. Arkhipov1,  S. V. Andreev1,  A. S. Rusalina1,  A. I. Medvedev2,  
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The bulk GdTbDyHoEr magnetic high-entropy alloy is prepared by induction melting; the same alloy 
in the form of ribbons is prepared by rapid quenching from the melt. Peculiarities of the structure and 
magnetic and magnetocaloric properties of these materials are analyzed. The both states of the alloy are 
characterized by the hexagonal structure. The magnetic entropy change ΔSM is determined using measured 
magnetic isotherms and Maxwell’s relations. The maximum ΔSM is observed at 175 K and, for a magnetic 
field change of 2 T, it is 1.8 and 2.6 J/kg К for the bulk and rapidly quenched alloys, respectively. Taking 
into account the determined parameters of magnetocaloric effect, the alloys show promise as materials for 
applications in magnetic refrigeration devices.

Keywords: high-entropy alloy, rare earth elements, phase transitions, magnetization curves, magnetocaloric 
effect, refrigeration capacity
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Представлены экспериментальные результаты синтеза и исследования тонких пленок поликри-
сталлического диоксида ванадия (VO2), а также многослойных опторезонансных структур на их 
основе. Показана роль влияния термического отжига на структурные, электрофизические и оп-
тические свойства пленок VO2. На основе данных пленок изготовлены фотонно-кристаллические 
гетероструктуры, в которых наблюдается возбуждение оптических резонансных мод типа Фабри–
Перо. Исследование оптического пропускания такой структуры показало, что спектральным по-
ложением моды Фабри–Перо можно управлять, варьируя толщину градиентного оптического 
слоя VO2. Показано, что фазовый переход I рода “полупроводник – металл”, который имеет место 
в пленках VO2 и сопровождается изменением их электропроводности на 3–5 порядков величины, 
приводит к изменению оптических параметров как самих пленок, так и многослойных опторезо-
нансных структур.

Ключевые слова: магнетронное напыление, диоксид ванадия, фазовый переход, температурный ги-
стерезис, электропроводность, оптическое пропускание, оптический резонатор
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ВВЕДЕНИЕ
Системы с перестраиваемыми свойствами 

представляют большой фундаментальный и при-
кладной интерес. В таких системах изменение 
электронной структуры под действием внутрен-
них и внешних факторов приводит к изменению 
электрических, оптических и других характе-
ристик [1]. Не меньший интерес представляют 
системы с сильной анизотропией оптических, 
магнитных свойств [2, 3], а также системы, в 
которых реализуются фазовые переходы “ме-
талл — изолятор” (например, перколяционный 
переход в композитных системах [4]). Непосред-
ственный фазовый переход “металл — изоля-
тор” (“металл — полупроводник”), связанный 
с изменением кристаллической и электронной 
структуры, демонстрирует диоксид ванадия VO2.

В последнее десятилетие мировой научный 
интерес к диоксиду ванадия (VO2) обусловлен 
исследованиями интеграции материалов с пере-
страиваемыми электрическими или оптически-
ми свойствами, позволяющими дополнительно 
контролировать характеристики материалов. 
Оксид ванадия является перспективным мате-

риалом, в котором наблюдается резкое измене-
ние физических характеристик, возникающее 
в результате обратимого структурно-фазового 
перехода первого рода “полупроводник  –  ме-
талл” в этом материале при температуре около 
67°C [5]. Суть данного фазового перехода в ди-
оксиде ванадия VO2 заключается в изменении 
типа кристаллической решетки с моноклинной 
(низкотемпературная полупроводниковая фа-
за) на тетрагональную (высокотемпературная 
металлическая фаза) [6]. Это свойство диоксида 
ванадия открывает множество возможностей в 
прикладном и фундаментальном плане. Нели-
нейные эффекты в оптике находят применение 
в широком спектре практических задач, от уз-
кополосного радиочастотного зондирования до 
оптической коммутации. В частности, для ши-
рокого применения в устройствах передачи дан-
ных, электромеханических системах, системах 
генерации тепловых модуляций и для задач фор-
мирования волнового фронта [6–12].

При фазовом переходе первого рода в тон-
ких пленках VO2 симметрия кристаллической 
решетки изменяется, в результате чего происхо-
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дит изменение энергетической зонной структу-
ры кристалла, что приводит к изменению элек-
трических и оптических постоянные материала. 
Точку фазового перехода можно изменять с по-
мощью легирования или за счет интеграции на-
ночастиц [6]. Во время фазового перехода элек-
тропроводность пленок VO2 увеличивается на 
3–5 порядков. При этом изменяются и оптиче-
ские свойства: показатель преломления умень-
шается от 2.5 до 2 [5]. 

Температура фазового перехода, темпера-
турная ширина перехода и гистерезис в тонкой 
пленке VO2 будут сильно зависеть от микро-
структуры (в частности, ориентации зерен) и от 
напряжений, вызванных механическими и тем-
пературными деформациями [13].

Подобные уникальные свойства диоксида ва-
надия позволяют использовать его в виде термо-
управляемых оптических слоев в фотонных резо-
наторах (фотонных кристаллах). Слои VO2 могут 
как встраиваться в периодическую структуру фо-
тонного кристалла [14, 15], так и выступать в ка-
честве оптического функционального слоя в ре-
зонаторах типа Фабри–Перо [16]. Теоретическое 
исследование свойств подобных фотонно-кри-
сталлических структур с использованием моде-
лей эффективной среды [14, 15] и метода матриц 
переноса [16] показывает возможность термоу-
правления характеристиками таких структур за 
счет изменения свойств функциональных слоев 
VO2 при фазовом переходе “полупроводник – ме-
талл”. Практическая же реализация подобных 
оптических резонаторов на основе тонких слоев 
диоксида ванадия для микро- и нанофотоники 
является актуальной прикладной задачей.

Соответственно, настоящая работа посвяще-
на экспериментальному синтезу и исследованию 
свойств функциональных слоев диоксида вана-
дия (VO2) и оптических резонаторов типа Фа-
бри–Перо на их основе.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЙ СИНТЕЗ
В настоящей работе синтез образцов диокси-

да ванадия и функциональных оптических слоев 
выполнен на вакуумной установке для нанесе-
ния слоев методом магнетронного распыления 
“МВУ ТМ Магна 09” (НИИ ТМ, Зеленоград). 
Распыление мишеней исходного материала VO2, 
SiO2 и TiO2 (диаметр 76 мм, чистота 99.95%) про-
водили с помощью ВЧ-магнетронов (13.6  МГц, 
150 Вт) в плазме Ar+ (6.6 ∙ 10−1 Па). Для отработ-
ки методики и исследования свойств функцио-
нальных слоев VO2 осаждение осуществляли на 
разогретые сапфировые подложки (Al2O3, ори-
ентация [–1, 1, –2] с двусторонней полировкой) 
при температурах 475 и 550°C, скорость осажде-

ния 2.5 нм/мин, толщина слоев 220 нм. Нагрев 
подложек реализован бесконтактно с помощью 
галогенных ламп мощностью 600 Вт.

Для получения оптимальных однородных 
кристаллизованных структур VO2 и улучшения 
электрофизических и оптических свойств, а так-
же релаксации внутренних напряжений плен-
ки, после осаждения проводили послеростовой 
термический отжиг образцов в течение 120 мин 
в атмосфере O2 (P = 6·10-3 Па) при температуре 
475 и 550°C, аналогично температуре подложки 
при осаждении. 

Исследование фазового перехода “полупро-
водник–металл” в синтезированных тонких 
пленках VO2 проводили путем измерения темпе-
ратурной зависимости электропроводности по 
стандартной двухзондовой методике. Экспери-
ментальный измерительный стенд с прижимны-
ми протяженными контактами Au обеспечивает 
измерение сопротивления пленки при ее цикли-
ческом нагреве от комнатной температуры до 
100°C с шагом 2°С, с последующим остыванием, 
что позволяет оценить температуру фазового пе-
рехода и исследовать температурный гистерезис 
проводимости.

Непосредственно кристаллизация пленки 
VO2 в моноклинную фазу в результате послеро-
стового отжига экспериментально подтверждена 
результатами рентгенофазового анализа на диф-
рактометре ДРОН-3 с цифровым интерфейсом.

Оптические свойства пленок VO2 и фотонных 
резонаторов на их основе исследовали на спек-
трофотометре КФК-3 на основе оптической схе-
мы Черни–Тернера (диапазон 400 – 950 нм, раз-
решение 2 нм).

ИССЛЕДОВАНИЕ ТОНКИХ ПЛЕНОК VO2

Для исследования влияния фазового перехо-
да на электрофизические параметры в получен-
ных образцах тонких пленок VO2 измерена тем-
пературная зависимость электропроводности 
(рис. 1). 

Как показано на рис.  1а, для пленки непо-
средственно после напыления, которую не под-
вергали термическому отжигу, изменение элек-
тропроводности составляет всего 1.5 порядка 
величины, при этом точка фазового превраще-
ния при характерной температуре 68–69°С явно 
не выражена. Видно, что при циклическом на-
греве–охлаждении образца наблюдается петля 
температурного гистерезиса проводимости ши-
риной примерно 6°С.

На рис. 1б показана петля термогистерезиса 
электропроводности в пленке VO2 после терми-
ческой обработки. Можно видеть, что изменение 
электропроводности в точке фазового перехода 
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составляет более четырех порядков величины: 
от 0.01 мС при 70°С до 100 мС при 90°С и более. 
Ширина петли гистерезиса после отжига сохра-
нилась в пределах 6–7°C. 

Увеличение скачка проводимости в точке фа-
зового перехода вызвано изменением его струк-
турно-фазового состава в результате отжига в 
окислительной среде, который приводит к ре-
кристаллизации пленки. Авторы [13, 17] связы-
вают величину скачка проводимости при фазо-
вом переходе с ростом размеров кристаллитов и, 
как следствие, понижением внутреннего напря-
жения в пленке.

На рис. 2 представлены результаты рентге-
новского дифракционного анализа пленки VO2 
на подложке Al2O3 до и после кристаллизацион-
ного отжига. Для сравнения представлена также 
рентгенограмма чистой сапфировой подложки. 

Характерные пики на 29.78 и 61.86 градусах 
соответствуют дифракции от монокристалли-
ческой сапфировой подложки и соответствуют 
семействам плоскостей отражения [–1, 1, –2] и 
[–2, 2, –4]. Пик на 45.79 градуса соответствует 
семейству плоскостей [–3, –1, –1] в пленке VO2 
[18]. Данный пик отсутствует на рентгенограм-
ме чистой подложки Al2O3 (все остальные пики 
присутствуют на всех рентгенограммах). Видно, 
что в пленке оксида ванадия непосредственно 
после напыления присутствует слабый рефлекс 
[–3,  –1,  –1], который становится существенно 
более выраженным после кристаллизационного 
отжига. Данная симметрия относится к моно-
клинной сингонии, характерной для низкотем-
пературной полупроводниковой фазы VO2.

Анализ средних размеров кристаллитов по 
ширине рефлекса на полувысоте дал значения 
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Рис. 1. Температурный гистерезис электропроводности в пленке VO2 толщиной 220 нм: а — после вакуумного напыления, 
б — после кристаллизационного отжига.
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22.8 нм для неотожженной пленки и 51.5 нм для 
отожженной. Данный результат хорошо корре-
лирует с результатами работ [13, 17].

В табл. 1 приведены сравнительные пара-
метры для двух образцов тонких пленок VO2. В 
данном случае толщина пленок была одинако-
вой, но отличалась температура синтеза. Видно, 
что при меньшей температуре синтеза и отжига 
(475°С) величина изменения проводимости при 
фазовом переходе на порядок меньше, чем при 
большей температуре (550°С). 

На рис. 3 показаны спектры оптического про-
пускания образца пленки VO2 толщиной 220 нм 
на подложке Al2O3 до отжига (сплошная линия) 
и отожженного (пунктирная линия). Спектры 
пропускания показывают увеличение коэффи-
циента пропускания Т в 1.35 раза на краю ви-
димой области и дальнейшее его увеличение в 
длинноволновой области спектра.

ОПТИЧЕСКИЕ РЕЗОНАТОРЫ
На основе функциональных слоев VO2 син-

тезированы многослойные структуры типа фо-
тонных кристаллов (ФК), в которых слой VO2 
заключен между двумя зеркалами Брэгга и игра-
ет роль оптического дефекта. Толщина слоя VO2 
составляет половину длины волны света и нару-

шает четвертьволновую периодичность фотон-
ного кристалла. Синтез ФК проводили методом 
вакуумного напыления, при котором четыре па-
ры слоев SiO2/TiO2 осаждали на полированную 
подложку из монокристалла гадолиний галлие-
вого граната Gd3Ga5O12 (GGG), формируя ниж-
нее зеркало Брэгга. Толщины структурных слоев 
брэгговских зеркал для SiO2 и TiO2 соответствен-
но равны 110 нм и 71 нм. 

Поверх нижнего брэгговского зеркала на-
пыляли слой VO2. В процессе напыления функ-
ционального слоя VO2 применяли методику 
синтеза покрытия с градиентом толщины вдоль 
выбранного направления, что позволяет полу-
чать на различных участках образца различную 
толщину слоя [19]. В данной методике градиент 
толщины покрытия формируется в результате 
напыления в неоднородном потоке вещества, 
который образуется при огибании механических 
препятствий. Толщина VO2 в пределах образца 
на длине 10 мм варьировалась от 125 до 135 нм, 
что соответствует градиенту толщины 1 нм/мм. 
Кристаллизацию слоя VO2 осуществляли по-
средством отжига в атмосфере O2 (P = 6·10−3 Па) 
при температуре 550°C в течение 120 мин. 

Результаты исследования температурного ги-
стерезиса проводимости при фазовом переходе в 
оптическом слое VO2 на разных участках гради-
ента толщины показаны на рис. 4.

Видно, что изменение электропроводности 
функционального слоя VO2 на всех участках гра-
диента толщины в области фазового перехода 
(от 70 до 85°С) составляет около трех порядков 
величины. Ширина петли температурного ги-
стерезиса проводимости практически не зави-
сит от толщины слоя VO2 и составляет 10 – 11°С. 
Различия наблюдаются лишь в абсолютном зна-
чении проводимости на различных участках гра-
диента, что обусловлено толщиной проводящего 
слоя.

Поверх кристаллизованного слоя VO2 форми-
ровали второе 4-парное зеркало Брэгга TiO2/SiO2 
с параметрами, аналогичными нижнему зеркалу. 
Таким образом, структура фотонного кристалла 

Таблица 1. Параметры синтезированных образцов тонких пленок VO2

Образец Синтез Ts, °С σmin, мС σmax, мС σmax/σmin Гистерезис ∆T,°С
475
(до отжига) 475

11.3 571.4 50.6 10

475_120
(после отжига) 1.4·10−3 8.2 5.9·103 6

550 
(до отжига) 550

3.7 86.1 23.3 6

550_120
(после отжига) 1.5·10−3 91.4 6.1·104 6
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Рис. 3. Спектры пропускания тонкой пленки VO2 до отжига 
(сплошная линия) и после отжига (штриховая линия).
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с оптическим дефектом VO2 может быть описана 
формулой GGG/[SiO2/TiO2]4/VO2/[TiO2/SiO2]4. 
В таком виде фотонный кристалл представляет 
собой оптический резонатор Фабри–Перо.

На рис. 5 показаны спектры оптического 
пропускания фотонного резонатора Фабри–Пе-
ро GGG/[SiO2/TiO2]4/VO2/[TiO2/SiO2]4 на всех 
стадиях синтеза. Так, на рис. 5а показан спектр 
пропускания “нижнего” зеркала Брэгга GGG/
[SiO2/TiO2]4 до напыления слоя VO2. Видно, что 
в спектре присутствует четко выраженная фо-
тонная запрещенная зона (ФЗЗ) на спектраль-
ном участке 500–800 нм. 

После нанесения поверх зеркала Брэгга опти-
ческого слоя VO2 (рис. 5б) левый край ФЗЗ стал 

существенно ниже, чем правый, что связано с 
сильным поглощением в слое VO2 (см. рис. 3). 

При этом внутри самой ФЗЗ какие-либо из-
менения (резонансные моды) отсутствуют. 
После нанесения второго зеркала Брэгга, со-
стоящего из 4 пар слоев TiO2/SiO2, в спектрах 
пропускания в видимой и ближней ИК-области 
фотонного кристалла GGG/[SiO2/TiO2]4/VO2/
[TiO2/SiO2]4 с оптическим дефектом наблюдают-
ся следующие изменения (рис. 5в). Внутри ФЗЗ 
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Рис. 4. Температурные петли гистерезиса электропрово-
дности оптического слоя VO2 в различных участках гради-
ента толщины: а – h = 134 нм; б — h = 131 нм; в — h = 128 нм.
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Рис. 5. Спектры пропускания фотонно-кристаллической 
структуры с оптическим дефектом GGG/[SiO2/TiO2]4/VO2/
[TiO2/SiO2]4 на разных этапах синтеза при комнатной тем-
пературе: а — 4-парное зеркало Брэгга GGG/[SiO2/TiO2]4; 
б — структура с оптическим слоем GGG/[SiO2/TiO2]4/VO2; 
в — фотонный кристалл с оптическим дефектом в различ-
ных участках градиента толщины VO2 (на вставке показан 
участок в увеличенном масштабе).
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появляются разрешенные оптические состоя-
ния (пики пропускания), связанные с возбуж-
дением резонансных мод типа Фабри–Перо на 
длинах волн 635, 651 и 667 нм.

Спектральное положение пика такой микро-
резонаторной моды определяется толщиной оп-
тического слоя (дефекта) VO2 и связано с усло-
вием формирования стоячей волны внутри слоя. 
Соответственно увеличение толщины слоя VO2 
приводит к “красному” спектральному сдвигу 
резонансного пика моды Фабри–Перо.

ВЫВОДЫ
В работе представлены экспериментальные 

результаты синтеза тонких пленок диоксида ва-
надия VO2, которые при нагревании испытывают  
фазовый переход I рода “полупроводник–ме-
талл”, сопровождающийся изменением электро-
проводности пленки на 3 – 5 порядков величины 
и, как следствие, изменением оптических пара-
метров. 

На основе градиентной пленки VO2 изготов-
лена фотонно-кристаллическая структура с оп-
тическим дефектом (оптический резонатор Фа-
бри–Перо), в которой наблюдается возбуждение 
резонансных мод в виде стоячих волн внутри 
оптического слоя VO2. Исследование оптическо-
го пропускания такой структуры показало, что 
спектральным положением моды Фабри–Перо 
можно управлять за счет варьирования толщины 
оптического слоя-дефекта VO2 при простран-
ственном перемещении оптического луча вдоль 
градиента толщины.

Практический интерес может представлять 
возможность температурного управления модами 
Фабри–Перо за счет изменения проводимости 
оптического слоя VO2 и связанной с ней диэлек-
трической проницаемости при фазовом перехо-
де, что приведет к изменению оптической толщи-
ны слоя и спектральному сдвигу резонанса. 

Работа выполнена при финансовой поддерж-
ке гранта Государственного Совета Республики 
Крым, постановление № п653-2/23 от 30.01.2023.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов.
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OPTICAL RESONATORS BASED ON VANADIUM  
DIOXIDE GRADIENT FILMS

A. A. Syrov1, *,  S. D. Lyashko1,  A. L. Kudryashov1,  
I. A. Nauhatsky1,  V. N. Berzhansky1, and S. V. Tomilin1

1V. I. Vernadsky Crimean Federal University, Simferopol, Republic of Crimea, 295006 Russia
*e-mail: anatoly199824@rambler.ru

The article presents experimental results of the synthesis and study of thin films of polycrystalline vanadium 
dioxide (VO2), as well as multilayer optoresonance structures based on them. The role of the influence of 
thermal annealing on the structural, electrical and optical properties of VO2 films is shown. Based on these 
films, photonic crystal heterostructures were fabricated, in which excitation of optical resonance modes 
of the Fabry–Perot type is observed. A study of the optical transmission of such a structure showed that 
the spectral position of the Fabry–Perot mode can be controlled by varying the thickness of the VO2 gra-
dient optical layer. It is shown that the first-order semiconductor-metal phase transition, which occurs 
in VO2 films and is accompanied by a change in their electrical conductivity by 3–5 orders of magnitude, 
leads to a change in the optical parameters of both the films themselves and multilayer optoresonance 
structures.

Keywords: magnetron sputtering, vanadium dioxide, phase transition, temperature hysteresis, electrical con-
ductivity, optical transmission, optical resonator
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Исследовано влияние буферного слоя MnxGey на морфологию, транспортные и магнитные свой-
ства тонких пленок Mn5Ge3, выращенных на подложках Si(111). С помощью рентгеноструктур-
ного анализа и атомно-силовой микроскопии обнаружено, что изменение толщины и строения 
буферного слоя с градиентным составом MnxGey позволяет управлять кристаллическим каче-
ством и гладкостью эпитаксиальных пленок. Изменение микроструктуры и рельефа не влияет на 
температуру фазовых переходов, выявленных из температурных зависимостей удельного сопро-
тивления и намагниченности при 75 K и 300 K. Показано, что особенности формы кривой намаг-
ничивания для пленок с различными буферными слоями тесно связаны с неоднородностью пле-
нок по толщине и рельефу при сохранении микромагнитных констант и ориентации оси легкого 
намагничивания. Была рассчитана величина изменения магнитной части энтропии DS, которая 
составила 2.1 Дж кг-1 К-1 при 1 T, что сравнимо с эффектом в гадолинии и превышает эффект в 
пленках Mn5Ge3(001), выращенных на подложках GaAs.

Ключевые слова: германиды марганца, тонкие пленки, магнитные свойства, транспортные свойства 
DOI: 10.31857/S0015323024120055, EDN: IJKGUZ

ВВЕДЕНИЕ
Одной из целей спинтроники является со-

здание более быстрых и менее энергоемких, а 
также энергонезависимых устройств электро-
ники с повышенной плотностью интеграции за 
счет использования спиновой степени свободы 
электрона [1, 2]. Воплощение данной концеп-
ции в значительной степени зависит от способ-
ности внедрения, управления и обнаружения 
спин-поляризованных носителей заряда в полу-
проводнике [3–6]. В поисках новых материалов 
для спинтроники исследуется множество ферро-
магнитных металлов [7–11] и соединений [12–
15]. Это необходимо для преодоления различных 

препятствий спиновой инжекции и детектиро-
вания в полупроводниках, а также в гибридных 
структурах типа ферромагнетик/полупрово-
дник [16–20]. Ферромагнитные силициды или 
германиды имеют высокие перспективы из-за 
возможной интеграции в полупроводниковую 
электронику на основе Si, а также в комплемен-
тарную технологию металл — оксид — полупро-
водник [21]. Одним из таких материалов являет-
ся гексагональный германид марганца Mn5Ge3 
[22]. Данный материал имеет настраиваемую 
температуру магнитного упорядочения, пример-
но от 200 K до 400 K, за счет замещения как мар-
ганца на железо [23], кобальт [23] или алюминий 
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[24], так и германия на кремний [25], сурьму [26] 
или углерод [27]. Температура перехода вблизи 
комнатной и сильное изменение энтропии [28] 
также делает Mn5Ge3 перспективным для магни-
токалорических эффектов [29]. Исходя из этого 
пленки Mn5Ge3 можно рассматривать как мате-
риал для спиновой калоритроники [30] в муль-
тислойных наноструктурах [31, 32], как источ-
ник температурного градиента и/или источник 
спинового тока или спин-поляризованных элек-
тронов для реализации спин-зависимых термоэ-
лектрически эффектов [33]. 

Для создания новых устройств, основанных 
на многослойных и гибридных структурах фер-
ромагнетик/полупроводник [34–37], необходи-
мо развивать технологии получения новых ма-
териалов на полупроводниковых подложках и 
понимать влияние условий синтеза на магнит-
ные и транспортные свойства. В случае тонких 
пленок методы напыления и параметры тех-
нологии приготовления критически влияют на 
итоговые характеристики образцов. Для пленок 
Mn5Ge3 сообщали о влиянии типа [38] и ори-
ентации [39] монокристаллических подложек, 
толщины буферного слоя [40], температуры 
осаждения [41] или условий отжига [42]. Допол-
нительно, контролируемый синтез на подложках 
кремния осложнен ввиду относительно большо-
го (около 8%) рассогласования параметра ре-
шеток Si и Mn5Ge3, а также термодинамически 
более выгодному формированию силицидов в 
интерфейсном слое. К основным методам по-
лучения пленок Mn5Ge3 можно отнести молеку-
лярно-лучевую [43] и твердофазную эпитаксию 
[44] на подложках германия и, реже, кремния. 
Синтез на кремнии проводят с использованием 
толстого буферного слоя Ge, как правило, тол-
щиной более 100 нм [45]. Ранее мы продемон-
стрировали возможность роста высокоориенти-
рованного Mn5Ge3 на кремнии с помощью роста 
градиентного по толщине буферного слоя Mnx-
Gey [46] толщиной около 20–25 нм и исследова-
ли его магнитные свойства [47]. В настоящей ра-
боте изучается влияние градиентного буферного 
слоя MnxGey на кристаллическое качество, маг-
нитные и транспортные свойства Mn5Ge3.

СИНТЕЗ И МЕТОДЫ  
ХАРАКТЕРИЗАЦИИ ОБРАЗЦОВ

Пленки германида марганца Mn5Ge3 были 
синтезированы на подложках кремния Si(111) 
в сверхвысоковакуумной камере Ангара (базо-
вый вакуум 6.5 × 10−8 Па), оснащенной шестью 
эффузионными ячейкам, in situ дифракцией от-
раженных быстрых электронов (ДОБЭ) и одно-
волновой эллипсометрией. Перед осаждением 

подложки отжигали при высокой температуре 
до получения атомарно чистой поверхности Si, 
что контролировали с помощью ДОБЭ. После-
дующую температуру для роста поддержива-
ли на уровне 390°C или 330°C. Стехиометрию 
двухкомпонентной пленки регулировали путем 
изменения соотношения скоростей испарения 
марганца и германия VGe:VMn. 

В этой работе мы исследуем три типа образ-
цов с различными буферными слоями. Схе-
матическая диаграмма технологического про-
цесса показана на рис. 1. Для образца 1, после 
осаждения 3 нм при скорости VMn = 0.2 нм/мин 
и VGe = 0.33 нм/мин, следовал слой толщиной 
25 нм с равномерным увеличением скорости 
до VMn = 0.58 нм/мин. Далее, VMn уменьшали до 
0.3 нм/мин и оставляли неизменной в течение 
4 ч 16 мин (около 150 нм), в ходе которых карти-
на ДОБЭ оставалась неизменной и представляла 
собой “тяжи” (рис. 1a). В образце 2 технология 
получения буферного слоя и его толщина были 
изменены: первый подслой напыляли при той же 
скорости (VMn = 0.2 нм/мин и VGe = 0.32 нм/мин),  
второй слой — при VMn = 0.32 нм/мин и 
VGe = 0.18 нм/, а основная пленка — при 
VMn = 0.44 нм/мин и VGe = 0.24 нм/мин в течение 
1 ч 22 мин (ориентировочная толщина 55  нм). 
Согласно картинам ДОБЭ (рис. 1б), на которых 
отчетливо видно полосы, пленка имеет анало-
гичное высокое кристаллическое качество, как 
и образец 1. В образце 3 буферный слой оса-
ждали при комнатной температуре подложки 
при скорости источников VMn = 0.27 нм/мин и 
VGe = 0.14 нм/мин в течение 1 мин. Затем напы-
ление прекращали и проводили нагрев и отжиг 

P = 10–8 Пa, Tsub = 390 °C(а)
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Рис. 1. Схематическая диаграмма процесса синтеза трех 
образов.
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при 330°C в течение 50 мин. Далее напыление 
возобновляли на скорости VMn = 0.27 нм/мин и 
VGe = 0.14 нм/мин. После завершения синтеза 
на картине ДОБЭ можно видеть (рис. 1в): явные 
полосы от плоских ориентированных областей, 
кольца от поликристалла и диффузные точки 
от островков. Толщины всех слоев отмечены на 
рис. 1.

Более детальную характеризацию структуры 
образцов проводили с помощью рентгенострук-
турного анализа (РСА) на дифрактометре PAN-
alytical X'Pert PRO с твердотельным детектором 
PIXcel и Cu–Kα-источником и дифрактометре 
Haoyuan DX-2700BH с Cu–Kα-источником и 
линейным детектором, а также методами атом-
но-силовой микроскопии (АСМ), используя 
NanoInk DPN 5000. Удельное сопротивление 
измеряли четырехконтактным методом на уста-
новке PPMS (Quantum Design). Магнитные 
свойства исследовали на вибрационном магни-
тометре LakeShore VSM 8600.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

I. Структура и Морфология
Дифрактограммы исследованных образцов 

показаны на рис. 2. Идентифицированные пики 
отмечены индексами плоскостей Mn5Ge3. До-
полнительно выявлены пики примесных фаз, 
соответствующие одной ориентации гексаго-
нального силицида марганца Mn5Si3 и двум ори-
ентациям кубического моносилицида марганца 
MnSi. Помимо максимумов от подложки, наи-
более интенсивными являются максимумы (002) 
и (004), соответствующие плоскости 00l Mn5Ge3. 
Интенсивность других пиков, соответствующих 
другим ориентациям кристаллитов, значитель-
но ниже основных, это означает, что все образ-
цы являются высокотекстурированными на ось 
с гексагонального кристалла, ориентированную 
параллельно нормали к поверхности пленки. В 
образцах 2 и 3 ширина на полувысоте для пиков 
(002) и (004) больше, появляются дополнитель-

ные пики от других ориентаций кристаллитов, 
а также от кубического MnSi и гексагонального 
Mn5Si3 силицидов марганца. Более того, интен-
сивность сигнала от этих фаз (MnSi и Mn5Si3) 
увеличивается в образце 3. В итоге, из РСА сле-
дует, что кристаллическое качество образца 1 
выше остальных. 

На АСМ-изображениях (рис. 3) можно за-
метить значительное различие морфологии по-
верхности образцов. Латеральный размер неод-
нородностей рельефа, то есть корреляционная 
длина (B), у образца 1 примерно в два раза боль-
ше, чем у образца 2. В образце 3 размер B бли-
зок к таковому у образца 2, а также наблюдает-
ся появление более мелких неоднородностей 
в рельефе. Средняя шероховатость у образца 3 
Ra(3) = 2.4 нм практически в два раза выше, чем 
у образца 2 Ra(2) = 1.2 нм. 

Основываясь на данных ДОБЭ, РСА и АСМ, 
можно заключить, что уменьшение толщины бу-
ферного слоя от 20–30 нм до 10–15 нм приво-
дит к уменьшению размеров неоднородностей 
рельефа и появлению небольшого количества 
силицидов марганца. Исходя из АСМ, обра-

I,
 п

р.
 е

д.

1
2
3

1

2
3

2θ, град

Рис. 2. Дифрактограммы для трех разных образцов. * отме-
чены наиболее интенсивные пики, идентифицированные 
как дифракция от плоскости 00l кристалла Mn5Ge3.
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Рис. 3. АСМ-изображения поверхности образцов 1 (a), 2 (б) и 3 (в).
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зец 2, как и 1, имеет однородную поверхность 
(рис. 3б). На основании этого можно предпо-
ложить, что MnSi и Mn5Si3, выявленные с по-
мощью РСА в образце 2, располагаются вблизи 
интерфейса пленка/подложка. Сильное утонь-
шение буферного слоя до 1 нм в образце 3 при-
водит к увеличению включений силицидов мар-
ганца и ухудшению кристаллического качества, 
что сказывается на шероховатости поверхности. 
Различие в морфологии поверхности должно 
отражаться на физических свойствах пленок, в 
частности, на удельном сопротивлении. 

II. Температурное поведение удельного 
сопротивления и намагниченности

Температурные зависимости удельного со-
противления ρ(T) и его производной представ-
лены на рис. 4. Все пленки имеют близкое удель-
ное сопротивление при 4 K, величина которого 
хорошо согласуется с данными для других пле-
нок Mn5Ge3 [48]. Образцы 1 и 2 демонстрируют 
практически одинаковое поведение в диапазо-
не от 4 K до 100 K. Более низкое удельное со-
противление обусловлено шунтированием тока 
подложкой. В эксперименте использовали два 
типа подложек: p-Si(111), легированная бором, с 
удельным сопротивлением 0.02–0.04 Ом∙см для 
образца 1 и n-Si(111), легированная фосфором, 
с удельным сопротивлением 3000–7000 Ом∙см 
для образцов 2 и 3. С этой же причиной связан 
эффект “переключения каналов проводимости” 
[49, 50, 51], наблюдающийся для образца 1 при 
температуре около 215 К. Выше этой темпера-
туры ток бежит преимущественно по подложке. 
Также следует отметить более пологую кривую 
ρ(T) для образца 3, в сравнении с остальными, 
что обычно связывают с большим вкладом рас-

сеяния на примесях при низких температурах. В 
нашем случае это хорошо коррелирует с малыми 
размерами неоднородностей в рельефе.

Анализируя производную удельного сопро-
тивления dρ(T)/dT, можно отследить фазовые 
переходы. При температуре 300 К для всех об-
разцов наблюдается особенность, соответству-
ющая температуре магнитного упорядочения. 
Следует отметить, что для образца 3, обладаю-
щего буферным слоем наименьшей толщины, 
скачок производной наименее ярко выражен, 
что, очевидно, связано с его пониженным кри-
сталлическим качеством и высокой шерохо-
ватостью. Можно предположить, что в образ-
це 3 рассеяние носителей заряда на дефектах 
преобладает над рассеянием на магнитных ио-
нах. Кроме того, при температуре около 75 К 
наблюдается другая аномалия, что указывает 
на наличие еще одного перехода. Согласно ра-
ботам [52, 53] в низких температурах могут на-
блюдаться более сложные магнитные структу-
ры в сравнении с однородной ферромагнитной 
структурой (магнитные моменты ионов марган-
ца в двух разных позициях различны). Переход 
в области 75 K может быть связан с перестрое-
нием между низко- и высокотемпературной мо-
дификацией структуры. Данная особенность 
неярко прослеживается на температурной за-
висимости намагниченности только для образ-
ца 1 (вставка на рис. 4б). Для образца 3 такого 
типа аномалия слабо прослеживается, наиболее 
вероятно, вследствие дефектности структуры 
образца, тем самым данный переход плохо вы-
ражен. Однако ни для одной из пленок не на-
блюдается дополнительных транспортных эф-
фектов ниже 50 K, что обычно характерно для 
кубических моносилицидов и моногерманидов с 
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Рис. 4. Температурные зависимости удельного сопротивления (a), его производной (б) и намагниченности (на вставке) для 
пленок Mn5Ge3.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

	 ВЛИЯНИЕ БУФЕРНОГО СЛОЯ НА СТРУКТУРУ, МОРФОЛОГИЮ И МАГНИТНЫЕ СВОЙСТВА	1505

геликоидальной магнитной структурой [54]. Так-
же вблизи 105 K, что является температурой маг-
нитного упорядочения Mn5Si3, дополнительных 
особенностей не обнаружено ни на зависимо-
сти dρ(T)/dT, ни на температурной зависимости 
намагниченности M(T) (рис. 5). Все это может 
указывать на отсутствие относительно толстых 
интерфейсных слоев (больше нескольких нм) с 
паразитной магнитной фазой MnSi и/или Mn5Si3. 

Температура перехода в парамагнитное со-
стояние была установлена из прямых измерений 
намагниченности (рис. 5) и составила 300 K для 
всех образов, что подтверждает данные транс-
портных измерений. На рис. 6 показаны полевые 
зависимости намагниченности M(H) для образца 
1, измеренные при приложении поля параллель-
но и перпендикулярно плоскости пленки. 

III. Кривые намагничивания 
Для всех образцов намагниченность насыще-

ния Ms составила около 1000±70 эме/см3 (1000± 
70 кА/м) при T =100 K, что хорошо соотносится 
с Ms = 1070 эме/см3 для объемных монокристал-
лов [55], а также со значениями для тонких пле-
нок [56]. Петли гистерезиса в поле, ориентиро-
ванном вдоль плоскости пленки (рис. 6), имеют 
вид, характерный для пленок в закритическом 
состоянии [57–59]. 

Это состояние возникает в пленках с магнит-
ной анизотропией типа ось легкого намагничи-
вания, перпендикулярной пленке, вследствие 
чего реализуется страйп-структура намагни-
ченности в малых полях. При этом характерная 
форма кривой намагничивания, например, на 
нисходящей ветви петли, отражает эволюцию 
микромагнитного состояния от квазиоднород-
ного (не содержащего замыкающих магнитных 
доменов) выше поля насыщения H s  до возник-
новения и развития страйп-структуры в нулевом 

поле [57]. Поле насыщения H s  здесь связано с 
магнитными константами и параметрами плен-
ки уравнением [57]:
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Здесь L  — толщина пленки, A  — обменная 
жесткость, M s  — намагниченность насыщения, 
Hp  — поле перпендикулярной анизотропии  
(H K Mp p s= 2 / ). Величины H s  и M s  были опре-
делены из петель M H( )  (рис. 6 и данные [47]), 
константа A = 0.42 ∙ 10−6 эрг/см взята из работы 
[60]. С помощью уравнения (1) мы оценили Hp  
и константу магнитной анизотропии Kp. Об-
наруженное хорошее согласие перпендикуляр-
ной магнитной анизотропии пленки с констан-
той магнитной анизотропии K1 монокристалла 
Mn5Ge3 [61] свидетельствует о том, что ось лег-
кого намагничивания пленки совпадает с гекса-
гональной осью кристалла — эпитаксиального 
слоя Mn5Ge3. Однако, как показывает рис. 7a, не 
всегда удается наблюдать излом на кривой на-
магничивания и таким образом определить по-
ле насыщения H s. Учитывая данные АСМ, мож-
но ожидать, что морфология и микроструктура 
должны вносить значительный вклад в магнит-
ное поведение пленок. 

Предполагая, что исчезновение четко наблю-
даемого излома связано с некой неоднородно-
стью образца, приводящей к неоднородности H s,  
мы провели описание ветви кривых намагничи-
вания, данных на рис. 7a, согласно следующей 
процедуре:
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где M s  — намагниченность насыщения, HSi  — 
парциальное поле насыщения, fi  — статистиче-
ский вес участка пленки, характеризующегося 
полем HSi. Описание кривой намагничивания 
таким образом (см. сплошную линию на рис. 7a) 
позволило как оценить среднюю величину H s,  
так и количественно оценить неоднородность 
этого параметра δH s  (рис. 7б). Уравнение (1) 
удовлетворительно описывает данные по H s  
для пленок различных толщин в предположе-
нии, что микромагнитные константы и ориента-
ция оси легкого намагничивания материала всех 
пленок одинаковы (рис. 8). В частности, из этого 

следует, что ось c для всех пленок хорошо соот-
ветствует нормали к поверхности пленки. 

Таким образом, можно предположить, что 
кривая намагничивания исследуемых пленок 
во многом определяется толщиной пленок, при 
этом локальная неоднородность толщины так-
же влияет на M(H). В частности, уравнение (1) 
показывает, что неоднородность локальной тол-
щины пленки будет приводить к неоднородно-
сти величины H s . Дополнительный статисти-
ческий анализ морфологии пленок по площади 
100 мкм2 позволил найти параметры, характери-
зующие гладкость пленок и коррелирующие с не-
однородностью парциального поля насыщения  
δH s. Помимо средней шероховатости A были 
рассчитаны корреляционная длина B и их отно-
шения к толщине A/L и B/L, данные представ-
лены в таблице 1. Действительно, из таблицы 
видно, что образцы 1 и 2 с наименьшей неодно-
родностью толщины (0.02) и гладкостью релье-
фа (0.04 и 0.02, соответственно), характеризуют-
ся также наибольшей однородностью H s  (0.07 
и 0.10, соответственно) и, как следствие, четко 
определенным изломом на М(Н). Образцы 4 и 
5, добавленные для проверки модели описания 
кривых намагничивания, синтезированы без бу-
ферного слоя при комнатной температуре и при 
390°С, соответственно. Это привело к тому, что 
они, как и образец 3, имеют схожие параметры 
рельефа и, как следствие, форму М(Н).

IV. Магнитокалорические свойства
Дополнительно из полевых зависимостей 

M(H) был оценен экстенсивный магнитокало-
рический эффект (МКЭ), т. е. изменение эн-
тропии в изотермических условиях, с помощью 
уравнения Максвелла для связи между намагни-
ченностью и энтропией:
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Из уравнения (3) можно получить выражения 
для численной оценки изменения энтропии DS в 
ходе магнитного упорядочения 
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Результаты расчетов МКЭ из изотерм намаг-
ниченности в поле до H = 15 кЭ представлены 
на рис. 9. Для расчетов использована таблич-
ная плотность Mn5Ge3, составляющая 7.45 г/см3.  
Максимальная величина |DS| = 3.157±0.221 ∙  
∙ 105 эрг∙г−1∙K−1 (3.157±0.221 Дж∙кг−1∙K−1) наблю-
дается для образца 1 при 300 К, т. е. при темпера-
туре упорядочения. Для сравнения полученной 
для пленок Mn5Ge3 ∆S c МКЭ в монокристалле 
и других материалах величины, представленные 
в табл. 2, нормированы на 1 Т. В среднем наблю-
даемая нами величина эффекта для трех образ-
цов близка к таковой в монокристалле, что го-
ворит о высоком структурном качестве пленок. 
Для более неоднородного по толщине и шерохо-

ватого образца 3 ожидаемо наблюдается сниже-
ние величины DS. Сравнивая величину МКЭ с 
литературными данными, можно отметить, что 
рассчитанный МКЭ сравним с гадолинием [62] 
и превышает эффект в пленках Mn5Ge3(001), вы-
ращенных на подложках GaAs [39]. Кроме того, 

Таблица 2. Максимальное изменение энтропии |DS|, нормированное на 1 T, и температура TS, при которой это 
наблюдается, для пленок Mn5Ge3 и других материалов

Пленка/подложка  
или объемный материал

Направление 
поля |∆S|, Дж кг−1 К−1 TS, К Ссылка

Mn5Ge3(001)/Si(111) образец 1 H || ab || IP 2.10 300
Mn5Ge3(001)/Si(111) образец 2 H || ab || IP 1.90 300
Mn5Ge3(001)/Si(111) образец 3 H || ab || IP 1.75 300

Mn5Ge3(001)/GaAs(111) H || ab || IP 1.75 290 [39]
Монокристалл Mn5Ge3 H || ab 2.15 296 [61]
Монокристалл Mn5Ge3 H || c 2.5 296 [61]

Gd/Si(001) H || IP 2.5 293 [62]
Tb(001)/Nb/Al2O3 H || a || IP 3.14 232 [63]

Таблица 1. Параметры рельефа пленок (A — средняя шероховатость; B — корреляционная длина; L — толщина) 
в сопоставлении с параметрами магнитной неоднородности пленок

Образец A, нм B, нм L, нм a/L b/L δHs / Hs

1 4.03 132 165 0.02 0.04 0.07
2 0.96 69 60 0.02 0.02 0.10
3 2.30 34 40 0.06 0.09 0.18
4 5.50 60 35 0.16 0.12 0.31
5 4.85 67 30 0.16 0.10 0.17
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Рис. 9. Изменение магнитной энтропии DS в трех разных 
образцах Mn5Ge3/Si, рассчитанное из кривых намагничи-
вания, измеренных в поле до 15 кЭ, приложенном парал-
лельно плоскости пленки в направлении [001] Mn5Ge3.
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для всех образцов обнаружена анизотропия МКЭ, 
DS при приложении магнитного поля в плоскости 
пленки больше примерно на 10%, чем при при-
ложении поля параллельно нормали к пленке, то 
есть вдоль оси c кристалла. Однако в монокри-
сталле наблюдается противоположная ситуация, 
МКЭ вдоль оси c выше [61]. Мы полагаем, что 
причиной этому является то, что эффективная 
магнитная анизотропия образца определяется не 
только магнитокристаллической анизотропией, 
но и анизотропией формы образца.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Изменение условий синтеза буферного слоя 

Mnx(Ge,Si)y приводит к изменениям микрострук-
туры и морфологии тонких пленок Mn5Ge3. Со-
гласно ДОБЭ и РСА, получение буферного слоя 
при комнатной температуре с последующим от-
жигом ведет к повышенному образованию куби-
ческой фазы Mn(Ge,Si) и, вероятно, увеличению 
содержания кремния в буферном слое, а также 
появлению дополнительных ориентаций, поми-
мо Mn5Ge3(001). Снижение толщины буферного 
слоя приводит к образованию чистой фазы гек-
сагонального силицида марганца Mn5Si3 в ин-
терфейсном слое. При этом морфология пленок 
претерпевает сильные изменения. 

Температура Кюри TC, установленная из маг-
нитных и транспортных измерений, для всех 
образцов совпадает в пределах ошибки и со-
ставляет 300  К, что соответствует TC монокри-
сталла. Намагниченность насыщения близка к 
таковой для монокристаллов. Кроме того, для 
более высокоориентированных образцов обна-
ружена еще одна температура перехода (вблизи 
80 K), характерная для Mn5Ge3 and Mn5Si3. До-
полнительных низкотемпературных особен-
ностей не было выявлено, что указывает на не-
значительную концентрацию кубической фазы 
Mn(Ge, Si). Основное различие пленок Mn5Ge3, 
выращенных на упрощенном буферном слое 
или без него, заключается в изменении морфо-
логии (размеров и формы неоднородностей по-
верхности). Показано, что изменение формы 
кривой намагничивания для синтезированных 
структур Mn5Ge3(001)/Si(111) связано только с 
неоднородностью толщины и рельефа пленок. 

Рассчитан экстенсивный магнитокалориче-
ский эффект, который составил 2.1 Дж кг–1 К–1 
при 1 T, что сравнимо с эффектом в гадолинии 
и превышает эффект в пленках Mn5Ge3(001), вы-
ращенных на подложках GaAs. Мы надеемся, что 
наша работа будет полезна для развития техно-
логий синтеза ферромагнитных пленок на под-
ложках кремния, что, в свою очередь, важно для 
спинтроники. 
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BUFFER LAYER EFFECT ON THE STRUCTURE, MORPHOLOGY,  
AND MAGNETIC PROPERTIES OF Mn5Ge3 FILMS SYNTHESIZED  

ON Si(111) SUBSTRATES
M. V. Rautskii1,  A. V. Lukyanenko1, 2,  S. V. Komogortsev1, 3,  I. A. Sobolev1, 2,  L. V. Shanidze1,  

I. A. Bondarev1,  M. A. Bondarev1,  E. V. Eremin1, 2, 3,  I. A. Yakovlev1,  A. L. Sukhachev1,  
M. S. Molokeev1,  L. A. Solovyov4,  S. N. Varnakov1,  S. G. Ovchinnikov1, 2,  

N. V. Volkov1, and A. S. Tarasov1, 2, *
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The effect of the MnxGey buffer layer on the morphology, transport and magnetic properties of Mn5Ge3 
thin films grown on substrates Si(111) has been studied. Using X-ray diffraction analysis and atomic force 
microscopy, it has been found that changing the thickness and structure of the buffer layer with a gradient 
MnxGey composition has made it possible to control the crystalline quality and smoothness of epitaxial 
films. Changes in the microstructure and surface roughness has not affected the temperature of the phase 
transitions revealed from the temperature dependences of the resistivity and magnetization at 75 and 300 K. 
It has been shown that the features of the magnetization curve shape for films with different buffer lay-
ers have been closely related to the inhomogeneity of the films in thickness and surface roughness while 
maintaining the micromagnetic constants and orientation of the easy magnetization axis. The value of the 
change in the magnetic part of entropy ΔS has been calculated to be 2.1 J kg–1 K–1 at 1 T, which is com-
parable with the value for gadolinium and exceeds that for Mn5Ge3(001) films grown on GaAs substrates.

Keywords: manganese germanides, thin films, magnetic properties, transport properties
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Методом Монте-Карло моделируются магнитные свойства бислойной пленки с решеткой антито-
чек. Рассматриваемая система состоит из двух пленок с различной магнитной восприимчивостью 
(магнитомягкий и магнитотвердый слои). Толщина магнитотвердого слоя остается постоянной, а 
толщина магнитомягкого слоя варьируется. В пленке формируется решетка антиточек, как массив 
квадратных пор, расположенных в узлах регулярной сетки. Для описания магнитных свойств ис-
пользуется модель Изинга. В рассматриваемой модели слои пленки имеют различные обменные 
константы. Исследуется зависимость температуры Кюри системы от толщины магнитомягкого 
слоя и периода решетки антиточек. Температура фазового перехода нелинейно зависит от обоих 
параметров. На втором этапе изучается процесс перемагничивания пленки. Решетка антиточек и 
магнитомягкий слой искажают петлю гистерезиса. Исследована зависимость коэрцитивной силы 
и энергии перемагничивания от параметров системы.

Ключевые слова: двухслойные тонкие пленки, решетка антиточек, метод Монте-Карло, компьютер-
ное моделирование, ферромагнитный фазовый переход
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ВВЕДЕНИЕ
Тонкие ферромагнитные пленки служат ос-

новой большого количества устройств спин-
троники. В связи с этим важной является задача 
регулирования их магнитных свойств. Темпера-
тура Кюри и коэрцитивная сила тонких пленок 
может зависеть от толщины пленки [1], струк-
туры подложки [2] и деформаций подложки 
[3]. Отдельной задачей стоит создание тонких 
пленок с заданными магнитными свойствами. 
В этом направлении существует большое коли-
чество технологических методов. Особый инте-
рес в регулировании магнитных свойств тонких 
пленок представляют два подхода. Первый со-
стоит в создании бислойных ферромагнитных 
пленок [4–6]. Данные материалы представляют 
собой две эпитаксиальные пленки, выполнен-
ные из материалов с различными магнитными 
свойствами. Первый слой выполнен из магни-
томягкого материала и обладает низкой коэр-
цитивной силой. Второй слой изготавливается 
из магнитотвердого материала с высокой коэр-
цитивностью. Взаимодействие пленок на ин-
терфейсе обеспечивает их взаимное влияние. 

Магнитотвердый слой оказывает упорядочива-
ющее влияние на магнитомягкую составляю-
щую. Магнитомягкая пленка, в свою очередь, 
может приводить к понижению намагниченно-
сти магнитотвердого слоя. Магнитные свойства 
бислойной пленки можно регулировать за счет 
выбора толщины двух составляющих.

Второй подход по влиянию на магнитные 
свойства состоит в формировании решетки ан-
титочек в тонкой бислойной пленке. Решетка 
антиточек представляет собой массив пор нано-
метрового размера, размещенный в узлах пря-
моугольной или гексагональной сетки [7–10]. 
Магнитные свойства таких пленок можно из-
менять в широком диапазоне путем выбора раз-
меров пор и расстояния между ними. Влияние 
антиточек состоит в создании локальных мест 
закрепления намагниченности [11–13].

Оба этих подхода могут значительно изме-
нять температуру Кюри и коэрцитивную силу 
ферромагнитной пленки. В связи с этим интерес 
представляет изучение их совместного влияния 
на свойства пленок. С технологической точки 
зрения перспективными являются бислойные 
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пленки с перпендикулярной анизотропией [14, 
15]. Такие системы позволяют создавать устрой-
ства памяти с высокой емкостью, так как снижа-
ют площадь поля записи [16, 17].

Экспериментальное исследование бислой-
ных пленок с решеткой антиточек выполнено 
преимущественно для системы Co/Py [18, 19]. 
Изучение процесса перемагничивания показа-
ло, что петля гистерезиса изменяет свою формы 
и размеры как при изменении толщины мягни-
томягкого слоя, так и при варьировании разме-
ров антиточек и расстояния между ними.

Компьютерное моделирование методом 
Монте-Карло показало [20, 21], что решетка ан-
титочек в однослойных системах изменяет как 
температуру Кюри, так и коэрцитивную силу. 
При фиксированном размере пор температура 
фазового перехода растет логарифмически при 
увеличении периода решетки. Также нелиней-
ным является рост коэрцитивной силы.

Данная статья посвящена компьютерному 
моделированию бислойных пленок с решеткой 
антиточек квадратной формы.

МОДЕЛЬ
Бислойная пленка включает две составляю-

щие. Первый слой, толщиной D1, состоит из маг-
нитотвердого материала. Второй слой, толщи-
ной D2, состоит из магнитомягкого материала. 
Пленки расположены параллельно плоскости 
OXY. Первая пленка ограничена плоскостями 
z=0 и z=D1–1. Вторая пленка ограничена пло-
скостями z=D1 и z=D1+D2–1. Геометрия исследу-
емой системы представлена на рис. 1.

Для описания магнитных свойств системы 
будем использовать модель Изинга. В данной 
модели каждому атому с номером i сопостав-
ляется спин Si, который может принимать одно 
из двух значений (+1/2 или –1/2). Спины ато-
мов направлены перпендикулярно плоскости 

пленки. Такая конфигурация модели описывает 
внеплоскостную намагниченность в бислойной 
пленке. Моделирование ограничивается про-
стой кубической решеткой, для которой можно 
получить все основные закономерности пове-
дения системы. Переход к другим кристалличе-
ским решеткам вносит поправки в результаты, 
полученные для кубической решетки, не изме-
няя основных закономерностей. В каждой из 
пленок взаимодействие между атомами задается 
своим значением обменного интеграла. В маг-
нитотвердой пленке обменный интеграл равен 
J1, а в магнитомягкой пленке J2. При этом вы-
полняется неравенство J1>J2.

Гамильтониан такой системы состоит из сум-
мы парных взаимодействий спинов системы:
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Первое слагаемое гамильтониана описыва-
ет энергию взаимодействия в магнитотвердой 
пленке. Второе слагаемое определяет обменную 
энергию во второй пленке. Третье слагаемое 
определяет взаимодействие на интерфейсе пле-
нок. Для обменного интеграла на интерфейсе 
использовано правило объединения Лоренца–
Бертло [22]. Суммирование в первых трех слага-
емых выполняется по парам ближайших соседей 
<i, j>. Четвертое слагаемое описывает взаимо-
действие с внешним магнитным полем напря-
женностью h0, mB — магнетон Бора.

При компьютерном моделировании более 
удобными являются относительные величины. 
Гамильтониан системы будем записывать в еди-
ницах обменного интеграла магнитотвердой со-
ставляющей J1:
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Рис. 1. Геометрические параметры системы.
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Для отношения обменных интегралов выпол-
няется неравенство R<1.

Система исследуется при различных темпера-
турах. Для удобства моделирования температуру 
T также будем измерять в относительных едини-
цах:
	 T k t J= B / .1 	 (3)

Здесь t — термодинамическая температура, 
kB – постоянная Больцмана.

Для описания магнитного упорядочивания в 
пленках введем их намагниченности, которые 
играют роль параметров порядка при фазовых 
переходах. Намагниченность вычисляется как 
среднее значение спина пленки. Намагничен-
ность магнитотвердой пленки обозначим m1, 
магнитомягкой — m2:
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L — линейные размеры пленки вдоль осей OX и 
OY. Вдоль этих осей накладываются периодиче-
ские граничные условия.

Для описания фазового перехода второго ро-
да необходимо рассматривать бесконечные си-
стемы. Компьютерное моделирование позволя-
ет описывать только системы конечного размера 
L. Для получения свойств неограниченных си-
стем используется теория конечно-размерного 
скейлинга [23]. В данном подходе исследуются 
системы различного конечного размера, после 
чего результаты аппроксимируются на беско-
нечные системы.

Для исследования термодинамических харак-
теристик системы использован алгоритм Ме-
трополиса [24]. Конфигурации спинов форми-
руются методом Монте-Карло при различных 
температурах T. Для вычисления термодинами-
ческих функций проводится усреднение пара-
метров по спиновым конфигурациям. Наиболее 
точный метод определения температуры фазо-
вого перехода основан на вычислении кумулян-
тов Биндера четвертого порядка U1 и U2 [23]:
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Угловыми скобками обозначено усреднение 
по спиновым конфигурациям. Кумулянты Бин-
дера имеют значение 2/3 в упорядоченной фазе 

и убывают до нулевого значения при переходе в 
неупорядоченную фазу. Согласно теории конеч-
норазмерного скейлинга [24], при температуре 
фазового перехода значение кумулянта Бинде-
ра не зависит от линейных размеров системы 
L. Поэтому графики зависимости кумулянтов 
Биндера от температуры для систем различного 
размера будут пересекаться в одной точке, со-
ответствующей температуре фазового перехода 
в ферромагнитную фазу. В компьютерном экс-
перименте рассчитываются кумулянты Бинде-
ра для обеих составляющих бислойной системы 
при различных температурах T для систем не-
скольких размеров L. Далее строятся графики 
зависимости U1(L,T) и U2(L,T), по пересечени-
ям которых определяются температуры фазовых 
переходов T1 и T2.

Кроме этого, исследованы магнитные вос-
приимчивости обеих пленок:
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На графике зависимости магнитной воспри-
имчивости от температуры наблюдаются резкие 
пики в точке фазового перехода.

Эти же действия выполнены для исследова-
ния бислойной пленки как целой системы. Для 
этого вычислена общая намагниченность m:
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После чего вычисляли кумулянт Биндера U 
при различных температурах и размерах системы:

	 U
m

m
= −1

3

4

2 2
. 	 (8)

На основе точки пересечения графиков куму-
лянтов Биндера определена общая температура 
фазового перехода всей пленки TC.

Для всей бислойной пленки также вычисле-
на зависимость магнитной восприимчивости от 
температуры:

	 χ = ∂
∂

=
+( )

−( )
=

m
h

L D D

T
m m

h 0

2
1 2 2 2

.  	 (9)

Решетка антиточек реализована в виде пор, 
размещенных в узлах квадратной сетки с пери-
одом d. Поры имеют квадратное сечение со сто-
роной a. Внутри пор отсутствуют атомы, а, сле-
довательно, спины имеют нулевое значение. В 
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компьютерном эксперименте размеры пор оста-
вались неизменными, а период решетки антито-
чек варьировали. Такой подход приводит к изме-
нению общего количества спинов системы, что 
существенно сказывается на свойствах системы. 
Варьировали также толщину магнитомягкой 
пленки D2.

Для исследования перемагничивания систе-
мы рассчитывали намагниченность всей бис-
лойной пленки m при различной напряжен-
ности внешнего магнитного поля h. Сначала 
систему приводили в состояние равновесия при 
температуре ниже точки Кюри всей бислойной 
пленки (T<TC) при большом значении внешне-
го магнитного поля hmax. После этого напряжен-
ность магнитного поля снижали на величину Dh 
и систему снова приводили в состояние равно-
весия и определяли ее намагниченность. Таким 
образом напряженность поля понижали до зна-
чения –hmax, после чего опять повышали до hmax. 
По полученным значениям намагниченности 
строили петлю гистерезиса в координатах m, h. 
Коэрцитивную силу определяли по точкам пере-
сечения петли гистерезиса с осью абсцисс.

РЕЗУЛЬТАТЫ
Компьютерное моделирование проводили 

для пленок с фиксированной толщиной магни-
тотвердого слоя D1=8 ML (ML — моноатомный 
слой). Толщину магнитомягкого слоя изменя-
ли от D2= 2 ML до D2=8 ML с шагом DD2=2 ML. 
Размеры системы изменяли от L=32 до L=96 с 
шагом DL=16. Отношение обменных интегралов 
варьировали от R=0.4 до R=0.8 с шагом DR=0.1. 
При моделировании пленки с решеткой антито-
чек использовали поры с линейными размерами 
a=2. Период решетки антиточек принимал зна-
чения: d=4, d=8, d=16. Количество шагов Мон-
те-Карло на спин составляло 2×106. Половину 
шагов выполняли для приведения системы в со-
стояние равновесия, а вторую половину — для 
усреднения термодинамических параметров. 
Для каждой решетки антиточек выполняли вы-
числение температур фазовых переходов в обе-
их пленках и всей бислойной пленке. На первом 
этапе исследовали температуры фазовых перехо-
дов в непрерывной пленке и пленке с решеткой 
антиточек. Температуры определяли с помощью 
кумулянтов Биндера четвертого порядка [25, 
26]. Типичное поведение кумулянтов для плен-
ки с толщиной слоев D1=8, D2=6 и периодом ре-
шетки антиточек d=8 представлены на рис. 2. 
На всех графиках присутствует точка пересече-
ния, позволяющая определить температуру фа-
зового перехода. При этом следует отметить, что 
для магнитомягкой составляющей кумулянты 
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Рис. 2. Кумулянты Биндера для бислойной пленки с тол-
щиной слоев D1=8, D2=6 и периодом решетки антиточек 
d=8: (a) для всей бислойной пленки; (б) для магнитотвер-
дого слоя; (в) для магнитомягкого слоя.
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Биндера пересекаются вблизи нуля и определе-
ние температуры может представлять некоторую 
трудность. Данное поведение кумулянтов явля-
ется типичным для спиновой системы во внеш-
нем поле.

Расчеты показали, что общая температура 
фазового перехода в бислойной пленке не зави-
сит от толщины магнитомягкого слоя и практи-
чески совпадает с температурой Кюри магнитот-
вердого слоя. Эта закономерность наблюдается 
как для сплошной пленки, так и пленки с решет-

кой антиточек при любом периоде d. При этом 
температура Кюри зависит от периода решетки 
антиточек (рис. 3).

Из рис. 3 видно, что температура фазового пе-
рехода нелинейно растет с увеличением периода 
решетки антиточек и стремится к значению, ха-
рактерному для непрерывной пленки. На рис. 4 
показана зависимость магнитной восприимчи-
вости от температуры как для пленочных слоев, 
так и для пленки в целом. Расчеты показали, что 
в магнитомягком слое не происходит самостоя-
тельного фазового перехода. поведение всех тер-
модинамических функций в этом слое являет-
ся характерным для тонких пленок во внешнем 
магнитном поле. Роль внешнего поля играет 
магнитотвердый слой. Поэтому температура фа-
зового перехода бислойной пленки не зависит 
ни от толщины магнитомягкой составляющей, 
ни от значения обменного интеграла в ней. 

На втором этапе компьютерного моделиро-
вания исследовали процесс перемагничивания в 
бислойной пленке с решеткой антиточек. расче-
ты выполняли при температуре T=2.5, что обе-
спечивает нахождение в ферромагнитной фазе 
обоих слоев пленки. Сначала была получена пет-
ля гистерезиса для сплошной бислойной пленки 
с различным отношением обменных интегралов 
R и различной толщиной магнитомягкого слоя 
D2. Результаты моделирования представлены на 
рис. 5.

Как видно из рис. 5, магнитомягкая составля-
ющая пленки оказывает существенное влияние 
на процесс перемагничивания бислойной плен-
ки только при значительном отличии их обмен-
ных интегралов. Если обменные интегралы сло-
ев близки по значению (R ≥ 0.8), то форма петли 
гистерезиса не изменяется. При этом происхо-
дит небольшое снижение коэрцитивной силы с 
увеличением магнитомягкого слоя. Этот эффект 
объясняется упорядочиванием спинов в магни-
томягком слое при более низких магнитных по-
лях и его влиянием на магнитотвердый слой че-
рез интерфейс. При большом отличии величины 
обменных интегралов (R<0.5) наблюдается ис-
кажение формы петли гистерезиса и более зна-
чительное снижение коэрцитивной силы с уве-
личением толщины магнитомягкого слоя.

Бислойная пленка с решеткой антиточек ве-
дет себя аналогично сплошной пленке. На рис. 6 
представлены петли гистерезиса для пленки с 
решеткой антиточек при различной толщине 
магнитомягкого слоя и различных отношениях 
обменных интегралов.

Как видно из рис. 6, при большом периоде ре-
шетки антиточек (d=16) относительная площадь 
пор на поверхности пленки является малой и 
свойства системы близки к непрерывной плен-
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Рис. 3. Зависимость температуры фазового перехода TC 
бислойной пленки от периода решетки антиточек. Красной 
пунктирной линией показана температура непрерывной 
пленки без решетки антиточек.

14

12

10

8

6

4

2

0

3.0 3.2 3.4 3.6 3.8 4.0 4.2 4.4 4.6 4.8

χ 

T

MH
MS
BL

Рис. 4. Зависимость магнитной восприимчивости от тем-
пературы как для слоев пленки, так и для двухслойной 
пленки в целом. (MH — график восприимчивости для 
магнитотвердого слоя; MS — график восприимчивости 
для магнитомягкого слоя; BL — график восприимчивости 
для бислойной пленки.)
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Рис. 6. Петли гистерезиса для пленок с различной толщиной магнитомягкого слоя D2, отношением обменных интегралов 
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ке. Если же период решетки антиточек уменьша-
ется (d=4), то увеличивается число пор на еди-
ницу площади, что приводит к сужению петли 
гистерезиса. Искажение формы петли гистере-
зиса также становится меньше (рис. 6a).

На рис. 7 представлена зависимость коэрци-
тивной силы Hc от отношения обменных инте-
гралов R при различной толщине магнитомягкой 
составляющей D2 для сплошной пленки и пленки 
с разными периодами решетки антиточек d.

Проведем сравнение коэрцитивной силы для 
пленок с различным периодом решетки антито-
чек и одинаковой толщиной магнитомягкого слоя 
(D2=6). Зависимости коэрцитивной силы от отно-
шения обменных интегралов для пленок с различ-
ным периодом решетки антиточек и одинаковым 
магнитомягким слоем представлены на рис. 8. 

Как видно из рис. 8, при уменьшении периода 
решетки антиточек снижается коэрцитивная си-
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Рис. 7. Зависимость коэрцитивной силы Hc от отношения обменных интегралов R при различной толщине магнитомяг-
кой составляющей D2 для сплошной пленки и пленки с разными периодами решетки антиточек d: (a) сплошная пленка; 
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кого слоя D2=6 и различным периодом решетки антиточек d.
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ла. При этом общий характер зависимости оста-
ется неизменным. Это снижение можно объяс-
нить уменьшением общего количества спинов 
в системе.При использовании тонких пленок в 
устройствах спинтроники важным параметром 
является не только величина коэрцитивной си-
лы, но и энергия, необходимая для перемагни-
чивания пленки, так как это напрямую влияет на 
потребление энергии устройством. Энергия пе-
ремагничивания пленки прямо пропорциональ-
на площади петли гистерезиса. Площадь петли 
дает значение энергии перемагничивания Em в 
относительных единицах. 

На рис. 9 представлены графики зависимости 
энергии перемагничивания двуслойной пленки 
от отношения обменных интегралов при различ-
ных значениях толщины магнитомягкого слоя и 
разных значениях периода решетки антиточек.

Как видно из рис. 9, на графиках зависимо-
сти энергии перемагничивания от отношения 
обменных интегралов также присутствует мини-
мум в интервале 0.6≤R≤0.7. При этом наблюда-
ется снижение энергии перемагничивания при 
увеличении толщины магнитомягкого слоя. 

Проведем сравнение энергии перемагничи-
вания одинаковых по толщине пленок с различ-
ным периодом решетки антиточек, зависимость 
которой от отношения обменных интегралов 
при D2=6 приведена на рис. 10. Из рисунка вид-
но, что уменьшение периода антиточек, т. е. 
увеличение плотности пор, приводит к суще-
ственному снижению энергии, необходимой для 
перемагничивания всей пленки.

Результаты моделирования хорошо согла-
суются с экспериментальными данными. Бис-
лойная пленка Co/Py толщиной 20 нм/27 нм с 
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решеткой антиточек диаметром 35 нм и пери-
одом 103 нм исследована с помощью комбина-
ции магнитооптического эффекта Керра и ме-
тода кривой обращения первого порядка [18]. 
Исследования показывают анизотропию маг-
нитных свойств перпендикулярно плоскости 
пленки. Зависимость коэрцитивной силы от пе-
риода решетки антидотов обнаружена экспери-
ментально [2] для бислойной пленки из тех же 
материалов. Аналогичные изменения формы и 
размеров петли гистерезиса для бислойной си-
стемы FeNi(10 нм)/TbCo(30 нм) и решетки ан-
титочек с периодом 75 нм и 105 нм [27]. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом Монте-Карло выполнено модели-

рование магнитных свойств бислойных пленок с 
решеткой антиточек. Результаты моделирования 
показывают, что определяющее влияние на тем-
пературу фазового перехода оказывает магни-
тотвердый слой. Магнитомягкий слой испыты-
вает размытый фазовый переход под влиянием 
магнитотвердого слоя. Совпадение температур 
фазовых переходов в отдельных слоях и всей 
пленке в целом связан с достаточно сильным об-
менным взаимодействием на интерфейсе. Дан-
ное взаимодействие позволяет магнитотвердому 
слою оказывать сильное влияние на намагни-
ченность магнитомягкого слоя. Уменьшение 
расстояния между порами при их фиксирован-
ном размере приводит к снижению температуры 
Кюри системы. 

Магнитомягкая составляющая пленки влия-
ет на форму петли гистерезиса при большом от-
личии обменных интегралов двух слоев, приво-

дя к искажению ее формы. Одним из следствий 
данного искажения является снижение энергии 
перемагничивания системы. При отношении 
обменных интегралов в интервале от 0.6 до 0.7 
на графике зависимости коэрцитивной силы от 
обменного интеграла присутствует четко выра-
женный минимум, положение которого зависит 
от толщины пленки. Эта закономерность наибо-
лее ярко выражена для сплошной пленки. Ми-
нимум также присутствует в зависимости энер-
гии перемагничивания от отношения обменных 
интегралов. Решетка антиточек приводит к сгла-
живанию кривой коэрцитивной силы вблизи 
минимального значения. 

Исследования выполнены при финансовой 
поддержке Российского научного фонда, проект 
23-29-00108. https://rscf.ru/project/23-29-00108/ 
ФГАОУ ВО “Омский государственный техниче-
ский университет”, Омская обл.
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MAGNETIC PROPERTIES OF BILAYER FILM WITH ANTIDOTE 
LATTICE: MONTE CARLO MODELING

S. V. Belim1, *,  S. S. Simakova1, and I. V. Tikhomirov1

1Omsk State Technical University, Omsk, 644050 Russia
*e-mail: sbelim@mail.ru

The article simulates the magnetic properties of a bilayer film with an antidote lattice using the Monte 
Carlo method. The system consists of two films with different magnetic susceptibility (magnetosoft and 
magnetohard layers). The thickness of the magnetohard layer remains constant and the thickness of the 
magnetosoft layer varies. The antidote lattice is formed in the film. The antidote lattice is an array of square 
pores located at regular lattice nodes. The Ising model is used to describe the magnetic properties of the 
system. The film layers have different exchange constants in this model. The article studies the dependence 
of the Curie temperature for the system on the thickness of the soft magnetic layer and the period of the 
antidote lattice. The phase transition temperature depends non-linearly on both parameters. The second 
stage examines the process of magnetization. The antidote lattice and the magnetosoft layer distort the hys-
teresis loop. Dependence of coercive force and magnetization energy on system parameters is investigated.

Keywords: bilayer thin films, antidot lattice, Monte Carlo method, computer simulation, ferromagnetic phase 
transition.
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ВВЕДЕНИЕ
Концепция больших данных, развитие искус-

ственного интеллекта и алгоритмов машинного 
обучения (МО) значительно изменили совре-
менную науку: быстро набирает обороты чет-
вертая парадигма науки, заключающаяся в том, 
что исследования проводятся с использовани-
ем поиска закономерностей в огромных масси-
вах данных [1]. Перспективы, открывающиеся 
с применением МО в различных научных обла-
стях, сильно отличаются и зависят от характера 
исследований. Очень большим потенциалом об-
ладает сочетание МО с химией и наукой о мате-
риалах. В последние несколько лет наблюдается 
экспоненциальный рост количества научных 
публикаций, связанных с использованием МО в 
материаловедении (рис. 1). Публикационная ди-
намика наглядно демонстрирует высокий спрос 
на такие исследования. Кроме того, большие 
перспективы данного подхода привели к появ-
лению таких программ, как “Materials Genome 

Initiative”, “Novel Materials Discovery”, “Materials 
design at the eXascale”, и многих других, призван-
ных направить, поддержать и систематизировать 
подобные исследования.

Применительно к материаловедению суще-
ствует несколько основных направлений ис-
пользования МО. Например, углубленный и/или 
автоматический анализ структуры методами 
электронной [2] или оптической микроскопии 
[3], обнаружение дефектов и прогноз вероятно-
сти разрушения металлических объектов при их 
экспресс анализе [4]. Использование МО позво-
ляет автоматизировать технический контроль 
различных изделий без существенной потери ка-
чества по сравнению с анализом, проведенным 
человеком. Особенно актуален такой подход при 
работе с протяженными или труднодоступными 
объектами, такими как железнодорожные пути 
[5] или подводные конструкции [4], постоянный 
контроль которых затруднителен или опасен для 
человека. В научных исследованиях МО исполь-
зуют для расширения возможностей компью-
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терного моделирования, например, для расчета 
межатомных потенциалов с использованием в 
качестве данных для обучения значений энергий 
и межчастичных сил, полученных путем ab initio 
расчетов [6].

Такой подход позволяет реализовывать мо-
делирование больших атомных ансамблей раз-
личных систем с точностью, сопоставимой с 
традиционными методами моделирования, при 
этом используя гораздо меньшие вычислитель-
ные мощности [7, 8]. Несомненно, все эти и 
другие способы использования МО являются 
полезными и перспективными и заслуживают 
отдельных обзоров. Настоящая статья посвяще-
на использованию МО для решения другой за-
дачи — прогноза функциональных свойств ма-
териалов на основе комбинации независимых 
переменных (химический состав, параметры из-
готовления и обработки). Поиск возможности 
прогноза свойств и эксплуатационных характе-
ристик функциональных материалов с высокой 
точностью является одной из важнейших задач 
современного материаловедения. Ее решение 
позволит, во-первых, эффективно разрабаты-
вать материалы со свойствами, требуемыми для 
конкретных технических применений, а во-вто-
рых, открывать неизвестные ранее перспектив-
ные материалы гораздо быстрее, чем это можно 
сделать экспериментальным путем. Использова-
ние алгоритмов МО и различных инструментов 
визуализации данных позволяет продвигаться в 
установлении и понимании зависимостей в це-
почке: химический состав + параметры обра-

ботки → структура → свойства. Более того, часто 
МО позволяет найти скрытые корреляции, яв-
ляющиеся незаметными для человека и простых 
статистических инструментов [9, 10]. Например, 
удалось добиться большого прогресса в опреде-
лении связей между структурой и свойствами с 
помощью МО благодаря созданию Crystal Graph 
Convolutional Neural Networks (CGCNN) [11]. 
Таким образом, помимо разработки новых ма-
териалов и усовершенствования существующих, 
МО позволяет углубить понимание корреляции 
между структурой и свойствами, что является 
одной из задач науки о материалах. МО имеет 
здесь огромный потенциал, однако одно лишь 
его применение не гарантирует надежных и по-
ложительных результатов. При всех своих досто-
инствах данный подход имеет ряд ограничений 
и недостатков, которые будут рассмотрены в на-
стоящей статье.

Крайне высокая динамика развития матери-
аловедения, основанного на данных, появление 
новых областей применения, эволюция методов 
и подходов приводит к необходимости система-
тизации и анализа текущих результатов. Каж-
дый год публикуются десятки обзоров по этой 
тематике. Разумеется, ни один отдельный обзор 
не способен охватить всего объема результатов, 
получаемых c помощью МО в области матери-
аловедения, и описать все используемые ин-
струменты. Стоит отметить, что подавляющее 
большинство работ направлено на разработ-
ку определенных материалов. В частности, по-
лупроводников [12], материалов для хранения 
энергии [13], ферроэлектриков [14] и высокоэн-
тропийных сплавов [15] и др. Несмотря на то что 
инструменты МО применяли к разработке мно-
жества материалов, конкретные направления 
исследований все еще не сформировались. По-
этому информация, которая приводится в мно-
гочисленных обзорах, часто дублируется, в то 
время как некоторые темы остаются нераскры-
тыми. Одной из таких тем является разработка 
функциональных магнитных материалов с по-
мощью МО. Данная обзорная статья посвящена 
анализу и обобщению результатов, достигнутых 
в области разработки подходов прогнозирова-
ния функциональных свойств в магнитных ма-
териалах с помощью МО. Кроме того, рассмо-
трены общие принципы организации работы по 
применению МО для прогнозирования свойств 
материалов, а также достоинства и недостатки 
такого подхода. Таким образом, данную статью 
можно рассматривать не только как обзор, но и 
частично как практическое руководство по орга-
низации исследований, целью которых является 
поиск возможности высокоточного прогнозиро-
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Рис. 1. Количество статей в Web of Science core collection 
по запросу “machine learning + materials science”. Для 
компенсации ошибок поиска использован поправочный 
коэффициент 0.8.
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вания свойств различных материалов на основе 
ряда параметров.

1. ОБЩИЕ ПРИНЦИПЫ ИСПОЛЬЗОВАНИЯ 
МАШИННОГО ОБУЧЕНИЯ  

В ОБЛАСТИ ПРОГНОЗИРОВАНИЯ 
СВОЙСТВ МАТЕРИАЛОВ 

МО часто определяют как подраздел искус-
ственного интеллекта, который изучает разра-
ботку алгоритмов, позволяющих вычислитель-
ным машинам извлекать знания из данных и 
самостоятельно обучаться на основе опыта, без 
явного программирования, и использовать эти 
знания для прогноза новых, ранее неизвест-
ных результатов. При разработке новых мате-
риалов с использованием машинного обуче-
ния чаще всего решают две задачи: регрессия и 
классификация, обе из которых попадают в ка-
тегорию обучения на размеченных (labeled) дан-
ных или обучения с учителем (supervised machine 
learning). В таком случае они выглядят как мно-
жество пар независимых переменных (призна-
ков, дескрипторов) и соответствующих им целе-
вых переменных. Необходимо отметить, что для 
этих целей, помимо обучения с учителем, так-
же могут быть использованы другие категории 
и подходы МО, такие как обучение без учителя 
(unsupervised learning), обучение с подкреплени-
ем (reinforcement learning), эволюционные алго-
ритмы (evolutionary algorithms) и другие.

Классификация позволяет разделять мате-
риалы по определенным категориям или типам, 
основываясь на наборе независимых перемен-
ных. Классификация материалов может быть 
полезна, например, при прогнозировании фазо-
вого состава [16] или принадлежности материа-
ла к определенному классу или категории в среде 
огромного массива данных. Например, устано-
вить на основе состава, является ли конкретное 
соединение типа AB2C сплавом Гейслера [17]. 

Задача регрессии заключается в поиске отно-
шения между зависимой переменной y и незави-
симыми переменными X = {x1, x2, …, xn} в пред-
положении, что между ними имеется причинная 
связь. В общем случае такая связь может быть 
описана следующим образом: 

	 y f X= ( ) + � e , 	 (1)

где f(X) — функция регрессии, ε — ошибка.
Цель обучения — создать наиболее подходя-

щую функцию с минимальным значением ε. С 
помощью регрессии можно прогнозировать не-
прерывные характеристики материалов (зависи-
мые переменные), такие как ширина запрещен-
ной зоны [12], твердость [18], теплопроводность 

[19], индукция насыщения [20] и любые другие 
свойства на основе набора входных данных (не-
зависимых переменных), например, химическо-
го состава, структурных дескрипторов и параме-
тров термической обработки. Модели, в которых 
в качестве независимых переменных использо-
ван химический состав и параметры синтеза, 
можно объединить в одну группу, а модели, в 
которых независимые переменные извлекаются 
из структуры материала — в другую. Кроме того, 
возможно сочетание этих двух подходов. 

Чаще всего для разработки моделей МО с це-
лью прогноза свойств в магнитных материалах 
решается задача регрессии с помощью обучения 
с учителем. Поэтому практически вся нижеизло-
женная информация относится к этому вопросу. 

1.1. Типичная схема исследований, направленных  
на прогнозирование свойств различных  

материалов с помощью МО
Процесс создания моделей МО, способных 

прогнозировать свойства материалов, обычно 
имеет несколько основных этапов (рис. 2). В 
первую очередь, необходимо каким-либо обра-
зом получить размеченные данные. Далее про-
исходит этап очистки и подготовки данных, це-
лью которого является повышение их качества и 
пригодности для обучения моделей МО. В этот 
этап, например, входит удаление сомнительных 
значений, устранение выбросов и больших раз-
рывов между данными. После того как данные 
подготовлены, необходимо осуществить выбор 
наиболее подходящего алгоритма МО. Это мож-
но сделать исходя из общих принципов работы 
разных алгоритмов и особенностей имеющихся 
данных (количество, характер распределения) 
путем сравнения основных метрик качества для 

Сбор  
данных

Обработка 
данных

Эксперимент
Разработка

новых
материалов

Работа с
алгоритмами

Прогноз
Обучение 
алгоритма

Рис. 2. План стандартного исследования, направленного на 
разработку новых материалов, путем разработки моделей 
для прогнозирования их свойств.
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различных алгоритмов, обученных на валидаци-
онной выборке. Кроме того, после выбора наи-
более подходящего алгоритма необходимо про-
вести оптимизацию его гиперпараметров для 
достижения наилучшей производительности. 
Следующим этапом является собственно обуче-
ние выбранного алгоритма и аттестация на те-
стовой выборке для оценки качества прогноза. 

Затем обученную модель используют для 
прогнозирования свойств с целью обнаружения 
новых сочетаний химических составов и обра-
боток. Крайне рекомендуется произвести экс-
периментальную валидацию обученной модели 
путем сравнения спрогнозированных значений 
с реальными результатами.

Опционально, полученные эксперименталь-
ные результаты можно также внести в исходную 
базу данных для ее увеличения и последующего 
повторения всех предыдущих этапов уже с ис-
пользованием расширенной базы данных. Такой 
подход получил название активное обучение.

Конечной целью вышеописанного являет-
ся разработка новых материалов и способов их 
обработки для достижения требуемых функци-
ональных характеристик, что и является послед-
ним этапом.

1.2. Данные для обучения моделей
Как отмечено ранее, базы данных, используе-

мые для обучения и валидации моделей МО при 
прогнозе свойств, должны содержать наборы пе-
ременных, отражающих, например, состав, па-
раметры обработки или структурные дескрипто-
ры (независимые переменные или признаки) и 
свойства, соответствующие каждому набору та-
ких переменных (зависимые или целевые пере-
менные). Таким образом, ключевым фактором 
для обеспечения высокой точности прогноза 
свойств в каких-либо материалах, в том числе 
магнитных, является наличие качественных баз 
данных. При планировании работы неизбежно 
возникает проблема поиска подходящих данных 
хорошего качества. Если исходная база данных 
содержит некорректные значения, то обученная 
на них модель будет не способна выполнять про-
гноз свойств реальных материалов с приемле-
мой точностью. Помимо очевидного требования 
к качеству данных, имеется также требование к 
их количеству. Как правило, имеется прямо про-
порциональная зависимость между количеством 
данных и качеством прогноза свойств, оценен-
ным по основным метрикам [21, 22]. Проблема 
заключается в том, что обычно в науке о мате-
риалах сложно создавать большие массивы дан-
ных, особенно в том случае, когда их источни-
ком является эксперимент [23]. Поэтому работа 
по обучению моделей МО в данной области зна-

ний часто ведется с использованием баз данных, 
близких по размеру к нижней допустимой гра-
нице. Уровень этой границы условен, посколь-
ку зависит от качества данных, характера их рас-
пределения и корреляции между независимыми 
и зависимыми переменными, количества неза-
висимых переменных, а также от алгоритмов, 
которые планируется использовать. Существует 
мнение, что минимально допустимое количе-
ство наборов данных для обучения классических 
алгоритмов МО (которые не основаны на искус-
ственных нейронных сетях) в материаловедении 
составляет порядка 100 [24, 25], тогда как для 
эффективного обучения алгоритмов глубоко-
го обучения, основанных на нейронных сетях, 
требуется по меньшей мере 500 наборов дан-
ных [25]. Это связано с тем, что для качествен-
ной оптимизации параметров искусственных 
нейронных сетей (веса и значения смещений) в 
процессе обучения требуется большое количе-
ство данных [26]. Как правило, многие класси-
ческие алгоритмы превосходят нейронные сети 
при малом количестве данных. По мере увели-
чения количества данных разница в точности 
прогноза сначала нивелируется, а затем алгорит-
мы, основанные на нейронных сетях, начинают 
превосходить классические. Таким образом, при 
планировании работы по прогнозу свойств с по-
мощью МО и выборе подходящего алгоритма 
необходимо отталкиваться от имеющихся дан-
ных. В области науки о материалах возможные 
источники данных для обучения уместно разде-
лить на три группы:

Репозитории баз данных. Готовые базы дан-
ных для обучения моделей МО с целью прогноза 
свойств можно найти на специализированных 
порталах, таких как Materials Project, AFWLOW, 
Citrination, Materials cloud, Fighare, Mendeley data 
и многие другие. Такие данные легко получить, и 
обычно они уже готовы к использованию. Про-
блемой является то, что возможности прогноза 
свойств в этом случае ограничены существую-
щими данными. Кроме того, базы данных, нахо-
дящиеся в открытом доступе, как правило, уже 
используются различными исследовательскими 
коллективами для обучения моделей, и получить 
новые уникальные результаты с использованием 
стандартных алгоритмов проблематично. 

Сбор данных из научной литературы. Такой 
подход более вариативен, поскольку он позволя-
ет получать данные для решения требуемой зада-
чи даже в случае, когда репозитории не содержат 
подходящей информации. Основной проблемой 
данных, полученных таким образом, является их 
неоднородность и, в некоторых случаях, низкое 
качество. Это связано с тем, что, результаты, по-
лучаемые разными авторами, могут отличаться 
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из-за различий в условиях экспериментов и ис-
пользуемом оборудовании. Более подробно эта 
проблема обсуждается в разд. 4.1. 

Генерация новых данных. Такие данные обла-
дают максимальной надежностью и качеством 
по сравнению с предыдущими случаями (при 
условии правильно организованных экспери-
ментов или расчетов). Можно получать данные 
любого характера, а не опираться на полученные 
ранее, что обеспечивает высокую вариативность 
такого подхода. Главной проблемой являются 
большие ресурсо-, время- и трудозатраты, осо-
бенно в случае экспериментальных исследова-
ний. Таким образом, получение больших масси-
вов данных этим способом затруднительно. 

Важно подчеркнуть, что при создании набо-
ров данных для обучения моделей МО необхо-
димо придерживаться принятых в научном со-
обществе правил, наиболее распространенные 
из которых обозначают аббревиатурой FAIR 
(Findable, Accessible, Interoperable, Reusable) [27]. 

1.3. Способы оценки качества моделей  
при прогнозе свойств 

Для того чтобы оценивать прогнозирующую 
способность моделей, исходную выборку (еще 
до обучения) разбивают на три: обучающую (О), 
валидационную (В) и тестовую (Т). Выборку О 
используют для обучения алгоритмов, В — для 
выбора алгоритмов и настройки гиперпараме-
тров, Т — для финальной оценки качества об-
ученных моделей. Каждая из выборок пред-
ставляет собой массив размеченных данных. 
Как правило используют соотношение О:В:Т — 
70:15:15, но допустимы и другие. На выборке О 
происходит обучение различных моделей ма-
шинного обучения, затем с помощью оценки 
по выборке В подбираются гиперпараметры и 
сравниваются разные алгоритмы для определе-
ния самого эффективного. После этих операций 
лучший алгоритм рассматривают как обученную 
рабочую модель. Затем в эту модель подают дан-
ные из выборки Т с целью оценки способности 
прогноза целевого свойства на новых данных. 
Таким образом, сравниваются значения зависи-
мой переменной из тестовой выборки с резуль-
татом прогноза модели, путем оценки точно-
сти с применением различных метрик, которые 
будут описаны ниже. Стоит отметить, что при 
увеличении размера Т повышается надежность 
оценки, однако при этом из-за уменьшения ко-
личества данных, используемых в обучающей 
выборке, может ухудшиться качество модели, 
особенно в случае работы с небольшими базами 
данных. 

Возможны также подходы, при которых вали-
дационная выборка отсутствует. В таком случае 

настройку гиперпараметров проводят с помо-
щью кросс-валидации на обучающей выборке. 
Кросс-валидация бывает разных видов, наибо-
лее простым и распространенным вариантом 
является k-fold. При таком подходе осуществля-
ется k-кратное изменение подвыборок данных, 
используемых для обучения и для валидации. 
Обучающая выборка делится на k блоков, а ка-
ждой итерации проверки модели присуждается 
номер i, который лежит в промежутке от 1 до k. 
В свою очередь, в каждой итерации выбор блока 
данных t, который будет использован в качестве 
тестового, осуществляется как t=k–i. Чаще всего 
k выбираются в диапазоне от 5 до 10, оптималь-
ное значение зависит от количества данных. На 
примере k=5 в первой итерации обучающими 
данными будут блоки под номерами от 1 до 4, 
тогда t=5. На второй итерации данные для обу-
чения это блоки 1–3 и 5, t=4 и т.д. до i=5.

Вне зависимости от того, каким образом ор-
ганизована работа по обучению и валидации 
моделей МО, необходимо соблюдать одно пра-
вило, которое заключается в следующем: нельзя 
использовать тестовую выборку до того момен-
та, пока каким-либо способом не будет выбран 
лучший алгоритм и комбинация гиперпараме-
тров. В противном случае будет иметь место ис-
кусственная подгонка под наилучший результат 
на тестовой выборке, который не отражает ре-
альную прогнозирующую способность модели. 
Многократное использование тестовой выбор-
ки с целью подгонки наилучших алгоритмов и 
гиперпараметров для достижения максимально-
го качества прогноза может привести к тому, что 
несмотря на хорошие показатели метрик моде-
ли, она не будет способна к обобщению, то есть 
качественному прогнозу целевого свойства на 
новых данных. 

Для оценки качества обученных моделей ис-
пользуют набор стандартных для регрессионно-
го анализа метрик: коэффициент детерминации 
R2, скорректированный (adjusted) коэффици-
ент детерминации, среднеквадратичная ошибка 
(mean squared error, MSE), корень среднеквадра-
тичной ошибки (root mean square error, RMSE), 
средняя абсолютная ошибка (mean absolute error, 
MAE) и средняя абсолютная процентная ошибка 
(mean absolute percent error, MAPE). Подробное 
описание данных метрик представлено ниже.

Коэффициент детерминации R2 является са-
мым распространенным показателем оценки 
качества прогноза модели, который рассматри-
вают как универсальную метрику. Он показы-
вает, какую долю изменчивости зависимой пе-
ременной можно объяснить с помощью данной 
модели. R2-находят по следующей формуле:
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где yi  и yi�  — действительное и спрогнозиро-
ванное значение, yi � – среднее значение y, n — 
количество образцов данных. Результатом вы-
числения R2 являются значения от 0 до 1, где 0 
означает, что модель не имеет прогнозирующей 
способности, 1 — это идеальная модель, где все 
точки графика в координатах: спрогнозирован-
ное значение — действительное значение лежат 
на прямой линии.

Существует проблема оценки с помощью 
классического коэффициента детерминации, 
заключающаяся в том, что при увеличении ко-
личества независимых переменных происходит 
увеличение значения R2, не связанное с увели-
чением качества прогноза [28]. По этой причине 
не вполне корректно использовать R2 для срав-
нения между собой моделей, обученных на мас-
сивах данных с разным количеством независи-
мых переменных. Для решения этой проблемы 
был предложен adjusted, или скорректирован-
ный, коэффициент детерминаций: 
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где N — объем выборки, k — количество незави-
симых переменных. 

Среднеквадратичная ошибка (MSE) показы-
вает отклонение прогноза от эксперименталь-
ных значений и рассчитывается путем суммиро-
вания квадратов разницы между ними:
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Цель этой метрики — подчеркнуть большие 
ошибки, демонстрируемые моделью, за счет то-
го, что разница между реальным и спрогнозиро-
ванным значением возводится в квадрат. Одна-
ко по этой же причине данную метрику сложно 
интерпретировать, и по ее значениям не всегда 
удобно оценивать точность прогноза.

Существует аналогичная метрика, лишенная 
этого недостатка, а именно, корень среднеква-
дратичной ошибки (RMSE), которая является 
квадратным корнем из MSE:
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RMSE метрика в отличие от MSE использует-
ся в случае, когда требуется сохранить размер-
ность прогнозируемых параметров. Чем ниже 
значения MSE и RMSE, тем более точно модель 
делает прогноз.

Абсолютная средняя ошибка (MAE) показы-
вает точное отклонение между прогнозом и экс-
периментальным значением в тех же единицах 
измерения, что и измеряемый параметр (как и 
RMSE), к примеру, при прогнозе Hc ее MAE бу-
дет иметь размерность А/м. MAE вычисляется по 
следующей формуле:
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Существует также модификация MAE — сред-
няя абсолютная процентная ошибка (MAPE), 
которая показывает отклонение прогноза от ре-
альных значений, как в процентах, так и в долях. 
Для получения значений в процентах MAPE рас-
считывается по формуле:
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Стоит отметить, что для оценки качества ра-
боты моделей на разных данных (и при прогно-
зировании разных свойств) правильно исполь-
зовать Radj

2  и MAPE, поскольку они показывают 
качество прогноза без привязки к единицам из-
мерения и нечувствительны к дополнительным 
параметрам, таким как количество независимых 
переменных. В то же время в рамках оценки ка-
чества различных моделей при работе с одними 
и теми же данными, удобно использовать MSE, 
RMSE и MAE, поскольку они дают больше ин-
формации о точности прогноза.

Необходимо отметить, что в регрессионном 
анализе существует гораздо больше разнообраз-
ных метрик. Так, например, в модуле “metrics” 
в популярной библиотеке для анализа данных 
scikit-learn на сегодняшний момент реализовано 
18 метрик для оценки качества регрессионных 
моделей. Выше приведены только основные, ко-
торые чаще всего встречаются в работах по про-
гнозированию свойств, в том числе и в магнит-
ных материалах. 

1.4. Основные алгоритмы МО, используемые при 
прогнозе свойств

К настоящему моменту разработаны десятки 
различных алгоритмов для решения задачи ре-
грессии, многие из которых используются при 
прогнозе свойств материалов, в том числе маг-
нитных. Существует несколько подходов к их 
классификации. Один из наиболее простых под-
ходов предполагает деление всего на две группы: 
классические алгоритмы и алгоритмы глубокого 
обучения. Классическими алгоритмами счита-
ются те, которые не задействуют в своей работе 
искусственные нейронные сети (Artificial Neu-
ral Networks). Алгоритмами глубокого обучения, 
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напротив, называют любые алгоритмы, осно-
ванные на искусственных нейронных сетях. В 
свою очередь, в группе классических алгоритмов 
можно выделить подгруппу ансамблевых алго-
ритмов (рис. 3).

Ансамбли основаны на стратегии объедине-
ния нескольких базовых моделей (чаще всего де-
ревьев решений), каждая из которых обучается 
на подмножестве данных, что позволяет полу-
чать более точные прогнозы. Существуют раз-
ные способы объединения, такие как bagging, 
boosting и другие, которые подробно описаны в 
работе [29]. В разных случаях наилучшую про-
изводительность при прогнозе свойств демон-
стрируют разные алгоритмы МО, поэтому нет 
универсального решения для всех задач. Часто в 
работах по прогнозированию свойств выбор оп-
тимального алгоритма в каждом отдельном слу-
чае осуществляется путем перебора. Обучение 
набора алгоритмов и выбора наилучшего проис-
ходит путем их сравнения по результатам оценки 
метрик. Однако такой подход может приводить к 
излишним затратам времени при ограниченных 
вычислительных ресурсах. Несмотря на то, что 
при прогнозировании свойств материалов как 
правило используется малое количество дан-
ных, в некоторых случаях процесс обучения и, в 
особенности, настройка гиперпараметров, мо-
жет занимать продолжительное время. Для то-
го чтобы минимизировать эти издержки, необ-
ходимо перед первичным выбором подходящих 
алгоритмов анализировать исходные данные с 
точки зрения характера их распределения, на-
личия выбросов и по другим критериям. Затем 
по результатам анализа ограничивать список 
потенциально применимых к данному случаю 
алгоритмов на основе особенностей их работы. 
Более подробная информация по этому вопросу 
может быть найдена в работе [23]. 

В табл. 1 перечислены и расшифрованы на-
звания алгоритмов, упоминаемых в статье.

Помимо того, что эти и другие алгоритмы 
можно использовать для предсказания свойств 
по отдельности, существует подход, позволяю-
щий объединять прогноз сразу нескольких алго-

ритмов в один общий результат. Модели, объе-
диняющие несколько алгоритмов, называются 
составные или сложенные (stacked). В таком слу-
чае имеется две или более базовые модели, ча-
сто называемые моделями нулевого уровня, и 
метамодель, которая объединяет прогнозы ба-
зовых моделей, ее часто называют модель пер-
вого уровня. Задача метамодели состоит в том, 
чтобы в процессе обучения научиться наилуч-
шим образом комбинировать прогнозы базовых 
моделей для достижения результата прогноза с 
минимальной ошибкой. Более подробная ин-
формация о таком подходе может быть найдена, 
например, в работе [30]. Такой подход доволь-
но часто (но не всегда) показывает лучшую точ-
ность по сравнению с одиночными моделями.

По степени привлечения эмпирической ин-
формации модели МО, используемые для пред-
сказания свойств, могут быть дата-ориенти-
рованными (data-driven) и гибридными [31]. 
Дата-ориентированные модели основаны ис-
ключительно на данных — их параметры подби-
раются в процессе обучения на основе имеющих-
ся данных и как правило не имеют физической 
интерпретации. Поэтому их часто называют 
“черным ящиком” или эмпирическими моделя-
ми. Это наиболее распространенный и простой 
тип, который повсеместно используется в МО. 
Гибридная модель объединяет дата-ориентиро-
ванную модель МО и первопринципную модель. 
Первопринципные модели являются противо-
положностью дата-ориентированных, посколь-
ку они полностью основаны на фундаменталь-
ных законах физики, химии, термодинамики 
и др., а не на данных. Объединение этих двух 
подходов в гибридных моделях можно осущест-
влять разными способами и с разной целью. На-

Таблица 1. Основные алгоритмы машинного обучения

Алгоритм Расшифровка

SVR Support Vector Regressor
KNN K-Nearest Neighbors

LR Linear Regression
DTR Decision Tree Regressor
RFR Random Forest Regressor
GB Gradient Boosting 

XGBoost Extreme Gradient Boosting
LightGBM Light Gradient-Boosting Machine

ANN Artificial Neural Network
RNN Recurrent Neural Network
CNN Convolutional Neural Network
DNN Deep Neural Network

Алгоритмы МО

Классические Нейросети

Ансамблевые
SVR

KNN 
LR

DTR
ANN
CNN

RNN
DNN

RFR     XGBoost
LightGBM     GB

Рис. 3. Классификация алгоритмов машинного обучения 
для решения задач регрессии.
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пример, в дата-ориентированную модель вводят 
ограничения, обусловленные физическими за-
конами, для корректировки прогнозирования, 
или первопринципная модель корректируется с 
использованием дата-ориентированной для из-
учения феномена, который неизвестен первой. 
Еще один способ — с помощью первопринцип-
ных вычислений и экспериментальных данных 
создается суррогатная модель (дата-ориентиро-
ванная), с помощью которой калибруется пер-
вопринципная модель и определяются расхож-
дения между результатами моделирования и 
наблюдаемыми данными. Описанные в данном 
обзоре результаты в основном получены с помо-
щью дата-ориентированных моделей.

2. РАЗРАБОТКА ФУНКЦИОНАЛЬНЫХ 
МАГНИТНЫХ СПЛАВОВ С ПОМОЩЬЮ  

МАШИННОГО ОБУЧЕНИЯ.
По характеру перемагничивания магнитные 

материалы традиционно разделяют на магнито-
мягкие, магнитотвердые и полумагнитотвердые. 
Все они обладают разными наборами функци-
ональных свойств, при этом конкретная ком-
бинация требуемых характеристик зависит от 
условий эксплуатации материала. В разных си-
туациях приоритет отдают разным свойствам. В 
любом случае, возможность знать свойства мате-
риала еще до его изготовления является крайне 
востребованной. Традиционно ведутся работы, 
направленные на разработку новых магнитных 
материалов с помощью классических вычисли-
тельных подходов [32, 33]. МО расширяет воз-
можности данного направления. Например, 
было показано, что с помощью МО можно с хо-
рошей точностью прогнозировать температуру 
Кюри ферромагнетиков на основе их состава 
[34]. В данном разделе обобщены и проанали-
зированы результаты работ, опубликованных в 
научной литературе, целью которых было про-
гнозирование функциональных свойств маг-
нитомягких и магнитотвердых материалов с 
помощью МО на основе набора независимых 
переменных (химический состав, параметры об-
работки, структурные дескрипторы). 

2.1. Прогнозирование свойств  
в магнитомягких материалах

Магнитомягкие материалы играют ключе-
вую роль в преобразовании энергии, широко 
используются в трансформаторах, электриче-
ских двигателях и многих других электротехни-
ческих устройствах [35]. По мере общемирово-
го роста энергопотребления, а также развития 
тенденций к миниатюризации и появления но-
вых областей применения электротехнических 

устройств, возрастает потребность в разработке 
новых магнитомягких материалов и улучшении 
уже существующих. Такие материалы должны 
обладать низкой коэрцитивной силой Hс, вы-
сокой магнитной проницаемостью µ, высокой 
магнитной индукцией BS, низкой магнитострик-
цией λ и высоким электрическим сопротивле-
нием ρ. Часто также важна высокая темпера-
тура Кюри TC. По этой причине МО обычно 
используют для прогноза именно этих свойств. 
Самой популярной группой магнитомягких ма-
териалов, в которых реализуются такие иссле-
дования, являются многокомпонентные сплавы 
типа FINEMET. В первую очередь, в этих спла-
вах стремятся повысить BS, улучшить темпера-
турную стабильность магнитных свойств, при 
этом не допустив ухудшения остальных функци-
ональных свойств и стеклообразующей способ-
ности. Главным инструментом воздействия на 
свойства сплавов этой группы является варьи-
рование химического состава. Проблема заклю-
чается в том, что выбор оптимального состава, 
обеспечивающего требуемые свойства, ослож-
нен огромным пространством возможных ком-
бинаций. Это связано с тем, что на сегодняшний 
день при их разработке используют более двад-
цати различных элементов таких как Fe, Co, Ni, 
Si, B, Cu, Nb, P, Zr, V, Ge, Ga, Mn, Mo, W, Hf, 
C, Ta и другие [36, 37]. Существуют определен-
ные стратегии разработки химического состава 
новых сплавов, например частичное или полное 
замещение исходных элементов, входящих в со-
став FINEMET, способных выполнять анало-
гичные функции [36]. Поэтому количество воз-
можных комбинаций существенно меньше, чем 
могло бы быть при равноценном использовании 
всех элементов. Тем не менее оно все еще слиш-
ком велико для того, чтобы имелась хотя бы ги-
потетическая возможность экспериментально 
исследовать все потенциально перспективные 
сочетания. Помимо состава можно варьировать 
параметры изготовления аморфных сплавов 
(например, скорость охлаждения расплава) и их 
термообработки, что еще сильнее увеличивает 
пространство возможных комбинаций перемен-
ных. В связи с этим прогнозирование свойств с 
помощью МО становится особенно актуальным, 
поскольку оно позволяет выбирать из огромно-
го многообразия вариантов только те, которые 
с высокой вероятностью будут обладать требу-
емыми свойствами. Аморфные сплавы уже до-
вольно давно являются объектом исследований 
с применением МО, например, при прогнозе 
стеклообразующей способности [38]. Однако 
работы по прогнозированию магнитных свойств 
в аморфных и частично кристаллизованных 
сплавах начались всего несколько лет назад. В 
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одной из первых работ по этой теме с целью про-
гноза BS и температуры начала кристаллизации 
TX была разработана модель на основе алгорит-
ма XGBoost [39]. Для ее обучения использовали 
не только состав, но и другие расчетные показа-
тели: усредненная разница атомных радиусов, 
концентрация валентных электронов, электро-
отрицательность и другие. Данные для обучения 
были взяты из литературы (252 состава), точ-
ность моделей (R2) составила 0.93 для BS и 0.94 
для TX. Экспериментальная валидация на семи 
выбранных составах показала хорошее соответ-
ствие спрогнозированных и экспериментальных 
значений. В результате удалось разработать 2 
сплава с сочетанием относительно высокой ин-
дукции насыщения (>1.4 Тл) и высокой темпе-
ратурной стабильности (TX > 800 К), в частности 
сплав Fe77.05B14.79Si3.9Ta1.5Zr2.76. В работе [40] были 
осуществлены попытки прогноза BS, Hс, λ, TC 
и размера зерна магнитомягких сплавов типа 
FINEMET на основе железа. Данные для обуче-
ния алгоритмов были собраны из научных ста-
тей, посвященных разработке и исследованию 
подобных сплавов, опубликованных в период с 
1988 по 2018 год. В качестве независимых пере-
менных, в дополнение к составу, использовали 
параметры отжига (температуру и время) и тол-
щину лент. Для обучения задействовали 5 раз-
личных алгоритмов, среди которых наилучшую 
производительность при прогнозе всех свойств, 
оцениваемую по величине R2, продемонстриро-
вал RFR. Экспериментальная валидация была 
реализована только для двух основных свойств 
BS и Hс на нескольких составах, которые были 
получены с использованием обученных моделей 
и стохастической оптимизации. Показано, что в 
случае Hс спрогнозированная и реальная величи-
ны расходятся в несколько раз, а в случае BS рас-
хождение достигает 50%. Вероятно, причиной 
такого результата являлся неправильный выбор 
алгоритма и подбор гиперпараметров, а также 
некачественные данные. Тем не менее, несмо-
тря на проблемы с точностью прогноза, данная 
работа, наряду с [39], показала возможности, ко-
торые открывает МО в области разработки и ис-
следования новых многокомпонентных магни-
томягких сплавов. С этого момента количество 
работ по данной тематике начало расти. 

Наиболее часто усилия исследователей со-
средоточены на поиске составов с повышенным 
значением BS за счет разработки моделей МО 
для прогнозирования этого свойства [20, 41–45].  
Это связано с тем, что низкая BS в сплавах ти-
па FINEMET по сравнению с электротехни-
ческой сталью, являетcя одной из ключевых 
проблем. В этом случае для обучения моделей 

всегда используют данные, собранные из науч-
ной литературы. Количество строк в таких ба-
зах данных варьируется в пределах нескольких 
сотен. Чаще всего в этих сплавах для обучения 
используют ансамблевые алгоритмы (RFR, XG-
Boost, LightGBM), поскольку они демонстриру-
ют лучшую прогнозирующую способность среди 
остальных опробованных алгоритмов. В некото-
рых случаях высокие показатели основных ме-
трик демонстрируют также искусственные ней-
ронные сети, в частности ANN [46] и CNN [43]. 

Помимо BS, довольно точно прогнозируют и 
другие свойства, в частности коэрцитивную си-
лу [20, 46], температуру Кюри [44, 46] и магнит-
ную проницаемость [46]. Это подтверждается 
как высокими метриками, полученными на те-
стовых данных (R2 > 0.8), так и результатами экс-
периментальной валидации. 

В результате таких исследований был разра-
ботан ряд сплавов, обладающих эксперимен-
тально доказанным перспективным сочетанием 
свойств, например, Fe83B9P3C4Nb1 с BS=1.71 Tл и 
Hс=0.5 А/м в нанокристаллическом состоянии 
[46]. Таким образом, продемонстрированы пер-
спективы, которые открывает прогноз свойств с 
помощью МО в разработке многокомпонентных 
магнитомягких сплавов нового поколения.

Необходимо отметить, что прогноз магнит-
ных свойств с помощью МО по отношению к 
другим группам магнитомягких материалов при-
меняется гораздо реже. В первую очередь, это 
связано с отсутствием подходящих наборов дан-
ных, которые можно использовать для обучения. 
Существуют только отдельные работы по дан-
ному направлению. В одной из них авторы ис-
пользовали алгоритм XGBoost для оптимизации 
параметров селективного лазерного сплавления 
магнитомягких композитов на основе порошка 
Fe–3.5Si–4.5Cr [47]. Для этого был реализован 
обширный эксперимент, в котором образцы из-
готавливали при варьировании основных пара-
метров данного метода, таких как концентрация 
кислорода, мощность лазера и скорость печати. 
У изготовленных образцов в форме колец изме-
ряли магнитные потери и проницаемость при 
разных частотах. В результате удалось создать 
базу данных, с помощью которой была успеш-
но обучена модель, способная точно (R2 > 0.85) 
прогнозировать функциональные свойства маг-
нитомягких композитов данного типа на основе 
параметров изготовления [47]. 

Единичными пока являются работы по про-
гнозу функциональных свойств в классических 
поликристаллических магнитомягких сплавах. 
Например, в работе [48] были впервые разра-
ботаны модели, которые способны с высокой 



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

	 ПРИМЕНЕНИЕ МАШИННОГО ОБУЧЕНИЯ ДЛЯ ПРОГНОЗА	 1531

точностью прогнозировать магнитную поляри-
зацию, коэрцитивную силу, начальную прони-
цаемость и удельное электросопротивление в 
зависимости от состава в тройном сплаве FeSiAl.

2.2. Прогнозирование свойств  
в магнитотвердых материалах

В магнитотвердых материалах основными 
функциональными свойствами, помимо BS и Hс 
(которая в данном случае должна быть как можно 
более высокой), являются остаточная индукция 
Br, максимальное энергетическое произведение 
(BH)max и температура Кюри TC [49]. Электротех-
ническая промышленность критически зависит 
от данного класса материалов, что стимулирует 
их постоянное развитие. Современные широко 
используемые магнитотвердые материалы (глав-
ным образом 4f-3d-соединения SmCo и NdFeB 
в разных вариациях) содержат большое количе-
ство дорогих редкоземельных элементов, что не-
гативным образом сказывается на их цене. Таким 
образом, в области разработки магнитотвердых 
материалов нового поколения необходимо ре-
шать две задачи: повышать функциональные 
свойства материалов и находить пути снижения 
содержания дорогих редкоземельных элементов. 
В этом направлении ведутся работы как по сни-
жению доли редкоземельных элементов в составе 
сплавов [50], так и по разработке и исследованию 
материалов, не содержащих в составе редкозе-
мельных элементов [51]. В связи с этим исполь-
зование МО открывает широкие перспективы, 
поскольку такой подход может помочь быстро 
находить составы, которые будут обладать повы-
шенными свойствами и/или сниженным содер-
жанием редкоземельных металлов. 

Первые работы в этом направлении начали 
появляться 10–15 лет назад [52, 53]. Здесь, как и 
в случае с магнитомягкими сплавами, часто при-
меняется подход простого обучения моделей МО 
с использованием данных химического состава 
и параметров обработки. В частности, в рабо-
те [54] для обучения нейронной сети были за-
действованы массивы данных из литературы по 
постоянным магнитам на основе самария, по-
лученным с помощью быстрой закалки из рас-
плава. Данные делили по содержанию Nb, Ti и 
Zr для систем Sm–Fe–Co–Nb–N, Sm–Fe–Co–
Ti–N и Sm–Fe–Co–Zr–N соответственно. Кро-
ме того, был использован общий массив данных 
без ограничений по входящим в него химиче-
ским элементам, размером 805 строк. Помимо 
химического состава в качестве независимых пе-
ременных были задействованы параметры изго-
товления и обработки лент: скорость вращения 
колеса при разливке, температура, время отжига 
и другие. Прогнозируемыми свойствами были Br 

и коэрцитивная сила Hcj. В результате показано, 
что в данном классе сплавов можно довольно 
точно прогнозировать указанные свойства с по-
мощью МО (R2 > 0.83). Исключением являются 
химические составы, которые сильно отличают-
ся по содержанию элементов от составов, входя-
щих в массив данных, используемый для обуче-
ния нейросети. 

Зачастую преимуществом МО перед други-
ми расчетными методами является более высо-
кая точность. В работе [55] показано, что с по-
мощью МО можно прогнозировать изменение 
TC при замещении Fe и Nd в Fe14Nd2B1 другими 
элементами точнее, чем это позволяют сделать 
первопринципные расчеты. В данной работе 
опробовано большое количество алгоритмов 
МО, лучшие из них демонстрируют MAE около 
15 К. В работе [56] эти же авторы разработали со-
ставную модель МО для высокоточного прогно-
за намагниченности насыщения при замещении 
железа различными элементами в аналогичной 
системе. Сравнение реальных и спрогнозиро-
ванных величин поляризации насыщения пока-
зало, что MAE не превышает 0.1 Тл. Кроме то-
го, ими был предложен способ прогнозирования 
плотности сплавов типа TM14RE2(B,C) (TM — 
переходный металл, RE — редкоземельный эле-
мент) на основе химического состава с помощью 
алгоритма линейной регрессии [57].

В большом количестве работ в области маг-
нитотвердых материалов МО не является само-
стоятельным инструментом, а одним из элемен-
тов многоэтапной стратегии разработки новых 
составов и способов обработки сплавов с по-
вышенными свойствами. Так, например, в ра-
боте [58] с помощью высокопроизводительного 
скрининга (HTS) и расчетов функциональной 
теории плотности (DFT) было создано несколь-
ко тысяч фаз путем комбинаторной замены ато-
мов в определенных положениях. В них опре-
деляли такие свойства, как намагниченность, 
константа анизотропии и энергия относитель-
ной фазовой стабильности. Эти данные были 
использованы для обучения алгоритма SVR. Та-
кой подход позволил разработать ряд сплавов с 
термодинамически стабильной решеткой типа 
ThMn12, с подходящим уровнем функциональ-
ных свойств и сниженным содержанием ред-
коземельных элементов. Используются также 
подходы, сочетающие микромагнитное модели-
рование и МО. В работе [59] с помощью пакета 
Mumax3 было сгенерировано 1000 микрострук-
тур поликристаллов NdFeB, затем для каждой 
структуры смоделированы B–H-кривые, из ко-
торых были получены значения Hс и (BH)max, а их 
использовали для обучения в качестве целевых 
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переменных. В качестве дескрипторов были ис-
пользованы параметры, извлеченные из смоде-
лированных микроструктур, такие как средний 
размер зерна и степень несоосности легких осей. 

Аналогичный подход, сочетающий перво-
принципные расчеты с моделированием и МО, 
был использован и в других работах [60–62]. Та-
ким образом, исследователи успешно создают но-
вые многообещающие методы разработки функ-
циональных материалов. Например, в работе [60] 
с помощью подобного метода было разработано и 
синтезировано соединение Fe3CoB2, обладающее 
магнитной анизотропией K1 = 1.2 МДж/м3, и по-
ляризацией насыщения JS = 1.39 Tл. 

Для ускорения и облегчения исследований, 
основанных на данных в области магнитотвер-
дых материалов и разработки перспективных 
сплавов без редкоземельных элементов, в 2019 
году была создана обширная база данных No-
vomag [63]. С ее помощью был получен ряд ре-
зультатов, в частности, предложены соединения 
с высокой намагниченностью насыщения и кон-
стантой анизотропии, которые могут быть по-
тенциальной заменой традиционных магнитот-
вердых сплавов [64].

МО применяется также для прогнозирова-
ния свойств других магнитотвердых материалов, 
например, ферритов. В работе [65] разработана 
методика прогнозирования магнитных свойств 
гексаферритов стронция. Для этого был реали-
зован обширный эксперимент, в котором при 
изготовлении порошка методом твердофазного 

синтеза варьировали содержание SrCO3, Fe2O3, 
La2O3, Co2O3 и тем самым состав конечного про-
дукта. В синтезированных образцах измеряли BS 
и HcJ, которые задействовали в качестве целевых 
переменных. Используемым алгоритмом был 
SVR с применением различных приемов опти-
мизации гиперпараметров. В результате удалось 
не только разработать модель для высокоточно-
го прогноза BS и HcJ в гексаферритах стронция в 
зависимости от состава, но и проанализировать 
влияние различных элементов на свойства.

Другими группами материалов, которые так-
же становятся объектами подобных исследова-
ний, являются сплавы Гейслера [66, 67] и халь-
когениды на основе железа [68]. Например, в 
работе [67] с помощью алгоритма RFR и данных, 
собранных из литературы, прогнозировали маг-
нитный момент, константу кристаллической ре-
шетки и энергию формирования фаз в сплавах 
Гейслера. На тестовых данных созданная модель 
демонстрирует значение R2 в диапазоне 0.80–
0.94, что свидетельствует об ее эффективности. 
Тестирование показало, что при сравнении про-
гноза с расчетными и экспериментальными дан-
ными, взятыми из литературы, наблюдается вы-
сокая точность модели. 

Описанные выше результаты, как для маг-
нитомягких, так и для магнитотвердых сплавов 
обобщены в табл. 2. Они показывают, что МО 
применимо для прогнозирования магнитных 
свойств широкого круга материалов с разными 
структурными особенностями.

Таблица 2. Примеры использования машинного обучения для прогноза свойств различных магнитных матери-
алов. Указано общее количество данных до разделения на выборки. Значение R2 приводится до второго знака 
после запятой без округления

Класс материалов Прогнозируемое свойство Кол-во 
данных Алгоритм R2 Ссылка

Сплавы типа FINEMET Магнитная индукция 252 XGBoost 0.93 [39]
Сплавы типа FINEMET Температура кристаллизации 252 XGBoost 0.94 [39]
Сплавы типа FINEMET Коэрцитивная сила 742 RFR 0.76 [40]
Сплавы типа FINEMET Температура Кюри 114 RFR 0.78 [40]
Сплавы типа FINEMET Проницаемость 441 RFR 0.58 [40]
Сплавы типа FINEMET Магнитная индукция 295 RFR 0.86 [40]
Сплавы типа FINEMET Магнитострикция 204 RFR 0.82 [40]
Сплавы типа FINEMET Магнитная индукция 622 CNN 0.96 [43]
Сплавы типа FINEMET Намагниченность 1045 ANN 0.98 [46]
Сплавы типа FINEMET Коэрцитивная сила 217 ANN 0.9 [46]
Сплавы типа FINEMET Температура Кюри 205 ANN 0.92 [46]
Сплавы типа FINEMET Максимальная проницаемость 209 ANN 0.96 [46]

Магнитомягкий композит  
на основе FeSiCr Потери при перемагничивании 624 XGBoost 0.93 [47]

Магнитомягкий композит  
на основе FeSiCr Проницаемость 624 XGBoost 0.99 [47]
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3. ПЕРСПЕКТИВЫ И ПРОБЛЕМЫ  
ИСПОЛЬЗОВАНИЯ МО ПРИ РАЗРАБОТКЕ 

НОВЫХ МАТЕРИАЛОВ

С момента появления концепции искус-
ственного интеллекта в 1950-х годах его разви-
тие сопровождается волнообразным изменени-
ем интереса к этой области [69]. Периоды упадка 

получили название “зима искусственного ин-
теллекта”, тогда как периоды повышенного ин-
тереса и бурного развития, напротив, называют 
“весна …” или “лето искусственного интеллек-
та”. В настоящее время наблюдается очередная 
“весна”, которая по уровню вовлеченности как 
научных и инженерных сообществ, так и обще-
ства в целом, вероятно, превосходит все пре-

Класс материалов Прогнозируемое свойство Кол-во 
данных Алгоритм R2 Ссылка

Сплав Fe–Si–Al Коэрцитивная сила 122 ANN 0.93 [48]
Сплав Fe–Si–Al Электросопротивление 104 ANN 0.98 [48]
Сплав Fe–Si–Al Магнитная поляризация 65 ANN 0.96 [48]
Сплав Fe–Si–Al Начальная проницаемость 147 ANN 0.89 [48]
Сплав Fe–Si–Al Максимальная проницаемость 147 XGB 0.68 [48]

Быстрозакаленные сплавы Sm, 
Fe, Co, Nb Остаточная индукция 81 ANN 0.83 [54]

Быстрозакаленные сплавы Sm, 
Fe, Co, Nb Коэрцитивная сила 81 ANN 0.92 [54]

Быстрозакаленные сплавы
Sm, Fe, Co, Ti Остаточная индукция 97 ANN 0.85 [54]

Быстрозакаленные сплавы Sm, 
Fe, Co, Ti Коэрцитивная сила 97 ANN 0.87 [54]

Быстрозакаленные сплавы Sm, 
Fe, Co, Zr Остаточная индукция 126 ANN 0.74 [54]

Быстрозакаленные сплавы Sm, 
Fe, Co, Zr Коэрцитивная сила 126 ANN 0.90 [54]

Быстрозакаленные сплавы Sm, 
Fe, Co, Nb Остаточная индукция 81 ANN 0.83 [54]

Быстрозакаленные сплавы Sm, 
Fe, Co, Nb Коэрцитивная сила 81 ANN 0.92 [54]

Быстрозакаленные сплавы Sm, 
Fe, Co, Ti Остаточная индукция 97 ANN 0.85 [54]

Быстрозакаленные сплавы без 
ограничения входящих в состав 

элементов
Остаточная индукция 805 ANN 0.95 [54]

Быстрозакаленные сплавы без 
ограничения входящих в состав 

элементов
Коэрцитивная сила 805 ANN 0.92 [54]

Магнитотвердые соединения 
типа 14:2:1 Температура Кюри 449 Stacked  

(4 базовых модели) 0.95 [55]

Магнитотвердые соединения 
типа 14:2:1 Намагниченность 198 Stacked  

(4 базовых модели) 0.97 [56]

Магнитотвердые соединения 
типа 14:2:1 Плотность 189 LR 0.97 [57]

Nd2Fe14B Коэрцитивная сила 1000 Kernel ridge 
regression 0.89 [59]

Nd2Fe14B Максимальное энергетическое 
произведение 1000 ANN 0.87 [59]

Гексаферрит стронция Коэрцитивная сила 145 SVR 0.98 [65]
Гексаферрит стронция Намагниченность 145 SVR 0.99 [65]

Халькогениды на основе  
железа Магнитный момент 4348 Stacked,  

(6 базовых моделей) 0.94 [68]

Окончание таблицы 2.
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дыдущие подобные периоды. Дополнительный 
ажиотаж также создают недавние успехи попу-
лярных языковых моделей Generative Pretrained 
Transformer (например, GPT-3, GPT-4 и многие 
другие) [70]. 

Разумеется, такой всплеск интереса к МО рас-
пространяется на разные области, в том числе и 
на науку о материалах. Это связано, главным об-
разом, с теми успехами, которых уже удалось до-
биться за последние десять лет в этом направле-
нии. В свою очередь, возможность достижения 
успехов обусловлена сочетанием по меньшей 
мере трех факторов: 

1.	Уровень развития аппаратного обеспе-
чения (hardware), обеспечивающий широкий 
доступ к вычислительным возможностям, до-
статочным для обучения как классических алго-
ритмов, так и глубоких искусственных нейрон-
ных сетей. Этому также способствует развитие 
GPU вычислений, которые хорошо подходят для 
перемножения матриц, что требуются при рабо-
те с нейронными сетями [71].

2.	Уровень развития программного обеспе-
чения (software). В результате работы множества 
исследователей и разработчиков к настоящему 
моменту создано большое количество алгорит-
мов, демонстрирующих отличные результаты 
на разнообразных данных. Разрабатываются 
как новые алгоритмы и архитектуры, например, 
XGBoost [72] или автокодировщик (Autoencod-
er) [73], так и специализированные алгоритмы и 
пайплайны (pipline) для прогноза свойств мате-
риалов, такие как CrabNet [74], Modnet [22], Au-
tomatminer [75]. Еще более важным фактором в 
контексте развития прикладного МО, в том чис-
ле при прогнозе свойств различных материалов, 
является развитие инструментов, позволяющих 
использовать алгоритмы машинного обучения, 
включая искусственные нейронные сети, без 
большого опыта в области программирования. 
Развитие таких библиотек как Scikit-learn, Py-
Torch, TensorFlow и многих других, кардинально 
понизило порог входа в прикладное МО, за счет 
чего специалисты из разных областей науки мо-
гут легко использовать этот инструмент в своих 
целях и вносить вклад в развитие направления.

3.	Накопление большого количества данных 
в разных областях. В материаловедении к насто-
ящему моменту имеется возможность создавать 
базы данных большого объема, например, такие 
ресурсы как AFLOW [76] и Materials Project [77] 
содержат расчетные данные для сотен тысяч со-
единений. За счет того, что многие группы ма-
териалов исследуются уже десятки лет, сегодня 
появилась возможность создавать базы данных 
достаточного размера на основе опубликованных 
экспериментальных и теоретических результатов.

Однако на волне повышенного интереса и 
ажиотажа вокруг МО крайне важно понимать все 
ограничения и недостатки данного инструмента 
для того, чтобы правильно его использовать. 

3.1. Проблемы, связанные с качеством  
и количеством данных

Для обучения моделей используют массив 
данных, каждая строка которого содержит набор 
независимых переменных и целевое свойство. 

Часто для создания таких объектов исполь-
зуется информация из опубликованных статей 
[78, 79]. Проблем у такого подхода несколько. 
Во-первых, в научном сообществе принято пу-
бликовать только успешные результаты. Это 
приводит к тому, что неудачные результаты экс-
периментов при разработке новых материалов 
в лучшем случае остаются в архивах лаборато-
рий и не попадают в открытый доступ. Такая 
предвзятость отчетности (reporting bias) приво-
дит к сильному искажению статистического рас-
пределения данных, что плохо сказывается на 
процессе обучения алгоритмов. В работах [80, 
81] показано, что включение неудачных резуль-
татов в массив данных позволяет существенно 
повысить прогнозирующую способность моде-
лей. При таком подходе MAE и R2 в некоторых 
случаях могут улучшаться более чем на 50% по 
сравнению с моделями, обученными только на 
“хороших” данных. Для решения этой пробле-
мы необходимо повсеместное внедрение прак-
тики сохранения и структурирования неудачных 
результатов с последующим их размещением 
в открытом доступе. В последние годы начали 
появляться возможности публикации таких ре-
зультатов, например, журнал ACS Omega, или 
группа журналов The All Results Journals. 

Еще одной проблемой при формирования 
больших данных в материаловедении является их 
неоднородность. Как правило, исследователи не 
располагают большими объемами достоверных, 
полученных при одинаковых условиях данных. 
Чтобы сформировать массивы данных приемле-
мого размера, приходится пренебрегать такими 
факторами, как различия в оборудовании, не-
значительные различия в условиях эксперимен-
та, разница в исследовательских протоколах или 
отсутствие некоторых подробностей процессов 
изготовления образцов и измерения свойств. Од-
нако даже в таком случае количество данных, ко-
торые можно реально использовать для обучения 
остается невысоким. Например, в работе [40] с 
использованием информации из статей, опу-
бликованных с 1988 по 2018 годы, была создана 
база данных размером 1440 строк, посвященная 
аморфным/нанокристаллическим сплавам типа 
FINEMET. Однако из-за различий в условиях, 
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при которых данные были получены, и отсут-
ствия необходимой информации, часть данных 
была исключена, а часть упрощена. В результате 
для обучения моделей были использованы набо-
ры данных размером от 114 до 802 строк, в зави-
симости от прогнозируемого свойства. 

Во-вторых, возникает проблема с каче-
ством данных. Результаты, полученные разны-
ми научными группами, даже в случае одних и 
тех же образцов и методов исследования, часто 
могут различаться. Это показывают результа-
ты round-robin тестов, например, расхождение 
значений магнитострикции образцов электро-
технической стали, полученных одним и тем же 
методом в девяти различных лабораториях, до-
стигает 5% [82]. Эту проблему можно миними-
зировать путем использования баз данных, по-
лученных в рамках одного эксперимента.

Еще одной проблемой при создании баз дан-
ных с использованием экспериментальных ре-
зультатов является сложность исчерпывающе-
го представления всех условий эксперимента 
в виде количественных или категоризованных 
параметров, которые можно подавать в модель 
МО. Можно легко использовать некоторые па-
раметры, такие как температура или длитель-
ность изотермического отжига, в качестве коли-
чественных независимых переменных. Однако 
в некоторых случаях извлекать независимые пе-
ременные из методики изготовления образцов 
гораздо сложнее. Например, в случае многосту-
пенчатых отжигов, когда варьируется скорость 
нагрева, температура, время выдержки и ско-
рость охлаждения на разных стадиях термообра-
ботки. Таким образом, часть данных неизбежно 
теряется. Для решения этой проблемы недавно 
была предложена идея использования инстру-
ментов обработки естественного языка в допол-
нение к классическим количественным и кате-
горизированным параметрам [83]. 

В целом, вышеобозначенные проблемы мож-
но нивелировать за счет использования базы 
данных, созданной в рамках одного обширного 
эксперимента одним коллективом исследова-
телей на одном оборудовании в одинаковых из-
вестных условиях, как было сделано, например, в 
работах [47, 48, 65]. Качество таких данных выше, 
чем при создании базы данных на основе литера-
турных источников, однако основной минус это-
го подхода — он время- и ресурсозатратен. Это 
приводит к тому, что количество данных, кото-
рые можно получить, сильно ограничено. Таким 
образом, удается повышать качество данных це-
ной уменьшения (как правило) их количества.

В случае когда источником данных являются 
расчеты, например, методом DFT, размер созда-
ваемых баз данных существенно возрастает по 

сравнению со случаем, когда источник данных — 
эксперимент, иногда на несколько порядков. Та-
кой подход также лишен недостатков, связанных 
с разнородностью данных при условии, если все 
расчеты проводили при одинаковых параметрах. 
В целом, сочетание первопринципных расчетов 
и МО позволяет существенно ускорять расчеты 
и получать новые результаты [58, 68]. Однако в 
области прогноза функциональных свойств ма-
териалов потенциал такого подхода ограничен. 
Как правило, наблюдаются расхождения между 
значениями свойств, полученных с помощью 
расчетов и экспериментально. Если такие дан-
ные использовать для обучения моделей МО, 
это расхождение, в свою очередь, будет накла-
дываться на расхождение, которое неизбежно 
имеется между прогнозом МО и реальным зна-
чением. Это может привести к тому, что модель, 
обученная на таких данных, не будет способна 
с требуемой точностью предсказывать свойства 
реальных материалов для их практического ис-
пользования. 

3.2. Проблемы интерпретируемости  
машинного обучения

Алгоритмы МО способны быстро и эффек-
тивно решать задачи поиска корреляций в мно-
гомерном пространстве и прогнозировать свой-
ства на основе комбинации переменных. Однако 
проблемой, за которую часто критикуют работы 
по использованию МО, является то, что созда-
ние модели, которая путем нахождения кор-
реляции между независимыми и зависимыми 
переменными способна с хорошей точностью 
прогнозировать определенные свойства, не при-
водит к получению нового научного знания. Это 
связано с низкой интерпретируемостью ряда ал-
горитмов МО, многие из них (в основном искус-
ственные нейронные сети) обладают большим 
потенциалом в решении задач регрессии, но при 
этом являются “черным ящиком”, поскольку от-
сутствует возможность напрямую понять, каким 
образом обученная модель принимает решения.

Необходимо отметить, что эта проблема в 
полной мере еще не решена, однако в послед-
ние годы активно разрабатываются подходы, на-
правленные на повышение интерпретируемости 
моделей МО [84]. Этого добиваются путем соче-
тания нескольких подходов. Для этого осущест-
вляют замену (или дополнение) признаков, от-
вечающих содержанию различных химических 
элементов, на признаки, которые вычисляют-
ся на основе химического состава (концентра-
ция валентных электронов, электроотрицатель-
ность, разница атомных размеров, усредненная 
температура плавления, энтальпия смешения и 
другие). С точки зрения инструментов это мож-
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но делать вручную либо с использованием гото-
вых пакетов для преобразования химического 
состава в векторы в многомерном пространстве, 
например, CBFV или matminer.featurizers. Затем 
модель, обученная с использованием этих пара-
метров, применяют для оценки вклада каждого 
отдельного параметра в прогнозируемое свой-
ство. Это позволяет делать выводы о механизмах 
формирования свойств в данных материалах. Та-
кой подход был использован во многих работах, 
в том числе по магнитным материалам [20, 39]. 
С точки зрения инструментов, для этого чаще 
всего используют либо функцию features impor-
tance, встроенную в библиотеку Scikit-learn, ко-
торая позволяет оценивать вклад каждой неза-
висимой переменной в решения, принимаемые 
ансамблевыми моделями, либо так называемые 
SHAP величины. В основе этого метода лежит 
определение значений Шепли [86], которые ис-
пользуются в теории игр. Еще одним методом 
является LIME (Local Interpretable Model-agnos-
tic Explanations) [87]. В целом за последнее время 
удалось достигнуть существенного прогресса в 
повышении интерпретируемости моделей МО, 
используемых при прогнозе свойств и соответ-
ственно в получении новой научной инфор-
мации из работ, основанных на данных [85]. С 
учетом бурного развития методов и инструмен-
тов, используемых в МО, существуют основания 
ожидать дальнейшего прогресса в решении этой 
проблемы. 
3.3. Перспективы подхода прогнозирования свойств 

с помощью МО и общие рекомендации  
по организации таких исследований

В данной статье приведено много примеров 
успешного использования алгоритмов МО для 
прогнозирования свойств различных магнит-
ных материалов. Большинство работ, в которых 
были реализованы такие исследования, опу-
бликованы за последние несколько лет, что де-
монстрирует актуальность и динамику развития 
этого направления. Более того, в обзоре не ос-
вещено направление разработки новых магнит-
ных материалов со специальными свойствами, 
например, с гигантским магнитокалорическим 
эффектом [88], с помощью МО, которое так-
же активно развивается в последние годы. Тем 
не менее остается еще много нерешенных за-
дач. Во-первых, с точки зрения объектов таких 
исследований. К настоящему моменту практи-
чески отсутствуют работы по прогнозу свойств 
в традиционных поликристаллических магни-
томягких сплавах. В данном случае не всегда 
имеется возможность варьировать химический 
состав в широком диапазоне, и соответственно 
использовать его в качестве независимых пере-

менных для МО. Однако можно использовать 
схему: параметры обработки — функциональ-
ные свойства. Такой подход мог бы быть востре-
бован при разработке путей повышения свойств 
электротехнической стали Fe–Si, производимой 
в промышленных масштабах. Для этого необ-
ходимо создание баз данных, содержащих из-
меняющиеся параметры обработки, такие как 
степень деформации при прокатке, температу-
ра, длительность и атмосфера отжигов, и мно-
гие другие с соответствующими каждому набору 
параметров свойствами. Во-вторых, необходимо 
повышать точность разрабатываемых моделей 
МО и улучшать их обобщающую способность. 
В общем случае для этого необходимо повышать 
качество и количество данных, а также исполь-
зовать оптимальные алгоритмы и гиперпара-
метры для конкретных данных. Одним из пер-
спективных направлений развития МО, которое 
может помочь решить обозначенные проблемы, 
является машинное обучение на основе физики 
(physics informed machine learning) [89]. Данное 
направление находится на пересечении физики 
и МО. В ее сути лежит внедрение физики в мо-
дели машинного обучения, чтобы повысить их 
качество, фактически создаются гибридные мо-
дели, о которых упоминали в разделе 1.4. С од-
ной стороны, такой подход позволяет уменьшать 
размеры выборки и повышать точность модели, 
с другой стороны, упростить интерпретируе-
мость обученных моделей, что может приводить 
к открытию новых физических моделей. Реали-
зация внедрения физики в машинное обучения 
заключается в том, что в модель вводятся физи-
ческие формулы в явном виде, чтобы она учи-
тывала их при принятии решений. Повышение 
интерпретируемости обусловлено извлечением 
полученных формул из модели. Более подробная 
информация по данной теме может быть найде-
на в работах [89–91].

Существует несколько рекомендаций, кото-
рых нужно придерживаться при обучении мо-
делей МО прогнозировать свойства различных 
материалов: 

1.	Большое внимание необходимо уделять ка-
честву данных, которое в данном случае зачастую 
даже более важно, чем их количество. Для этого 
базы данных необходимо подвергать тщательно-
му анализу и осуществлять очистку от заведомо 
ненадежных данных. С точки зрения эффектив-
ности обучения алгоритмов, лучше уменьшить 
исходный массив данных на несколько строк, 
чем реализовать обучение на некачественных 
данных. Необходимо также осуществлять пре-
образование данных (стандартизация, нормали-
зация) с целью минимизации влияния выбросов 
и, по возможности, приближения распределе-
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ния данных к Гауссовому. Некоторые алгоритмы 
особенно чувствительны к характеру распреде-
ления данных (SVM, ANN).

2.	Нельзя во всех случаях ожидать наилучше-
го качества прогнозирования от одного и того 
же алгоритма. На каждых новых данных необ-
ходимо тестировать различные алгоритмы. Кро-
ме того, большое внимание необходимо уделять 
подбору гиперпараметров, поскольку разница в 
качестве обучения одного и того же алгоритма 
на одних и тех же данных при разных гиперпара-
метрах существенна. Для эффективного подбора 
гиперпараметров можно использовать стандарт-
ные инструменты, такие как random search и grid 
search, а также специальные библиотеки и сер-
висы, например, Optuna и comet.ml. 

3.	Крайне важно не настраивать гиперпара-
метры по тестовой выборке, для этого следует 
использовать либо третью выборку (валидаци-
онную), либо кросс-валидацию на данных для 
обучения. В противном случае существует риск 
снижения обобщающей способности модели, 
настроенной таким образом. 

4.	Для оценки качества обученной модели 
нельзя полагаться только на метрики. Делать вы-
вод о применимости модели для прогнозирова-
ния свойств реальных материалов можно только 
после экспериментальной валидации. 

ВЫВОДЫ
В статье продемонстрированы широкие воз-

можности, которые открывает МО в области 
прогнозирования функциональных свойств 
магнитных материалов. Показано, что в магни-
томягких и магнитотвердых сплавах удается с 
высокой точностью прогнозировать намагни-
ченность насыщения, коэрцитивную силу, оста-
точную индукцию, температуру Кюри и другие 
свойства, главным образом на основе химиче-
ского состава и набора параметров изготовления 
и обработки образцов. Даны рекомендации по 
организации работы прогноза свойств с исполь-
зованием МО и рассмотрены основные пробле-
мы, которые могут возникать.

Работа выполнена в рамках государственного 
задания Министерства Науки и Высшего Обра-
зования Российской Федерации (Шифр “Маг-
нит”, номер 122021000034-9).

Авторы заявляют, что у них нет конфликта 
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MACHINE LEARNING APPLICATION FOR FUNCTIONAL PROPERTIES 
PREDICTION IN MAGNETIC MATERIALS
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Machine learning (ML) has proven to be a powerful tool, significantly speeding up and simplifying the de-
velopment of new materials while enhancing their functional characteristics. In recent years, there has been 
an exponential growth in the number of scientific publications exploring the use of ML in materials science. 
Using this approach, various materials, including magnetic ones, are being actively developed and studied. 
This article aims to critically review research that applies ML to predict the functional characteristics of soft 
and hard magnetic materials. The paper is divided into three sections: the first outlines the basic principles 
and algorithms of machine learning, highlighting its use in addressing practical materials science challeng-
es; the second discusses recent advances in developing magnetic functional alloys using ML; the last section 
provides a critical analysis of the use of machine learning methods in this area, analyzes its advantages and 
disadvantages, and gives recommendations for organizing such research.
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы Гейслера с формулой X2MZ (full-

Heusler alloys) либо XMZ (half-Heusler alloys) 
(здесь X, М — переходные металлы, Z — элемент 
III–V групп Периодической таблицы) являются 
объектами интенсивного исследования благо-
даря разнообразию структурных и магнитных 
свойств [1]. Как было показано в ряде перво-
принципных расчетов, во многих сплавах Гей-
слера (СГ) реализуется состояние полуметал-
лического ферромагнетика, характеризующееся 
100%-ной спиновой поляризацией электронов 
проводимости [2, 3]. Это делает данные матери-
алы перспективными для применения в устрой-
ствах спиновой электроники. Сплавы Гейслера 
состава Mn2MnZ (или Mn3Z) выявляют ряд нео-
бычных физических свойств. В частности, в мас-
сивных образцах (b-Mn-структура) и пленках 
(D03-структура) сплава Mn3Al наблюдали темпе-
ратурную зависимость электросопротивления с 
отрицательным наклоном кривой r(T) [4, 5]. В 
закаленном образце данного сплава со структу-
рой b-Mn наблюдали участки с положительным 
и отрицательным наклоном кривой r(T) [4], при 
этом остаточное сопротивление r0 уменьши-
лось в несколько десятков раз по сравнению с 
медленно охлажденным образцом. Поведение 
r(T) в соединении Mn3Si совершенно типично 
для металлических сплавов [6]. Температурный 

ход электросопротивления тонких пленок спла-
ва Mn3Ga существенно зависел от кристалли-
ческой структуры, и для кубической фазы имел 
полупроводниковый вид, а для тетрагональной 
фазы — металлический [7], при этом наблюдае-
мые величины r0 были типичными для металлов. 
Сплав Mn3Sn демонстрирует металлический ха-
рактер r(T) [8]. В сплаве были эксперименталь-
но обнаружены магнитные фермионы Вейля [8, 
9, 10]. С их присутствием связано наличие ряда 
необычных свойств, а именно, магнитооптиче-
ского эффекта Керра [11], аномального теплово-
го [12] и топологического [13] эффекта Холла, а 
также аномального эффекта Нернста [14]. Сплав 
Mn3Sn показывает большой гистерезис коэффи-
циента переворота при изменении магнитного 
поля, что позволяет использовать его как эф-
фективный поляризатор нейтронов [15].

В соответствии с результатами зонных рас-
четов, проведенных для кубической D03-фазы, 
множество соединений Mn3Z выявляют полную 
спиновую поляризацию носителей тока [16]. 
Так, Mn3Al является полностью скомпенсиро-
ванным ферримагнетиком с нулевой плотно-
стью состояний на уровне Ферми в подзоне со 
спинами “вниз”. Сплавы Mn3Si и Mn3Sn явля-
ются полуметаллическими ферримагнетиками. 
Сплав Mn3Ga не является полуметаллическим 
ферро- или ферримагнетиком. Расчеты для те-
трагональной решетки данного сплава показы-

mailto:shreder@imp.uran.ru


ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

	 ОПТИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА СПЛАВОВ ГЕЙСЛЕРА	 1543

вают, что частичное замещение Mn практически 
любым металлом 3d-ряда в данном соединении 
приводит к существенному росту спиновой по-
ляризации носителей заряда [17].

Спектроскопические (оптические) данные 
несут информацию об электронной структуре, 
параметрах носителей заряда. Тем самым яв-
ляются надежной базой для проверки моделей 
электронного спектра. Оптическими методами 
электронные свойства сплава Mn3Al были иссле-
дованы в работе [18]. Авторами были определены 
плазменная wр и релаксационная g частоты элек-
тронов проводимости, а также их эффективная 
концентрация Nэфф. Следует отметить, что обра-
зец, исследованный в работе, был двухфазным. 

Оптические свойства сплава Mn3Sn как функ-
ция температуры были исследованы в работе [8], 
где оптическая проводимость рассчитана по со-
отношениям Крамерса–Кронига из измерений 
отражательной способности. В инфракрасной 
области спектра авторы наблюдали частотную 
дисперсию оптической проводимости, харак-
терную для металлов. Были определены Nэфф, 
эффективная масса электронов проводимости 
m* и wр(T), а характер дисперсии оптической 
проводимости s(w) подтверждал существование 
фермионов Вейля в данном сплаве. Насколько 
нам известно, в научной литературе нет сведе-
ний, как теоретических, так и эксперименталь-
ных, об исследовании оптических свойств спла-
вов Mn3Ga и Mn3Si.

Цель настоящей работы — исследование оп-
тических свойств сплавов Mn3Z (Z=Al, Ga, Si, 
Sn) и их эволюции при изменении Z-элемента, 
установление связи особенностей дисперсии 
оптических функций с электронной структурой.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Объемные поликристаллические образцы 

сплавов Mn3Z (Z=Al, Ga, Si, Sn) были синтези-
рованы в индукционной печи в атмосфере очи-

щенного аргона. Приготовленные слитки отжи-
гали в течение 72 ч при 650°С в атмосфере аргона 
с последующим охлаждением до комнатной тем-
пературы со скоростью ~100  град/ч. Рентгено-
структурные исследования порошковых образ-
цов проведены при комнатной температуре на 
дифрактометре высокого разрешения Empyrean, 
в фильтрованном Cu-Kα-излучении (λ = 1.54 Å) 
в интервале углов 17°–95° с шагом сканирова-
ния 0.02°. Первичную обработку, рентгенофа-
зовый анализ, расчет параметров и заполнение 
узлов решетки проводили в пакете программ 
HighScore Plus. Результаты определения струк-
турного состояния сплавов представлены в  
табл. 1. Отметим, что все сплавы кристаллизу-
ются в разные типы структуры. В сплаве Mn3Si 
присутствует незначительное количество второй 
фазы, которую не удалось идентифицировать из-
за малого количества пиков на рентгенограмме. 
Наличие второй фазы обнаружено также в спла-
ве Mn3Sn. Формирование разных типов струк-
туры было показано теоретически в расчетах из 
первых принципов структурной стабильности и 
магнитных свойств кубической, тетрагональной 
и гексагональной фазы в сплавах Mn3Z (Z=Ga, 
Sn, Ge) в работе [19], β-Mn фазы в Mn3Al [20], 
ГЦК-структуры в Mn3Si [21].

Зеркальные поверхности для оптических ис-
следований получены шлифованием образцов на 
микропорошках карбида бора разной дисперс-
ности и полированием на окиси хрома. Частот-
ная зависимость действительной e1(w) и мнимой 
e2(w) части диэлектрической проницаемости 
(w — циклическая частота световой волны) ис-
следована эллипсометрическим методом Бит-
ти при комнатной температуре на воздухе в ин-
тервале спектра (0.08–5)  эВ (λ=(0.25–15) мкм).  
Точность измерений составляла 2–5% в види-
мой, ультрафиолетовой и инфракрасной обла-
стях спектра. Значения статической проводи-
мости при комнатной температуре получены 
стандартным четырехконтактным методом.

Таблица 1. Кристаллическая структура сплавов

Сплав
Фазовый состав,  

группа симметрии
Объемная доля фаз, 

вес.%
Параметр  
решетки, Å

Mn3Al β-Mn (P4132) 100 6.397

Mn3Ga ГЦК (Fm-3m) 100 3.795

Mn3Si ГЦК (Fm-3m)
ГЦК

95
5

5.725
5.958

Mn3Sn
Mn3Sn P63/mmc
Mn2Sn P63/mmc

90
10

5.667/4.534
4.387/5.494
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Спектральная зависимость действительной 

e1 и мнимой e2 части диэлектрической проница-
емости сплавов представлена на рис. 1. Наблю-
дается монотонное увеличение e2 с увеличением 
длины волны падающего света и отрицательные 
значения ε1 вплоть до границы исследованно-
го интервала. Такое поведение характерно для 
материалов с металлическим типом проводи-
мости и обусловлено вкладом электронов на 
уровне Ферми. Однако абсолютные значения ε1 
и ε2 низкие, что свидетельствует о существен-
ном ослаблении металлических свойств спла-
вов. Из анализа частотной зависимости e1(w) и 
e2(w) в ИК-области спектра можно определить 
параметры электронов: wp

2 — квадрат плазмен-
ной частоты, пропорциональный эффективной 
концентрации свободных носителей; g — часто-
та релаксации, которая включает в себя все ме-
ханизмы рассеяния электронов. Из зависимости 
(1–e1)−1= f(w2) на участках, где она описывает-
ся прямой линией, получены оценки квадрата 
плазменной частоты wp

2: ~0.4·1030 с−2 для Mn3Sn, 
~1.2·1030  с−2 для Mn3Al, ~2.2·1030  с−2для Mn3Si и 
Mn3Ga. Эффективная концентрация свободных 
носителей Nэфф= wp

2·m/ 4pе2 изменяется при этом 
в интервале ~(1–7)·1020 см−3, что на 1–2 порядка 
меньше, чем в нормальных металлах. Для опре-
деления частоты релаксации необходимо, чтобы 
зависимость e2(w) = f(e1) (диаграмма Арганда) 
имела прямолинейный участок в ИК-области 
спектра, где влияние межзонных переходов бы-
ло бы минимальным. В нашем случае ни для од-
ного сплава это условие не выполняется.

При анализе экспериментальных данных с це-
лью выявления механизма, определяющего оп-

тические свойства металла в данном диапазоне 
спектра, используют оптическую проводимость 
s(w)=e2·w/4p. В ИК-области спектра для метал-
лов характерно наличие друдевского подъема на 
кривой s(w), обусловленного вкладом от погло-
щения энергии падающей волны свободными 
электронами (внутризонное поглощение) [22]. 
По мере увеличения частоты падающего света 
включается, а затем начинает доминировать ме-
ханизм квантового возбуждения электронов. В 
оптической проводимости появляется вклад от 
межзонного поглощения, дающего информацию 
об электронном энергетическом спектре.

На всем исследованном участке спектра для 
всех исследованных сплавов доминирующую 
роль в формировании оптических свойств игра-
ют межзонные переходы, формируя сложную 
спектральную зависимость s(w) (рис. 2). Наи-
более интенсивное межзонное поглощение от-
мечено в сплаве Mn3Si, можно выделить “плечо” 
в области 0.11–0.2 эВ, а также пики при энерги-
ях 0.5, 1.2 эВ. В видимой и УФ-области интен-
сивность межзонного поглощения постепенно 
снижается до уровня s(w)~35·1014 с−1. В сплаве 
Mn3Al полоса межзонного поглощения имеет 
меньшую интенсивность, на кривой можно вы-
делить пики при энергиях 0.16, 1.13, 2.1 эВ, затем 
наблюдается постепенное уменьшение до уров-
ня s(w)~25·1014 с−1. В сплаве Mn3Ga можно выде-
лить “плечо” в области E<0.35 эВ, по-видимому, 
на фоне слабого друдевского подъема “плечо” 
в области 0.43–0.8 эВ, слабый максимум при 
1.5 эВ, далее идет бесструктурный спад до уров-
ня s(w)~15·1014 с−1 в УФ-области. В сплаве Mn3Sn 
в ИК-области следует выделить слабый макси-
мум с центром около 0.5 эВ. В широкой области 
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Рис. 1. Дисперсия действительной ε1 и мнимой ε2 части ди-
электрической проницаемости сплавов.
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Рис. 2. Дисперсия оптической проводимости сплавов. На 
вставке — более подробно ИК-область.
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энергий 0.65–3.0 эВ оптическая проводимость 
держится на уровне (27–25)·1014 с−1 и затем сни-
жается до s(w)~15·1014 с−1 в УФ-области.

Наличие друдевской составляющей оптиче-
ской проводимости, пропорциональной 1/w2, 
в ИК-области спектра (вклад от внутризонного 
поглощения) отмечено только в сплаве Mn3Si в 
области энергий E<0.12 эВ. Для остальных спла-
вов рост оптической проводимости только на-
метился на низкоэнергетическом крае исследо-
ванного интервала. Дисперсия диэлектрической 
проницаемости (рис. 1) свидетельствует о нали-
чии вклада, обусловленного внутризонным по-
глощением. Однако этот вклад достаточно сла-
бый и не проявился в дисперсии оптической 
проводимости.

В пределе ω→0 оптическая проводимость σ(ω) 
выходит на значение статической проводимости 
при комнатной температуре, которая, однако, 
невысока для всех сплавов (точки на оси орди-
нат на рис. 2). Очевидно, что при дальнейшем 
уменьшении энергии падающей световой вол-
ны ожидается рост оптической проводимости. 
Таким образом, имеется согласие оптических 
данных в ИК-области спектра и статической 
проводимости — более высоким значениям оп-
тической проводимости для Mn3Si соответствует 
более высокая статическая проводимость в срав-
нении с Mn3Ga, Mn3Al, Mn3Sn. 

Обсуждение экспериментальных результа-
тов проведем на основе имеющихся в литера-
туре первопринципных расчетов электронной 
структуры. Для сплава Mn3Al с β-Mn структу-
рой показано, что уровень Ферми расположен 
в области высокой плотности 3d-состояний Mn 
в обеих спиновых подсистемах [18, 20]. По этой 
причине носители тока слабо участвуют в про-
водимости и формировании вклада от внутри-
зонных переходов. Таким образом, оптические 
данные свидетельствуют о низкой эффективной 
концентрации носителей заряда. Выполненный 
в работе [18] расчет спектра оптической прово-
димости прогнозирует наличие значительного 
межзонного поглощения в области энергий ни-
же 1 эВ, что находится в хорошем согласии с экс-
периментальным спектром. 

В сплаве Mn3Ga уровень Ферми расположен 
в области высокой плотности состояний в од-
ной спиновой подсистеме, и более низкой — в 
другой [17]. Исходя из такой картины плотности 
состояний, можно ожидать межзонные перехо-
ды практически с нулевой энергии. Низкая ин-
тенсивность межзонного поглощения во всей 
исследованной области может быть связана со 
слабой гибридизацией d-состояний Mn и p-со-
стояний Ga. 

Сплав Mn3Si, по данным рентгеноструктур-
ного анализа, имеет ГЦК-структуру. Согласно 
зонным расчетам, сплав является полуметалли-
ческим антиферромагнетиком ниже TN =23  К: 
уровень Ферми для одной из спиновых подси-
стем расположен в энергетической щели [23] 
или в области близкой к нулю [16] плотности со-
стояний. Тот факт, что в сплаве Mn3Si наблюда-
ется наиболее интенсивная полоса межзонного 
поглощения (рис. 2) можно связать с более силь-
ной гибридизацией d-состояний Mn и p-состоя-
ний Si, чем в сплавах с Z=Al, Ga, Sn. 

Сплав Mn3Sn кристаллизуется в гексагональ-
ную структуру. Литературные данные (см., напр. 
[8, 24]) свидетельствуют, что в зонном спектре 
сплава вблизи уровня Ферми имеются плоские 
зоны, что формирует высокую плотность состо-
яний, и узлы Вейля. Можно выделить линейный 
участок на кривой оптической проводимости в 
диапазоне (0.138–0.214) эВ, который можно свя-
зать с проявлением узлов Вейля в зонном спек-
тре. Полученные нами результаты находятся в 
согласии с данными, полученными в работе [8].

Во всех исследованных сплавах, имеющих 
разную кристаллическую структуру, выявлено 
наличие пиков поглощения в ИК-области спек-
тра. Это свидетельствует о существовании низ-
коэнергетических щелей в их зонном спектре. 
Действительно, для всех изученных сплавов зон-
ные расчеты показали, что уровень Ферми рас-
положен в области высокой плотности состоя-
ний хотя бы для одной спиновой подсистемы. 
Это создает условия для межзонных переходов 
при низких энергиях. 

Ранее подобное поведение σ(ω) — отсутствие 
друдевского подъема — неоднократно наблюда-
ли для большой группы сплавов Гейслера, таких 
как Fe2VAl, Co2MnAl, Mn2CrAl, Mn2FeAl, кото-
рое связывали с наличием энергетической щели 
в зонном спектре в одной или обеих спиновых 
подсистемах [25, 26], либо, напротив, с положе-
нием уровня Ферми в области высокой плотно-
сти состояний [27, 28].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследование оптических свойств сплавов 

Mn3Z, Z=Al, Ga, Si, Sn выполнено эллипсоме-
трическим методом Битти.

Анализ дисперсии действительной части ди-
электрической проницаемости в ИК-области 
указывает на ослабление, по сравнению с нор-
мальными металлами, проводящих свойств 
сплавов — получены низкие значения эффек-
тивной концентрации свободных носителей.

Анализ дисперсии оптической проводимости 
указывает на доминирующую роль межзонных 
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переходов в формировании оптических свойств, 
в том числе в ИК-области спектра. Вклад вну-
тризонного поглощения в ИК-области доста-
точно слабый, проявился в дисперсии оптиче-
ской проводимости только для сплава Mn3Si. 

Наличие пиков поглощения в ИК-области 
спектра свидетельствует о существовании низ-
коэнергетических щелей в зонном спектре ис-
следованных сплавов. Имеющиеся в литературе 
картины зонного спектра позволяют дать каче-
ственное объяснение особенностей дисперсии 
оптической проводимости и диэлектрической 
проницаемости.

Работа выполнена в рамках государствен-
ного задания МИНОБРНАУКИ России (тема 
“Электрон”, № 122021000039-4). Рентгенострук-
турные данные получены с использованием 
оборудования ЦКП “Испытательный центр на-
нотехнологий и перспективных материалов” 
ИФМ УрО РАН.

Авторы заявляют, что у них нет конфликта 
интересов.
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В предлагаемом обзоре по возможности полно и подробно описана структура своеобразных то-
пологических возбуждений магнитоупорядоченных сред — так называемых двумерных магнит-
ных вихрей. Магнитные вихри являются частным случаем дефектов в физике конденсированных 
сред. Поэтому в начале обзора кратко изложена структура вихрей в гидродинамике и сверхтеку-
чей жидкости и дислокаций в физике твердого тела. Определенная часть обзора посвящена вы-
явлению структуры плоских вихрей, инстантонов, спиральных вихрей, магнитных “мишеней”, 
вихревых полос и их взаимодействие аналитическими методами. Методами дифференциальной 
геометрии представлено общее решение двумерного изотропного ферромагнетика. Обсуждаются 
двумерные вихри с анизотропным обменным взаимодействием. Значительная часть обзора по-
священа геликоидальным структурам и вихрям (скирмионам) в киральных магнетиках, включая 
их теоретическое описание на основе функционала с взаимодействием Дзялошинского–Мория, 
и приводятся результаты первых экспериментов обнаружения одномерных спиральных струк-
тур. Дано теоретическое описание скирмиона и двумерной скирмионной решетки в объемном 
кристалле. Отмечено, что взаимодействие Дзялошинского–Мория существенно меняет морфо-
логию скирмионов с произвольным топологическим зарядом. Такие структуры представляют из 
себя “мешок”, оболочкой которого являются kp-скирмионы. Описаны архимедовы спиральные 
вихри, наблюдаемые в эксперименте, и предсказана новая равновесная фаза — гексагональная 
решетка архимедовых спиралей.

Ключевые слова: вихрь, вихревая полоса, инстантон, спиральные структуры, скирмион, взаимодей-
ствие Дзялошинского–Мория, вихревая решетка
DOI: 10.31857/S0015323024120091, EDN: IISPRX

1. ВВЕДЕНИЕ
Цель предлагаемого обзора — по возможности 

полно и подробно описать структуру и динами-
ку своеобразных топологических возбуждений 
магнито-упорядоченных сред — так называе-
мых магнитных вихрей. Отметим, что сам термин 
“магнитный вихрь”, по-видимому, впервые поя-
вился в статье [1] еще в 1979 году. Впервые дву-
мерные и трехмерные вихревые структуры были 
описаны в фундаментальной монографии [2] и 
обзоре [3]. К настоящему времени существует 
обширная литература по структуре, физическим 
свойствам и динамике скирмионов, включая 
технические приложения (см., напр., моногра-
фии [4–9] и обзоры [10–18]). В настоящем об-
зоре приведены основные теоретические и экс-
периментальные результаты по исследованию 
магнитных скирмионов в основном в пленках 
изотропных киральных магнетиков. Существен-

ную часть в нем составляют новые достижения, 
не вошедшие в прежние монографии и обзоры 
В последующих разделах изложены в основном 
результаты, которых были получены за послед-
ние 30 лет, с привлечением при необходимости 
основных результатов, изложенных в [10–18].

Статья спланирована следующим образом.
Поскольку магнитные вихри являются част-

ным случаем дефектов в физике конденсиро-
ванных сред, которые наблюдали и теоретиче-
ски исследовали в различных средах достаточно 
давно, то в гл. 1 кратко описана структура вих-
рей в гидродинамике и сверхтекучей жидкости. 
Вихревые состояния в физике твердого тела так-
же представлены дислокациями в этом разделе. 
Кроме того, математический аппарат описания 
вихрей в этих разделах физики конденсирован-
ных сред будет использован и для описания маг-
нитных вихрей.
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В гл. 2 описаны вихревые структуры в стан-
дартном ферромагнетике без учета взаимодей-
ствия Дзялошинского–Мория, плоские вихри, 
инстантоны. Далее с помощью дифференциаль-
ных связей и специальных подстановок предска-
заны спиральные вихри, магнитные “мишени”, 
вихревые полосы и их взаимодействие. Метода-
ми дифференциальной геометрии представлено 
общее решение двумерного изотропного ферро-
магнетика. Наконец, в конце главы обсуждают-
ся двумерные вихри с анизотропным обменным 
взаимодействием.

Гл. 3 начинается с краткого введения в гели-
коидальные структуры в киральных магнетиках, 
включая их теоретическое описание на основе 
функционала с взаимодействием Дзялошинско-
го–Мория (DM-взаимодействие). Здесь приво-
дятся результаты первых экспериментов по об-
наружению одномерных спиральных структур. 
Затем дано теоретическое описание скирмиона 
и двумерной скирмионной решетки в обьемном 
кристалле. Далее приведены результаты наблю-
дения группой Токуры скирмионной решет-
ки в реальном пространстве в тонкой пленке 
Fe0.5Co0.5Si. Полученная ими экспериментальная 
фазовая диаграмма магнитных структур в тон-
кой пленке указывает на существенные отли-
чия от фазовых диаграмм в объемном кристалла. 
В конце главы описаны двумерные скирмионы. 
Отметим, что к настоящему времени установ-
лен трехмерный характер скирмионов. Поэтому 
из обширной “скирмионной” литературы были 
выбраны и изложены в обзоре лишь те свойства 
скирмионов, которые сохраняются при переходе 
от 2D к 3D. Также отмечено, что DM-взаимодей-
ствие существенно меняет морфологию скирми-
онов с произвольным топологическим зарядом. 
Такие структуры представляют из себя “мешок”, 
оболочкой которого являются kp-скирмионы. 
В конце главы описаны архимедовы спираль-
ные вихри, наблюдаемые в эксперименте, и 
предсказана новая равновесная фаза — гексаго-
нальная решетка архимедовых спиралей (РАС) с 
различным числом витков. Эти структуры оста-
ются стабильными при малых возмущениях и не 
трансформируются в геликоидальную фазу.

ГЛАВА 1.  
ГИДРОДИНАМИЧЕСКИЕ ВИХРИ, 

ДИСЛОКАЦИИ
Магнитные вихри являются частным случа-

ем дефектов в физике конденсированных сред, 
которые наблюдали и исследовали в различных 
средах достаточно давно.

Впервые вихри рассматривали в гидродина-
мике, в которой они представляют собой вполне 

наблюдаемые объекты (водовороты размером в 
метры и океанические вихри диаметром в сотни 
киломеров). Проще всего гидродинамические 
вихри выглядят при их описании для несжима-
емой жидкости.

Гидродинамические вихри и дислокации 
обычно рассматриваются в рамках линейных те-
орий: гидродинамики несжимаемой жидкости 
и теории упругости. Изложим кратко структуру 
двумерных вихрей в двумерной гидродинамике 
несжимаемой жидкости и теории упругости.

Напомним (см., напр., [19, 20]), что для дви-
жения невязкой жидкости со скоростью V усло-
вия несжимаемости и потенциальности имеют 
вид: 
	 div rotV V= 0, = 0. 	 (1)

Второе уравнение в (1) представляет необхо-
димое и достаточное условие существования по-
тенциала скоростей w, такого что 
	 V = .grad w 	 (2)

Для плоского установивщегося течения жид-
кости V V x y V x y= , , ,1 2( ) ( )( ) первое условие в (1) 
записывается в виде: 

∂
∂
+
∂
∂

V
x

V
y

1 2 = 0

и автоматически удовлетворяется, если компо-
ненты скорости выражаются соотношениями 

	 V
x

V
y2 1= , =−

∂
∂

∂
∂

Ψ Ψ 	 (3)

через функцию тока Ψ. Из этих соотношений 
следует, что потенциал скоростей и функция то-
ка связаны уравнениями Коши–Римана: 

	 ∂
∂

∂
∂

∂
∂

−
∂
∂

w
x y

w
y x

= , = .
Ψ Ψ 	 (4)

Два уравнения точно такой же формы, как 
и (4), хорошо известны в теории функций ком-
плексного переменного как условия Коши — 
Римана для комплексной величины w i+ Ψ, яв-
ляющейся функцией x и y такого специального 
вида, что она зависит только от комбинации 
x iy+ . В обычной терминологии это означает, что 
соотношения (4) представляют собой необходи-
мые и достаточные условия того, чтобы функция 
	 Ω Ψ= ,w i+ 	 (5)
которую называют комплексным потенциалом 
течения, была аналитической (или регулярной) 
функцией комплексного аргумента z x iy= + .

Многие течения отличаются тем, что в окрест-
ности некоторой линии значения скорости зна-
чительно больше, чем в других местах течения. 
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Полезная идеализация — сделать эту окрест-
ность бесконечно малой. Тогда аналитичность 
Ω( )z  нарушается в некоторой точке. Именно та-
кие структуры (вихревые нити) и представляют 
интерес для дальнейшего изложения.

Изолированные особые точки аналитической 
функции Ω z( ) имеют простую гидродинамиче-
скую интерпретацию. Так, комплексному по-
тенциалу 

	 Ω z
N

z N R( ) ∈=
2

,
p

ln 	 (6)

соответствует поле скорости при наличии источ-
ника (стока) мощности N  (рис. 1а): 

	 V
xN

r

yN

r
=

2
,

2
.

2 2p p




 	 (7)

Плоский вихрь с постоянной Γ описывается 
комплексным потенциалом 

	 Ω Γ Γz
i

z R( ) ∈=
2

, .
p

ln 	 (8)

Наконец, вихреисточник представляет собой 
объединение в одной точке источника (стока) и 
вихря. Он характеризуется комплексным потен-
циалом 

	 Ω Γz N i z( ) +( )=
1

2p
ln 	 (9)

и полем скорости, которое образуется вблизи 
воронок: 

	 V =
2

,
2

.
2 2

xN y

r

yN x

r

- +





Γ Γ
p p

	 (10)

В указанных выше примерах скорость тече-
ния сингулярна ( V → →1 / , 0r r ). Поэтому для 
наглядности на рис. 1 изображено распределе-
ние нормированной скорости V r V r1 2,( ) для вих-
рей (7), (10).

В итоге двумерный вихрь в гидродинамике 
представляет собой особое течение жидкости, 
при котором частицы жидкости совершают кру-
говое вращение вокруг начала координат. Кроме 
того, такое движение характерно тем, что цир-
куляция вектора скорости (завихренность) Γ по 
любой замкнутой кривой вокруг бесконечной 
прямолинейной вихревой нити на оси Ox3 от-
лична от нуля: 

	 ∮Vdr = .Γ 	 (11)
В физике твердого тела вихреподобные со-

стояния представлены дислокациями [21], ак-
тивно изучаемыми с 30-х годов прошлого века. 
Отметим, что вихри в гидродинамике играют 
фундаментальную роль в объяснении явления 
турбулентности и дислокации — в вопросах 
прочности и пластичности реальных твердых 
тел.

Дислокации в кристаллах представляют со-
бой линии, вдоль которых нарушено правильное 
расположение атомных слоев. Дислокация вы-
зывает нарушение регулярности решетки лишь 
в малой окрестности некоторой линии (оси дис-
локации). Дислокационная деформация решет-
ки обладает следующим свойством: при обходе 
по любому замкнутому контуру, окружающему 
линию дислокации, вектор упругого смещения 
получает приращение bi , пропорциональное од-
ному из периодов решетки: 

= =∮d du
u
x

x bi
i

k
k i.

∂
∂
∮

В реальных кристаллах дислокации образу-
ются смещением плоскостей кристаллической 
решетки относительно друг друга на междуатом-
ное расстояние. Типичными дефектами являют-
ся краевая и винтовая дислокация (рис. 2).

(а) (б) (в)

Рис. 1. Распределение нормированной скорости стока (а), вихря (б), вихреисточника (в).
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В теории упругости изотропного кристалла 
поле u x yz ,( ) смещения по оси z удовлетворяет 
уравнению Лапласа: 

∂ + ∂x z y zu u2 2 = 0,

одно из решений которого имеет вид: 

	 u x y
b

z , =
2

,( ) p
j 	 (12)

где j — полярный угол, b — период решетки. Та-
кое решение описывает винтовую дислокацию. 
Она представляет некоторую условную линию 
внутри кристалла, вокруг которой закручены 
атомные плоскости. Такой дефект можно счи-
тать линейным, так как искажения кристалличе-
ской решетки наблюдаются только вокруг такой 
линии BC  на рис. 2б.

Общим свойством описанных здесь винтовых 
дислокаций является их нетривиальный харак-
тер: при обходе по замкнутому контуру вокруг 
линии дислокации происходит изменение зна-
чения параметра порядка: 

	 U = ∮duz.	 (13)
Кроме того, дислокация, в отличие от гидроди-
намического вихря, является также примером 
квантованного вихря — величина U  должна быть 
кратна периоду решетки b: 

U nb= .

Позже началось исследование вихрей, име-
ющих квантовую природу. В квантовых жидко-
стях и слабо неидеальных Бозе-газах они пред-
ставлены вихрями Гросса–Питаевского [22, 23], 
а в сверхпроводниках второго рода — вихрями 
Абрикосова [24], которые наиболее близки по 
своим свойствам к магнитным вихрям, пред-
ставляющим предмет данного обзора.

В модели слабо неидеального Бозе-газа сверх-
текучее состояние 2He описывается макроско-
пической волновой функцией ψ r t,( ): 

ψ r t n r t i r t, = , , ,( ) ( ) ( )exp Φ

где n r t,( ) — плотность Бозе-конденсата, Φ r t,( ) —  
фаза волновой функции. Из квантовомеханиче-
ского выражения для потока плотности вероят-
ности можно получить выражение для поля ско-
рости Бозе-газа скорости: 

V = .
�
m

∇Φ

Поэтому наблюдаемое в эксперименте дви-
жение сверхтекучей жидкости связано только с 
неоднородностью фазы, и циркуляция скорости 
вокруг замкнутого может быть выражена через 
фазу волновой функции 

∮Vdr
m

= .
� DΦ

Поскольку волновая функция однозначна, то 
изменение фазы DΦ  при возвращению в исход-
ную точку должно быть кратно 2p: 

DΦ r t n, = 2 .( ) p

Фазу Φ r t,( ) можно выбрать в качестве тополо-
гической характеристики вихря. Поскольку n —  
целое, то о таких вихрях говорят, как о кванто-
ванных вихрях. При этом о решении при n = 1 го-
ворят, как о вихре, а о решении при n = 1-  — как 
об антивихре.

В теории сверхпроводимости Ψ — волновая 
функция конденсата куперовских пар [24] с неод-
нозначной фазой Φ и условием для ΔΦ(r,t) выше. 
Вихревым решениям соответствуют стационар-
ные сверпроводящие токи, которые окружают 
и экранируют нити внешнего магнитного поля 
в толще сверхпроводников второго рода (рис. 3).

Наконец, была предсказана и эксперимен-
тально обнаружена решетка вихрей (рис. 4).

(а)

(б)

Рис. 2. (а) Краевая дислокация образована наличием не-
законченной полуплоскости атомов; (б) винтовая дисло-
кация — полный сдвиг участка решетки.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

1552	 БОРИСОВ	

При дальнейшем повышении напряженности 
количество вихрей увеличивается, а расстояние 
между ними уменьшается, т.е. магнитное поле 
как бы сжимает решетку вихрей до тех пор, пока 
она не разрушится; тогда вихри сольются и про-
изойдет переход в нормальное состояние. Толь-
ко в этот момент исчезает сверхпроводимость. 
Это происходит при достижении верхнего кри-
тического поля Hc2.

ГЛАВА 2.  
ДВУМЕРНЫЕ МАГНИТНЫЕ ВИХРИ  

В ФЕРРОМАГНЕТИКАХ  
БЕЗ ВЗАИМОДЕЙСТВИЯ 

ДЗЯЛОШИНСКОГО–МОРИЯ

2.1. Классическая модель ферромагнетика
В приведенных выше примерах вихревые ре-

шения описывали циркулярное движение жид-
кости или Бозе-газа, т.е. реальное вращательное 
движение частиц или смещения атомов в дисло-
кациях. Однако очень сходные, но статические 
состояния существуют и в магнетиках. Огра-
ничимся классическим описанием ферромаг-
нитно упорядоченных магнетиков при низких 

температурах [25]. Макроскопическая теория 
ферромагнетика основана на возможности его 
описания в терминах классического вектора 
намагниченности M, равного магнитному мо-
менту единицы объема кристалла и меняюще-
гося в пространстве и времени с сохранением 
своей величины M0 (M2

0
2= M ). Гамильтониан, 

определяющий магнитные структуры в ферро-
магнетиках, учитывает довольно много взаимо-
действий (таких как обменное, магнитодиполь-
ное, взаимодействие Дзялошинского–Мория, 
взаимодействие с внешним полем, магнитоста-
тическую энергию и т. д.), которые образуют 
определенную иерархию. Однако наибольший 
вклад вносит обменное взаимодействие энергии 
Гейзенберга. Кроме того, из теоремы Хоббарта–
Деррика [26, 27] следует, что локализованные 
двумерные магнитные структуры в соизмери-
мых ферромагнетиках с конечной энергией су-
ществуют только в обменном приближении.

Плотность H  энергии двуосного ферромагне-
тика без взаимодействия Дзялошинского–Мо-
рия записывается в виде [25]: 

	 H M M=
2 2 2

.1
1
2 3

3
2a b b

∇ ∇ - -M M 	 (14)

Здесь a  — константа обменного взаимодей-
ствия, b1, b3 — постоянные анизотропии. При 
b1 =0 ферромагнетик называется одноосным. 
Если к тому же b3 > 0, то в основном состоянии 
вектор намагниченности направлен вдоль лег-
кой оси — оси Oz (легкоосный ферромагнетик). 
При b1 = 0, b3 < 0 имеет место анизотропия типа 

Рис. 3. Схематическое изображение вихря в сверхпро-
воднике II рода. Вихрь параллелен внешнему магнитно-
му полю. Силовые линии поля снаружи проводника и в 
центре вихря обозначены прямыми стрелками, а вихре-
вые токи — замкнутыми круговыми стрелками.

Рис. 4. Треугольная решетка вихрей, если смотреть 
в направлении магнитного поля. Каждый кружок 
со стрелкой условно изображает вихревой ток, а 
точка в середине кружка — направленную к нам 
силовую линию магнитного поля. Каждые три со-
седних вихря образуют правильный треугольник.
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легкой плоскости, вектор намагниченности ле-
жит в плоскости xOy.

Для описания структур удобно воспользо-
ваться сферическими координатами для еди-
ничного вектора n M= / 0M :
	 n = , , .cos sin sin sin cosΦ Φq q q( ) 	 (15)

Тогда из (14) следуют уравнения: 
4 2 / 2

2a q qD Φ- ∇( )( ) +sin

	 + -( )sin cos2 2 2 = 0;1
2

3q b bΦ 	 (16)

a q q q2cos sin∇ ∇ +( ) -Φ DΦ

	 -
b

q1
2

2 = 0.sin sin Φ 	 (17)
Простейшие типы вихрей этой системы были 

подробно описаны ранее [9]. Пусть выполнены 
условия b1 > 0, b3 < 0, b b1 3/ 1� , тогда имеем 
сильную кристаллографическую анизотропию, 
которая стремится “положить” вектор намагни-
ченности среды в плоскость x Ox1 2. В плоскости 
x Ox1 2 более слабая остаточная анизотропия вы-
деляет “легкое” направление — ось Ox1. Отсюда 
следует, что угол q близок к значению p / 2. В 
итоге наша модель в безразмерных переменных 
сводится к популярному стационарному уравне-
нию sin-Gordon: 
	 DΦ Φ= 2 .sin 	 (18)

Было показано, что вихри и их решетки в этой 
системе с топологическим зарядом Q = 4 обра-
зуются пересечением доменных границ [28–30] 
или, как предсказано в [28], при разрыве домен-
ных границ, а также на их концах. Отметим, что 
наибольший вклад в энергию ферромагнетика 
вносит энергия обменного взаимодействия Гей-
зенберга, которая и порождает вихревые струк-
туры. Поэтому один из подходов к исследованию 
новых магнитных состояний заключается в ми-
нимизации обменной энергии Гейзенберга: 
	 E =

2
a ∇ ∇M M 	 (19)

и получении тем самым метастабильных состоя-
ний, дальнейшая структура которых определяет-
ся следующими по значению членами иерархии 
гамильтониана. Поэтому в дальнейшем обсуж-
дается система уравнений: 
	 D Φq q- ∇( )1

2
2 = 0,

2
sin 	 (20)

	 2 = 0,cos sinq q q∇ ∇ +Φ DΦ 	 (21)
минимизирующих (19). Наконец, модель Гейзен-
берга (19) часто называется O 3( )-моделью. Она 
имеет многочисленные приложения в теории 
поля и физике жидких кристаллов, где совпада-
ет с энергией деформации жидкого кристалла в 

одноконстантном приближении [31, 32]. Модель 
инвариантна относительно группы SO SO3 3( ) × ( ) 
спиновых и пространственных вращений, что и 
позволяет найти широкий класс точных реше-
ний.

Далее часть главы посвящена аналитическим 
методам выявления структуры вихревых состо-
яний изтропного магнетика аналитическими 
методами. Хотя применимость аналитических 
методов ограничена, их научная значимость не 
вызывает сомнений. Они позволяют достаточно 
полно исследовать свойства нелинейных струк-
тур и качественно предсказать влияние других 
взаимодействий, не входящих в первоначальную 
модель. Кроме того, точные решения являются 
“затравочными” функциями при компьютер-
ном моделировании многих систем. Точные ре-
шения служат прекрасными тестами для при-
ближенных методов интегрирования моделей и 
дают представления о структуре общего реше-
ния. Этим не исчерпывается значение точных 
решений. Их знание позволяет изучить свойства 
структур и глубоко проникнуть в физику явле-
ний, описываемых моделями.

Рассматриваемый магнитный вихрь является 
статическим состоянием, однако с предыдущи-
ми разделами имеется следующая связь. Как и в 
случае Бозе-газа, параметром вихревой структу-
ру является поле Φ. В гидродинамическом вихре 
отлична от нуля циркуляция скорости жидкости 
вокруг вихревой нити. В ферромагнетике вокруг 
линии вихря имеется аналогичная циркуляция 
магнонов [2]. Действительно, плотность полно-
го импульса намагниченности p имеет вид: 
	 p = 1 .3

2- -( )∇n Φ 	 (22)
Если трактовать множитель 1 3

2-( )n  как число 
спиновых отклонений (от оси q p= / 2), то вели-
чина ∇Φ приобретает смысл групповой скорости 
магнонов [2, 3], “вращающихся” вокруг оси вих-
ря, как вращающиеся реальные частицы в ги-
дродинамике.

2.2. Плоские вихри
Простейшее решение 

	 q p j j=
2

, = 0Φ Q + 	 (23)
уравнений (20), (21) в обменном приближении 
или b1 = 0, b2 1�  для (14) в полярной системе 
координат описывает магнитную структуру, на-
зываемую легкоплоскостным вихрем (плоский 
вихрь) в плоскости с центром в начале координат. 
Распределение вектора n в плоскости идентично 
распределению вектора скорости вихря несжи-
маемой невязкой жидкости и при разных значе-
ниях параметров q и j0 приведены на рис. 5. На 
рис. 5а–в изображены распределения намагни-
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ченности в вихрях с Q = 1 и j p0 = 0, / 2+ , -p / 2, 
на рис. 5г — в антивихре с Q = 1- .

Отображение j → Φ имеет интересные осо-
бенности. Рассмотрим поведение Φ j( ) на лю-
бой замкнутой кривой (например, окружности c 
параметром j), окружающей начало координат. 
Областью изменения параметра порядка Φ явля-
ется окружность (сфера S1)). Поэтому Φ j( ) ото-
бражает окружность в окружность. При полном 
обходе окружности в плоскости против часовой 
стрелки функция Φ j( ) должна приобретать при-
ращение, кратное 2p: Φ Φj p j p+( ) ( ) +2 = 2 Q.  
Как доказано в топологии, все отображения 
S S1 1→  разделяются на классы, характеризуе-
мыми целым числом 

	 Q            ∮d=
1

2
,

π
Φ 	 (24)

названным топологическим зарядом, которые 
остаются неизменными при любых непрерыв-
ных деформациях. Поэтому вихри в плоскости — 
топологически стабильные конфигурации.

Установлено, что такие структуры ответ-
ственны за топологический фазовый переход в 
двумерном ферромагнетике [33, 34] и во многих 

двумерных системах. Существует его элегантное 
термодинамическое описание. Энергия E  вихря 
(23) в магнетике с геометрическим размером R
при Q = 1 равна 

E
M R

l
=

4
,0

2a
p

ln

где l — радиус кора (сердцевины вихря). На рас-
стояниях r l<  неприменимо континуальное 
приближение и нужно использовать аппрокси-
мацию решений или учитывать дискретность 
решетки. Энергетический барьер между энерги-
ей вихря и основным состоянием не препятству-
ет зарождению вихрей тепловыми флуктуация-
ми. Число возможных позиций вихря в образце 
размером R равно R l/

2( ) . Тогда, согласно Боль-
цману, энтропия системы: 

S kT R l= 2 /ln ( )
и свободная энергия Гемгольца F : 

	 F E TS
R
l

M
k T= =

4
2 .0

2

- -








ln

a
p Б 	 (25)

Из минимизации свободной энергии следует, 
что при температуре 

	 T
M
kc

Б
=

8
0
2a
p 	 (26)

(а) (б)

(в) (г)

Рис. 5. Распределение вектора n в плоскости для плоского вихря при Q = 1 (а, б, в) и Q = −1 (г).
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происходит фазовый переход Березинского–Ко-
стерлица–Таулеса [33, 34]. При T T< c существу-
ют только связанные пары “вихрь–антивихрь” 
с противоположными зарядами. При T T> c на-
блюдаются свободные вихри. 

Плоские вихри описываются линейным урав-
нением DΦ = 0, и нетрудно получить общую 
формулу для системы вихрей. Например, фор-
мула 

q p
=

2
, =

1
21 2Φ Q

y
x

Q
y

x a i
arctan arctan+

-






	 z x iy= +( ) 	 (27)
описывает два вихря с центрами в точках 
x y, = 0,0( ) ( ) и x y a, = ,0( ) ( ) с топологическими 

зарядами Q1 и Q2 соответственно (рис. 6).
Прямые вычисления показывают, что энер-

гия E  их взаимодействия на расстоянии a равна: 
	 E Q Q

a
l

= 2 .1 2p ln 	 (28)

2.3. Инстантоны
Следующей популярной вихревой структу-

рой в плоскости является инстантон [35]. Под-
становка q q= r( ), Φ Φ= j( ) в уравнения (20), (21) 
в обменном приближении приводит к нетриви-
альному решению: 
	 q j= 2 , = .arctan r N N ZN Φ ∈( ) 	 (29)

Такие двумерные вихревые структуры с одно-
родной асимптотикой на пространственной бес-
конечности (r → ∞) 

	 n n→ ±( )0 = 0, 0, 1 	 (30)
характеризуются другим топологическим заря-
дом [35, 36]. Областью значений поля n x y,( ) яв-
ляется двумерная сфера S 2. Напомним, что сте-
реографическая проекция [37] 

x y=
2

, =
2

cot cos cot sin
q j q j

сферы на плоскость (рис. 7) устанавливает взаим-
но однозначное и непрерывное соответствие меж-
ду точками сферы S 2 и двумерной x y,( )-плоскости 
вместе с бесконечно удаленной точкой x iy+ ∞=  
(расширенная плоскость). Поэтому двумерная 
x y,( )-плоскость вместе с бесконечно удаленной 

точкой z = ∞ (расширенная плоскость) тополо-
гически эквивалентна двумерной сфере S 2. В ито-
ге поле n x y,( ) осуществляет отображение S S2 2→  
расширенной плоскости на сферу n2 = 1, которая 
также является двумерной.Однородному основ-
ному состоянию n n= 0 соответствует точка на 
сфере. Но возможны пространственные распре-
деления намагниченности на плоскости x y,( ), ко-
торым на сфере n = 1 отвечают области, которые 
не могут быть сведены непрерывной деформаци-
ей к основному состоянию.

Неоднородные состояния, которые отобра-
жаются на всю поверхность сферы, называются 
топологическими. Поэтому все поля n x y,( ) мож-
но классифицировать целым числом N , кото-
рое показывает, сколько раз вектор n покрывает 
сферу n2 = 1, когда координаты x y,( ) пробегают 
плоскость. Когда координаты x y,( ) пробегают 
плоскость, вектор n покрывает сферу n2 = 1 це-
лое число N  раз. Топологический заряд N  вы-
числяется по формуле [35]: 

N q r=
1

4
,2

p ∫ d

	 q n n n=
1
2

=emν ν m∂ ×∂



 ⋅( ) 	 (31)

= ,sin q qd dΦ

Рис. 6. Распределение вектора n в двухвихревой структуре 
при Q1 = Q2 = 1.

Рис. 7. Стереографическая проекция сферы на плоскость.
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где emν — двумерный антисимметричный тензор  
(e12 = 1). В формуле (31) N = 0, 1, 2,± ± … , так как 
в противном случае отображение будет разрыв-
ным.

Характерная особенность распределений на-
магниченности с N = 0 состоит в том, что не-
прерывной деформацией поля n x x1 2,( ) их можно 
преобразовать в однородное распределение. На-
против, отображения с N ≠ 0 отвечают распре-
делениям намагниченности, которые непрерыв-
ным изменением функции n x x1 2,( ) невозможно 
свести к равновесному состоянию.

Магнитные возбуждения и структуры, кото-
рые непрерывной деформацией поля n r,t( ) нель-
зя свести в основное состояние, называют топо-
логическими.

Уравнения (20), (21) можно записать в тер-
минах комплексного поля w z z, *( ) (z x ix= 1 2+ , 
z x ix* = 1 2- ) [35]: 

w w iw= ,1 2+

	 w1 =
2

,cot cos
q Φ 	 (32)

w2 =
2

cot sin
q Φ,

и комплексно сопряженного ему w *  в следую-
щем виде: 

∂ ∂
∂ ∂

+
z z

z zw
w w w

w
*

**
=

2

1
.

2

В фундаментальной работе [35] показано, 
что статические топологические конфигурации 
имеют минимальную энергию при условии 

W N= 4 .p

Это эквивалентно утверждению, что распре-
деление намагниченности n x x1 2,( ) удовлетворя-
ет одному из замечательных уравнений дуально-
сти Белавина–Полякова: 

	 ∂ ∂m mν νe en n ni ijk j k= , 	 (33)
где eijk  — абсолютно антисимметричный еди-
ничный тензор (e123 = 1). Тогда согласно [35] в 
переменных w w1 2,  уравнения дуальности имеют 
простой вид: 

	 ∂ ∂ ∂ −∂x y x yw w w w1 2 2 1= , = . 	 (34)
Равенства (34) совпадают с условиями Коши–

Римана для комплексной функции w w iw= 1 2+ .  
Поэтому решение уравнений дуальности (33) 
имеет простой вид: 
	 w F z z x iy= , =( ) + 	 (35)
с непрерывной функцией F z( ), которая имеет 
особенности в виде полюсов. Так, случаю w zN=  

отвечает распределение намагниченности (27). 
В общем случае (35) описывает не только струк-
туру, но и взаимодействие двумерных вихрей. 
Более детально вихревое распределение намаг-
ниченности для решения c топологическим за-
рядом N = 1 представлено на рис. 8.

Ясно видна вихревая структура проекции век-
торного поля на плоскость x y, .( )  В центре вихря 
q p=  и слагаемое sin ( ) sin /2 2 2 2q q∇ =Ф r  в обмен-
ной энергии не дает вклад в энергию структу-
ры. Это обстоятельство и приводит к конечному 
значению энергии инстантона H N= 4p .

Из уравнения (32) сразу следует, что не только 
(35) есть их решение, но и [38] 

	 w
F z

F z
=

*

( )
( ) 	 (36)

также есть их решение. Соответствующие струк-
туры плоскостного типа с q p= / 2 и называются 
меронами.

Предложенный авторами [35] метод реше-
ния интенсивно исследовали впоследствии для 
других моделей (см., напр., обзоры [36, 39, 40]). 
Кроме того, глобальные решения таких урав-
нений с помощью гармонических отображений 
(экстремальных для функционала энергии) из 
римановых поверхностей в римановы многооб-
разия детально изложены в лекциях [41].

 2.4. Дифференциальные связи  
и двумерные спиральные вихри

Интегрирование системы уравнений (20), 
(21) в D = 2 существенно упрощается наложени-
ем на нее дифференциальных связей — допол-
нительных уравнений. В работе [42] на систему 
(20), (21) были наложены дифференциальные 
связи: 
	 ∇ ∇ ∇ ∇q qΦ Φ= 0,( ) = ( ) .2 2 	 (37)

Рис. 8. Распределение намагниченности в двумерном вих-
ре(интантоне) с N = 1.
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При зависимости поля q от вспомогательного 
поля a x y,( ): q q= a( ) уравнения (20), (21) редуци-
руются в системы уравнений, которые справед-
ливы в R2: 
	 ∂ ( ) ( ) ( )a a a a2 = ,q q qsin cos 	 (38)

	 D DΦ Φ Φa a a= = 0, = 0, = .
2 2∇ ∇ ∇( ) ∇( ) 	 (39)

Одно из решений (38) выражается через эл-
липтический синус sn с модулем k: 

	 cosq a
a
k

k k( ) 





= , ,0 < < 1.sn 	 (40)

В терминах комплексного поля 
	 Ω Φ= a i+ 	 (41)
уравнения (39) в независимых комплексных пе-
ременных z x iy= + , z x iy* = -  записываются 
как 

	 ∂ ∂ ( ) ∂ ( )∂ ( )z z z zz z z z z z* ** * *Ω Ω Ω, = 0, , , = 0. 	(42)

Отсюда следует, что как и в (35), Ω z z, *( ) долж-
на быть аналитической (антианалитической) 
функцией z z*( ). Показано, что требование од-
нозначности распределения намагниченности 
и свойство периодичности эллиптического си-
нуса: s sn u k n u K k, = 4 ,( ) ±( ) (K K k= ( ) — полный 
эллиптический интеграл первого рода) приводят 
к выбору Ω z( ) суммой логарифмических функ-
ций от z, описывающих вихреисточники (9) в 
гидродинамике. Это приводит к общему реше-
нию для системы магнитных дефектов с центра-
ми в точках z ci= : 

Ω Φ≡ ( ) + ( )a x y i x y, , =

	 =
2

,
=1i

n

i i i
i

kKN Q z c w z∑ +





-( ) + ( )p
ln 	 (43)

где w z( ) — произвольная аналитическая функ-
ция и Ni, Qi — целые числа. При w z( ) = const 
структура и взаимодействие дефектов харак-
теризуется 3 1n +  параметрами. В пределе k → 1 
формула (40) упрощается: 

	 cos tanhq = a,	 (44)
и при Ni = 0 (i n= 1,2, ,… ) структура магнитных 
дефектов описывается многоинстантонными 
решениями Белавина–Полякова: 

exp cot expΩ Φ=
2

= .
=1

q



 [ ] -( )∏i z c

j

n

j
Q j

Изолированный магнитный дефект с дис-
кретными параметрами S ≠ 0, Q ≠ 0 представля-

ет собой спиральный вихрь с перпендикулярной 
к плоскости xOy компонентой намагниченности 

	 n
Q
k

r
r

K
S k3

0
0=

2
,sn ln - -( )



p

j j 	 (45)

и азимутальным углом 

	 Φ =
2

0
0

Q
k

K k S
r
r

j j
p

-( ) + ( ) ln 	 (46)

в полярных координатах.
Компонента n3 постоянна на кривых в пло-

скости xOy, которые являются логарифмиче-
скими спиралями r C kK k N Q= 2 /exp ( ) ( ) j p .  
Поскольку kK k( ) — монотонно возрастающая 
функция от k, параметр k  определяет степень 
закрученности спирали. Поле Φ (46) имеет вих-
ревую структуру с топологическим зарядом Q. 
Поэтому в дальнейшем решения вида (45), (46) 
уместно называть спиральными вихрями. Для 
N = 1 это решение представляет собой два спи-
ральных домена с противоположным направ-
лениям намагниченности, разделенные дву-
мя логарифмически-спиральными границами 
(рис. 9).

Конфигурации с бесконечным действием мо-
гут быть физически значимыми, если действие 
логарифмически расходится в зависимости от 
объема [38].

Случаю N = 0 соответствует система кон-
центрических (по переменной r ) кольцевых до-
менов — магнитная “мишень” (рис. 10), кото-
рая является бесконечной полосовой доменной 
структурой по переменной.

Каждая вихревая спираль характеризуется 
не только зарядом Q, но и числом N  ее “рука-
вов”, поэтому внутреннее строение спиральных 
вихревых диполей оказывается разнообразнее 
структуры вихревых диполей. Различные типы 
диполей проанализированы в монографии [9].

2.5. Вихревые полосы (плоские кольца)  
в двумерном ферромагнетике

Как уже отмечено во введении, в классиче-
ской гидродинамике исследованы вихревые 
движения жидкости в односвязных ограничен-
ных областях плоскости, среди которых особый 
интерес представляют вихревые образования, 
существующие в ограниченной области на пло-
скости, вне которой течение жидкости потенци-
ально. Эти структуры были найдены решением 
линейных уравнений и применением аппарата 
теории аналитических функций.

В ходе исследования новых типов вихрей не-
линейных уравнений (20), (21) в работе [43] была 
использована новая подстановка 
	 q q j q= , = , ,r Q G r Q Z( ) + ( )( ) ∈Φ 	 (47)
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которая позволяет сравнительно просто полу-
чить нетривиальные решения уравнений в не-
явном виде. После перехода к полярной системе 
координат и применения подстановки (48) урав-
нения (20), (21) приобретают следующий вид: 

1
r

rr r∂ ∂[ ]−q

	 - ′ ( )∂( ) + 

















1
2

2 = 0;
2

2

sin q q qG
Q
rr 	 (48)

2
2

cosq q q′( ) ∂( ) +G r

	 + ∂ ′( )∂( )












sin q q q1
= 0.

r
r Gr r 	 (49)

Исключение ∂r
2q  из системы (48), (49) позво-

ляет выразить ∂rq  как функцию от q, ′ ( )G q , ′′ ( )G q : 

	 ′ ( ) ±
( )

G
F

q q
q

= ,
2

csc
	 (50)

	 ∂ ( ) ±
( )( )
( )r r

Q

U

F r

r r
q

q

q
=

2
2

sin
,	 (51)

где 

F U A2
2 2 2= 1 4 1q q q( ) - - - +( cos )( cos ),

	 U > 0.	 (52)
Ясно, что требование положительной опреде-

ленности функции F2 q( ) при конкретных значе-
ниях U  и A ограничивает диапазон допустимых 
значений поля q r( ) и задает область существова-
ния структуры (48) в плоскости xOy.

Рассмотрим в качестве примера следующий 
набор постоянных: 

Рис. 9. Структура ядра (поверхность n3 = n3 (x, y)), 
соответстующая однозаходной спирали (N = 1, 
Q = 1, r0 = 1, k = 1/2). Снизу изображены области 
на плоскости xOy с положительными (белый цвет) и 
отрицательными (черный цвет) значениями компо-
ненты намагниченности n3. Энергия спирального 
вихря .как и для плоского вихря ,пропорциональна 
InR / l.

Рис. 10. Структура типа магнитной “мишени”.
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	 A U= 1, = 1.- 	 (53)

График функции F2 q( ) изображен на рис. 11. 
Видно, что область допустимых значений поля 
q r( ), при которой положительна F r2 q( )( ), опреде-
ляется интервалом q p pr( ) ∈ ( )/ 4,3 / 4 .

Интегрируя (16), получим неявное выраже-
ние, определяющее поле q r( ): 

F i
T

U karcsinh
2

, =
+



















cosq

	 =
2

1 4
,

2

± +
+

Q AU
T

r
a

ln 	 (54)

где a — параметр, F u k,[ ] — эллиптический инте-
грал первого рода с модулем k T T= /- + -  [44] и 

T U A U A U± + +( ) ± -( )= 1 1 .2 2 4 2

Обращение эллиптического интеграла в (54) 
приводит к простой формуле: 

	 cos lnq r
U

T Q AU
T

r
a

k( ) -
± +











+

+
=

1
2 2

1 4
, ,

2

sn  (55)

где sn u k,( )  — эллиптическая функция с модулем 
k  [44], a — радиус кора. Тогда G q( ) определяется 
прямым интегрированием формулы (51): 

G
U

T

AU
q( ) ±

+
×+=

1

2 1 4 2

	 × -








+

+
P

T

U
i

T
U k

2
,

2
, ,

2
arcsinh cosq 	 (56)

где P m u k, ,( ) — эллиптический интеграл третьего 
рода [44]. Без ограничения общности далее бу-
дем рассматривать положительные ветви реше-
ний (55), (56).

Интервал вещественности поля q r( ) задает 
область существования решения r r1 2,( ) на пло-
скости xOy. Из (55) сразу следует, что при выборе 
постоянных (53): 

r r a

Q K k
1

1

=
3
4

=
1

2
3

,
p





-
( )



















exp

	 r r a

Q K k
2

1

=
4

=
1

2
3

,
p



 ( )



















exp 	 (57)

k1 =
1
3

,

где K k1( ) — полный эллиптический интеграл 
первого рода с модулем k1 [44]. Поэтому описан-

ное выше решение существует только в круговой 
полосе, ограниченной двумя концентрическими 
окружностями радиусов r1 и r2.

Интеграл 

I =
1

2π Γ
Φ∇ dr∮

по любому замкнутому контуру Γ, обходящему 
начало координат внутри полосы против часо-
вой стрелки, равен, согласно (48), Q, и решение 
(48), (55), (56) является вихревой круговой по-
лосой, которую уместно назвать плоским кольце-
вым вихрем. Его примечательной особенностью, 
в отличие от известных ранее вихревых струк-
тур, является отсутствие центра вихря, область 
определения структуры ограничена. Кроме того, 
последнее обстоятельство не позволяет класси-
фицировать эти структуры топологическим за-
рядом N  (31), так как невозможно отобразить 
вихревую полосу в сферу S 2 и нет отображения 
S S2 2→ . Вихревая природа полосы отчетли-
во видна на рис. 12. Хорошо заметны области с 
nz < 0, nz = 0 и nz > 0.

Другая важная особенность решения — огра-
ниченность полной энергии полоски. Как уже 
отмечали, из теоремы Хоббарта–Деррика сле-
дует, что локализованные двумерные магнитные 
структуры в соизмеримых ферромагнетиках с 
конечной энергией существуют только в обмен-
ном приближении. В нашем случае плотность 
энергии (19) E E1 0= / 2a( )  после подстановки 
(48) равна: 

E
Q r

r1

2 2

=
2

sin q( ) +

	 + + ′ ( )( ) ( )( )1
2

1 ,22
2

G r rr( ) sinq q q∂ 	 (58)

с учетом соотношения 

′ ( )G
Q

U r
rq q

q
∂ =

2 2sin

конечна во всем интервале r r1 2,( ) и не зависит от 
размера образца. Так, для констант интегриро-
вания (54) и Q = 1 имеем: 

θ ππππ

Рис. 11. График функции F2(θ) при A = −1, U = 1.
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r a r a1 20.24 , 4.12 ,≈ ≈

и полная энергия 
E1 = 1.04.

Предсказанные вихревые полоски могут на-
блюдаться на торцевой стороне сквозного нано-
цилиндра с поверхностной анизотропией на его 
боковых поверхностях, согласованной с гранич-
ными условиями кольцевого вихря.

2.6. Взаимодействие кольцевых вихрей
Необычная структура описанных выше вих-

рей влияет на их взаимодействие. Для их иссле-
дования применим конформное преобразова-
ние z f z z z b→ ( ) -( )=  в (55), (56). В результате 
получим двухвихревую структуру. Из-за спец-
ифики задачи, в первую очередь изменится об-
ласть определения вихревой структуры. Новая 
область определяется неравенством: 

r r x y r1 2< , < ,( )
	 r x y z z b z z b, = .( ) -( ) -( )* * 	 (59)

Видеофильм области (59) с непрерывным 
изменением b приведен в [45], где ясно вид-
на деформация кругового кольца. При b r= 2 1   
(b r= 2 2 ) внутренняя (внешняя) окружность 
кольца трансформируется в “восьмерку” и при 
b r> 2 2  областью существования двухвихревой 
структуры являются два несвязанных деформи-
рованных кольца. На рис. 13 это изменение об-
ласти представлено при отдельных значениях 
параметра b.

Видеофильм вектора cos sinΦ Φ,( )  двухвих-
ревой структуры с непрерывным изменением b 
приведен [46], и на рис. 14 для начального и ко-
нечного состояния.

Широкий класс точных решений изотроп-
ной двумерной модели Гейзенберга был найден 
в работе [47] методами дифференциальной гео-
метрии. Было отмечено, что поля q( , )x y , Φ( , )x y  
не являются независимыми полями, а изначаль-
но подчиняются определенному дифференци-
альному уравнению. Действительно, преобра-
зование x y, ( , )( ) → q Φ  есть замена декартовых 

Рис. 12. Распределение векторного поля n в круговой 
полосе при A = −1, U = 1.

(а)

(б)

(в)

Рис. 13. Области определения двухвихревой структуры при 
b = 0 (a), b r= 1.97 2  (б), b r= 2.005 2  (в).

(а)

(б)

Рис. 14. Двухвихревая структура при b = 0 (а), b r= 2.005 2  (б).
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координат, для которых метрический тензор gij  
в метрике 

d d ds g x x x x x yij i j
2

1 2= ( = , = )

постоянен и равен δij  (i, j = 1,2), и преобразо-
вание x y y y, ( = , = )1 2( ) → q Φ  означает введение 
криволинейной системы координат с опреде-
ленным метрическим тензором gij: 

d d ds g y yij i j
2 = ,

g
x

y

x

yij
p

i

p

k
= .
∂

∂

∂

∂
Поскольку независимые переменные вначале 

были евклидовы, то тензор кривизны в терми-
нах введенной метрики gij равен нулю. Уравне-
ния изотропной модели Гейзенберга могут быть 
записаны в терминах метрического тензора gij и 
его производных. В итоге была получена само-
согласованная система трех уравнений для опре-
деления компонент метрического тензора. Их 
решение позволяет далее по формулам класси-
ческой геометрии найти решение для искомой 
модели в виде неявных функций. Так, при усло-
вии ∇ ∇q Φ = 0  общее решение принимает вид: 

z x iy i T X X= = 1+ - ( ) ∫ exp d

с произвольной функцией T X1 ( ) от 

X i V y y y V y
C y

= , =
2

2 2
.1 1 2 1

1
- ( ) + ( ) -

+ ( )∫ d
cos

При линейной зависимости T X1 ( ) от X  эти 
формулы воспроизводят известные ранее реше-
ния, кроме плоского вихря.

2.7. Двумерные вихри в модели с анизотропным 
обменным взаимодействием

Реальный магнетик представляет собой дис-
кретную, а не сплошную среду бесконечного 
размера. Поэтому континуальное приближение 
неправильно вблизи сердцевины (кора) вихря. В 
статьях [48, 49] исследована структура вихрей в 
дискретной модели с анизотропией обмена типа 
"легкая плоскость" c гамильтонианом 

W J S S S S S S
n m

n
x

m
x

n
y

m
y

m
z

n
z=

,

- + +( ) -∑
	 - ∑J S

n
n
zλ 2, 	 (60)

где J  — константа обменного взаимодействия,  
λ — характеристика анизотропии обменного 
взаимодействия, и суммирование производит-
ся по близлежащим узлам. Классический вектор 
спина на узле Sn параметризован двумя углами qn 
и Φn: Sn n n n n nS= , ,cos cos cos sin sinq q qΦ Φ( ). Ав-

торы исследовали устойчивость плоского вихря 
(“in plane”-вихря) и неплоскостного вихря (“out 
plane”-вихря) с Sn

z неравным нулю в некоторой 
области и вихревым распределением Sn

x, Sn
y. Они 

интегрировали дискретные уравнения, выве-
денные из (60) с затуханием Ландау–Гильберта 
методом Рунге–Кутты с временным шагом 0.04 
(в единицах h JS/ ). Показано, что при λ λ< c пло-
ский вихрь остается стабильной конфигурацией, 
а при λ λ> c наблюдается выход спинов из плоско-
сти в некоторой области вблизи центра вихря. 
При этом критическое значение параметра ани-
зотропии λc равно λc = 0.72 для квадратной ре-
шетки, λc = 0.86 для гексагональной и λc = 0.715 
для треугольной решеток. При этом радиус об-
ласти, где sin qn  заметно отличается от нуля, 
порядка трех постоянных решетки для λ = 0.80 
и увеличивается с увеличением λ. При λ λ< c на-
чальная конфигурация с “out plane”–вихрем ре-
лаксирует к плоскому вихрю. В итоге λ λ> c (λ λ< c)  
“out plane”-вихрь (“in plane”-вихрь) стабилен.

Структура вихря с анизотропным обменом 
и одноосной анизотропии исследована также в 
статье [50]. Гамильтониан 
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j k

j
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j k
x

j
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j k
y

j
z

j k
z

j
j
z=

,

2

∑ ∑+ + ++ + - ( )λ

с энергией анизотропии - ( )∑K S
n n

z 2
 в контину-

альном пределе при подстановке: 

Φ =
2

, = ( )j p q q± r

приводит к уравнению 

cos sin2 2 d

d
q λ q q+ +

2

2r

+ -( ) -










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= 1 ,
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d
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d

2q λ q e q qsin cos

	
e λ
l

K J

a0
2 2

=
4 1 /-( ) -

	

для поля θ, где величина e = 1±  и определяется 
знаком эффективной постоянной анизотропии 
4 1 /-( ) -λ K J . При выборе Φ в виде j p± / 2 поля 
размагничивания равны нулю. Было показано, что 
в легкоосном магнетикем (e = 1- ) краевая задача  
для этого уравнения с граничными условиями: 

q q→ ∞ →0, < ( 0)∂r r

q p q→ → → ∞, 0( )∂r r

не имеет решения и, следовательно, не суще-
ствует локализованных вихревых структур, ре-
гулярных в начале координат и стремящихся к 
основному состоянию на бесконечности. Выяс-
няется, что для легкоплоскостного ферромагне-
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тика (e = 1) нелинейная краевая задача (60) с 
граничными условиями: 

r r

C

r

r
l→ →∞

+ -



0

1

0
= 0, =

2lim lim expq q p
λ

имеет решение только для дискретных значений 
∂rq(0). Вид функций q r( ), вычисленных методом 
“стрельбы”, для различных значений λ пред-
ставлен на рис. 15. Видно, что с увеличением λ, 
начиная с λ = 0, вихрь становится более локали-
зованным вблизи начала координат и более мед-
ленно приближается к равновесному значению 
q p= / 2.

Зависимость энергии решений вихря от раз-
мера системы R и параметров λ, l0 удобно пред-
ставить в виде: 

E
L
l

B= 2 .
0

pa λln ( )





График величины B λ( ) приведен на рис. 16. 
Из сравнения этой величины с энергией плоско-

го вихря E L r0 0= 2 /pa ln   с радиусом кора r0 по-
рядка нескольких решетки. следует, что внепло-
скостной вихрь предпочтителен при неравенстве 

l
r

B0

0
,> λ( )

которое предполагает довольно сложную зави-
симость от параметров обменной и одноосной 
анизотропии.

ГЛАВА 3.  
МАГНИТНЫЕ ВИХРИ (СКИРМИОНЫ)  

В КИРАЛЬНЫХ МАГНЕТИКАХ
Термин скирмион были предложен Тони 

Скирмом в 1960-х годах для обозначения реше-
ния с топологической особенностью в нелиней-
ной сигма-модели из области физики элемен-
тарных частиц [51–53]. Со времен этой ранней 
работы многие различные варианты понятия 
“скирмион” использовали для названия состоя-
ний и частицеподобных возбуждений в различ-
ных конденсированных средах, включая двумер-
ные электронные газы с квантовым эффектом 
Холла [54], конденсаты Бозе–Эйнштейна [55] и 
жидкие кристаллы [56]. Однако в последние го-
ды этот термин используется и в области твер-
дотельного магнетизма, где спиновые структуры 
называются скирмионами. Эти текстуры пред-
ставляют собой магнитные вихри, но в отличие 
от исследованных ранее вихревых структур, они 
образуются в магнитных кристаллах без центра 
инверсии (киральные ферромагнетики). В таких 
системах конкуренция между обменным взаи-
модействием и взаимодействием Дзялошинско-
го–Мория, обусловленным спин-орбитальным 
взаимодействием, приводит к возникновению 
неколлинеарных или некомпланарных спино-
вых структур, таких как магнитные вихри, до-
менные стенки и спирали. Теоретически магнит-
ные вихри, как структуры с конечной энергией, 
были предсказаны в нецентросимметричных 
магнитных кристаллах еще в 1989–1990 гг.  
[57–59]. Такие вихри позднее были названы маг-
нитными скирмионами. Несколько позже по 
аналогии с вихревой решеткой Абрикосова в 
сверхпроводников второго рода, Богданов с со-
авторами указали на возможность образования 
решетки скирмионов в определенном интервале 
магнитных полей у ряда нецентросимметричных 
кристаллов [60–64]. В 2010 году эксперименты, 
выполненные группой Токуры на тонкой плен-
ке Fe0.5Co0.5Si методами просвечивающей элек-
тронной микроскопии, обнаружили стабильную 
двумерную скирмионную решетку в широком 
диапазоне температур, вплоть до почти нулевой 
температуры [66]. После этой работы началась 

λ

λ

π

π

θ

Рис. 15. Графики функций θ(r) для регулярных решений. 
Сплошная линия соответствует вихрю в отсутствие ани-
зотропного обмена.

Рис. 16. Зависимость параметра B(λ) от постоянной ани-
зотропного обмена.
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лавина публикаций исследований скирмионов 
и других текстур в объемных и тонкопленочных 
киральных магнетиках. Скиромионы характери-
зуются квантованным топологическим числом 
и привлекают значительное внимание исследо-
вателей, поскольку их своеобразная динамика 
во внешних полях содержит многообещающие 
свойства для приложений в спинтронике. В этой 
главе приведены основные теоретические и экс-
периментальные результаты по исследованию 
магнитных скирмионов в пленках изотропных 
киральных магнетиков.

3.1. Геликоидальные структуры  
в кубических киральных магнетиках

Рассмотрим вначале магнитные локализован-
ные структуры в кристаллах без центра симме-
трии. Типичными примерами являются силицид 
марганца (MnSi) (первая подробно изученная 
магнитная система без центра инверсии [10, 11], 
FeGe и Fe1–xCoxSi.

Этот параграф и параграф 2 начинаются с 
краткого введения в геликоидальные структуры в 
киральных магнетиках, включая их теоретическое 
описание на основе функционала Гинзбурга– 
Ландау, и результаты первых экспериментов об-
наружения одномерных спиральных структур. За-
тем в параграфе 3 дано теоретическое описание 
скирмиона и двумерной скирмионной решетки 
в объемном кристалле. В конце параграфа при-
ведены результаты наблюдения группой Токуры 
скирмионной решетки в реальном пространстве в 
тонкой пленке Fe0.5Co0.5Si методами скирмионной 
решетки. Полученная ими экспериментальная 
фазовая диаграмма магнитных структур в тонкой 
пленке указывала на существенные отличия от 
фазовых диаграмм в объемном кристалле. Пер-
вые трехмерные расчеты киральных модулиро-
ванных состояний в тонких пленках кубических 
гелимагнетиков изложены в параграфе 4. Пока-
зано, конические модуляции геликоидов и скир-
мионных решеток обеспечивают конкретный ме-
ханизм стабилизации этих структур в широком 
диапазоне магнитных полей и низких температур.

Напомним, что центром симметрии элемен-
тарной ячейки называется математическая точ-
ка, характеризующаяся тем, что прямая, прове-
денная через центр симметрии, встречает атомы 
одного сорта по обе стороны от центра на оди-
наковых расстояниях. Соединение MnSi — это 
ферромагнитный 3d-металл с кубической кри-
сталлической структурой B20 без центра сим-
метрии (пространственная группа P2 31 , рис. 17). 
Оно существует в двух модификациях, являю-
щихся зеркальными отражениями друг друга 
(правая и левая модификации). Такие кристал-
лы называют энантиоморфными.

Координаты атомов правой модификации 
MnSi равны: 

x x x x x x, , ,
1
2

,
1
2

, ,( ) + - -



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- + -



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- - +



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x x x x x x,
1
2

, ,
1
2

, ,
1
2

,

где x измеряется в единицах постоянной решет-
ки: xMn = 0.137 и xSi = 0.845 . Левая модифика-
ция соответствует замене x на 1 - x. Магнетики 
без центра симметрии часто называют кираль-
ными или геликоидальными. Для теоретического 
описания магнитных структур соединения MnSi 
используется микроскопическая модель гейзен-
берговского ферромагнетика c энергией вида: 

E J
i j i j

ij i j ij i j= ∑ ∑
≠( )

- + × ( ) -S S D S S

	 - ∑g H
i

imB S .	 (61)

В кубических кристаллах с кристалличе-
ской структурой типа В20 из-за потери симме-
трии инверсии возникает нетривиальное вза-
имодействие Дзялошинского–Мория [68, 69], 
обусловленное спин-орбитальным взаимодей-
ствием соседних атомов: H = λ S L S L1 1 2 2+( ). 
Для двух ближайших спинов оно имеет простой 
вид D s s1 1 22 ×[ ]. Это взаимодействие миними-
зируется при перпендикулярном расположении 
соседних спинов. В конечном счете из-за кон-
куренции взаимодействий Гейзенберга и Дзя-
лошинсского–Мория в структурах типа В20 
устанавливается неоднородное основное состо-
яние — спиральная (винтовая) структура [70].

Для макроскопического описания магнитных 
структур в соединениях B20 используется модель 
с плотностью энергии: 

	 E A
x x

D M
i i

= ,
∂
∂
⋅
∂
∂
+ ⋅ − ⋅

n n
n n H nrot 	 (62)

где n  — единичный вектор вдоль направления 
намагниченности, M  — спонтанная намагни-
ченность материала.

Si
Mn

Mn
Si

(а) (б)

Рис. 17. Кристаллическая структура правой (а) и левой (б) 
модификаций MnSi.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

1564	 БОРИСОВ	

Теоретическое исследование одномерных ки-
ральных структур проведено в работах [62, 67, 69]. 
В отсутствие поля основным состоянием являет-
ся спираль с вектором k = 0, 0, k( ) и периодом LD: 

	 q p p
=

2
, = , =

2
, =

2Φ kz k
D

A
L

kD 	 (63)

с распределением намагниченности: 
	 n kz kz= , ,0cos sin( )	 (64)
и плотностью энергии: 

E H M H
D
AMD Dhel =

1
2

, =
2

,
2

-

изображенная на рис. 18а, б. Стрелки на этом 
рисунке указывают направления вектора n  (64) в 
плоскостях z = const, где магнитные моменты со-
направлены. Изменение их ориентации проис-
ходит при переходе от слоя к слою, образуя спи-
ральную волну с периодом LD, который задается 
постоянными обменного и спин-орбитального 
взаимодействий. При уменьшении последнего 
LD стремится к бесконечности, что соответству-
ет переходу к однородному ферромагнитному 
состоянию. В различных магнетиках типа B20 
период структуры LD меняется от единиц до со-
тен нанометров. В кубических гелимагнетиках в 
отсутствие поля основными состояниями будут 
также все геликоидальные структуры, которые 
получаются из (64) одновременными поворота-
ми спинового и координатного пространств.

В магнитном поле существуют два основных 
состояния, которые различаются направлениями 
магнитного поля и намагниченности. В парал-
лельном вектору спирали магнитном поле H = (0, 
0, H) спины отклоняются к направлению поля и 
простая спираль преобразуется в конусную (об-
разующую конусную фазу). В этой фазе (рис. 18в) 
распределение намагниченности имеет вид: 

	 cosq p
= , =

2H
H L

z
D D

Φ 	 (65)
с плотностью энергии: 

	 E
H H

H
MD

D
cone =

2
.

2 2

-
+

	 (66)

В критическом поле H HD=  коническая фаза 
переходит в ферромагнитное состояние, в кото-
ром все спины сонаправлены полю и плотность 
энергии E HMsat = -  (H HD≥ ). Из сравнения 
плотностей энергии следует, что переход по по-
лю коническая фаза–ферромагнетик — это фа-
зовый переход второго рода.

Если магнитное поле H = (0, 0, )H  перпенди-
кулярно вектору спирали k = ,0, 0k( ) и Φ = / 2p  
(как в блоховской доменной границе), то вектор 
n  лежит в плоскости yOz: 

	 n e e= ,y zx xsin cosq q( ) + ( ) 	 (67)
где угол q( )x  определяет модулированную гели-
коидальную структуру (рис. 18г). Ее явный вид 
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вычисляется интегрированием уравнений Эйлера: 

2 = 0
2

A
x

HM
d

d

2q q- sin

для функционала (62). Здесь sn x k,( ), cn x k,( ) — 
эллиптические функции Якоби с модулем k   
(0 1≤ ≤k ). Параметр k  определяется минимиза-
цией средней энергии E , приходящейся на один 
период L-структуры: 
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где K k( ) и E k( ) — полные эллиптические инте-
гралы первого и второго рода соответственно. 
Непосредственные вычисления показывают, 
что средняя энергия минимальна, если k  удов-
летворяет неявному уравнению 
	 k H H E kD

2 4 ( ) = 0.p - 	 (70)

(а) (б) (в) (г)

2π/LD=׀k׀

LD=4πA/׀D׀

n1 n2

k

Конус Геликоид

H H

Рис. 18. Схематическое представление различных модулированных состояний в киральных магнитиках. (а) Спиновая спи-
раль в отсутствие магнитного поле с волновым вектором k вдоль оси Oz; (б) расположение спирали в плоскостях. Под вли-
янием магнитного поля спираль (а) преобразуется в конусную спираль; (в) с наклонной намагниченностью и волновым 
вектором вдоль магнитного поля или в продольный геликоид (г).
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Тогда равновесная средняя энергия и период 
геликоида равны: 

E
m

H k M=
1

2 ,
2

2 -( )
	 L

H
H

kL K k L K k E kD
D D=

1
=

4
.

2p p
( ) ( ) ( ) 	 (71)

Уравнение (70) имеет решения при условии: 

H
H

D >
4

.
p

Формулы (69) — (71) дают полное описание 
геликоидальной структуры в аналитическом ви-
де. Период геликоида непрерывно увеличивается 
от L LD=  при H = 0 (так как E K0 = 0 = / 2( ) ( ) p  
при k = 0) до бесконечности в критическом поле 
Hc (при k = 1): 

H HDc =
16

2p
.

При этом явный вид геликоидальной струк-
туры изменяется от 

cos cosq p
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D
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В магнитных полях H H> c уравнение (71) не 
имеет решений. Основным состоянием является 
q = 0 (ферромагнитное упорядочение).

В ряде экспериментальных работ (см. напр., 
[71–78] и цитированную там литературу) методом 
нейтронного рассеяния исследованы спираль-
ные структуры в соединениях Fe1–xCoxSi и MnSi. 
В изотропном гелимагнетике Fe1–xCoxSi методом 
просвечивающей электронной микроскопии 
(ПЭМ) наблюдали спиральную структуру с век-
тором k = ( ,0, 0)k  вдоль направления 100[ ] и на-
магниченностью M M= 0, ,sin coskx kx( ) ( )( ) [79].

3.2. Решетки скирмионов
Как уже упоминали во введении, двумерные 

магнитные вихри-скирмионы (сокращенно СК) 
в кристаллах без центра инверсии впервые пред-
сказаны в 1989–1990 годах по аналогии с вих-
рями в сверхпроводниках второго рода. В таких 
магнетиках могут существовать локализованные 
структуры с конечной энергией, которые стаби-
лизируются отрицательным взаимодействием 
Дзялошинсского–Мория. В работе [62] посред-
ством численного интегрирования уравнений 
Лагранжа–Эйлера для функционала энергии 
(62) исследована структура изолированных 
скирмионов при разных значениях магнитного 

поля и параметра легкоосной анизотропии в ки-
ральных магнетиках кристаллических классов Dn 
Cnv (n = 3, 4, 6). Профили скирмионов задавали 
подстановками: 

	 q q r j p
=

2
( ) +, = ,Φ 	 (72)

	 q q r j= ( ), =Φ 	 (73)
и асимптотическими условиями q ∞( ) = 0, q p0 =( )  
в цилиндрической системе координат ( )r j, . Та-
кие структуры получили название скирмионов 
типа Блоха и Нееля соответственною (рис. 19а, б).

Топологический заряд (31) таких структур с 
зависимостью q q r= ( ), Φ=j j+ 0 вычисляется по 
простой формуле: 

(а)

(б)

(в)

Рис. 19. Топологические спиновые текстуры: а — скирмион 
типа Нееля N = 1; б — скирмион типа Блоха N = 1; в — ан-
тискирмион N = −1.
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N =
1

4
=

1
2

0
p

q q q q∫∫ - ∞( ) - ( )( )sin cos cosd dΦ

и равен единице (рис. 19а).
Кроме того, в работах [59, 60] предсказана дву-

мерная решетка скирмионов, аналогичная ре-
шетке вихрей Абрикосова в сверхпроводниках 
второго рода. Шестиугольные ячейки решетки 
были аппроксимированы круговыми ячейками, и 
в этом приближении численно исследована энер-
гия единицы площади спиновой текстуры: 

w
R

E r r r
R

=
2

,
2 0∫ ( )( )q d

при граничных условиях 
q p q0 , = 0.( ) ( )= R

Здесь E r rq( )( ),  — плотность энергии магнети-
ка, R — радиус ячейки. Результаты вычислений 
дают равновесный радиус R вихревой ячейки, 
который зависит от внешнего магнитного по-
ля и параметра анизотропии. Наконец, в работе 
[63] в рамках модели, допускающей изменения 
спонтанной намагниченности (характерный 
пример — металлические магнетики), показано, 
что скирмионные текстуры, как основные со-
стояния, могут существовать во многих кираль-
ных магнетиках, в том числе на поверхностях 
тонких пленок и объемных образцов.

Эксперименты по малоугловому рассеянию 
нейтронов в соединениях MnSi [65] и Fe1–xCoxSi 
[67] показали, что наблюдается шесть пиков брэ-
гговских отражений от гексагональной решетки 
в ограниченной области параметров “темпера-
тура — магнитное поле”. Было высказано пред-
положение, что они отвечают новой магнитной 
фазе, названной “А-фаза”. Намагниченность в 
этой фазе можно аппроксимировать суперпо-
зицией намагниченностей трех геликоидальных 
структур, перпендикулярных внешнему полю 
и повернутых относительно друг друга на 120°. 
Спиновую текстуру с наименьшей энергией мож-
но рассматривать как двумерную решетку маг-
нитных вихрей, для которых намагниченность 
в центре антипараллельна приложенному полю. 
Авторы статей [65], [67] в результате анализа те-
оретических и экспериментальных данных при-
шли к выводу, что в А-фазе решетка скирмионов 
стабилизирована тепловыми флуктуациями.

Впервые двумерную скирмионную решетку 
в реальном пространстве наблюдали в тонкой 
пленке Fe0.5Co0.5Si методами просвечивающей 
электронной микроскопии [66].

Моделирование методом Монте-Карло для 
дискретной версии гамильтониана (62) во внеш-
нем магнитном поле предсказывает, что спи-
ральная структура (рис. 20а) преобразуется в 

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)(е)

Рис. 20. Топологические спиновые текстуры в пленке Fe0.5Co0.5Si [66]. Геликоидальная (а) и скирмионная (б) структуры, 
предсказанные с помощью моделирования методом Монте-Карло; (в) схема спиновой конфигурации скирмиона. Экспе-
риментально наблюдаемые в реальном пространстве изображения спиновых текстур (г–е), по данным ПЭМ: (г) спираль-
ная структура в отсутствие магнитного поля, (д) структура скирмионного кристалла при наличии слабого магнитного поля 
(50 мТл), направленного по нормали к пластине, (е) увеличенный вид отдельного скирмиона. Карта цвета и белые стрелки 
обозначают направление намагниченности в каждой точке пленки.
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двумерную решетку скирмионов (рис. 20б), ког-
да толщина пленки близка к периоду спиральной 
структуры. Наблюдения ПЭМ в нулевом поле 
ниже температуры магнитного перехода (38 К) 
ясно показывает полосовую структуру (рис. 20б) 
с поперечной составляющей намагниченности 
и периодом 90 нм. Спиральная структура обра-
зуется вдоль направлений [100] или [010]. Если 
магнитное поле (50 мТл) приложено по нормали 
к пластине, то, как и предсказывает моделиро-
вание, наблюдается двумерная гексагональная 
решетка скирмионов (рис. 20д). Схема спино-
вой конфигурации скирмиона в увеличенном 
масштабе приведена на рис. 20е. Период решет-
ки того же порядка величины, что и период ис-
ходной полосовой структуры — 90 нм. Каждый 
скирмион имеет выигрыш в энергии взаимодей-
ствия Дзялошинского–Мория. Области между 
скирмионами дают выигрыш в энергии магнит-
ного поля. Таким образом, плотноупакованная 
гексагональная решетка скирмионов имеет вы-
годы от обоих энергий. Закрутка спинов против 
часовой стрелки в области каждого скирмиона 
отражает знак взаимодействия Дзялошинского–
Мория кирального магнетика.

В этой работе также исследованы полевые и 
температурные зависимости спиновых текстур. 
Во-первых, было изучено изотермическое из-
менение спиновой текстуры в магнитном поле, 
приложенном по нормали (001) к поверхности 
пленки. Конфигурация магнитной структуры в 
отсутствие поля (рис. 21а) совпадает со спираль-
ной структурой вдоль направления [100] с крае-
вой дислокацией, отмеченной на рисунке стрел-
кой. При увеличении магнитного поля до 20 мТл 
(рис. 21в) в полосовой структуре зарождается 
фрагмент гексагональной решетки скирмионов 
(рис. 19б). При дальнейшем увеличении магнит-
ного поля до 50 мTл полосовые домены полно-
стью преобразуются в гексагональную решетку 
скирмионов. Такая решетка занимает всю поверх-
ность (001) образца, за исключением области, со-
держащей дислокацию (отмечена белой стрелкой 
на рис. 21а). Решетку скирмионов сменяет одно-
родное ферромагнитное упорядочение спинов в 
магнитном полях порядка 80 мTл (рис. 21г) .

Аналогичная картина зарождения скирми-
онов наблюдается при изменении температу-
ры в постоянном магнитном поле (50 мТл), на-
правленном по нормали к поверхности пленки 
(рис. 21и–м). Полосовая спиновая текстура, на-
блюдаемая при 5 К, при 15 К переходит в сме-
шанную структуру из полос и скирмионов, да-
лее при 25 К образуется гексагональная решетка 
скирмионов, при 40 К неоднородное спиновое 
упорядочение исчезает.

Экспериментальная фазовая диаграмма 
спиновых текстур тонкой пленки Fe0.5Co0.5Si 
(рис. 22) хорошо согласуется с результатами мо-
делирования методом Монте-Карло 2D-модели 
(62). Магнитное поле и температура нормиро-
ваны с использованием произвольных постоян-
ных Bc и Tc. Цветные полоски справа на фазовой 
диаграмме показывают плотность скирмионов 
в единицах 10 12-  м2 на d 2, где d  — длина волны 
геликоида. Штриховые линии служат граница-
ми фаз между РС (скирмионным кристаллом), 
ГЛ (геликоидальной структурой) и ФМ (ферро-
магнетиком). Наблюдается хорошее согласие не 
только границ между геликоидальной фазой ГЛ 
и скирмионным кристаллом РС, но также об-
ластей сосуществования ГЛ-, ФМ- и РС-состо-
яний. Видно, что переход в скирмионную фазу 
даже в слабом магнитном поле зависит от тем-
пературы.

Кроме того, в работе [66] отмечены суще-
ственные отличия фазовых диаграмм тонкой 
пленки и объемного кристалла. Скирмионная 
фаза пленки на фазовой “T — B”-плоскости за-
нимает сравнительно большую область. В объ-
емном кристалле скирмионная фаза существу-
ет только в узком окне “T — B”-плоскости: при 
магнитной индукции порядка 10 мTл и темпе-
ратурах в интервале 35–40 K [13]. По сравне-
нию с трехмерным случаем, критическое поле 
в ферромагнитной области пленки усиливается 
(до 100 мTл при 5 К). Интересно и важно, что 
фаза СК в пленке может быть получена с по-
мощью магнитного поля, перпендикулярного 
пленке, даже при низких температурах, когда 
малы тепловые флуктуации.

3.3. kπ-скирмионы
Как уже отмечено, топологический заряд N  

первого предсказанного скирмиона равен еди-
нице. В пионерской работе [64] авторы система-
тически численно исследовали локализованные 
состояния в виде изолированных вихрей для 
дифференциальных уравнений модели одноос-
ного ферромагнетика в магнитном поле с взаи-
модействием Дзялошинского–Мория и с учетом 
диполь-дипольного взаимодействия. Помимо 
ранее исследованных вихрей, были найдены но-
вые типы локализованных вихревых решений, 
названных kp–скирмионами. Для радиально 
симметричных полей q r( ) они определяются гра-
ничными условиями q pr k= 0 =( ) , q r( ) → 0 при 
r → ∞ в решениях дифференциальных уравне-
ний (рис. 23).

Устойчивость kp-скирмионов по отношению 
к малым радиальным искажениям исследовали 
путем решения задачи на собственные значения 
для энергии возмущения. Оказалось, что такие 
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Рис. 21. Влияние магнитного поля и температуры на изменение спиновой текстуры в Fe0.5Co0.5Si: (а–г) — ПЭМ-изобра-
жения зависимости текстуры от магнитного поля; (д–з) — обработка быстрым фурье-анализом ПЭМ-изображений (а–г); 
(и–м) — температурная зависимость спиновой текстуры в магнитном поле 50 мТл. Магнитное поле направлено по норма-
ли (001) к поверхности пленки. Цветовое колесо определяет направление намагниченности в каждой точке.
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вихри устойчивы в определенных областях пара-
метров. Размеры и энергии активации kp-скир-
мионов на дискретной решетке определены с 
использованием уравнения Ландау–Лифшица–
Гильберта и метода геодезической упругой лен-
ты в работе [80].

На рис. 24, взятом из этой работы, приведены 
графики цветовой карты компоненты Sz класси-
ческого спина для первых kp-скирмионных со-
стояний при внешнем магнитном поле B = 1 Tл.

3.4. Киральные магнитные скирмионы  
с произвольным топологическим зарядом

Существенный прогресс в понимании топо-
логии скирмионов был сделан в работе [81]. Ав-
торы заметили, что ко времени написания статьи 
(2018 г) все разнообразие скирмионов ограничи-
валось изучением их только с топологическим 
зарядом N = 1± . Авторы показали, что на самом 
деле базовая модель кирального магнитика об-
ладает бесконечным числом скирмионов с раз-
ными значениями и знаками топологического 

заряда и разнообразной морфологии. Базовая 
модель энергии E  кирального магнетика 

	 E A n Dw U n x y
i

i=
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3∫∫ ∑ ∇( ) + ( ) + ( )
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Рис. 22. Экспериментальная фазовая диаграмма магнитной 
структуры в тонкой пленке Fe0.5Co0.5Si в переменных “маг-
нитная индукция — температура” (B — T).
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Рис. 23. График θ(r) для 1π- и 2π-скирмионов.
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Рис. 24. Цветная карта для Sz первых kπ-скирмионов.
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включает обменную энергию с постоянной A, 
взаимодействие Дзялошинского–Мория с по-
стоянной D и потенциальный член, включаю-
щий энергию Зеемана U B nz = 3ext  или энергию 
анизотропии U K na = 1 3

2-( ). Член w( )n  взаимо-
действия Дзялошинсского–Мория представляет 
линейную комбинацию инвариантов Лифшица: 

Λij
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Для поиска энергетически стабильных скир-
мионов авторы провели энергетическую ми-
нимизацию функционала (74) на основе не-
линейного метода сопряженных градиентов, 
реализованного для архитектуры NVIDIA 
CUDA. Все результаты далее приведены в без-
размерных единицах: 
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где t — толщина пленки.
Морфология стабильных киральных скирми-

онов с топологическими зарядами Q > 1 изобра-
жена на рис. 25.

Скирмион с N < 1-  содержит N  количество 
1p–скирмионов внутри “мешка”, представля-
ющего собой замкнутую доменную 2p-стенку 
(рис. 25). Видеофильмы [82] иллюстрируют про-
цесс создания начальных состояний для раз-
личных ожидаемых морфологий скирмионных 
решений и процесс минимизации энергии. Зам-

кнутая доменная граница играет роль оболочки 
скирмиона и имеет тенденцию уменьшаться до 
равновесного размера замкнутой доменной гра-
ницы. Межчастичное отталкивание 1p-скирми-
онов, в свою очередь, старается предотвратить 
такое сокращение. Для скирмиона с Q > 0 роль 
“мешка” или оболочки играет замкнутая 1p-до-
менная стенка, обладающая ненулевым тополо-
гическим зарядом N = 1- , Q = 1- . Домен внутри 
замкнутого контура имеет намагниченность, 
противоположную окружающему ферромагнит-
ному фону. Благодаря противоположной поляр-
ности каждый 1p-вихрь внутри такого “мешка” 
имеет собственный топологический заряд, рав-
ный единице. В результате полный топологи-
ческий заряд есть N N= 1core - , где Ncore  — ко-
личество ядер, равное количеству “дырок”. На 
рис. 25 для N= 1 и 2 эти ядра выглядят как “ды-
рки” внутри белой области. Были найдены ре-
шения с абсолютными значениями N , равными 
единицам, десяткам, сотням и даже тысячам (та-
ким образом, есть все основания полагать, что Q 
может быть равно любому произвольно большо-
му целому числу). Установлено, что зависимость 
энергии скирмиона от его топологического за-
ряда хорошо аппроксимируется кусочно-ли-
нейной функцией при малых Q , а в некоторых 
точках незначительно отклоняются от линейно-
го закона. Известно, что та же линейная зави-
симость E Q( ) хороша и для модели изотропного 
ферромагнетика [35].

(а)

(б)

Рис. 25. Морфология стабильных киральных скирмионов с топологическими зарядами N = −3,−2, ..., 2. Верхний ряд изо-
бражений (а) соответствует нулевой магнитокристаллической анизотропии (u = 0) во внешнем магнитном поле, приложен-
ном перпендикулярно плоскости, h = 0.65. Нижний ряд изображений (б) соответствует случаю одноосной анизотропии, 
u = 1,3 и нулевого внешнего поля, h = 0. Цвета отражают направление n векторов по схеме: черный и белый обозначают 
спины вверх и вниз соответственно, а красный-зеленый-синий отражать азимутальный угол относительно оси Ox.
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3.5. Спиральные структуры  
в киральных магнетиках

Спиральные структуры, названные “swiss-
roll-like vortex”, впервые экспериментально на-
блюдали [83] в гелимагнетике FeGe (рис. 26а) 
при нагревании образца выше температуры Не-
еля T KN = 280  с последующим охлаждением до 
200 K. На рис. 26б представлено изображение 
такой спиновой структуры. Ясно видна вихрепо-
добная незамкнутая спиновая полоса без особой 
точки в центре.

Спиновая полоса образуется из геликоидаль-
ной структуры и как целое закручивается вокруг 

некоторого центра. Схематическое представле-
ние “swiss-roll-like vortex” приведено на рис. 26в. 
Аналогичную картину вихреподобных спиновых 
полос, показанную на рис. 26а, наблюдали и на 
других фрагментах образца.

В работе [84] в рамках стандартной модели 
аналитическими и численными методами ис-
следована структура этих спиральных текстур. 
Аналитическая формула для строения спирали 
вне ее ядра согласуется с численными расчетами 
и позволяет исследовать основные особенности 
спиралей, включая их поведение в магнитном 
поле. Уравнения Эйлера–Лагранжа для функ-

направление намагничивания

(а) (б)

(в)

Рис. 26. Вихреподобные полосовые спиновые узоры.
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ционала энергии (62) в полярной системе коор-
динат ( , )r φ  имеют вид: 
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где D — оператор Лапласа: 
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Для решения уравнений (75), (76) применя-

ли метод минимизации функционала энергии 
(62). В результате были найдены различные ти-
пы спиральных структур, которые описываются 
далее. Кроме того, исходя из анализа численных 
результатов, удалось провести и аналитические 
исследования. Было найдено асимптотическое 
поведение при r → ∞ решений системы (75), (76) 
для спиральной структуры. Так при h = 0 имеем: 
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где N Z∈ . Здесь и в следующей формуле опуще-
ны логарифмические слагаемые с произвольны-
ми постоянными, связанные с обменными спи-
ралями, аналитическая формула для которых 
была получена в [42]. Эти постоянные при ми-
нимизации энергии (62) необходимо положить 
равными нулю.

Тогда решения для n3 = cos q  представляют 
собой 2N -спиральных домена, разделенных ар-
химедовыми спиралями. Можно показать, что 
при h > 0 асимптотическое решение имеет вид: 
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где am( , )x k  — амплитуда Якоби, F x k( , ) — не-
полный эллиптический интеграл 1-го рода, 
K K k= ( ) — полный эллиптический интеграл 
1-го рода. Модуль эллиптических функций и 
интегралов k  зависит только от h и определяется 
уравнением 

pk hE- 4 = 0,

где E E k= ( ) — полный эллиптический интеграл 
2-го рода Примечательно, что период спираль-
ных витков 

L L
EK

D= 4
p2

совпадает с периодом геликоида (71). При N = 1 
линии уровня n3 = const  образуют архимедову 
спираль (АС) (при N > 1 спираль оказывается 
многорукавной).

Как показывает численный расчет, спираль-
ные текстуры как метастабильные состояния 
могут существовать в окружении либо лаби-
ринтных структур (рис. 27а, б), либо скирмио-
нов (рис. 27в). Светлые участки соответствуют 
направлению вектора намагниченности против 
поля, темные — по полю.

Векторное поле АС всюду непрерывно и не 
содержит особенностей. Между тем оно топо-
логически нетривиально. При увеличении поля 
период АС увеличивается, а участки витков спи-
рали, намагниченные против поля, утончаются 
(см. видео [85]). Локализованная АС (рис. 27в) 
непрерывной деформацией поля может быть 
стянута в двумерный вихрь с единичным тополо-
гическим индексом. При некотором пороговом 
значении магнитного поля АС, приведенная на 
(рис. 27в), теряет стабильность и трансформиру-
ется в такой же скирмион, что образуют окружа-
ющую скирмионную решетку.

Существование одиночных топологических 
дефектов в конденсированных средах (дислока-
ций, дисклинаций, вихрей, скирмионов и т.д.), 
как правило, сопровождается образованием их 
периодических структур. Методом минимизации 
средней плотности энергии с периодическими 
граничными условиями была предсказана новая 
равновесная фаза — гексагональная решетка ар-
химедовых спиралей (РАС) с различным числом 
витков. Такие структуры остаются стабильными 
при малых возмущениях и не трансформируют-
ся в геликоидальную фазу.

На рис. 28 приведены примеры равновесных 
решеток из архимедовых спиралей. Хотя эта фа-
за внешне напоминает решетки спиральных до-
менов, которые наблюдаются в пленках фер-
рит-гранатов [86], ее существование обусловлено 
локальным взаимодействием Дзялошинского–
Мория, а не дальнодействующим и нелокальным 
магнитостатическим взаимодействием.
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Численный анализ энергий различных дву-
мерных структур при нулевой температуре 
приводит к следующим выводам. Основное 
состояние системы в виде решетки архимедо-
вых спиралей возможно только при ненуле-
вой температуре и магнитном поле в диапазо-
не 0 < 0.2≤ h . При таких условиях свободная 
энергия РАС должна быть ниже энергии гели-
коидальной фазы, поскольку решетка спиралей 
имеет гораздо больше степеней свободы, чем од-
номерный геликоид.

Метастабильную решетку АС можно возбу-
дить переменным магнитным полем, подобно 
тому как это делается для генерирования мета-
стабильных спиральных доменов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано, что в двумерном ферромагнети-

ке существуют большое разнообразие вихревых 
структур, структура и свойства которых суще-
ственно отличаются от известных ранее вихре-
вых структур в гидродинамике. Нет сомнения. 
что даже в ферромагнетике есть еще не откры-
тые вихревые текстуры. которые могут найти по-
лезные технические приложения.

h = 0

(а) (б)

(в) (г)

h = 0

h = 0 h = 0.5

Рис. 27. Рассчитанные АС в окружении различных структур: а, б — АС в лабиринтной структуре при отсутствии магнитно-
го поля; в — в скирмионной решетке при отсутствии поля; г — в поле h = 0.5.

(а)

(б)

Рис. 28. Структура РАС с пятью витками в отсут-
ствие магнитного поля (а) и тремя витками в поле 
h = 0.15 (б).
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TWO-DIMENSIONAL MAGNETIC VORTICES
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In the proposed review, the structure of peculiar topological excitations of magnetically ordered media, the 
so-called two-dimensional magnetic vortices, is described as completely and in detail as possible. Magnetic 
vortices represent a distinct category of defects within the field of condensed matter physics. Accordingly, 
the structure of vortices in hydrodynamics and superfluids, as well as dislocations in solid-state physics, 
is presented at the beginning of the review. A specific section of the review is dedicated to elucidating the 
structural characteristics of plane vortices, instantons, spiral vortices, magnetic “targets,” vortex stripes, 
and their interactions employing analytical methods. A general solution of a two-dimensional isotropic 
ferromagnetic system is presented using methods of differential geometry. The discussion encompasses 
twodimensional vortices with anisotropic exchange interactions. A substantial portion of the review is de-
voted to helicoidal structures and vortices (skyrmions) in chiral magnets, encompassing their theoretical 
characterization based on a functional incorporating the DMI, as well as the outcomes of the early exper-
iments on the detection of one-dimensional helical structures. A theoretical description of skyrmions and 
two-dimensional skyrmion lattices in bulk crystals is provided. It is observed that the DMI significantly 
alters the morphology of skyrmions with an arbitrary topological charge. Such structures can be represent-
ed as a “sack” with the shell comprised of kπ-skyrmions. The observed Archimedean spiral vortices are 
described, and a hexagonal lattice of Archimedean spiral is predicted to represent a new equilibrium phase.

Keywords: vortex, vortex stripe, instanton, spiral structures, skyrmion, Dzyaloshinsky–Moriya interaction, 
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Методом мессбауэровской спектроскопии определено распределение намагниченности в мо-
нокристаллических образцах кремнистого железа. Образцы, изготовленные в виде тонких дис-
ков, подвергались термическим обработкам под действием магнитного поля или механическо-
го напряжения. При содержании 5 и 8 ат.% Si, образцы имели кубическую ({100}<001>), а при 
6 ат.% Si — госсовскую ({011}<100>) ориентацию кристаллографических осей. Используя параме-
тры подспектров, полученных в результате разложения мессбауэровских спектров сплавов, опре-
делены относительные доли магнитных моментов атомов железа, ориентированных параллель-
но осям легкого намагничивания <100>. Показано, что отжиг и охлаждение в ферромагнитном 
состоянии под внешним воздействием (поле или напряжение), приложенным вдоль плоскости 
образца, перераспределяет магнитные моменты в пользу легких осей, лежащих в его плоскости. 
Наибольший эффект достигается во время отжига в постоянном магнитном поле. В то же время 
имеется довольно большая доля намагниченности, ориентированная вне плоскости образца, что, 
возможно, объясняется действием размагничивающего фактора. 

Ключевые слова: железокремнистые сплавы, монокристаллы, эффект Мессбауэра, распределение 
намагниченности, оси легкого намагничивания
DOI: 10.31857/S0015323024120107, EDN: IIOEFC

ВВЕДЕНИЕ
Железокремнистые сплавы с небольшим со-

держанием кремния являются базовыми фер-
ромагнитными материалами для производства 
магнитопроводов различных машин и аппара-
тов, которые имеют продолжительную историю 
открытия, развития технологии промышленно-
го производства, совершенствования эксплу-
атационных свойств [1]. Легирование железа 
кремнием способствует увеличению электро-
сопротивления, повышению магнитной прони-
цаемости и уменьшению коэрцитивной силы. 
C помощью процедуры, сочетающей холодную 
прокатку и отжиг, из железокремнистых сплавов 
могут быть изготовлены листы с довольно боль-
шими кристаллами. Плоскости (110) кристаллов 
параллельны плоскости листа, а лежащие в пло-
скости листа оси [001] кристаллов ориентиро-
ваны вдоль направления прокатки [2]. Магнит-
ные свойства такой стали отличаются низкой 
коэрцитивными силой и высокой максимальной 

проницаемостью [3]. Последующее повышение 
качества электротехнических сталей связано с 
дальнейшим совершенствованием кристалличе-
ской ориентации [4], изолирующими покрыти-
ями, термомагнитной или термомеханической 
обработкой. 

Кристаллы железа и магнитомягких сплавов 
на его основе, обладающие объемно-центри-
рованной кубической решеткой, характеризу-
ются острой зависимостью магнитных свойств 
(например, намагниченности) от направления 
относительно кристаллографических осей — 
кристалической магнитной анизотропией [5]. В 
кристаллах имеются оси легкого намагничива-
ния (ОЛН), которые совпадают с кристалличе-
скими осями тетрагонального типа <100>, вдоль 
которых работа намагничивания образца до на-
сыщения, производимая внешним магнитным 
полем, минимальна. Направления вдоль про-
странственной диагонали куба <111> являют-
ся осями наиболее трудного намагничивания.  

mailto:nershov@imp.uran.ru
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Если внешнее поле на образец не действует, то 
намагниченность в отдельных областях — доме-
нах (размером порядка 10-2 см3) направлена вдоль 
одной из ОЛН (спонтанная намагниченность). 
Домены разделены доменными стенками, тол-
щина который оценивается в пределах 10‒100 нм. 
В сплавах наряду с магнитной кристаллической 
анизотропией имеет место наведенная магнит-
ная анизотропия, от которой в большой степени 
зависят магнитные свойства и доменная струк-
тура [6‒9]. Наведенная магнитная анизотропия 
(НМА) возникает вследствие отжига в магнит-
ном поле (термомагнитная обработка — ТМО) 
или в поле механических напряжений (термоме-
ханическая обработка — ТМехО). Направление 
наведенной магнитной анизотропии совпада-
ет с одной из ОЛН — <100>, которая при отжи-
ге и охлаждении составляла наименьший угол с 
направлением приложенного магнитного поля 
или растягивающей механической нагрузки. На-
веденная магнитная анизотропия формируется 
в результате направленного ближнего упорядо-
чения примесных атомов диффузионным путем 
при повышенных температурах в ферромаг-
нитном состоянии, накладывается на кристал
лическую и существенно меняет характер за-
висимости магнитных свойств от направления 
в кристалле. Вдоль направления наведенной 
магнитной анизотропии происходит рост оста-
точной магнитной индукции, понижение коэр-
цитивной силы, петля магнитного гистерезиса 
становится более прямоугольной [6]. 

Современные представления о природе на-
веденной магнитной анизотропии, основанные 
на гипотезе Нееля, Танигучи и Ямамото [10, 11] 
и прямых структурных наблюдениях одноос-
ных анизотропных дефектов в монокристаллах 
сплава железо-кремний, изложены в статье [12]. 
Там же приведено распределение намагничен-
ности вдоль осей легкого намагничивания <100> 
в монокристаллических образцах сплавов, со-
держащих 5, 6 и 8 ат.% кремния, предваритель-
но подвергнутых закалке в воде после выдержки 
в парамагнитном состоянии и отжигу в ферро-
магнитном состоянии. Распределение намагни-
ченности определяли оригинальным способом, 
использующим параметры отдельных подспек-
тров — компонент (секстетов), полученные в ре-
зультате дискретной аппроксимации мессбауэ-
ровских спектров [13, 14]. 

Мессбауэровские спектры монокристалличе-
ских образцов сплавов железа, подвергнутых раз-
ным термическим обработкам [13‒15], аппрокси-
мировали минимальным набором секстетов. Для 
каждого секстета с помощью программы SPEC-
TR, входящей в специализированный пакет про-
грамм MSTOOLS [16], варьировали параметры, 

моделирующие сдвиги, сверхтонкое поле, интен-
сивности и ширины линий поглощения, в том 
числе отношение интенсивностей двух крайних 
линий поглощения (второй к первой — A2/A1 или 
пятой к шестой — A5/A6). Интенсивности сексте-
тов были распределены по соответствующим зна-
чениям сверхтонкого поля (СТП) на ядре погло-
щающего атома 57Fe. Анализ этих распределений 
показал, что во всех монокристаллах, независимо 
от условий термической обработки, в первой ко-
ординационной сфере атома железа имеются два 
атома кремния, расположенные на концах ребра 
ОЦК-ячейки. Атомы кремния в таких парах яв-
ляются вторыми соседями, оси пар Si–Si ориен-
тированы вдоль осей <100>, которые являются 
осями легкого намагничивания. Было показано, 
что не все атомы кремния составляют пары, и 
их доля в Si–Si-парах зависит от концентрации 
кремния. При 5 ат.% Si она составляет около 60%, 
при 6 ат.% — 70% и при 8 ат.% — 90%. При терми-
ческих обработках количество пар атомов крем-
ния не изменяется, поэтому предполагается, что 
Si–Si-пары образуются в парамагнитном состоя-
нии, а во время отжига в ферромагнитном состо-
янии перераспределяются между ОЛН в пользу 
одной их них, составляющей наименьший угол с 
направлением приложения магнитного поля или 
механического растяжения. 

В настоящей работе используется опреде-
ленный в результате подгонки мессбауэровских 
спектров параметр A2/A1 (или A5/A6), величина 
которого зависит от ориентации намагниченно-
сти относительно оси пучка γ-квантов. Как пока-
зано в [12], c помощью элементарных вычисле-
ний можно установить относительные объемные 
доли намагниченности, которая ориентирована 
вдоль каждой из трех осей <100> в монокристал-
лах сплавов до и после термических обработок в 
магнитном поле или в поле механического на-
пряжения. Выяснить, какие условия термических 
обработок и насколько влияют на распределение 
намагниченности параллельно осям легкого на-
магничивания, как лежащим в плоскости тонко-
го образца, так и выходящим из нее. Установить 
влияние условий термических обработок на рас-
пределение намагниченности параллельно осям 
легкого намагничивания, как лежащим в пло-
скости тонкого образца, так и выходящим из нее. 
Предложить объяснение полученных результа-
тов в соответствии с современными представ-
лениями о формировании атомной структуры и 
магнитных свойств железокремнистых сплавов. 

ОБРАЗЦЫ И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
В настоящем исследовании объектами слу-

жили монокристаллические образцы сплавов 
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α-FeSi (CSi = 0.05, 0.06 и 0.08), которые ранее 
использовали для проведения рентгенострук-
турного анализа [17‒21] и мессбауэровских ис-
следований ближнего порядка в расположении 
атомов кремния в решетке α-Fe [13‒15]. Моно-
кристаллические образцы с кубической ори-
ентацией (КО) осей <100> и плоскости (100) в 
виде тонких дисков (толщина 0.3 мм, диаметр 
8–9 мм) вырезали из монолитных кристаллов (5 
и 8 ат.% Si), выращенных по методу Бриджмена. 
Образцы с «госсовской» ориентацией (ГО) осей 
<100> и плоскости (110) (толщина 0.35 мм, ди-
аметр 10 мм) вырезали из зерен рекристаллиза-
ции листовой промышленной стали (6 ат.% Si). 
Для рафинирования и снятия напряжений все 
образцы проходили отжиг в вакууме 5×10−6 мм 
рт. ст. при температуре 1050°C в течение 4 ч, по-
сле которого содержание углерода не превыша-
ло 0.005 вес.% [22]. Ориентация образцов с КО и 
ГО относительно осей <100> показана на рис. 1. 

Образцы были подвергнуты термическим об-
работкам, перечисленным в таблице 1. 

Три образца с разным содержанием кремния 
закаливали в воду после 10-минутной выдерж-
ки в парамагнитном состоянии при температуре 
850°C (Tan > TC) со скоростью охлаждения около 
400°C/с. Два образца: с ГО и 6 ат.% Si и с КО и 
8 ат.% Si отжигали в течение часа в ферромагнит-
ном состоянии при температуре 450°C (Tan < TC), 
после чего медленно охлаждали в печи. Несколь-
ко образцов было подвергнуто термомагнитной 
обработке — ТМО, заключавшейся в отжиге при 
450°C на воздухе в течение нескольких минут и 
охлаждении до комнатной температуры в при-
сутствии постоянного (dc) или переменного (ac) 
магнитного поля, направленного параллельно 
плоскости образца вдоль ОЛН (|| [001]) или пер-
пендикулярно ей [001] (⊥⊥ [001]). Напряженность 
постоянного магнитного поля — 15 кЭ, перемен-
ного — около 6 кЭ при частоте 50 Гц. Образцы с 
КО кристаллографических осей подвергали ТМО 
в постоянном вращающемся (rot) вокруг оси [010] 

магнитном поле со скоростью 8 оборотов в мину-
ту. Образцы с ГО кристаллографических осей —  
термомеханической обработке — ТМехО: отжиг и 
охлаждение под действием растягивающей нагруз-
ки (напряжение ~20 МПа), приложенной вдоль  
(|| [001]) и перпендикулярно (⊥⊥ [001]) оси [001].

После термических обработок толщину образ-
цов уменьшали механической и химической по-
лировкой до оптимальной для мессбауэровских 
исследований. Мессбауэровские спектры были 
измерены на спектрометре ЯГРС-4М в режиме 
постоянных скоростей. Источником служил 57Co 
в матрице Cr. Количество каналов на спектр со-
ставляло 512. Спектры всех образцов были при-
ведены ранее в работах [13–15]. Здесь на рис. 2 
показаны спектры трех монокристаллических 
образцов, предварительно подвергнутых терми-
ческой обработке в постоянном магнитном поле. 

Для измерения мессбауэровских спектров 
во внешнем постоянном магнитном поле был 
подготовлен один образец сплава с ГО кристал-
лографических осей и содержанием кремния 
6 ат.%. Он был медленно охлажден после четы-
рехчасового рафинирующего отжига при 1050°C 
и не был подвергнут другим термическим обра-
боткам. Магнитное поле прикладывали в пло-
скости образца параллельно ОЛН [001] и под 
углом 45° и 90° к ней. Напряженность поля со-
ставляла 5 кЭ. 

Информацию о сверхтонких взаимодействи-
ях на ядрах 57Fe извлекали подгонкой экспе-

Таблица 1. Содержание кремния, текстура и термиче-
ские обработки исследованных монокристаллических 
образцов сплавов железо–кремний 

Содержание 
Si, at.% Ориентация Термическая  

обработка
6 ГО закалка в воде
6 ГО отжиг при 450°C
6 ГО ac TMO || [001]
6 ГО ac TMO ⊥⊥ [001]
6 ГО dc TMO || [001]
6 ГО dc TMO ⊥⊥ [001]
6 ГО TMexO || [001]
6 ГО TMexO ⊥⊥ [001]
5 КО закалка в воде
5 КО dc TMO || [001]
5 КО rot TMO 
5 КО ac TMO || [001]
8 КО закалка в воде
8 КО отжиг при 450°C
8 КО dc TMO || [001] 
8 КО rot TMO 

[010] [010]

[100] [100]

[001] [001]

Рис. 1. Ориентация плоскости тонкого монокристалличе-
ского образца (показана серой плоскостью) относительно 
кристаллографических осей <100> и кубической элемен-
тарной ячейки (куб из широких черных линий) в случае КО 
образцов — слева и в случае ГО — справа.
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риментальных спектров суперпозицией под-
спектров (компонент спектра) с помощью 
программы SPECTR, входящей в программный 
пакет MSTOOLS [16]. При подгонке сексте-
тов варьировали: изомерный и квадрупольный 
сдвиги, сверхтонкое магнитное поле, ширины 
линий поглощения, относительные площади 
подспектров и отношения площадей линий (A2/
A1 или A5/A6). Предполагали равенство вероят-
ностей эффекта Мессбауэра для ядер 57Fe в раз-
личных неэквивалентных позициях (локальных 
окружениях) и однородность ближнего порядка 
в расположении атомов во всем объеме образца. 

Результаты математической обработки спек-
тров были представлены в виде столбцов на ги-
стограммах распределения относительных пло-
щадей отдельных подспектров по СТП [13‒15]. 
Интерпретация таких распределений была вы-
полнена на основе результатов как эксперимен-
тальных [23, 24], так и теоретических исследо-
ваний [25‒27] зависимости СТП от количества 
атомов кремния в ближайших координацион-
ных сферах атома железа и результатами анали-
за спектров разупорядоченных α-FeSi-сплавов, 
приведенных в работах [13, 14]. 

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
Для полноты изложения на рис. 2 приведены 

мессбауэровские спектры образцов сплава, со-

держащих 5, 6 и 8 ат.% Si, подвергнутых термо-
магнитной обработке — отжиг и охлаждение в по-
стоянном магнитном поле, приложенном вдоль 
оси <100>, лежащей в плоскости образца (табли-
ца 1 — dc TMO || [001]). Не прибегая к математи-
ческой обработке экспериментальных спектров, 
видно, что в каждом из них второй и пятый пики 
гораздо интенсивнее крайних (первого и шесто-
го). Следовательно, отношения площадей A2/A1 
или A5/A6 явно превосходит единицу, что указы-
вает на то, что угол между направлением потока 
гамма-квантов и направлением магнитного по-
ля в монокристаллических образцах превосходит 
45°, когда A2/A1 = A5/A6 ≈ 0.44, и приближается к 
90° — A2/A1 = A5/A6 ≈ 1.33 [28].

Распределение интенсивностей подспектров 
по значениям сверхтонкого поля на ядре атома 
железа, которое детально проанализировано в 
работах [13, 14], показало, что в спектрах сплавов 
имеется довольно большая доля локальной ко-
ординации 6:2, которая соответствует двум ато-
мам кремния в первой координационной сфере 
атома железа. Такую пару Si–Si составляют ато-
мы кремния, расположенные по ребру ОЦК-я-
чейки, вдоль ОЛН <100> и являющиеся вторыми 
ближайшими соседями, что соответствует ближ-
нему порядку B2-типа. При термической обра-
ботке в ферромагнитном состоянии происходит 
перестройка ориентации осей пар Si–Si под дей-
ствием магнитного поля или поля механического 
напряжения. Анизотропия пространственного 
распределения областей с локальным упорядо-
чением B2-типа в монокристаллах железокрем-
нистых сплавов с 5 и 6 ат.% кремния была обна-
ружена методом рентгеновской дифракции [19]. 
Показано, что протяженность B2-областей вдоль 
оси НМА больше, а в поперечном направлении 
меньше, потому что большинство B2-кластеров 
преимущественно ориентируется вдоль этой оси. 
Таким образом, получено прямое доказательство 
направленного упорядочения пар атомов крем-
ния в сплавах железо–кремний, объясняющее 
возникновение и стабильность одноосной маг-
нитной анизотропии [29]. 

В любом монокристаллическом образце спла-
ва железа с кремнием, имеющем ОЦК-решетку, 
имеется три ОЛН <100>, вдоль которых стре-
мится ориентироваться вектор намагниченно-
сти. Более того, намагниченность ориентируется 
вдоль одной из таких осей в пределах одного до-
мена. Между доменами имеются доменные стен-
ки, в пределах которых происходит разворот на-
магниченности и реализуются другие ориентации 
локальной намагниченности. Но их влиянием на 
намагниченность в образце в данном рассмотре-
нии можно пренебречь из-за их относительной 
тонкости, которая составляет 10–100 нм при дли-

100

90

80

П
ро

пу
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ан
ие

, %

100

90

100

90

–8 –6 –4 –2 0 2 4 6 8
V, мм/с

5 ат.% Si

6 ат.% Si

8 ат.% Si

Рис. 2. Мессбауэровские спектры (сплошные кружки) и 
результат (сплошная линия) их подгонки подспектрами 
(тонкие линии) образцов сплава железо–кремний с 5, 6 и 
8 ат.% Si, подвергнутых ТМО в постоянном магнитном по-
ле и, в следствие этого, имеющих одноосную наведенную 
магнитную анизотропию [14].



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

	 РАСПРЕДЕЛЕНИЕ НАМАГНИЧЕННОСТИ В МОНОКРИСТАЛЛАХ 	 1581

не ребра домена около 106 нм, и, следовательно, 
из-за их малой доли в общем объеме образца. 

Для осей легкого намагничивания кристал-
лов, распределение намагниченности в которых 
рассматривается здесь (рис. 1), характерны сле-
дующие значения угла θ — угла между направ-
лением потока гамма-квантов и осями <100> и 
соответствующих отношений площадей линий 
в секстетах A2/A1 или A5/A6 [28]. Если магнитные 
моменты атомов железа ориентированы парал-
лельно кристаллографическим осям (рис. 1), а 
гамма-кванты падают нормально к плоскости 
образца, то для этих условий характерны сле-
дующие значения угла θ между направлением 
потока гамма-квантов и осями <100> и соответ-
ствующие отношения площадей линий в сек-
стетах A2/A1 или A5/A6 [28]. В случае кристалла с 
КО ось [010] параллельна потоку гамма-квантов, 
угол θ = 0° и отношение A2/A1 = A5/A6 = 0. Пер-
пендикулярные потоку оси [100] и [001] в случае 
КО кристалла и ось [001] в случае кристалла с 
ГО составляют с ним угол θ = 90° и отношение  
A2/A1 = A5/A6 = 1.33(3). Если при ГО кристалла 
намагниченность параллельна одной из осей 
[100] и [010], угол θ = 45°, а отношение A2/A1 = 
= A5/A6 = 0.44(4). Перечислены только те углы 
θ, которые соответствуют возможным ориента-
циям осей <100> изучаемых кристаллов относи-
тельно пучка гамма-квантов. 

Пусть v1 , v2  и v3  — относительные доли объе-
мов образца, которые намагничены параллельно 
осям [100], [010] и [001], приведенным для кри-
сталлов образцов с КО и ГО осей на рис. 1 со-
ответственно. Эти доли подчинены условию — 
сумма трех долей составляет весь объем образца: 

v v v
1 2 3

1+ + =  .
Если из экспериментального спектра опреде-

лить отношение интегральных интенсивностей 
α = A2/A1 = A5/A6, то для вычисления относитель-
ной объемной доли областей образца, которые 
намагничены вдоль оси [001], лежащей в пло-
скости образца с ГО, можно использовать соот-
ношение [12]: 
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3 1
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-

a a
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Объемные доли намагниченности вдоль дру-
гих осей ([100] и [010]): 
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В случае ГО кристаллографических осей оси 
[100] и [010] являются полностью равноправными 
(рис. 1), поэтому объемные доли намагниченно-
сти v1  и v2 , независимо от условий термических 
обработок, перечисленных в табл. 1, одинаковые. 

Для образцов с КО осей имеют место анало-
гичные соотношения [12]. Относительная объ-
емная доля областей образца v v

1 3
+ , которые 

намагничены вдоль осей [100] и [001], определя-
ется по формуле: 

v v
1 3

1

+ = a
a

, 

а доля намагниченности, ориентированной 
вдоль перпендикулярной к ним оси [010]: 

v
2

1

1= - a
a

,

где α = A2/A1 = A5/A6 и a
1
1 33≈ . . Сумма v v

1 3
+  яв-

ляется долей намагниченности, лежащей в пло-
скости образца. Каждая из долей v1  и v3  не мо-
жет быть определена отдельно, и они могут быть 
неравными. Например, если при отжиге внеш-
нее магнитное поле или растягивающее напря-
жение было приложено вдоль оси [100], то эта 
ось становится осью НМА. И тогда v1  > v3 , по-
тому что доменная структура и, соответственно, 
намагниченность преимущественно выстраива-
ются вдоль оси [100].

Параметры секстетов (подспектров) A2/A1 =  
= A5/A6 мессбауэровских спектров образцов, 
подвергнутых разным термическим обработкам 
и содержащих 6, 5 и 8 ат.% кремния, и резуль-
таты вычислений долей v v v1 2 3, � �и  приведены в 
табл. 2–4. В табл. 2 — доли намагниченности в 
образцах с ГО осей, в табл. 3 — в образцах с КО 
осей и в табл. 4 — результаты опытов с образцом 
с ГО осей во внешнем магнитном поле. Для срав-
нения здесь приводятся результаты, полученные 
для закаленных в воде после выдержки при 850°C 
и отожженных в ферромагнитном состоянии об-
разцов, опубликованные ранее в статье [12]. 

В закаленных образцах как с ГО, так и с КО 
кристаллографических (легких) осей распреде-
ление намагниченности по легким осям пример-
но равновероятное. Отжиг в ферромагнитном 
состоянии приводит к перераспределению на-
магниченности в направлениях <100>, лежащих 
в плоскости образца. Эти наблюдения в статье 
[12] объясняются или разупорядочением (после 
закалки), или локальным направленным упоря-
дочением пар атомов кремния (B2-кластеров). В 
парамагнитном состоянии магнитные моменты 
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на атомах железа ориентируются равновероят-
но по всем направлениям, поэтому образуется 
равновероятное распределение пар Si–Si вдоль 
осей <100>, которое при быстром охлаждении 
замораживается из-за резкого снижения диффу-
зионной активности атомов в сплаве. И, напро-
тив, во время отжига в ферромагнитном состоя-
нии в каждом домене под действием спонтанной 
намагниченности происходит диффузионное 
перераспределение B2-кластеров так, чтобы оси 
пар Si–Si были ориентированы вдоль направле-

ния локального магнитного поля. После охлаж-
дения сложившийся направленный ближний 
порядок сохраняется и становится причиной 
стабилизации доменной структуры с преимуще-
ственной ориентацией намагниченности в пло-
скости образца и небольшим количеством за-
мыкающих доменов. При ГО осей имеет место 
доменная структура в виде полосовых доменов 
со 180-градусными границами, а при КО — в ви-
де взаимно замыкающих доменов с 90-градус-
ными границами. 

Таблица 2. Распределение намагниченности по направлениям (в процентах). Образцы с ГО осей. v3 — доля на-
магниченности, параллельной ОЛН [001], лежащей в плоскости образца, v1 и v2  — доли намагниченности, парал-
лельной ОЛН [100] и [010] соответственно, направленным под углом 45° к плоскости образца

CSi, 
ат.% Обработка

A
A

A
A

2

1

5

6

= v1 v2 v3

6 закалка 0.76(4) 32.5(1.6) 32.5(1.6) 35.0(1.7)
6 отжиг 0.99(4) 19.1(0.9) 19.1(0.9) 61.9(2.8)
6 ac TMO || [001] 1.04(4) 16.4(0.6) 16.4(0.6) 67.2(2.5)
6 ac TMO ^ [001] 0.87(3) 26.2(1.0) 26.2(1.0) 47.6(1.8)
6 dc TMO || [001] 1.01(3) 18.3(0.6) 18.3(0.6) 63.5(2.1)
6 dc TMO ^ [001] 0.86(2) 26.8(0.7) 26.8(0.7) 46.4(1.3)
6 TMexO || [001] 1.01(3) 18.3(0.6) 18.3(0.6) 63.4(2.2)
6 TMexO ^ [001] 0.89(2) 25.2(0.6) 25.2(0.6) 49.7(1.2)

Таблица 3. Распределение намагниченности по направлениям (в процентах). Образцы с КО осей. v1 и v3 — доли 
намагниченности, параллельной ОЛН [100] и [001] соответственно, лежащих в плоскости образца, v2 — доля 
намагниченности, параллельной ОЛН [010], направленной под углом 90° к плоскости образца

CSi, 
ат.% Обработка

A
A

A
A

2

1

5

6

= v1 v3 v2

5 закалка 0.81(3) 30.4(1.0) 30.4(1.0) 39.3(1.3)
5 dc TMO || [001] 1.03(3) 23.0(0.8) 54.0(1.3) 23.0(0.8)
5 rot TMO 0.93(4) 34.9(1.4) 34.9(1.4) 30.2(1.2)
5 ac TMO || [001] 0.98(3) 26.7(0.9) 46.7(1.2) 26.7(0.9)
8 закалка 0.87(2) 32.6(0.9) 32.6(0.9) 34.9(0.9)
8 отжиг 1.05(6) 39.2(2.2) 39.2(2.2) 21.5(1.2)
8 dc TMO || [001] 1.19(8) 10.5(0.7) 79(3) 10.5(0.7)
8 rot TMO 1.01(3) 37.7(1.3) 37.7(1.3) 24.5(0.8)

Таблица 4. Перераспределение намагниченности по направлениям в монокристалле с ГО осей (в процентах) под 
действием внешнего магнитного поля. Один образец без поля и в магнитном поле под углом 0, 45 и 90° к оси 
[001]. v1, v2 и v3— доли намагниченности такие же, как в табл. 2

CSi, 
ат.% Условия

A
A

A
A

2

1

5

6

= v1 v2 v3

6 без поля 0.88(4) 25.7(1.1) 25.7(1.1) 48.6(2.1)
6 0° 1.06(3) 15.5(0.5) 15.5(0.5) 69.1(2.2)
6 45° 1.04(3) 16.7(0.5) 16.7(0.5) 66.6(2.2)
6 90° 1.02(5) 17.6(0.8) 17.6(0.8) 64.9(2.9)
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Приведенные в табл. 2 распределения отно-
сительных объемных долей намагниченности 
по направлениям <100> в кристалле изображе-
ны в виде диаграмм на рис. 3. В образцах с ГО 
осей после термической обработки под действи-
ем магнитного поля или растягивающей нагруз-
ки, которые были приложены параллельно ОЛН 
[001], наблюдаются наибольшие значения доли 
v3, от 63 до 67% при погрешности 2–3%. Доля 
намагниченности по двум другим осям [100] и 
[010] составляет от 33 до 37% или 16–19% по ка-
ждой из них. 

В образцах с ГО были проведены термиче-
ские обработки, при которых магнитное поле 
(ТМО ^ [001]) или механическое напряжение 
(ТМехО ̂  [001]) прилагали вдоль оси [110] и пер-
пендикулярно оси [001]. Оси [110] и [001] лежат 
в плоскости дискового образца (рис. 1). Резуль-
таты приведены в табл. 2 и на диаграмме рис. 3. 
При подгонке спектров были получены близ-
кие значения отношений A2/A1 = A5/A6, равные 
0.87(3), 0.86(2) и 0.89(2), — одинаковые с учетом 
экспериментальной погрешности. Поэтому от-
носительные объемные доли намагниченности, 
лежащей в плоскости образца и ориентирован-
ной вдоль ОЛН [001], определены как 46‒50% 

(в среднем 48%). На долю двух других осей, ко-
торые перпендикулярны к первой и составляют 
с плоскостью образца угол 45°, приходится по 
25–27%. Ни одна термическая обработка в фер-
ромагнитном состоянии не дает равновероят-
ного или близкого к нему распределения намаг-
ниченности по осям <100>. Довольно большая 
доля магнитных моментов атомов железа ориен-
тирована в плоскости образца. И в то же время 
не достигается близкая к 100 процентам доля на-
магниченности, направленной вдоль ОЛН [001], 
лежащей в плоскости образца. 

В образцах с КО кристаллографических осей 
(табл. 3 и рис. 4) в результате ТМО в постоянном 
магнитном поле (dc TMO║ [001]) 77% намагни-
ченности лежит в плоскости при 5 ат.% Si и 90% —  
при 8 ат.% Si. Остальная доля намагниченно-
сти — 23 и 10% соответственно ориентирована 
перпендикулярно этой плоскости. К сожалению, 
доли намагниченности v1  и v3, направленные 
вдоль равноправных осей [100] и [001], лежащих 
в плоскости образца (рис. 1) и нормальных к 
направлению распространения гамма-квантов, 
раздельно не определяются. Но здесь сделано 
предположение, что две легкие оси, которые во 
время ТМО (dc TMO или ac ТМО || [001], табл. 1)  

Термообработка

закалка

отжиг

ac TMO || [001]

ac TMO ⊥ [001]

dc TMO || [001]

dc TMO ⊥ [001]

TMexO || [001]

TMexO ⊥ [001]

Направление:

Вдоль [100] [010] [001]
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Рис. 3. Диаграммы распределений относительных объемных долей намагниченности по направлениям в монокристаллах 
с ГО осей (6 ат.% Si) после термических обработок при условиях, приведенных в табл. 1.
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ориентированы перпендикулярно направле-
нию приложения поля, например, [100] и [010], 
содержат одинаковые объемные доли намагни-
ченности (v v

1 2
= ). Тогда доля намагниченности, 

направленной вдоль оси [001], параллельно кото-
рой при ТМО было приложено магнитное поле, 
равна (100

1 2
- -v v )% или около 54% (при 5 ат.% 

Si) и около 80% (при 8 ат.% Si). Соответствен-
но, доли намагниченности v v

1 2
+ , направленной 

перпендикулярно оси [001], равны 46 и 20%. Все 
эти эффекты объясняются преимущественной 
ориентацией пар атомов кремния (B2-кластеров) 
где ОЛН, вдоль которой при отжиге было прило-
жено магнитное поле. Ранее было установлено 
[15], что по мере увеличения содержания крем-
ния в монокристаллах сплава увеличивается ко-
личество пар Si–Si, поскольку около 60% ато-
мов кремния состоят в парах при 5 ат.% Si, около 
70% — при 6 ат.% Si и около 90% — при 8 ат.% Si. 

ТМО в постоянном вращающемся магнитном 
поле (rot ТМО, табл. 1) подвергали два образца с 

КО кристаллографических осей, содержащих 5 
и 8 ат.% Si. Результаты расчета объемных долей 
по-разному ориентированной намагниченности 
приведены в таблице 3 и на диаграмме рис. 4. Об-
разцы содержат высокую долю намагниченно-
сти, ориентированной в плоскости, которая все 
же меньше, чем после dc ТМО ║ [001]. Так как 
в этом случае, оси [100] и [001] при ТМО при-
мерно равное время находились под действием 
продольного к каждой из них магнитного поля, 
то, наверняка, доли v1  и v3  равны (табл. 3). Тог-
да объемная доля намагниченности, ориентиро-
ванной параллельно осям [100] и [001] и лежащей 
в плоскости образца, при 5 ат.% кремния — 
70(2)% (по 35% на каждую ОЛН), а перпенди-
кулярно к ней — 30(1)%, и при 8 ат.% кремния в 
плоскости — 76(2)% (по 38%), а перпендикуляр-
но к ней — 24(1)%. Напомним, что после терми-
ческой обработки в постоянном поле (dc ТМО ║ 
[001]) доля намагниченности, лежащей в плоско-
сти образца, 77 и 90% соответственно. 

Термообработка

закалка

dc TMO || [001]

ac TMO || [001]

rot TMO

закалка

отжиг

dc TMO || [001]

rot TMO

Направление:

Вдоль [100] [010] [001]
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Рис. 4. Диаграммы распределения относительных объемных долей намагниченности по направлениям в монокристаллах с 
КО кристаллографических осей (в верхней части — 5 и в нижней — 8 ат.% Si) после термических обработок при условиях, 
приведенных в табл. 1.
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Постоянное магнитное поле при измере-
нии мессбауэровских спектров было прило-
жено к образцу с ГО кристаллографических 
осей. Объемные доли намагниченности, ори-
ентированной перпендикулярно направлению 
распространения гамма-квантов, приведены в  
табл. 4 и в виде столбчатой диаграммы на рис. 5. 
В исходном образце и без внешнего поля около 
49(2)% намагниченности лежало в его плоско-
сти и, скорее всего, было ориентировано вдоль 
оси [001] и по 26(1)% вдоль осей [100] и [010] 
(см. рис. 1). Включение постоянного магнитно-
го поля напряженностью 5 кЭ вызывает увели-
чение доли намагниченности в плоскости v3  на 
20%, до 69(2)% и уменьшение долей v1  и v2  до 
16(1)% соответственно. 

Наблюдается значительное увеличение объ-
емной доли намагниченности v3, ориентиро-
ванной в плоскости образца вдоль ОЛН [001]. 
Тем не менее она не достигает 100%. Возможно, 
причиной этого является размагничивающий 
фактор [30‒32]. Дело в том, что на поверхности 
ферромагнитного образца, помещенного в од-
нородное магнитное поле, создается дополни-
тельное магнитное поле, направленное внутри 
образца противоположно внешнему полю и на-
магниченности. На внешнее поле накладывает-
ся собственное, размагничивающее поле, а ко-
эффициент размагничивания зависит от формы 
намагничиваемого образца. Коэффициент раз-
магничивания точно рассчитывается только для 
образцов, имеющих форму эллипсоида. Образ-

цы другой формы в однородном внешнем маг-
нитном поле намагничиваются неоднородно. В 
случае образца в виде тонкого диска сумма до-
лей, намагниченных не вдоль внешнего поля, 
v v
1 2

+ , составляет около 30%. 
После поворота поля на 45° и на 90° объем-

ная доля намагниченности в плоскости образ-
ца уменьшается последовательно до 67(2)% и до 
65(3)%. Но с учетом погрешности эти изменения 
незначительные, что показывает высокую маг-
нитную мягкость железокремнистого сплава. В 
магнитном поле напряженностью 5 кЭ намагни-
ченность легко разворачивается в плоскости об-
разца в направлениях, составляющих угол и 45°, 
и 90° с ОЛН [001]. Под влиянием размагничива-
ющего поля остается 30–35% объема образца. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ 
Известно, что в сплавах кремнистого железа 

при содержании кремния от 5 до 10 ат.% имеются 
B2-кластеры, состоящие из двух элементарных 
ячеек B2-фазы (упорядочение типа CsCl). Они 
имеют анизотропную форму — вытянуты вдоль 
одной из ОЛН <100> и центрированы парами 
атомов Si–Si, являющимися вторыми соседями. 
Ближний порядок B2-типа формируется при вы-
соких температурах в парамагнитном состоянии 
(Tan > TC), но из-за разупорядочения магнитных 
моментов атомов железа в сплаве Si–Si-пары 
равновероятно распределены вдоль осей <100>. 
В результате быстрого охлаждения закалкой в 

без поля

угол 0°

угол 45°

угол 90°

Направление: [100] [010] [001]

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Доля, %

Рис. 5. Диаграммы распределений относительных объемных долей намагниченности по направлениям в монокристаллах с 
ГО кристаллографических осей. Опыты с одним и тем же образцом без и с внешним магнитным полем, приложенным под 
углом 0°, 45° и 90° к ОЛН [001] — рис. 1.
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воду хаотичное распределение B2-кластеров 
сохраняется, намагниченность в объеме образ-
ца равновероятно распределяется вдоль осей 
<100>, доменная структура дестабилизируется. 

При медленном охлаждении сплава в поле 
спонтанной намагниченности или при отжиге в 
магнитном поле, или в поле механического на-
пряжения диффузионным путем формируются 
преимущественная ориентация B2-кластеров 
вдоль одной из осей <100>. Именно направлен-
ный ближний порядок является ответственным 
за определенную ориентацию магнитных мо-
ментов атомов железа и стабилизацию доменной 
структуры в железокремнистых сплавах. Во вре-
мя ферромагнитного отжига (Tan < TC) пары Si–
Si преимущественно выстраиваются вдоль сило-
вых линий локального поля. После охлаждения 
наблюдается стабилизация доменной структу-
ры, намагниченность преимущественно лежит в 
плоскости образца: около 60% в случае ГО осей 
и около 80% в случае КО.

В случае образцов с ГО осей примерно оди-
наковое распределение намагниченности полу-
чается в результате ферромагнитного отжига без 
внешнего поля, в продольном постоянном и пе-
ременном поле и под продольно приложенной 
нагрузкой. Доля в плоскости образца от 62 до 
67%, и по 18–20% вдоль двух других осей. Если 
внешнее воздействие при отжиге было направ-
лено перпендикулярно ОЛН [001], то доля ле-
жащей в плоскости образца намагниченности 
уменьшается до 46–50%, а доля намагниченно-
сти, ориентированной параллельно осям [100] и 
[010] возрастает до 25–27% на каждую.

В образцах с КО осей после ТМО во враща-
ющемся магнитном поле доля намагниченности, 
которая лежит в плоскости образца (вдоль осей 
[100] и [001]), при содержании кремния 5 ат.% со-
ставляет 70%, а при содержании 8 ат.% — 75%. Это 
наблюдение соответствует отмеченному ранее 
увеличению доли атомов кремния, составляю-
щих пары от 60% при 5 ат.% Si до 90% при 8 ат.% Si.  
Поскольку чем больше пар Si–Si, тем больше 
объем областей, в которых при отжиге формиру-
ется их направленное упорядочение, лежащее в 
плоскости образца, вдоль осей [100] и [001]. В то 
же время доля нормально, вдоль оси [010] ориен-
тированной намагниченности при 5 ат.% Si боль-
ше (~ 30%), а при 8 ат.% меньше (~ 25%). 

Измерения мессбауэровских спектров во 
внешнем магнитном поле, приложенном в пло-
скости образца с ГО кристаллографических 
осей, показало, что эффектом от включения 
внешнего поля является увеличение доли намаг-
ниченности, ориентированной в плоскости об-
разца, на 20%. При вращении внешнего поля на 
45° и 90° эта доля практически не меняется, око-

ло 30–35% объема образца находится под влия-
нием размагничивающего поля, величина кото-
рого зависит от формы образца. 

Используя чувствительность сверхтонкой 
структуры мессбауэровских спектров к ориен-
тации намагниченности относительно направ-
ления испускания гамма-квантов, определены 
относительные объемные доли магнитных мо-
ментов атомов железа, ориентированных вдоль 
осей <100>. Для объяснения наблюдаемых эф-
фектов использованы современные представ-
ления о формировании структуры и свойств 
железокремнистых сплавов. Показано, что из-
менения ориентации намагниченности при 
термических обработках связаны с разупорядо-
чением или, наоборот, направленным упорядо-
чением анизотропных кластеров B2-фазы, цен-
трированных парами атомов кремния — парами 
Нееля.
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DISTRIBUTION OF MAGNETIZATION IN SINGLE-CRYSTALS  
OF IRON-SILICON SOFT MAGNETIC ALLOYS BEFORE  

AND AFTER HEAT TREATMENTS
N. V. Ershov1, *, N. M. Kleinerman1, V. A. Lukshina1, and A. V. Timofeeva1

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
*e-mail: nershov@imp.uran.ru

The distribution of magnetization in single-crystal samples of silicon iron made in the form of thin disks 
after heat treatments under the influence of a magnetic field or mechanical stress was determined by  
Mössbauer spectroscopy. At contents of 5 and 8 at% Si, the samples had a cubic ({100}), and at 6 at% Si, 
a Gossian ({011}) orientation of the crystallographic axes. Using the parameters obtained as a result of 
deconvolution of Mössbauer spectra, the relative fractions of the magnetic moments of iron atoms orient-
ed along the easy magnetization axes are determined. It has been shown that annealing and cooling in a 
ferromagnetic state under an external influence of the field or stress applied along the plane of the sample 
redistributes the magnetic moments in favor of the easy magnetization axes lying in the sample plane. The 
greatest effect is achieved during annealing in a direct-current magnetic field. At the same time, there is a 
rather large fraction of magnetization oriented outside the plane of the sample, which may be explained by 
the action of a demagnetizing factor.

Keywords: iron-silicon alloys, single crystals, Mössbauer effect, magnetization distribution, easy magnetiza-
tion axes
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Исследованы электросопротивление, намагниченность и эффект Холла в ферромагнитных спла-
вах Гейслера Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge, Sn, Sb). Выявлено, что между электронными и магнит-
ными характеристиками изученных сплавов существует ряд корреляций, проявляющихся при 
изменении атомного номера Z-компоненты. Для сплавов Co2FeAl и Co2FeSi, которые являются 
полуметаллическими ферромагнетиками, величина намагниченности согласуется с правилом 
Слэтера–Полинга. Для соединений Co2FeAl, Co2FeSi и Co2FeGe имеет место квадратичная тем-
пературная зависимость электросопротивления при температурах ниже  30  K и выше 65 К, а в 
области промежуточных температур (от 40 K до 65 K) наблюдается степенная зависимость ~T b 
с показателем 3.5 ≤ b ≤ 4, что может быть обусловлено двухмагнонными процессами рассеяния.

Ключевые слова: сплав Гейслера, полуметаллический ферромагнетик, электронный транспорт, на-
магниченность, эффект Холла, электросопротивление
DOI: 10.31857/S0015323024120111, EDN: IIHLPS

1. ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время перспективными мате-

риалами для спинтроники, например, для маг-
нитооптической записи информации или в 
качестве спиновых инжекторов, являются полу-
металлические ферромагнетики (ПМФ) [1–4].  
Предсказано [1–4], что в основном состоянии 
при Т = 0 K в них можно реализовать почти 
100% спиновую поляризацию носителей заряда 
из-за их необычной зонной структуры (рис. 1): 
для одного направления спина (против направ-
ления намагниченности, спин вниз) на уровне 
Ферми наблюдается энергетическая щель, а для 
другого направления спина — щель отсутству-
ет. ПМФ-состояние может быть реализовано в 
широком классе соединений Гейслера на основе 
Co, Mn, Fe и др., например, в системах Fe2MeZ, 
Co2MeZ или Mn2MeZ, где Me — переходные 
3d-элементы (Ti, V, Cr и др.), а Z — p-элемен-
ты Периодической таблицы Д.И. Менделеева  
[см., напр., 5–8]. Согласно теоретическим рас-
четам [8–10], соединения Co2FeAl, Co2FeSi и 

Co2FeGe являются ПМФ с полной поляризаци-
ей носителей заряда на уровне Ферми. 

Из экспериментальных и теоретических ра-
бот известно [5–8], что при варьировании со-
става гейслеровых сплавов путем изменения 
3d-элементов, происходят сильные изменения в 
плотности состояний на уровне Ферми EF, а сле-
довательно, и в их электронных транспортных и 
магнитных свойствах. Поэтому представляет ин-
терес проследить за изменениями электронных 
и магнитных характеристик сплавов Гейслера 
при изменении p-элементов, т.е. Z-компоненты. 

В качестве объектов исследования были вы-
браны сплавы системы Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, 
Ge, Sn, Sb). Входящие в эту группу соединения 
Co2FeAl, Co2FeSi и Co2FeGe являются ПМФ с 
высокой спиновой поляризацией [8–10], а тем-
пература Кюри этих сплавов много выше ком-
натной температуры (около 1000 К). Таким об-
разом, высокая спиновая поляризация в этих 
соединениях может сохраняться и при комнат-
ной температуре.

mailto:yu.perevozchikova@imp.uran.ru
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В данной работе исследованы электросопро-
тивление, намагниченность и эффект Холла гей-
слеровых сплавов Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge, Sn, 
Sb) с целью установления закономерностей по-
ведения их электронных и магнитных характе-
ристик при изменении атомного номера Z-ком-
поненты, т.е. при варьировании p-элементов.

2. ОБРАЗЦЫ И МЕТОДИКА  
ЭКСПЕРИМЕНТА

Сплавы Гейслера Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge, Sn, 
Sb) были синтезированы методом дуговой плавки 
в атмосфере очищенного аргона с последующим 
отжигом при 773 К в течение 120 ч в атмосфере 
очищенного аргона и охлаждением до комнатной 
температуры со скоростью ~100 K/час, а также 
дополнительным отжигом при 873 K (1073 K для 
Co2FeGa, Co2FeSn) в течение 7 дней с последу-
ющей закалкой в ледяную воду для гомогениза-
ции и получения необходимой фазы. Атомное 
содержание элементов в поликристаллическом 
сплаве контролировали с помощью растрового 
электронного микроскопа FEI Company Quanta 
200, оборудованного устройством рентгенов-
ского микроанализа EDAX. Результаты анализа 
представлены в табл. 1. Отклонение от стехиоме-
трического состава во всех образцах оказалось 
незначительным. Структурная аттестация пока-
зала, что во всех исследованных сплавах основ-
ной является фаза L21.

Намагниченность измеряли на СКВИД-маг-
нитометре MPMS-XL-5 фирмы Quantum Design. 
Электросопротивление и эффект Холла измеря-
ли стандартным четырехзондовым методом на 
постоянном токе с коммутацией электрического 

тока, протекающего через образец. Исследова-
ния структуры и магнитных свойств выполнены 
в Центре коллективного пользования “Испыта-
тельный центр нанотехнологий и перспектив-
ных материалов” ИФМ УрО РАН.

3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

3.1. Электросопротивление
Температурные зависимости удельного элек-

тросопротивления ρ(T) исследованных сплавов 
представлены на рис. 2. Видно, что ρ(T) всех 
сплавов монотонно возрастает с ростом тем-
пературы, т.е. имеет металлический вид. Оста-
точное сопротивление варьируется в диапазо-
не от ~ 9 мкОм·см для Co2FeGa и Co2FeSb до 
~ 43 мкОм·см для Co2FeAl (табл. 2). 

Согласно теоретическим представлениям [11] 
в ПМФ-состоянии одномагнонные процессы 
рассеяния подавлены и могут проявляться двух-
магнонные процессы рассеяния, приводящие к 
степенной зависимости электросопротивления 
от температуры ρд-м. ~ T b, 7/2 < b < 9/2. Подобные 

Таблица 1. Результаты элементного анализа образцов

Соединение Состав по данным EDAX
Co2FeAl Co2.04Fe1.07Al0.89

Co2FeSi Co1.97Fe0.98Si1.05

Сo2FeGa Co1.86Fe1.13Ga1.01

Co2FeGe Co2.15Fe1.09Ge0.76

Co2FeSn Co1.90Fe1.04Sn1.06

Co2FeSb Co1.98Fe1.04Sb0.98П
ло
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Рис. 1. Схематическое изображение плотности состоя-
ний полуметаллического ферромагнетика. Стрелками 
обозначены направления спинов для электронных со-
стояний, пунктиром отмечен уровень Ферми EF.
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Рис. 2. Температурные зависимости удельного электросо-
противления сплавов Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge, Sn, Sb).
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вклады в электросопротивление были обнару-
жены экспериментально в [12, 13]. С другой сто-
роны, в монокристалле Co2FeSi, находящемся 
в ПМФ-состоянии, наблюдали температурную 
зависимость ρ(T), близкую к квадратичной в 
области низких температур [14]. Поэтому пред-
ставляет интерес проанализировать вид зависи-
мостей ρ(T) в исследуемых сплавах.

На рис. 3 показаны результаты анализа тем-
пературной зависимости электросопротивления 
от 4.2 K до 75 K. Видно, что при низких темпе-
ратурах для всех соединений наблюдается ква-
дратичная температурная зависимость, которая 
может быть обусловлена как одномагнонным, 
так и электрон-электронным рассеянием. При 
этом для сплавов Co2FeAl, Co2FeSi и Co2FeGe 

при температуре выше 30 K наблюдаются силь-
ные отклонения от закона Т 2, которые могут 
быть описаны степенными зависимостями с 
более высокими показателями b. Такие откло-
нения практически отсутствуют в Co2FeSn и 
Co2FeSb. Чтобы определить показатель степени 
при более высоких температурах, для сплавов 
Co2FeAl, Co2FeSi и Co2FeGe были построены со-
ответствующие зависимости в логарифмических 
координатах log(ρ–ρ0–aT2) = f(logT). Здесь ρ0 — 
остаточное электросопротивление, коэффици-
ент a при T2 определяли из эксперимента в ин-
тервале от 4.2 до 30 K. Видно (рис. 4), что b > 2 
и равен: b = 3.5 для Co2FeAl, b = 4 для Co2FeSi и 
b = 3.8 для Co2FeGe в интервале температур от 
40 до 65 K. Именно в таком температурном ин-

Таблица 2. Атомный номер элемента z, остаточное электросопротивление r0, экспериментальное и литературное 
(расчетное или экспериментальное) значение магнитного момента, соответствующего намагниченности насы-
щения MS экс и MS ref, магнитный момент, рассчитанный по правилу Слэтера–Полинга MSl-Pol, температура Кюри 
TC для системы сплавов Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge, Sn, Sb)

Соединение
Ат. номер z
(Al, Si, Ga, 
Ge, Sn, Sb)

r0,
мкОм∙cм

MS экс,
µB/ф.е.,

Т = 4.2 K

MSl-Pol.,
µB/ф.е.

MS ref.,
µB/ф.е. TC, K

Co2FeAl 13 42.7 5.4 5

экспер.:
5.27 [15]

теор.:
4.99 [16]

4.86–5.22 [17]

экспер.:
1098 [15]
1000 [17]

≥ 1100 [18]
теор.:

575–1275 [17]

Co2FeSi 14 10.02 5.8 6

экспер.:
5.87 [15]
5.97 [19]

теор.:
5.09–5.98 [17]

5.75 [19]

экспер.:
1039 [15]
1100 [17]
1030 [18]

1100±20 [19]
теор.:

650–1450 [17]

Сo2FeGa 31 9.25 6.4 5

экспер.:
5.17 [15]

3.25–5.4 [20]
теор.:

5.02 [16]
4.93–5.4 [17]

5 [21]
5.06 [22]

экспер.:
1093 [15]
1056 [18]
1080 [23]

теор.:
550–1225 [17]

1252–1369 [19]
1190–1330 [24]

Co2FeGe 32 14.43 7.3 6

экспер.:
5.74 (БЗР ленты) [26]

теор.:
5.29–5.98 [17]

5.39; 5.7; 5.99 [25]
5.61 [26]

экспер.:
1060 [18]
1000 [23]

981 (БЗР ленты) [26]
теор.:

475–1350 [17]
972–1141 [19]

Co2FeSn 50 19.87 5.1 6

экспер.:
4.3 (82 emu/g при 

комн. темп.,  
наночастицы) [27]

экспер.:
968 [18]

Co2FeSb 51 9.13 5.4 7 – экспер.:
≥ 1100 [18]
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тервале наблюдали вклад в сопротивление, про-
порциональный T b, где b  =  4, в монокристалле 
Co2FeSi [13]. Это может быть одним из проявле-
ний двухмагнонных процессов рассеяния, пред-
сказанных в [11]. Недавно аналогичное поведе-
ние было найдено в ПМФ-сплаве Co2MnGe [28].

В сплавах Co2FeGa, Co2FeSn и Co2FeSb сте-
пенных зависимостей электросопротивления от 
температуры с показателем b > 2 не наблюдали. 

В сплаве Co2FeGa происходит переход от “низ-
котемпературной” (до ~25  K) к “высокотемпе-
ратурной” (выше ~37 K) квадратичной темпера-
турной зависимости электросопротивления.

Согласно расчетам [19], Co2FeGa близок к со-
стоянию полуметаллического ферромагнетика, 
однако по данным работы [29] электросопротив-
ление хорошо описывается законом Т 2.1; впро-
чем, выделение высших по температуре членов в 
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Рис. 3. Зависимости электросопротивления сплавов Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge, Sn, Sb) от квадрата температуры в интервале 
от 4.2 K до 75 K.
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ней не выполняли. Таким образом, эта ситуация 
требует дальнейших исследований.

3.2. Намагниченность 
Полевые зависимости намагниченности 

сплавов при T = 4.2 K приведены на рис. 5. Ис-
следованные сплавы являются ферромагнит-

ными вплоть до ТС, а в полях свыше 20 кЭ их 
намагниченность выходит на насыщение. Зна-
чения намагниченности насыщения MS экс, кото-
рые определяли как значения M в поле 50 кЭ при  
T = 4.2 K, представлены в табл. 2. Для сравнения, 
в таблице представлены данные работ [15–27] 
по намагниченности насыщения MS ref. Согласно 
правилу Слэтера–Полинга, полный спиновый 
магнитный момент Mt связан с общим числом 
валентных электронов Zt простым выражени-
ем: Mt = Zt-24 [30]. Тогда магнитный момент для 
сплавов Co2FeAl, Co2FeGa должен быть равен  
5 µB/ф.е., для Co2FeSi, Co2FeGe, Co2FeSn —  
6 µB/ф.е., а для Co2FeSb — 7 µB/ф.е. (табл. 2). Одна-
ко значения намагниченности насыщения близ-
ки к теоретическим только для Co2FeAl и Co2FeSi. 
Возможно, определенная из эксперимента на-
магниченность не совпадает с предсказаниями 
[30] из-за отклонений от стехиометрии и не-
однородностей в составах образцов Co2FeGa и 
Co2FeGe. Согласно данным [29], для Co2FeGa 
намагниченность равна ≈120 эме/г, что соответ-
ствует магнитному моменту ~5.2 μB/ф.е.

3.3. Эффект Холла
На рис. 6 показаны полевые зависимости со-

противления Холла ρH. Из них были определе-
ны коэффициенты нормального и аномального 
эффектов Холла, а затем оценены тип основных 
носителей заряда (дырки для Co2FeSi и Co2FeGe, 
для остальных — электроны), их концентрация 
и подвижность, используя однозонную модель 
и методику, описанную в работе [31]. Результа-
ты оценок приведены в табл. 3. Стоит отметить, 
что измерения выполнены на поликристалли-
ческих образцах, поэтому оценки концентра-
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Рис. 4. Зависимости логарифма log(ρ–ρ0–aT2) от логариф-
ма температуры log(T) для Co2FeAl, Co2FeSi и Co2FeGe в 
интервале температур от 40 K до 65 K.

M
, µ

B
/ф

.е
.

8

6

4

2

0

–2

–4

–6

–8

H, кЭ
 –40 –20 0 20 40

T = 4.2 K

Co2FeGe
Co2FeGa
Co2FeSi
Co2FeAl
Co2FeSb
Co2FeSn

Рис. 5. Полевые зависимости намагниченности исследо-
ванных сплавов при Т= 4.2 K.
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ции и подвижности носителей заряда являются 
качественными. Тем не менее, даже такие каче-
ственные оценки позволяют проследить за из-
менениями электронных характеристик при из-

менении Z-компоненты в сплавах Гейслера X2YZ  
(см., напр., [5, 6, 18]).

Согласно теории аномального эффекта Холла 
[31], аномальный коэффициент Холла RS содер-
жит вклады различных механизмов рассеяния — 
на примесях, фононах и спиновых неоднород-
ностях, которые приводят как к линейным, так 
и к квадратичным членам в зависимости RS от 
электросопротивления ρ. Как видно из рис. 7, 
эта зависимость для исследованных сплавов 
Co2FeZ (Z  = Al, Si, Ga, Ge, Sn, Sb) может быть 
описана как RS ~ ρk, где k = 2.06 ± 0.18.

3.4. Зависимости электронных и магнитных 
характеристик от атомного номера 

Z-компоненты
При изменении Z-компоненты в системе 

сплавов Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge, Sn, Sb), меня-
ются их магнитные и электронные свойства. Для 
визуализации этих изменений на рис. 8 показа-
ны зависимости остаточного электросопротив-
ления, намагниченности насыщения, коэффи-
циентов нормального и аномального эффектов 
Холла от атомного номера компонента z. 

Остаточное электросопротивление макси-
мально для Co2FeAl. С увеличением атомного 
номера оно уменьшается для Co2FeSi и Co2FeGa, 
затем вновь увеличивается, выходя на локаль-
ный максимум для Co2FeSn, и уменьшается для 
Co2FeSb (рис. 8а).

В простейшей однозонной модели проводи-
мость σ (т.е. обратное электросопротивление 
1/ρ) пропорциональна концентрации носителей 
заряда n и их подвижности µ. Используя опре-
деленные из эксперимента значения концен-
трации и подвижности носителей тока (табл. 3), 
были построены зависимости (µ·n)−1 = f(z) для 
всех сплавов (рис. 8б). Видно, что имеет место 
хорошее качественное согласие между поведе-
нием ρ и (µ·n)−1 при изменении атомного номера 
Z-компоненты сплавов Co2FeZ. 

Таблица 3. Атомный номер элемента z, тип основных носителей заряда, коэффициент нормального эффекта 
Холла R0, коэффициент аномального эффекта Холла RS, концентрация n и подвижность μ носителей заряда

Соединение
Ат. номер z

(Al, Si, Ga, Ge, 
Sn, Sb)

Тип основных  
носителей заряда  

(электроны или дырки)

R0,
10−5 см3/Кл

RS,
10−5 см3/Кл

n,
1022 см−3

μ,
см2/(В ∙ с)

Co2FeAl 13 электроны −9 244 7 2
Co2FeSi 14 дырки 7 21 9 7

Сo2FeGa 31 электроны −10 29 6.5 10.6
Co2FeGe 32 дырки 4 22 17 2.6
Co2FeSn 50 электроны −9 36 7 4.5
Co2FeSb 51 электроны −3 18 19 3.6

ρ H
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Рис. 6. Полевые зависимости холловского сопротивления 
исследованных сплавов при Т = 4.2 K.
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Как между электросопротивлением и обои-
ми коэффициентами Холла, так и между послед-
ними также наблюдаются определенные корре-
ляции. Для Co2FeAl имеет место максимальное 
значение электросопротивления и аномально-
го коэффициента Холла (рис. 8а и 8в). Локаль-
ный максимум электросопротивления совпа-
дает с таковым для аномального Холла в сплаве 
Co2FeSn. При дальнейшем увеличении атомного 
номера — при переходе к Co2FeSb — наблюдает-
ся уменьшение как электросопротивления, так и 
аномального коэффициента Холла (рис. 8а и 8в). 
Из сравнения аномального (рис. 8в) и нормаль-
ного (рис. 8г) коэффициентов Холла видно, что 
максимальным значениям RS соответствуют ми-
нимальные величины R0 и наоборот.

Из рис. 8д видно, что значения магнитного 
момента, полученные в настоящем исследова-
нии, а также экспериментальные данные и тео-
ретические расчеты других авторов сильно раз-
личаются, за исключением магнитных моментов 
для Co2FeAl и Co2FeSi. Магнитный момент иссле-
дованных нами сплавов монотонно возрастает от 
5.4 µB/ф.е. для Co2FeAl до 7.2 µB/ф.е. для Co2FeGe, 
уменьшаясь затем до 5.1 µB/ф.е. и 5.3 µB/ф.е. для 
Co2FeSn и Co2FeSb соответственно.

Тенденции изменения с атомным номером 
элемента Z магнитного момента в ПМФ как ин-
тегральной характеристики определяются прави-
лом Слэтера–Полинга. Аналогично, в простой 
однозонной модели нормальный коэффициент 
Холла определяется лишь числом носителей за-
ряда. В то же время другие кинетические харак-
теристики существенно зависят от деталей про-
цессов рассеяния, а следовательно, от спектра 
электронных состояний вблизи уровня Ферми. 
Поэтому объяснение соответствующих корреля-
ций является более сложным. В работе [18] про-
демонстрировано, что удельное электросопро-
тивление с увеличением температуры ведет себя 
как квадрат спонтанной намагниченности, зави-
сящей от числа носителей заряда (в данных спла-
вах значения Mspont близки с значениями MS exp).

4. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В результате проведенных исследований 

магнитных и электрических характеристик со-
единений Гейслера Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge,  
Sn, Sb) можно сделать следующие выводы.

Обнаружено, что для сплавов Co2FeAl, Co2Fe-
Si и Co2FeGe наблюдается квадратичная темпе-
ратурная зависимость электросопротивления 
при Т < 30 K, а в области промежуточных тем-
ператур (от 40  K до 65  K) возникает степенная 
зависимость ~T b с показателем 3.5 ≤ b ≤ 4. Это 
может быть проявлением двухмагнонных про-

цессов рассеяния, преобладающих в ПМФ-ма-
териалах [11].

Установлено, что аномальный коэффициент 
Холла RS приближенно пропорционален квадра-
ту электросопротивления ρ2, что согласуется с 
теоретическими представлениями [31].

Показано, что значения намагниченности 
насыщения близки к теоретическим только для 
Co2FeAl и Co2FeSi. Для других сплавов они силь-
но отличаются от теоретических, но неплохо 
согласуются с некоторыми литературными дан-
ными. Возможными причинами отличия полу-
ченных в эксперименте величин от теоретиче-
ских предсказаний [30] могут быть отклонение 
от стехиометрии и наличие неоднородностей в 
составах образцов Co2FeGa и Co2FeGe.

Продемонстрировано, что между электронны-
ми и магнитными характеристиками изученных 
сплавов существует ряд корреляций, проявляю-
щихся при изменении атомного номера Z-компо-
ненты, т.е. при варьировании p-элементов.

Полученные данные могут быть использо-
ваны при подборе материалов с оптимальны-
ми характеристиками устройств спинтроники, 
для которых наиболее благоприятно состояние 
полуметаллического ферромагнетизма. Из по-
лученных соединений можно выделить сплав 
Co2FeSi в качестве перспективного для практи-
ческого применения, поскольку в нем экспери-
ментально наблюдали достаточно высокую спи-
новую поляризацию носителей заряда [32,  33]) 
с относительно малым значением остаточного 
электросопротивления и достаточно высоким 
магнитным моментом.

Работа выполнена в рамках государственного 
задания МИНОБРНАУКИ России (темы “Спин” 
№ 122021000036-3 и “Квант” № 122021000038-7). 
Авторы благодарят Е.Б. Марченкову за помощь 
при выполнении данной работы.
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REGULARITIES AND FEATURES IN THE BEHAVIOR OF ELECTRICAL 
AND MAGNETIC PROPERTIES OF Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge, Sn, Sb) 

HALF-METALLIC FERROMAGNETIC HEUSLER ALLOYS
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The electrical resistivity, magnetization, and Hall effect in Co2FeZ (Z = Al, Si, Ga, Ge, Sn, Sb) ferromag-
netic Heusler alloys have been investigated. It has been demonstrated that there are a number of correla-
tions between the electronic and magnetic characteristics of the alloys under study, which are manifested 
by changes in the atomic number of the Z component. For Co2FeAl and Co2FeSi alloys, which are HMFs, 
the magnetization value agrees with the Slater–Pauling rule. The electrical resistivity of Co2FeAl, Co2FeSi, 
and Co2FeGe compounds exhibits quadratic temperature dependence at temperatures below 30 K and 
above 65 K. In the range of intermediate temperatures (40 to 65 K), a power-law dependence of ~Tb with 
an exponent of 3.5 ≤ b ≤ 4 has been revealed, which may be attributed to two-magnon scattering processes.
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Рассмотрен ряд новых эффектов, обусловленных локальными полями рассеяния зерен отожжен-
ных малоуглеродистых сталей при изменении намагниченности по спинке петли гистерезиса. 
Установлено, что только три составляющие намагниченности определяют характер перемагничи-
вания стали в разных интервалах внутреннего магнитного поля. Показано, что эти составляющие 
в сумме всегда равны намагниченности насыщения. Учет локальных полей рассеяния зерен ста-
лей приводит к различию внутренних магнитных полей в зернах указанных трех составляющих 
намагниченности, что объясняет влияние этого эффекта на особенности их перемагничивания. 
Выполненные эксперименты на образцах из отожженной стали 09Г2 согласуются с результатами 
теоретических расчетов.
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ВВЕДЕНИЕ
В зернах отожженных малоуглеродистых ста-

лей действуют остаточные напряжения второго 
рода si

(2), возникшие при медленном охлажде-
нии от температуры отжига до комнатной тем-
пературы. Согласно [2] напряжения si

(2) эквива-
лентны всестороннему сжатию и в каждом зерне 
взаимно уравновешены: величины сжимающих 
si

(2)< 0 и растягивающих si
(2)>0 напряжений рав-

ны друг другу и занимают по 50% объема каж-
дого зерна стали. В результате магнитоупругая 
энергия в таком зерне равна нулю, что объясняет 
отсутствие 90-градусных доменных границ (ДГ) 
в таких отожженных сталях и, соответственно, 
тот факт, что в них возможны только 180-градус-
ные ДГ.

Ранее (см., напр., [3]), при описании про-
цессов, происходящих при перемагничивании 
отожженных малоуглеродистых сталей, обычно 
не рассматривали возможное влияние на них 
локальных полей рассеяния, имеющих место в 
каждом зерне. В работах [4, 5] подробно рассмо-

трены механизмы изменения намагниченно-
сти в поликристаллах чистого железа. В частно-
сти, в этом случае остаточная намагниченность 
Мr = 0.832Ms во внутреннем магнитном поле 
Нi =0, а направления магнитных моментов всех 
зерен в ОЦК-решетке, характеризуемые углом θ 
относительно оси OX (направления поля, намаг-
ничивающего образец вдоль длины), занимают 
конус в пределах 55°. В поле коэрцитивной силы 
Нi =Нс намагниченность равна нулю. В работе [4] 
указано также, что при наличии примесей, как 
это имеет место в малоуглеродистых сталях, ве-
личины Мr и Нс изменяются: Мr уменьшается, а 
Нс, напротив, растет. Конкретного объяснения 
такому поведению в [4] не было дано.

Между тем, если учесть вклады полей рассе-
яния двух типов, обусловленные размерами и 
формой стального образца
	 Нх

МСТ = –4pNх
0M(Hi) = –bM,	 (1)

а также локальные поля рассеяния, имеющие 
место в каждом зерне стали:
	 Нх

ЛОК = –4pNх
*Mscosθ = –acosθ ,	 (2)
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то общее внутреннее магнитное поле в каждом 
зерне будет иметь вид:
	 Нi = H0–bM.	 (3)

В формуле (1) Mх(Hi) — средняя намагничен-
ность образца стали в поле Hi; Nх

*– локальный 
коэффициент размагничивания данного зерна 
вдоль поля Н0х (и оси Х). Он равен его среднему 
значению по всем зернам с данным θ. Очевидно, 
что Nх

*, ввиду большого числа таких зерен, оди-
наков при любом θ и может быть оценен, исходя 
из экспериментальных данных. Постоянные a 
и b введены, чтобы выделить линейную зависи-
мость среднего поля рассеяния от М и локально-
го поля рассеяния от cosθ.

Поскольку в ферромагнитных поликристал-
лах локальное поле рассеяния (2) уменьшается в 
µd раз по сравнению с полем рассеяния свобод-
ного зерна (об этом см. [5]); здесь µd>>1 диф-

ференциальная проницаемость), то локальные 
поля (2) малы, и обычно их действием прене-
брегают [5]. На самом деле, несмотря на их ма-
лость, они могут серьезно повлиять на характер 
изменений намагниченности в разных интерва-
лах магнитного поля на спинке петли гистерези-
са. В частности, они могут изменить величины 
внутренних магнитных полей в разных компо-
нентах общей намагниченности. Рассмотрению 
этого вопроса и посвящена настоящая работа.

1. СРЕДСТВА ИЗМЕРЕНИЙ
Исследования выполнены на ряде образцов 

отожженной недеформированной стали 09Г2. 
Здесь приводятся результаты измерений для об-
разцов размером 260×3×2 мм с постоянной ве-
личиной коэффициента размагничивания Нi 
[6, 7]. Для измерения статических петель гисте-
резиса В(Нi) и дифференциальной магнитной 
проницаемости µd(Нi) использована автомати-
ческая компьютеризованная установка Remo-
graph C-500 производства Германии с замкнутой 
магнитной цепью. Измерения в разомкнутой 
магнитной цепи выполнены на установке, опи-
санной в работах [8, 9], где перемагничивающее 
поле создается соленоидом.

Измерения внутреннего поля в образце вы-
полн ены на цифровом магнитометре индиви-
дуального изготовления с преобразователем 
Холла фирмы Sentron, градуированном по атте-
стованному соленоиду. Магнитометр позволяет 
измерять постоянные поля в диапазоне ±5 кА/м 
с разрешением 10  А/м. Преобразователь Холла 
располагали в одном миллиметре от поверхно-
сти исследуемого образца.

Экспериментальные результаты представле-
ны на рис. 1–3 и в табл. 1 и 2. На рис. 1, рис. 2 
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Рис. 1. Спинки петель гистерезиса в зависимости от Н0 
и Hi.
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Рис. 2. Зависимости ΔН от Нi и В в отожженном образце стали 09Г2. Сплошные линии представляют собой результат их 
теоретического определения.
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показаны петли гистерезиса в функции внешне-
го и внутреннего полей.

2. РАСЧЕТ КОМПОНЕНТ 
НАМАГНИЧЕННОСТИ НА РАЗНЫХ 
УЧАСТКАХ ПЕТЛИ ГИСТЕРЕЗИСА

Рассмотрим несколько характерных интерва-
лов на спинке петли гистерезиса, где изменяются 
как механизмы перемагничивания, так и число 
зерен в разных состояниях. Хорошо известно [4], 
что при уменьшении поля Нi от его максимально-
го значения 18.2 кА/м магнитные моменты зерен 
обратимо поворачиваются от направления по-

ля (то есть от оси ОХ), стремясь в каждом зерне 
стали к своему легкому направлению [100], наи-
более близкому к полю. Всегда имеется поле Нi

0, 
в котором магнитные моменты всех зерен ста-
ли занимают все легкие направления, наиболее 
близкие к полю, и представляют собой сфериче-
ский конус, ограниченный углами θ =±55°. При 
этом намагниченность равна своему характерно-
му значению М0 = 106.5 кА/м= 0.832Мs (в работе 
[4] эта величина названа Мr). Для нашего образца 
отожженной стали 09Г2 это состояние достига-
ется в поле Нi

0 = 4.32 кА/м. Его особое значение 
связано с тем, что в полях, меньших этой вели-
чины, все магнитные моменты зерен стали нахо-
дятся в своих легких направлениях типа [100].

При полях ниже 4.32 кА/м намагниченность 
уменьшается за счет необратимых переворотов 
магнитных моментов на 180° в части зерен из-за 
действия локальных полей рассеяния обратного 
знака по сравнению с обычными полями рассе-
яния (1), (2) [4]. 

Поля рассеяния обратного знака в малоугле-
родистых сталях могут возникать вблизи приме-
сей в условиях уменьшения энергии магнитного 
поля по сравнению с энергией магнитной ани-
зотропии. Перемагничивание такого типа начи-
нается в зернах с θ = 0°, где значение критиче-
ского поля такого переворота минимально [4]. 

В результате образуется обратная магнитная 
фаза в виде конуса вокруг оси, обратной направ-
лению магнитного поля Н0х с θ = 180° [4], где на-

Таблица 1. Изменения магнитных параметров на спинке петли гистерезиса

Н0, А/м Нi, А/м ΔН, А/м М, кА/м
18 860 18 260 600 125.7
9770 9430 340 116.6
5040 4690 350 86.
3040 2770 270 104.1
1000 740 260 91.4
450 160 290 80.4
220 –40 260 70.8
200 –64 260 68.7
90 –160 250 61.8
0 –220 220 54 400

–70 –280 190 45 200
–180 –320 140 30 800
–400 –400 0 600
–700 –540 –160 –34 900
–1020 –710 –310 –59 400
–1500 –1190 –310 –83 900
–3100 –2800 –300 –101 700
–5060 –4840 –220 –108 500

375

300

225

150

75

–8  –6  –4  –2  0 2 4 6 8
H і, Э

µd µ

Hi        = –4.95 Э

d
max

100

=3500

Рис. 3. Пик относительной дифференциальной магнитной 
проницаемости отожженной стали 09Г2 в зависимости от Нi.
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магниченность M irr
−  < 0 занимает конус с углами 

(180°±θ1). Этот необратимый процесс имеет ме-
сто еще до появления 180-градусных ДГ, которые 
могут появиться при Нi = 0 [4] и в рассматрива-
емом диапазоне полей 4.32 кА/м ≥ Нi ≥ 100 А/м 
является единственным механизмом изменения 
величины намагниченности.

Как представлено в работе [4], средняя об-
ратная намагниченность M irr

−  может быть легко 
вычислена при известных Нi и результирующей 
намагниченности Мх(Нi). Добавочным упроще-
нием здесь является тот факт, что в этом случае 
максимальное значение угла θ1 не превышает 
45°. В итоге обратная намагниченность опреде-
ляется соотношением:

	 M irr
−

 = 1.5Ms sin2θ1.	 (4)
Выражение (4) является общим выражени-

ем для средней обратной намагниченности M irr
− ,  

справедливым в интервале изменения результиру-
ющей намагниченности М0 ≥ М(Нi) ≥0. В качестве 
примера вычислим с помощью (4) компоненты 
намагниченности и угол θ1 в поле Нi=100 А/м, где 
М = 79 кА/м = 0.617 Мs (см. табл. 1). Получим:
	 М(Hi) = Мs− 2  M irr

−  = Ms(1 — 3sin2θ1) = 0.617Ms. (5)
Учитывая, что в стали 09Г2 МS =128 кА/м, по 

формуле (5) получим: 
	 θ1= 20.9°; M irr

−

 = –24.5 кА/м. 	  (6)
Вычитая эти два значения 79 кА/м и 24.5 кА/м 

из Ms, получим +24.5 кА/м. Это означает, что 
при возникновении отрицательной намагни-
ченности M irr

−  появляется компенсирующая ее 
намагниченность, которую далее обозначим  
Мко   

+. Всегда Мко   
+ = M irr

− .
В итоге во всех точках кривой М(Нi), меньших 

М0=106.5 кА/м, общая намагниченность стали 
разбивается на три компоненты: отрицательная 
обратная намагниченность M irr

−

 <0; равная ей по 
величине положительная компенсирующая ее 
намагниченность, которую обозначим Мко   

+>0; и 
результирующая измеренная намагниченность 
Мх(Нi). Сумма этих составляющих всегда равна 
намагниченности насыщения:

–24.5 кА/м  + 24.5 кА/м +
	 +79 кА/м=МS =128 кА/м.	 (7)

На рис. 4а показана схема образования отри-
цательной обратной намагниченности в полях, 
меньших 4.32 кА/м.

В паре зерен из M irr
−  и Мко   

+ их общая намагни-
ченность равна нулю (как и магнитная энергия 
такой пары). В итоге такие пары зерен не дадут 
вклад как в измеряемую намагниченность М(Нi), 
так и в величину ΔН. Поля в выражениях (1) и 
(2) также обратятся в ноль. В итоге, при наличии 

обратного конуса со средней намагниченностью 
M irr
−

 < 0, результирующее уменьшение намагни-
ченности будет равно ее удвоенной величине 
(7). Эти процессы начинают реализовываться 
при полях, меньших Нi

0 = 43.2 кА/м и приводят 
к ряду неожиданных следствий.

Существенно, что внутренние магнитные по-
ля в зернах с тремя видами намагниченности 
будут отличаться друг от друга. Из-за магнит-
ного взаимодействия намагниченности сосед-
них зерен стали с антипараллельными направ-
лениями намагниченности M irr

−  и Мко   
+ получим  

(см. рис. 4б) и [6, 7]) уменьшение магнитного по-
ля в зернах с M irr

−  на величину –dНi (где dНi<Hi), 
а в зернах с Мко

+ такое же увеличение внутренне-
го магнитного поля: Нi(Mко   

+) = Нi +dHi. Средние 
локальные поля рассеяния (3) имеют место толь-
ко в зернах без 180-градусных ДГ, а их величина 
Нi имеет промежуточное значение:
	 Нi(Mirr   

–) = Hi–dHi<Hi <Hi + dHi. 	 (8)
Это обстоятельство определит характер пе-

ремагничивания стали при меньших полях в 

(а)

(б)

Рис. 4. (а) Схема образования обратной намагниченности 
Mirr   

–< 0; (б) схема взаимовлияния полей рассеяния в сосед-
них зернах с Мirr   

– и с Мко   
+ на их результирующие внутренние 

поля.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

	 О ВЛИЯНИИ ЛОКАЛЬНЫХ ПОЛЕЙ РАССЕЯНИЯ ЗЕРЕН	 1603

интервале 100 А/м >Hi> –400 А/м = Нс
i , где на-

магниченность М(Нi) изменяется от 79 кА/м до 
нуля. Величина dНi зависит от угла θ и опреде-
ляется значением намагниченности при данном 
значении поля Нi.

Решая уравнение (4) в полях Нi, равных –60; 
–160; –220; –280; –300; –340; –400 А/м, опре-
делим поведение всех трех компонент намагни-
ченности: М(Нi); irrM − ; Mко   

+ и угла θ1, которое от-
ражено в табл. 2. Из данных таблицы следует, что 
во всем рассматриваемом интервале полей ком-
пенсирующая часть намагниченности в точно-
сти равна намагниченности ее отрицательного 
обратного конуса M irr

− . С уменьшением Нi вели-
чина результирующей намагниченности умень-
шается, а величины пары намагниченностей 
M irr
−  и Мко   

+ согласованно увеличиваются в полном  
согласии с законом сохранения (7), достигая пол-
ного равенства в поле коэрцитивной силы, где:

M irr
−  =−Mко   

+ = –0.5 Мs = –64 кА/м ;

	 M irr
−  + Mко   

+ = 0. 	 (9)
Отсюда следует, что в интервале 

100>Hi>−400 А/м из-за различия величин Нi (9) 
во всех зернах, отвечающих за отмеченные вы-
ше три составляющие намагниченности, не мо-
гут возникать 180-градусные ДГ, так как зерна с 
M irr
−  находятся в своем конечном состоянии и да-

лее в этом интервале полей не могут изменять-
ся; зерна с компенсирующей намагниченностью 
Мко   

+ в состоянии, где М(Нс
i)=0, не могут иметь 

180-градусных ДГ, и не могут перемагничивать-
ся в силу того, что внутреннее магнитное поле в 
них больше, чем Нс

i. Нужно увеличить отрица-
тельное магнитное поле Hi, чтобы его величина 
стала больше коэрцитивной силы в зернах с ком-
пенсирующей намагниченностью Мко    

+.
Рассмотрим теперь оптимальный способ 

определения величины ΔН в отожженной мало-
углеродистой стали.

3. ОПРЕДЕЛЕНИЕ ΔН ПРИ УЧЕТЕ 
ПОГРЕШНОСТЕЙ ИЗМЕРЕНИЯ Н0, Нi, М
Анализ данных табл. 1 показывает большой и 

нерегулярный разброс значений ΔН, особенно в 
области больших полей. Представим ΔН в виде:

ΔН = <a>+ bМ; <a> = Hх
лок<cosθ>;

	 b =4p Nх
0.	 (10)

Очевидно, что для определения двух величин 
a и b необходимо использовать на спинке пет-
ли гистерезиса две пары значений ΔН и М(Нi). 
При больших полях погрешности определения 
Н0; Нi; М велики. В результате разброс значений 
ΔН может достигать, как показывают оценки, 

порядка 50%. Поэтому для правильного опреде-
ления параметров a и b, а следовательно и ΔН, 
следует перейти в интервал малых полей (от 100 
до –400 А/м), где погрешности определения по-
лей Н0 и Нi не превышают 5 А/м, а погрешность 
определения ΔН не превышает, соответственно, 
10 А/м.

Поэтому для нахождения параметров a, b и 
ΔН, близких к их истинным значениям, исполь-
зуем ΔН и М в полях Нi = 0 и Нi = –225 А/м (где 
Н0 = 0) с намагниченностью, равной 73.8  кА/м 
и 54.4 кА/м. Подставляя эти данные в формулу 
(10), получим два уравнения для определения a, 
b, в соответствии с которыми:
	 <a> = 75 А/м; b = 0.00235; Nх

* = 0.0022.	 (11)
Поскольку <a> зависит от количества зерен 

без 180-градусных ДГ, которое известно (при 
известных Н0; Нi; М), то уравнения (11) откры-
вает возможность определения ее величины в 
разных интервалах изменения поля Нi. В поле 
Нi=100 А/м зерна, не содержащие 180-градусные 
ДГ, разориентированы от 20.9° до 55°. Используя 
метод вычисления среднего локального поля по 
(6), получим:

<a> = 0.77Hх
лок = 95 А/м;

	 Hх
лок = 123 А/м = max(<a>). 	 (12)

В табл. 2 приведены данные по измене-
нию величины <a> в отрицательных полях (от 
–65 А/м до –400 А/м). Видно, что эта величина 
практически постоянна в интервале от –65 А/м 
и вплоть до –300 А/м и только потом начинает 
уменьшаться. Таким образом, начало образова-
ния 180-градусных ДГ может иметь место только 
в интервале полей –300 А/м>Нi>–400 А/м.

Заметим, что величины b и Nх
* являются кон-

стантами на всех рассмотренных выше интер-
валах изменения поля Нi, что легко проверить. 
В частности, при максимальном поле 18.2 кА/м 
и М=124  кА/м из (10) получим: ΔН = 420  А/м. 
Именно по таким точкам построена прямая на 
рис. 2б и сплошная кривая на рис. 2а, а точки во-
круг этих линий соответствуют полученным экс-
периментальным данным, на которых отражает-
ся влияние погрешностей измерения.

Из табл. 2 видим, что на большей части данно-
го интервала изменения поля от 100 до –400 А/м 
локальное поле рассеяния практически не из-
меняется, что свидетельствует об отсутствии 
180-градусных ДГ в интервале от 0 до –400 А/м.

Сказанное эквивалентно тому, что намагни-
ченность, связанная с образованием 180-гра-
дусных ДГ, в интервале полей 100 А/м>Hi>–Hс

i 
пренебрежимо мала и не выходит за пределы 
погрешности измерений. Это обусловлено пре-
вышением внутреннего магнитного поля в зер-



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

1604	 КУЛЕЕВ и др.	

нах с Мко   
+ над стандартной коэрцитивной силой,  

определяемой при равенстве нулю результирую-
щей намагниченности. Поэтому отрицательные 
магнитные поля, большие по величине Нс

i, важ-
ны как для образования 180-градусных ДГ, так и 
для последующих 180-градусных переходов.

4. РАСЧЕТ ПОЛЕЙ ОБРАЗОВАНИЯ  
180-ГРАДУСНЫХ ДГ И ПИКА 

ДИФФЕРЕНЦИАЛЬНОЙ МАГНИТНОЙ 
ПРОНИЦАЕМОСТИ 

Амплитуду пика дифференциальной прони-
цаемости легко оценить по изменению результи-
рующей индукции в данном диапазоне измене-
ния поля. Например, при изменении поля от нуля 
до –400 А/м индукция изменяется от 73.8 кА/м до 
нуля, что дает среднее значение относительной 
дифференциальной проницаемости 2310. Ввиду 
близости к ее максимальному экспериментально-
му значению 2500 (см. рис. 3), очевидно, что оно 
отражает реальное положение дел.

Поле пика кривой µd(Hi) Нi
180 можно найти из 

уравнения для 180-градусного перехода, исходя 
из условия: 180-градусное перемагничивание 
любого зерна имеет место, когда разность исход-
ной и конечной энергий двух доменов, разделен-
ных 180-градусной ДГ, становится равной энер-
гии ее потенциального барьера (ПБ): (НБ   

180Мs,  
см. [12]). В результате общее уравнение для 
180-градусного перехода любого зерна с данным 
q имеет вид [12]:
	 –2 Нi Мs cosθ — 2 N^

 Мs
2 sin2θ = НБ

180 Ms .	 (13) 
Здесь первое слагаемое это удвоенная энер-

гия внутреннего магнитного поля, вклад в кото-
рый дают как внешнее магнитное поле, так и па-
раллельные ему поля рассеяния (2), (3); второе 
слагаемое обусловлено полем рассеяния, пер-
пендикулярным направлению поля Н0х, вызван-
ным компонентой намагниченности М^. При 
180-градусных переходах эту энергию необходи-
мо учитывать из-за изменения знака М^(θ).

Из выражения (13) получим общие выраже-
ния для поля пика кривой µd(Hi) Нi

180 и полей об-
разования 180-градусных ДГ Нi

0:
	 Hi

180= — (HБ   
180/2cosθ) — (N^Mssin2θ)/(cosθ), (14) 

	 Hi
0= — (N^Mssin2θ)/(cosθ).	 (15)

В случае отожженной стали, когда отсутству-
ют остаточные сжимающие напряжения первого 
рода, можно не учитывать эффекты разбиения 
зерен стали на ансамбли с большеугловыми и 
малоугловыми соседствами [8, 9]. Это определя-
ет выбор угла θ: наибольшее число зерен нахо-
дится в сферическом конусе при θ = 55°, и имен-
но оно определяет поле пика кривой µd(Hi). С 
учетом этого окончательно получим:
	 Hi

180 = –НБ   
180 — 320 (А/м). 	 (16)

Конкретное значение поля пика (16) зависит 
от величины поля ПБ. В работе [13] был разра-
ботан метод определения величины НБ   

180 на при-
мере стали Ст3, которая по магнитным свой-
ствам близка к стали 09Г2. В [13] было получено 
НБ   

180 = 100  А/м. Если подставить это значение в 
(16), то получим: Нi

180 = –420 А/м, в то время как 
на опыте Нi

180= 370 А/м (рис. 3), что достаточно 
близко к опыту. Как следует из (14), при других 
θ поля Нi

180(θ) уменьшаются вплоть до –87 А/м 
при θ=0.

Поля образования 180-градусных ДГ опреде-
ляются соотношением (15), исходя из равенства 
энергий двух доменов данного зерна стали с дан-
ным θ: они изменяются от Нi

0 = 0 при θ = 0° до 
Нi

0=–330  А/м при θ=55°. Отсюда следует, что в 
интервале полей от –400 до 950 А/м из-за нало-
жения полей пиков на поля образования 180-гра-
дусных ДГ зерен стали с разными θ характер из-
менения величины суммарных локальных полей 
рассеяния (величины a из (12)) будет резко отли-
чаться от данных табл. 2. В результате, в этом ин-
тервале нельзя достаточно точно определить по-
стоянные a и b, как это было сделано выше.

Таблица 2. Изменения локального поля рассеяния в малых отрицательных полях

Нi,
А/м
экс.

βМ,
А/м
теор.

ΔН,
А/м
экс.

α,
А/м
теор.

–M irr
− ,

кА/м
Θ1,

 град

–60 160 260 100 29.4 20.9
–160 140 250 100 33.04 23.1
–220 130 220 100 36.8 26.0
–280 100 210 100 41.44 27.6
–300 90 170 80 45.68 29.2
–340 60 130 60 51.28 34.0
–400 20 20 10 64 35.3
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1.	В экспериментальной части работы были 

получены петли магнитного гистерезиса отож-
женной стали 09Г2 (как в функции внутренне-
го М(Нi), так внешнего M(H0х) полей; разности 
этих полей ΔН в зависимости от Нi и В; опреде-
лено поле пика дифференциальной магнитной 
проницаемости Нi

180.
2.	Рассчитаны необратимые перевороты 

магнитных моментов части зерен на 180°, соз-
дающие отрицательную намагниченность M irr

−

<0; доказано, что одновременно с ней возника-
ет компенсирующая ее и равная ей по величи-
не намагниченность Мко   

+; в результате в общем 
случае регистрируемая на опыте намагничен-
ность определяется суммой трех вкладов: M irr

−< 0,  
равной ей по величине Мко   

+>0 и результирую-
щей намагниченности М(Нi). В последнем слу-
чае зерна не содержат 180-градусных ДГ. Сумма 
этих намагниченностей всегда равна Мs.

3.	Взаимодействие зерен, создающих ан-
типараллельные намагниченности M irr

−  и Мко
+, 

приведет к отличию внутренних полей в них 
от среднего поля Нi : поле в зернах с M irr

−  бу-
дет меньше Нi на величину dНi, а поле в зернах 
из ансамбля Мко   

+ будет больше на такую же ве-
личину. При этом среднее поле Нi определяет-
ся зернами без 180-градусных ДГ, создающих 
результирующую намагниченность М(Нi). Эти 
отличия повлияют на особенности перемаг-
ничивания стали в интервале полей от 100 до  
–400 А/м, так как в нем не происходит как обра-
зования, так и смещения 180-градусных ДГ. Эти 
процессы могут происходить только при полях, 
меньших коэрцитивной силы Нi<Hс

i. Вначале 
происходит образование 180-градусных ДГ в зер-
нах с Мко   

+, а затем происходят 180-градусные пе-
реходы в этих зернах. В результате процесс пере-
магничивания завершится в поле Нi= –950 А/м, 
когда намагниченность равна 1.24 Т (как в поле 
100 А/м). Далее с ростом величины Нi снова бу-
дут идти необратимые перевороты на 180° до по-
ля –4.72 кА/м, где намагниченность равна харак-
терной величине М0 = –0.832Мs = –106.4 кА/м.

4. Анализ выражений для определения полей 
пиков магнитной проницаемости Нi

180 и полей 
образования 180-градусных ДГ Нi

0 показал, что 
в интервале полей от –400 до –950 А/м, где воз-
никают 180-градусные ДГ и их переходы, эти два 
вида полей при разных θ накладываются друг 
на друга, благодаря чему здесь затруднительно 

оценить постоянные a, b и величину ΔН, как 
это было сделано в интервале полей от 100 до  
–400 А/м (см. табл. 2), где были зерна без 180-гра-
дусных ДГ. 

Работа выполнена в рамках государственного 
задания МИНОБРНАУКИ России тема «Диа-
гностика», №122021000030-1.

Авторы заявляют, что у них нет конфликта 
интересов.
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ON THE INFLUENCE OF LOCAL GRAIN SCATTERING FIELDS  
IN ANNEALED LOW-CARBON STEELS ON THEIR MAGNETIZATION 

REVERSAL PROCESSES
V. G. Kulejev 1,  E. Yu. Sazhina1, and Yu. Ya. Reutov1, *

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
*e-mail: poisk@imp.uran.ru; asija1@yandex.ru

A number of new effects caused by local scattering fields from grains of annealed low-carbon steels with 
a change in magnetization along the back of the hysteresis loop are considered. It is established that only 
three magnetization components determine the nature of steel magnetization reversal in different intervals 
of the internal magnetic field. It is shown that these components in sum are always equal to the saturation 
magnetization. Taking into account the local scattering fields from steels grains leads to a difference in the 
internal magnetic fields in the grains of the above three magnetization components, which explains the in-
fluence of this effect on the features of their magnetization reversal. The experiments performed on samples 
of annealed 09G2 steel agree with the results of theoretical calculations.

Keywords: internal, external and demagnetizing fields, magnetization, coercive force, differential magnetic 
permeability, 180-degree domain walls, Remagraph C-500
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Изучено влияние различных термообработок на магнитные свойства и микроструктуру магнитов, 
изготовленных по низкокислородной технологии из сплава (Nd,Pr)31.9Feост.(Co, Cu, Al, Ga)1.7B0.8 
(вес. %). Показано, что двухступенчатая термообработка приводит к существенному увеличению 
коэрцитивной силы магнитов по сравнению с одноступенчатой. Получены магниты с харак-
теристиками (Br = 13.2 кГс, MHc = 17.9 кЭ, BHc = 12.5 кЭ, (BH)max = 42.4 МГсЭ, α = –0.11 %/°С, 
β = –0.54 %/°С), соответствующими свойствам магнитов (Nd,Dy)–Fe–B, используемых для про-
изводства магнитных систем ветроэлектрогенераторов. Использование Pr и Ga позволяет сни-
зить стоимость исходного сплава по сравнению со сплавами с Dy.

Ключевые слова: Nd–Fe–B, постоянный магнит, коэрцитивная сила
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ВВЕДЕНИЕ
Достигнутое к настоящему времени макси-

мальное энергетическое произведение (BH)max 
магнитов на основе тройной системы Nd–Fe–B 
составляет около 50 МГсЭ при коэрцитивной си-
ле Нс = 10–13 кЭ. Расширение температурного ин-
тервала работы магнитов требует повышения их 
коэрцитивной силы. Например, для магнитных 
систем ветроэлектрогенераторов магниты долж-
ны иметь Нс не менее 17 кЭ. Традиционным ме-
тодом повышения Нс является замещение части 
Nd дефицитным и дорогостоящим Dy. Для дости-
жения коэрцитивной силы 17–20 кЭ в магнитах 
(Nd, Dy)–Fe–B до трети Nd должно быть заме-
щено Dy [1], это увеличивает стоимость исходного 
сплава для изготовления магнитов почти на 35%.

Недавно исследователями из Японии [2–4] и 
Китая [5–7] было показано, что Нс магнитов Nd–
Fe–B может быть повышена до 17–20 кЭ даже 
при меньшем количестве диспрозия за счет до-
полнительного легирования сплавов (Nd, Dy)–
(Fe, Cu, Al)–B галлием. Для более эффективного 
действия Ga можно также добавлять элементы 
М — Ti, W, Zr, Cr, Nb и др. в количестве 0.1–
1.0 вес. % [5–8]. Стоимость магнитов при таком 
легировании практически не увеличивается.

Ведущие мировые производители в насто-
ящее время стремятся снизить себестоимость 
постоянных магнитов за счет отказа от приме-
нения дорогостоящих тяжелых редкоземельных 
элементов (РЗМ) (Dy и Tb). Использование Pr 
в исходном сплаве вместо Dу для частичного 
замещения Nd и дополнительное легирование 
сплава галлием является экономически целесоо-
бразным при условии достижения уровня гисте-
резисных свойств магнитов (Nd, Dy)–Fe–B.

Основной структурной особенностью магни-
тов (Nd, Pr)–Fe–Cu–Ga–B, содержащих 0.1–
0.5 вес.% Ga, является возникновение в тройных 
стыках зерен тетрагональной фазы Nd6Fe13Ga 
(пространственная группа I4/mcm) после тем-
пературной обработки 450–750°С [2–5, 8–16]. 
Для формирования этой фазы требуется значи-
тельное количество атомов Fe и Nd, которые она 
заимствует из обогащенных неодимом соседних 
фаз в тройных стыках зерен: NdOx (гранецен-
трированная кубическая фаза), Nd2O3 гексаго-
нальная плотноупакованная фаза), ДвГПУ-Nd 
(двойная гексагональная плотноупакованная 
фаза неодима), а также из магнитомягких фаз по 
границам зерен [1, 17]. В результате такой фазо-
вой перестройки уменьшается намагниченность 
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фаз по границам зерен, ослабевает межзеренное 
обменное взаимодействие, что в итоге способ-
ствует повышению Нс магнитов.

Высококоэрцитивное состояние магнитов 
(Nd, Pr)–(Fe, Cu, Ga)–B реализуется после тер-
мообработки (ТО), включающей либо комби-
нацию из двух отжигов ТО1 с Т1 = 800–900°С и 
ТО2 с Т2 = 460–520°С, либо единственный отжиг 
при температурах Т2 = 460–520°С. Как правило, 
в литературе вклад отжига ТО1 в формирование 
окончательного структурного состояния и ко-
эрцитивной силы магнитов, изготовленных из 
сплавов без содержания тяжелых РЗМ, не ана-
лизируется и не обсуждается. 

Цель настоящей работы — получение высо-
кокоэрцитивных спеченных магнитов из сплава 
нового состава (Nd, Pr)–(Fe, Co, Cu, Al, Ga)–B 
и детальное исследование влияния режимов тер-
мообработки на гистерезисные магнитные свой-
ства и микроструктуру магнитов. 

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Исходный сплав состава (Nd, Pr)31.9Feост. 

(Co, Cu, Al, Ga)1.7B0.8 (вес.%) выплавили в индук-
ционной печи с разливкой по методу полосового 
литья (strip casting) в среде аргона. Скорость вра-
щения водоохлаждаемого медного барабана со-
ставляла 1 м/c. Пластинки сплава для охрупчи-
вания предварительно обрабатывали в водороде. 
Полученные крупнозернистые порошки измель-
чали в струйной мельнице в среде азота до раз-
мера частиц Dср = 3.7 мкм. Средний размер ча-
стиц порошка Dсp определяли по методу Фишера 
на Fisher sub-sieve sizer 95 от Allied Fisher Scien-
tific. Измельченный порошок в низкокислород-
ной атмосфере загружали в резиновую матрицу, 
текстуровали в импульсном магнитном поле на-
пряженностью 40  кЭ и затем прессовали в ги-
дростатическом прессе. Полученные заготовки 
спекали в вакууме при температуре Тсп = 1040°С 
в течение 1 ч. После спекания заготовки име-
ли размер ↕18×30×62 мм3 (с направлением тек-
стуры вдоль размера 18 мм). Плотность загото-
вок составила 7.58–7.59 г/см3. Двухступенчатую 
первичную термообработку заготовок магнитов 
ТО1 + ТО2 проводили при Т1 = 880°С (1 ч) и затем 
при Т2 = 480°С (2 ч). Все последующие дополни-
тельные ТО проводили после первичной ТО.

Часть полученных из заготовок электроискро-
вой резкой образцов размером ↕7.3×13.5×15.0 мм3 
отжигали в течение 30 мин при Т = 1040°С и зака-

ливали (в среде аргона). Затем отжиги всех образ-
цов проводили по двум схемам: одноступенчатая 
ТО при Т2 = 480°С (1 ч) либо двухступенчатая ТО, 
включающая ТО1 при Т1 = 800–900°С (1 ч) и ТО2 
при Т2 = 480°С (1 ч).

После намагничивания образцов в импуль-
сном поле напряженностью 70 кЭ измеряли 
кривые размагничивания магнитов в замкну-
той магнитной цепи на установке “Permagraph”. 
Температурные зависимости магнитных свойств 
получали из измерений, выполненных на вибра-
ционном магнетометре Lake Shore.

Значения температуры Кюри спеченных маг-
нитов после спекания и дополнительных тер-
мообработок определяли из температурных 
зависимостей магнитной восприимчивости, из-
меренных поперек направления текстуры спе-
ченных магнитов, методом трансформатора с 
компенсированными регистрирующими катуш-
ками в переменном поле напряженностью 10 Э и 
частотой 80 Гц в интервале температур 20–900°С.

Рентгеноструктурные исследования проведе-
ны на дифрактометре высокого разрешения PAN-
alytical Empyrean, в Cu–Kα-излучении. Дифрак-
тограммы снимали как с порошковых образцов, 
так и со шлифов спеченных магнитов, плоскости 
которых были ориентированы перпендикулярно 
направлению оси текстуры. Анализ фазового со-
става и расчет размеров областей когерентного 
рассеяния выполнен в программе HighScore Plus.

Наблюдения микроструктуры и определе-
ние распределения концентрации элементов в 
магнитах были выполнены с применением ска-
нирующего электронного микроскопа MIRA3 
TESCAN, оборудованного микроанализатором.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
1. Магнитные свойства

Для проведения исследования по оптимиза-
ции режимов ТО воспользовались свойством 
обратимости магнитных характеристик при 
циклировании температур отжигов от темпера-
туры спекания до низкотемпературной термо-
обработки при Т2 (Тсп↔Т2) [18, 19]. Магнитные 
гистерезисные свойства магнитов после первич-
ной ТО представлены в таблице 1.

Кривые размагничивания магнитов после 
дополнительной ТО приведены на рис. 1. После 
двухступенчатой ТО (ТО1 + ТО2) коэрцитивная 
сила Нс магнита увеличивается от 13.9 до 17.9 кЭ  
((BH)max = 42.4 МГсЭ), а у магнита, отожженного 

Таблица 1. Магнитные свойства заготовок после первичной ТО по двухступенчатой схеме

Тсп, °С r, г/см3 Br, кГс MHc, кЭ BHc, кЭ (BH)max, МГсЭ
1040 7.58 13.1 17.5 12.3 40.9
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по одноступенчатой ТО (ТО2), от 13.9 до 16.8 кЭ 
((BH)max = 43.4 МГсЭ), соответственно. Значения 
Нс > 17 кЭ магнитов после дополнительной ТО 
получены в работах [4, 9–11, 20]. Магнит после 
двухступенчатой ТО имеет более хорошую пря-
моугольность кривой размагничивания S (рис. 1, 
кривая 4). Параметры прямоугольности кривых 
размагничивания, оцененные как S=Нk/Нс (Нk — 
размагничивающее поле, при котором 4πМ = 0.9Br)  
[4, 21–23], составляют 0.85 и 0.78 для магнитов по-
сле двухступенчатой и одноступенчатой ТО, со-
ответственно. Таким образом, включение в схему 
ТО1 с Т1=880°С благоприятно влияет на повыше-
ние Нс. Для более детального исследования влия-
ния отжига ТО1, включенного в двухступенчатую 
ТО, на свойства магнитов были выполнены отжи-
ги в интервале температур Т1 = 800–900°С с вы-
держкой 1 ч. В качестве исходных образцов была 
выбрана серия высококоэрцитивных магнитов, 
вырезанных из заготовки, после первичной ТО. 
Зависимость магнитных свойств от температуры 
отжига Т1 представлена на рис. 2а. Образцы в ис-

4π
М
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4 2 1 3

Рис. 1. Кривые размагничивания магнитов после пер-
вичной ТО, закалки от 1040°С (1) и последующих ТО:  
2 — одноступенчатая ТО (ТО2 при Т2=480°С (1 ч));  
3 — ТО при Т1=880°С (1 ч); 4 — двухступенчатая ТО (ТО1 
при Т1=880°С (1 ч) + ТО2 при Т2=480°С (1 ч)).
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Рис. 2. Параметры кривых размагничивания магнитов после термообработок: (а) после первичной ТО: ТО1 при  
Т1 = 800–900°С → ТО2 при Т2 = 480°С; (б) после первичной ТО и последующей закалки от 1040°С: ТО1 при Т1 = 800–900°С →  
ТО2 при Т2 = 480°С. Квадратными символами обозначены магнитные параметры заготовок для последующих ТО: после 
первичной ТО (а) и после закалки от 1040°С (б).
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ходном состоянии, вырезанные из одной и той 
же высококоэрцитивной заготовки, обладают 
достаточно близкими магнитными свойствами 
(рис. 2). После ТО1 значения Br и (BH)max замет-
но повысились, а значения MHc и BHc снизились. 
Наблюдается также некоторая тенденция повы-
шения Br и (BH)max и снижения Hc с увеличением 
температуры Т1. После ТО2 при Т2 = 480°С обрат-
ного увеличения коэрцитивной силы до исход-
ного состояния не произошло. Таким образом, 
показано, что обратимость магнитных свойств 
при отжигах по схеме T2→T1→T2 не выполняется. 
По-видимому, обратимость магнитных свойств 
наблюдается только при ТО после повторной за-
калки от 1040°С.

В следующем эксперименте образцы после 
первичной ТО были закалены от Тсп = 1040°С 
и затем последовательно отожжены в интервале 
температур Т1 = 800–900°С. Завершали ТО еди-
ным отжигом для всех образцов при Т2 = 480°С 
в течение 1 ч. Зависимость параметров кривых 

размагничивания от температуры отжига Т1 по-
казана на рис. 2б.

Тенденция изменения магнитных свойств 
от температуры при Т1 такая же, как и в пре-
дыдущем эксперименте: значения Br и (BH)max  
заметно повышаются, а значения MHc и BHc мо-
нотонно снижаются. Однако после ТО2 при 
Т2 = 480°С значение MНс значительно увеличи-
вается до 17.9 кЭ и практически не зависит от 
Т1. Наилучшее сочетание магнитных свойств 
достигнуто после двухступенчатой ТО, включа-
ющей ТО1 при Т1 = 880°С и ТО2 при Т2 = 480°С:  
Br = 13.2 кГс, MHc = 17.9 кЭ, BHc = 12.5 кЭ,  (BH)max =  
= 42.4 МГсЭ.

На рис. 3 представлены результаты измерения 
температурной зависимости магнитной воспри-
имчивости перпендикулярно оси легкого намаг-
ничивания образцов χ┴(Т) после различных ре-
жимов ТО.

Восприимчивость закаленного от 
Тсп = 1040°С образца (а) в интервале темпера-
тур от комнатной до температуры Кюри ТС фазы 
(Nd, Pr)2(Fe, Co)14B (~ 332°С) не имеет аномалий. 
Аномалии между ТС (2:14:1) и ТС фазы α-(Fe, Co) 
(~ 792°С) связаны либо с поверхностными де-
фектами, либо с возможными фазовыми пере-
стройками. После ТО1 при Т1 = 880°С на кривой 
χ┴(Т) появляется аномалия с максимумом около 
90°С (рис. 3б). Отметим, что значение MHc об-
разца после ТО1 понизилось на 3.4 кЭ. Это сни-
жение может быть связано с появлением наблю-
даемой аномалии, которая возможно возникает 
от магнитомягкой фазы (Nd, Pr)2(Fe, Ga)17 [24]. 
После двухступенчатой ТО вид кривой χ┴(Т) 
на рис. 3в практически совпадает с кривой на 
рис. 3б. Тем не менее Нс теперь уже возрастает на 
5.9 кЭ (до 17.9 кЭ). Как известно, рост Нс магни-
тов (Nd, Pr)–(Fe, Cu, Ga)–B после обработки Т2 
связывается с формированием в границе зерен и 
тройных стыках фазы (Nd, Pr)6Fe13Ga [4–6, 9, 10, 
18, 20, 25–29]. В таком случае аномалия χ┴(Т) на 
рис. 3в, возможно, является результатом фазового 
превращения: (Nd, Pr)2(Fe, Ga)17→(Nd, Pr)6Fe13Ga  
с участием других компонентов сплава.

Как было показано выше при обсуждении 
рис. 2а, если высококоэрцитивный образец по-
сле двухступенчатой ТО с MНс = 17.9 кЭ повтор-
но отжечь при Т1 без предварительной закал-
ки от Тсп= 1040°С, например при Т1 = 900°С, 
то при этом MHc понижается от 17.9 до 10.4 кЭ. 
После повторения ТО2 при Т2 = 480°С повы-
шения MНс не происходит. При этом на кривой 
χ┴(Т) аномалия при ~90°С (рис. 3г) выявляется 
наиболее отчетливо. Вероятно, что наблюдаемая 
аномалия в этом состоянии появляется от су-
перпозиции магнитомягких фаз (Nd, Pr)6Fe13Ga 
и (Nd, Pr)2(Fe, Ga)17 [30, 31], что может быть од-
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Рис. 3. Температурные зависимости магнитной восприим-
чивости χ┴(Т) магнитов, измеренные поперек направле-
ния текстуры, после закалки от 1040°С (а) и последующих 
ТО: (б) ТО1 при Т1=880°С; (в) двухступенчатая ТО (ТО1 
при Т1=880°С и ТО2 при Т2=480°С); (г) двухступенчатая 
ТО + ТО1 при Т1=900°С.
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ним из факторов снижения Нс. Вероятно при 
повторной ТО2 обратное фазовое превращение: 
(Nd, Pr)2(Fe, Ga)17↔(Nd, Pr)6Fe13Ga не завершает-
ся полностью и коэрцитивная сила обратимо не 
восстанавливается (рис. 2а). 

2. Фазовый состав магнитов
Рентгеновская дифрактограмма, снятая с по-

верхности шлифа магнита после первичной ТО, 
показана на рис. 4. Сравнение интенсивности ли-
ний (105) и (006) (I(105)/I(006)=1.22) качествен-
но характеризует степень текстуры магнита после 
спекания Тсп =1040°С [32]. Кроме линий основ-
ной фазы (Nd, Pr)2Fe14B на дифрактограмме при-
сутствуют линии (111), (200) и (220) фазы NdOx. 

На рис. 5 показаны порошковые дифракто-
граммы магнитов после закалки от Тсп (а), после-
дующей ТО1 при Т1=880°С (б) и двухступенчатой 

ТО, включающей ТО1 при Т1=880°С и ТО2 при 
Т2=480°С (в). В табл. 2 представлен фазовый со-
став образцов в этих состояниях. Несмотря на из-
менение коэрцитивной силы магнитов, дифрак-
тограммы на рис. 5 практически не изменяются. 

3. Микроструктура магнитов
Микроструктура спеченных магнитов из 

сплава (Nd, Pr)31.9Feост.(Co, Cu, Al, Ga)1.7B0.8 после 
различных ТО показана на рис. 6.

В образце после закалки от Тсп (рис. 6а) по-
мимо зерен основной фазы (А) с химическим 

Таблица 2. Фазовый состав образцов в состояниях после закалки от Тсп, последующей ТО1 при Т1 = 880°С и двух-
ступенчатой ТО

Образец Фазовый 
состав

№ простр.
группы

Объемная доля 
фаз, % a, Å c, Å

Закалка от Тсп = 1040°C
2:14:1
NdO

Nd2O3

P42/mnm
Fm-3m
P-3m1

97
2
1

8.800
5.094
3.665

12.199

5.889

Закалка от Тсп = 1040°C + ТО1 при 
Т1 = 880°С (1 ч)

2:14:1
NdO

Nd2O3

P42/mnm
Fm-3m
P-3m1

96
3
1

8.799
5.092
3.659

12.199

5.890

Закалка от 1040°C, 1 ч + двухсту-
пенчатая ТО (ТО1 при Т1 = 880°С 
(1 ч) + ТО2 при Т2 = 480°С (1 ч))

2:14:1
NdO

Nd2O3

P42/mnm
Fm-3m
P-3m1

96
3
1

8.800
5.094
3.670

12.204

5.897
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Рис. 4. Дифрактограмма с поверхности шлифа магнита по-
сле первичной ТО, включающей спекание при Тсп = 1040 °С 
(1 ч) и двухступенчатую ТО (ТО1 при Т1 = 880 °С (1 ч) и ТО2 
при Т2 =480 °С (2 ч).
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Рис. 5. Порошковые дифрактограммы образцов после за-
калки от Тсп (а) и последующих ТО: (б) ТО1 при Т1=880 °С; (в)  
двухступенчатая ТО (ТО1 при Т1=880 °С и ТО2 при Т2=480 °С).  
Черная кривая — эксперимент, синяя кривая — расчет для 
основной фазы Nd2Fe14B, красная кривая — расчет для фазы 
NdOx, зеленая кривая — расчет для фазы Nd2O3.
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составом, близким к составу основной магнит-
ной фазы 2:14:1, присутствует светло-серая фаза 
(Б), которая локализуется по границам зерен и в 
тройных стыках, и белая фаза с наибольшим со-
держанием редкоземельных элементов и кисло-
рода (В), определяемая как (Nd, Pr)Ox. Галлий, 
медь и алюминий преимущественно локализо-
ваны в фазе Б.

Дополнительная ТО1 при Т1 = 880°С (1 ч), ко-
торая приводит к снижению значения Hc на 3.4 кЭ 
(до 12 кЭ), существенно усложняет микрострук-
туру (рис.6б). Появляется неоднородность по 
составу основной магнитной фазы 2:14:1. Кроме 
зерен основной фазы (А) можно наблюдать часть 
зерен, обедненных Nd и Pr (фаза А’). В тройных 
стыках зерен обнаруживается некоторое рассло-
ение фазы Б на компоненты Б’, Б’’ и Г (вставка 
на рис. 6б), вероятно, связанное с перераспре-
делением химических элементов.На рентгенов-
ской дифрактограмме не удалось обнаружить 
вклады от составляющих межзеренной фазы Бʹ, 
Бʹʹ и Г (рис. 5б). Ранее результаты исследований 
температурных зависимостей магнитной вос-
приимчивости позволили выявить аномалию 
на кривой вблизи 90°С, вероятно связанную с 
наличием вклада от включений магнитомягкой 
фазы (Nd, Pr)2(Fe, Ga)17 в межзеренной области 
(рис. 3б). Двухступенчатая ТО приводит к более 
однородному распределению по размерам зер-
на (рис. 6г), увеличению площади зерногранич-
ных фаз до 10 % (рис. 7б) и отсутствию зерен ос-

новной магнитной фазы 2:14:1 (А), обедненных 
Nd и Pr. Вероятно, при Т2 = 480°С в межзерен-
ной области происходит формирование фазы 
(Nd, Pr)6(Fe, Co, Cu, Al)13Ga [2–5, 8–16] благода-
ря заимствованию атомов Fe, Nd и Pr из обога-
щенных редкоземельными элементами соседних 
магнитомягких фаз. В результате это способству-
ет снижению намагниченности фаз по границам 
зерен. Можно предположить, что наблюдаемая 
после ТО2 фазовая перестройка приводит к улуч-
шению магнитной изоляции зерен фазы 2:14:1 
за счет ослабления межзеренного обменного 
взаимодействия. Кроме того, улучшение смачи-
ваемости зерен поверхности жидкой фазой при 
спекании за счет легирующего элемента галлия 
[33] положительно влияет на магнитную изо-
ляцию зерен. В результате двухступенчатой ТО 
значение MHc возрастает до 17.9 кЭ.Слабое уве-
личение MНс до значения 16.8 кЭ после односту-
пенчатой ТО (рис. 6в) можно объяснить рядом 
причин. Во-первых, отсутствует однородность 
по составу основной магнитной фазы 2:14:1 (А). 
В микроструктуре обнаруживаются зерна, обед-
ненные редкоземельными элементами. Во-вто-
рых, определено повышенное значение среднего 
размера зерна (рис. 7а) и меньшая площадь зер-
нограничных фаз (рис. 7б). Кроме того, магнит 
имеет пониженное значение параметра прямоу-
гольности кривой размагничивания S (рис. 1б). 
В-третьих, вероятно, в результате одноступен-
чатой ТО при Т2 = 480°С по сравнению с двух-
ступенчатой формируется пониженное количе-
ство фазы (Nd, Pr)6(Fe, Co, Cu, Al)13Ga в границе 
зерен и тройных стыках. Однако, известно, что 
значительное увеличение содержания фазы  
Nd6Fe13Ga в тройных стыках приводит к умень-
шению остаточной намагниченности и сниже-
нию параметра прямоугольности кривой раз-
магничивания S [4, 34].

4. Температурная стабильность  
магнитных свойств

Одним из главных прикладных аспектов ра-
боты является достижение соответствия уров-
ня свойств магнитов, изготовленных на осно-
ве сплава (Nd, Pr)–(Fe, Co, Cu, Al, Ga)–B, и их 
температурной стабильности уровня свойств 
класса магнитов (Nd, Dy)–Fe–B, традиционно 
используемого в магнитных системах ветроэлек-
трогенераторов. Постоянные магниты для при-
менения в магнитных системах ветроэлектро-
генераторов должны обеспечивать следующие 
магнитные характеристики при комнатной тем-
пературе: Br ≥ 12.8 кГс, BHc ≥ 12 кЭ, MHc ≥ 17 кЭ,  
(BH)max ≥ 40 МГсЭ. При этом параметры тем-
пературной стабильности магнитных свойств 
в диапазоне рабочей температуры магнита  

(а) (б)

(в) (г)

Рис. 6. Микроструктура магнитов после закалки от Тсп (а) и 
последующих ТО: (б) ТО1 при Т1 = 880 °С; (в) одноступен-
чатая ТО2 при Т2 = 480 ºС; (г) двухступенчатая ТО (ТО1 при 
Т1 = 880 °С и ТО2 при Т2 = 480 °С).
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Траб. = 23–120°С должны соответствовать тем-
пературным коэффициентам остаточной ин-
дукции (α) и коэрцитивной силы по намаг-
ниченности (β), по абсолютному значению 
не превышающими значения –0.11 %/°C и  
–0.65 %/°C, соответственно. 

Кривые размагничивания магнита из спла-
ва состава (Nd, Pr)31.9Feост.(Co, Cu, Al, Ga)1.5B0.8 
(рис. 8) были измерены в диапазоне температур 
от комнатной до 120°С. Температурные коэффи-
циенты α и β рассчитаны по формулам (1) и (2), 
соответственно. Получены следующие значе-
ния: α = –0.11 %/°С, β = –0.54 %/°С:
	 α = (Br(120°С)–Br(23°С))/(120–23);	 (1)

	 β = (Hc(120°С)–Hc(23°С))/(120–23).	 (2)
Оценка экономического эффекта с учетом 

рыночной стоимости металлов показывает, что 
легирование сплава галлием и частичное заме-

щение Nd менее дорогостоящим и дефицитным 
Pr по сравнению с Dy позволяет снизить стои-
мость исходного сплава.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Выполнено детальное исследование влияния 

режимов термообработки на гистерезисные маг-
нитные свойства и микроструктуру магнитов 
из сплава (Nd, Pr)31.9Feост.(Co, Cu, Al, Ga)1.7B0.8  
(вес. %), изготовленных по низкокислородной 
технологии.

Получены следующие основные результаты:
1.	Подтверждена обратимость магнитных 

свойств магнитов системы (Nd, Pr)–(Fe, Ga)–B 
в интервале температур Тсп↔Т2 [18, 19]. Это об-
стоятельство было положено в методическую 
основу выполнения эксперимента: после допол-
нительной закалки от Тсп магнитов проводили 
термообработки при различных температурах 
отжига. Вместе с тем обнаружено, что без закал-
ки от Тсп обратимость магнитных свойств в ин-
тервале температур Т1↔Т2 отсутствует.

2.	Показан положительный эффект влияния 
ТО1 при Т1 = 880°С на повышение коэрцитивной 
силы при выполнении термообработки по двух-
ступенчатой схеме (ТО1+ ТО2) по сравнению с 
одноступенчатой (ТО2). 

3.	Включение ТО1 в двухступенчатую схему 
термообработки оказывает существенное вли-
яние на микроструктуру магнита. В результате 
ТО2 при Т2 = 480°С, вероятно, происходит фор-
мирование фазы (Nd, Pr)6(Fe, Co, Cu, Al)13Ga в 
тройных стыках зерен и границе зерна за счет 
заимствования атомов Fe, Nd и Pr из соседних 
магнитомягких фаз в межзеренной области, со-
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Рис. 7. Диаграммы значений среднего размера зерна (а) и 
площади зернограничных фаз (б) магнитов при ТО по од-
ноступенчатой и двухступенчатой схемам.
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Рис. 8. Кривые размагничивания постоянного магнита из 
сплава состава (Nd, Pr)31.9Feост.(Co, Cu, Al, Ga)1.7B0.8.
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провождаемое повышением значения MHc до 
17.9 кЭ. Можно предположить, что такая фазо-
вая перестройка приводит к снижению намаг-
ниченности фаз по границам зерен, улучшению 
магнитной изоляции зерен фазы 2:14:1 вслед-
ствие ослабления межзеренного обменного вза-
имодействия. 

4.	Легирование галлием сплава без содержа-
ния тяжелых редкоземельных элементов позво-
лило снизить стоимость исходного сплава для 
изготовления постоянных магнитов и получить 
свойства (Br = 13.2 кГс, MHc = 17.9 кЭ, BHc = 12.5 кЭ,  
(BH)max = 42.4 МГсЭ, α = –0.11 %/°С, β = –0.54 %/°С), 
соответствующие уровню свойств магнитов  
(Nd, Dy)–Fe–B, используемых для производства 
магнитных систем ветроэлектрогенераторов.

Рентгеноструктурные исследования проведе-
ны с использованием оборудования ЦКП “Ис-
пытательный центр нанотехнологий и перспек-
тивных материалов” ИФМ УрО РАН.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 24-12-20025, 
https://rscf.ru/project/24-12-20025/) и Правитель-
ства Свердловской области. Спеченные магни-
ты были изготовлены в рамках государственного 
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Маг-
нит”, № 122021000034-9) на Уральском электро-
механическом заводе по методу, описанному в 
разделе “Методика эксперимента”. 

Авторы заявляют, что у них нет конфликта 
интересов.
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INCREASING THE COERCIVITY OF (Nd, Pr)–(Fe, Co, Cu, Al, Ga)–B 
MAGNETS WITHOUT ADDING HEAVY RARE EARTH ELEMENTS
D. A. Kolodkin1, *,  A. V. Protasov1,  O. A. Golovnya1,  L. A. Stashkova1,  V. S. Gaviko1,  

D. Y. Vasilenko2,  D. Y. Bratushev2,  A. V. Shitov1, 2, and  A. G. Popov 1
1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia

2Ural Electromechanical Plant (UEMP JSC), Ekaterinburg, 620137 Russia
 *e-mail: kolodkin@imp.uran.ru

The effect of various heat treatments on the magnetic properties and microstructure of magnets manufac-
tured using low-oxygen technology from the alloy (Nd, Pr)31.9Febal.(Co, Cu, Al, Ga)1.7B0.8 (wt%) has been 
studied. It has been shown that two-stage heat treatment leads to a significant increase in the coercive force 
of the magnets compared to the single-stage one. The obtained magnets have the properties (Br = 13.2 kG, 
MHc = 17.9 kOe, BHc = 12.5 kOe, (BH)max = 42.4 MGOe, α = –0.11 %/°С, β = –0.54 %/°С) corresponding 
to the properties of (Nd, Dy)–Fe–B magnets used to produce magnetic systems of wind turbines. The use 
of Pr and Ga makes it possible to reduce the cost of the initial alloy compared to alloys with Dy.
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Методами просвечивающей и сканирующей электронной микроскопии исследована структура 
сверхпроводящих слоев в композитах с внутренними источниками олова и распределенным Nb 
барьером. Показано, что внешний диаметр композита (1 мм, 0.7 мм и 0.5 мм) оказывает влияние 
на морфологию, размер зерен и состав слоев сверхпроводящей фазы Nb3Sn, формирующихся при 
реакционной термообработке по режиму 370°С, 100 ч + 665°С, 40 ч. Остаточный ниобий обна-
ружен в 10% субэлементов в образце ∅ 1 мм, 4% в образце ∅ 0.7 мм и 0.8% в образце ∅ 0.5 мм. 
Минимальный средний размер зерен Nb3Sn наблюдается в композите диаметром 0.7 мм.

Ключевые слова: многоволоконные сверхпроводники, внутренний источник олова, диффузионный 
отжиг, структура, электронная микроскопия
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ВВЕДЕНИЕ
Многоволоконные сверхпроводящие компо-

зиты на основе соединения Nb3Sn применяются 
в устройствах для создания сильных магнитных 
полей, в частности, в крупнейшем ускорите-
ле заряженных частиц — Будущем Кольцевом 
Коллайдере (Future Circular Collider — FCC) 
[1]. Требования к таким сверхпроводникам по-
стоянно возрастают и, несмотря на значитель-
ный прогресс последних лет, задача по дости-
жению высокой токонесущей способности, 
соответствующей техническим требованиям к 
сверхпроводящим материалам для магнитных 
систем современных ускорителей, остается ак-
туальной. В частности, согласно техническим 
требованиям к FCC плотность критического то-
ка Jc сверхпроводящих (СП) стрендов должна 
быть выше 1500  А/мм2 в магнитном поле 16  Тл 
при температуре 4.2  К [2]. Высокая токонесу-
щая способность СП провода обеспечивается 
не только достаточным количеством сверхпро-
водящей фазы, но и ее качеством, а именно — 
однородной нанокристаллической структурой 

фазы Nb3Sn с минимальными значениями сред-
него размера зерна и близким к стехиометрии со-
ставом [3]. Известно, что основными центрами 
пиннинга в композитах на основе Nb3Sn явля-
ются границы зерен сверхпроводящей фазы [4], 
поэтому для повышения Jc необходимо увеличи-
вать плотность границ, т. е., измельчать зерно. 
Не менее важным является и состав фазы Nb3Sn, 
которая существует в диапазоне от 18 до 25 ат. % Sn  
[5]. При этом критическая температура сверхпро-
водящего перехода Тс и верхнее критическое по-
ле Нс2 достигают максимума при 24.5 ат. % Sn 
[6]. Состав фазы Nb3Sn изменяется по сечению 
сверхпроводящего слоя в зависимости от ее 
морфологии. Так, например, в изготовленных по 
бронзовой технологии композитах концентра-
ция Sn достигает 24.5 ат. % в равноосных зернах, 
прилегающих к бронзовой матрице, и понижает-
ся до 18 ат. % в столбчатых зернах, прилегающих 
к остаточному ниобию [7]. В композитах, изго-
товленных по методу внутреннего источника 
олова, концентрация Sn в сверхпроводящей фазе 
изменяется от 24.5 до 21.5 ат.% в зависимости от 

mailto:popova@imp.uran.ru
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расстояния до источника олова [8]. Как правило, 
композиты с внутренним источником олова ха-
рактеризуются более высокой концентрацией Sn 
в сверхпроводящих слоях по сравнению с «брон-
зовыми» проводниками, благодаря чему в них до-
стигается более высокая плотность критического 
тока, несмотря на более крупные размеры зерен 
Nb3Sn [9, 10]. Для повышения Jc применяют ле-
гирование, в основном титаном или танталом, и 
подбирают оптимальные режимы термообработ-
ки, которые обеспечивают формирование доста-
точного количества сверхпроводящей фазы при 
сохранении в ней мелких зерен [11–14]. Отме-
тим, что в Российских научных журналах компо-
зиты с внутренним источником олова называют 
ВИП-композиты (сокр. от внутреннего источни-
ка питания) [13]. В ВИП-проводниках применя-
ют как минимум двухступенчатую реакционную 
термообработку, при которой на низкотемпера-
турном этапе происходит растворение олова из 
источника в медной матрице, а на высокотемпе-
ратурном этапе формируется мелкодисперсная 
фаза Nb3Sn [11, 14].

Существенную роль в достижении высокой 
токонесущей способности многоволоконных 
сверхпроводников играет конструкция и мате-
риал диффузионных барьеров, для изготовле-
ния которых используют Nb, Ta или их сочета-
ние. Диффузионные барьеры необходимы для 
того, чтобы препятствовать диффузии Sn в ста-
билизирующую медь во время диффузионного 
отжига (реакционной термообработки) [15–17]. 
Современные сверхпроводники с внутренними 
источниками олова состоят из субэлементов, 
представляющих собой источник олова, окру-
женный группой Nb волокон, в медной обо-
лочке. При диффузионном отжиге происходит 
образование фазы Nb3Sn, сопровождающееся 
расширением Nb волокон в поперечном сече-
нии, что в конечном итоге приводит к образова-
нию монолитного кольца фазы Nb3Sn [18]. 

Наряду с достаточно высокой критической 
плотностью тока в сильных магнитных полях, 
важным является и параметр RRR (Residual Re-
sistivity Ratio — отношение значений электро-
сопротивления меди при 273 и 20  К), высокие 
значения которого необходимы для стабильной 
работы кабеля и его устойчивости к тепловым 
возмущениям. Параметр RRR зависит от чисто-
ты стабилизирующей меди и кроме того, на него 
влияют такие конструктивные и технологиче-
ские параметры стренда, как толщина диффузи-
онных барьеров и режимы диффузионных отжи-
гов. Например, в СП-стрендах, изготовленных 
по методу ВИП, уменьшение толщины диффу-
зионных Nb барьеров приводит к заметно боль-

шему снижению RRR после одной и той же ре-
акционной термообработки [19]. Кроме того, в 
сверхпроводниках, изготовленных как по ВИП, 
так и по «бронзовой» технологии, параметр RRR 
понижается при увеличении длительности диф-
фузионных отжигов [19, 20, 21].

В современных ВИП-проводниках, предна-
значенных для высокополевых магнитов, при-
меняют два типа конструкции, отличающиеся 
геометрией диффузионных барьеров. В первом 
варианте единый барьер отделяет ниобиевые во-
локна в медной матрице от внешней стабили-
зирующей меди. Во втором случае — стренды с 
распределенным барьером — группы сверхпро-
водящих волокон (субэлементы) окружают ин-
дивидуальным барьером, и в центре каждого суб-
элемента располагают источник олова [16, 19]. 

В настоящей работе исследованы экспери-
ментальные образцы СП-стрендов с распреде-
ленным ниобиевым барьером. Образцы отли-
чались диаметром и, соответственно, задачей 
исследования являлось установление влия-
ния внешнего диаметра стренда на структуру 
сверхпроводящих слоев, формирующихся на 
финальном этапе реакционной термообработ-
ки (РТО) 370°С, 100 ч + 665°С, 40 ч. Этот режим 
был выбран, исходя из того, что по данным [19] 
уменьшение диаметра стренда при такой обра-
ботке сопровождается понижением RRR, и не-
обходимо было выяснить, связано ли это только 
с состоянием Nb барьера, или еще и с измене-
нием структуры сверхпроводящих слоев. Кроме 
того, на образце ∅ 1 мм было изучено влияние 
температуры и длительности второй ступени 
РТО на критическую температуру сверхпрово-
дящего перехода.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКА
Исследованные в настоящей работе экспери-

ментальные образцы стрендов на основе Nb3Sn 
изготовлены методом внутреннего источника 
олова на АО ЧМЗ (Акционерное общество “Че-
пецкий механический завод”) по технологии, 
разработанной АО ВНИИНМ. Стренды диаме-
тром 1.0, 0.7 и 0.5 мм состоят из 120 субэлемен-
тов с отношением объемных долей Nb к Sn 2.8 
(за исключением Nb барьера). Ниобиевые во-
локна легированы 1.4 ат.% Ti. Более подробно 
конструкция этих стрендов описана в [19], а ос-
новные конструкционные параметры (до реак-
ционной термообработки) приведены в табл. 1. 
Образцы отжигали в вакууме по режиму 370°

Для исследования структуры применяли ме-
тоды сканирующей (СЭМ) и просвечивающей 
(ПЭМ) электронной микроскопии с использо-
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ванием микроскопов Inspect F (FEI) с пристав-
кой EDAX для рентгеноспектрального микро-
анализа, Jeol JSM-7401F и JEM-200 CX (JEOL). 
СЭМ-исследование проводили на поперечных и 
продольных шлифах и на изломах образцов. Из-
ломы получали в жидком азоте непосредствен-
но перед СЭМ-исследованием. Изображения 
изломов обрабатывали в графическом редакто-
ре с применением метода случайных секущих 
для определения среднего размера зерен фазы 
Nb3Sn. Для ПЭМ-исследований механически 
утоненные продольные отрезки проволоки по-
лировали в смеси кислот (3 ч HNO3 + 2 ч H2SO4 + 
+ 1 ч HF). Полученные снимки зеренной струк-
туры слоев Nb3Sn обрабатывались программой 
SIAMS-600, с помощью которой строились ги-
стограммы распределения зерен по размерам.

Перед проведением РТО образцы для опре-
деления плотности критического тока Jc монти-
ровали на специальные цилиндрические оправ-
ки, а для определения критической температуры 
перехода Tc помещали в индивидуальные квар-
цевые ампулы. После РТО проведены транс-
портные измерения критического тока при 4.2 К 
4-контактным методом (в соответствии со стан-
дартом IEC 61788-2) по критерию электрическо-
го поля 0.1 мкВ/см и транспортные измерения 

критической температуры 4-контактным мето-
дом (в соответствии со стандартом IEC 61788-10) 
по критерию середины сверхпроводящего пере-
хода (Tc0.5). Измерения критического тока прово-
дили в Лаборатории Сильных магнитных полей 
(г. Гренобль, Франция) в диапазоне магнитных 
полей от 12 до 20 Тл при 4.2 К. 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ  
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Поперечные сечения образцов представле-
ны на рис. 1. Основные элементы конструкции 
стрендов — слой стабилизирующей меди (1), 
один из 120 субэлементов стренда (2) и источник 
олова в центре субэлемента (3) отмечены циф-
рами на рис. 1а. Субэлементы, изначально име-
ющие форму правильных шестигранников, при 
деформации несколько искажаются, и эти иска-
жения сохраняются после РТО по режиму 370°С, 
100 ч + 665°С, 40 ч. С увеличением степени де-
формации и, соответственно, уменьшением ди-
аметра провода эти искажения увеличиваются. 
Так, в образце 1 диаметром 1.0 мм субэлементы 
вытянутой формы располагаются только в пери-
ферийных рядах, граничащих со слоем стабили-
зирующей меди (рис. 1а). В образце диаметром 

Таблица 1. Конструкционные параметры образцов

№ п/п обр. Внешний ∅, мм ∅ СЭ1, мкм ∅ ИО2, мкм Толщина барьера, мкм
1 1.0 57 27 2.8
2 0.7 40 19 2.0
3 0.5 29 13 1.4

1 СЭ — субэлемент, 2 ИО — источник олова.

(а) (б) (в)

Рис. 1. СЭМ-изображения (в режиме Z-контраст) фрагментов шлифов поперечных сечений образцов 1 (∅ 1.0 мм) (а),  
2 (∅ 0.7 мм) (б) и 3 (∅ 0.5 мм) (в) после РТО 370°С, 100 ч + 665°С, 40 ч. На рис. 1а стрелками отмечены: 1 — стабилизирую-
щая медь; 2 — субэлемент; 3 — источник олова.
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0.7 мм субэлементы с искаженной неравноос-
ной формой располагаются не только в перифе-
рийных, но и в центральных рядах субэлементов 
стренда (рис. 1б). А в образце диаметром 0.5 мм 
форма всех субэлементов, расположенных как 
на периферии, так и в центре образца, сильно 
искажена (рис. 1в). Степень искаженности СЭ 
оценивали по максимальному аспектному соот-
ношению (aspect ratio — AR) продольной и по-
перечной осей каждого из субэлементов, а так-
же по доле субэлементов с величиной AR > 1.2. 
В исследованных образцах при уменьшении ди-
аметра от 1.0 до 0.7 и 0.5  мм максимальное AR 
возрастало от 1.4 до 1.6 и 3.0, а доля искаженных 
субэлементов — от 30% (обр. 1) до 60% (обр. 2) и 
80% в образце 3.

Результаты фрактографических исследова-
ний представлены на рис. 2. Очевидно, что по-
сле РТО 370°С, 100 ч + 665°С, 40 ч большая часть 
Nb волокон во всех трех образцах превращаются 
в фазу Nb3Sn, образующую монолитное кольцо 
вокруг источника олова, окруженное Nb барье-
ром (рис. 2а). Тем не менее встречаются отдель-
ные волокна с остаточным ниобием в централь-
ной части (рис. 2б). Эти участки отличаются 
вязким изломом остаточного ниобия в отличие 
от хрупкого излома зерен фазы Nb3Sn. С умень-
шением диаметра провода волокна ниобия про-
рабатываются более полно и количество оста-
точного ниобия уменьшается. Согласно анализу 
СЭМ-изображений изломов, количество субэ-
лементов с остаточным Nb уменьшается от 10% 
в образце 1 (∅ 1.0 мм) до 4 и 0.8% в образцах 2 
(∅ 0.7 мм) и 3 (∅ 0.5 мм) соответственно. Мак-
симальная проработка волокон в композитах 
минимального диаметра 0.5  мм является пози-
тивным фактором с точки зрения повышения 
доли сверхпроводящей фазы в стренде. Однако 
слой Nb3Sn в тех субэлементах, где он сформи-
рован полностью, характеризуется большим ко-
личеством крупных равноосных зерен (рис. 2в), 

размер которых превышает 100  нм, а у некото-
рых зерен достигает 200 и даже 300 нм. Наличие 
таких крупных зерен является негативным фак-
тором, приводящим к увеличению среднего раз-
мера зерна, снижению площади межзеренных 
границ и, как следствие этого, к снижению силы 
пиннинга.

Согласно данным рентгеноспектрального 
микроанализа, по мере уменьшения диаметра 
стрендов от 1.0 мм до 0.7  мм и 0.5  мм, средняя 
концентрация олова в слоях Nb3Sn после РТО 
возрастает от 23.7 до 24.1 и 25.4 ат.%, а в источни-
ках олова, находящихся в центре субэлементов, 
уменьшается от 9.7 % до 5.2 и 3.8 мас.% соответ-
ственно. Наличие остаточного олова в сердце-
вине стрендов показывает, что имеется резерв 
для улучшения стехиометрии сверхпроводящего 
слоя с помощью оптимизации режимов отжига. 
При этом нежелательно повышать температу-
ру второй ступени РТО, чтобы избежать увели-
чения размера зерен. В то же время снижение 
температуры отжига одновременно с увеличе-
нием его длительности при пониженной темпе-
ратуре может способствовать улучшению соста-
ва сверхпроводящей фазы, не приводя к росту 
размера зерен [13]. 

На образце 1 (∅ 1.0 мм) было изучено влия-
ние температуры и длительности второй ступе-
ни РТО на критическую температуру сверхпро-
водящего перехода, определенную по трем 
уровням амплитуды перехода — 10, 50 и 90% от 
величины сопротивления в нормальном состоя-
нии (Тc0.1, Тc0.5 и Тc0.9) (рис. 3). 

Установлено, что с увеличением температуры 
второй ступени РТО Тс возрастает и проходит 
через максимум при 700°С (рис. 3а). Возраста-
ние длительности второй ступени термообра-
ботки с 40 до 60 ч приводит к увеличению кри-
тической температуры с 17.57 до 17.84  К, что 
свидетельствует об увеличении содержания оло-
ва в слое Nb3Sn и приближении его состава к сте-

(а) (б) (в) (г)

Рис. 2. Фрагменты изломов образцов 1 — ∅ 1.0 мм (а), 2 — ∅ 0.7 мм (б) и 3 — ∅ 0.5 мм (в, г) после РТО 370°С, 100 ч + 665°С, 
40 ч. На рис. 2г — структура слоя Nb3Sn, выделенного рамкой на рис. 2в.
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хиометрическому. Дальнейшее увеличение дли-
тельности отжига до 100 ч не оказывает влияния 
на Тс (рис. 3б). Снижение температуры второй 
ступени РТО с 665 до 650°С при длительности 
60 ч приводит к понижению Тс на 0.10 К, но зна-
чение Тс выше, чем у образца, обработанного по 
режиму 370°С, 100 ч + 665°С, 40 ч, на 0.17 К и со-
ставляет 17.74 К, что свидетельствует о высокой 
степени стехиометрии сверхпроводящего слоя в 
этом образце.

Более подробная информация о морфологии 
сверхпроводящих слоев в стрендах после РТО 
370°С, 100 ч + 665°С, 40 ч была получена мето-
дом ПЭМ. Поскольку ПЭМ является высоко 
локализованным методом, то оценивать по дан-
ным этого метода общее количество остаточного 
ниобия, безусловно, было бы некорректно, для 
этого проведено детальное исследование мето-
дом СЭМ, результаты которого описаны выше. 
Однако, как правило, если остаточного ниобия 
в образце относительно много, то участки с ним 
будут встречаться чаще, чем в образцах с более 
высокой проработкой слоя. Основная задача 
ПЭМ — оценить такие параметры сверхпрово-
дящего слоя, как средний размер зерен, мини-
мальные и максимальные размеры, разброс по 
размерам, поскольку все они оказывают вли-
яние на величину и стабильность критических 
характеристик. При этом методом ПЭМ удалось 
выявить заметные отличия в сверхпроводящих 
слоях стрендов разного диаметра.

Структура сверхпроводящего слоя в стрен-
де диаметром 1.0  мм (образец 1) представлена 
на рис.  4. В этом образце структура отличается 
высокой неоднородностью — есть много обла-
стей с остаточным ниобием, а в областях с обра-
зовавшимся слоем Nb3Sn наблюдается большой 
разброс и по размерам, и по форме зерен. Об-
ласти остаточного ниобия показаны на рис. 4а, 
б. Видна субзеренная структура ниобия, а на 

электронограммах наблюдаются только рефлек-
сы от одного семейства плоскостей ниобия (ось 
зоны [001]) (рис. 4в). На некоторых участках при 
внешней схожести структуры на дислокациях 
образуются мелкие зародыши фазы Nb3Sn, о чем 
свидетельствует появление дебаевских колец с 
рефлексами этой фазы на электронограммах.

Участки с зернами сверхпроводящего слоя в 
образце 1 показаны на рис. 4г–е. Очевидно, что 
в пределах каждого участка имеется заметный 
разброс по размерам зерен. Рефлексы сверхпро-
водящей фазы на дебаевских кольцах электро-
нограмм расположены неплотно и неравномер-
но, особенно на участках с крупными зернами 
(рис. 4е). 

Структура образца 2 диаметром 0.7 мм пред-
ставлена на рис. 5. Она значительно отличается 
от описанной выше структуры образца боль-
шего диаметра. Прежде всего следует отметить, 
что большинство Nb волокон проработаны 
полностью, т. е. полностью преобразовались в 
сверхпроводящую фазу Nb3Sn. Участков с оста-
точным ниобием крайне мало, и на большин-
стве из них на дислокациях уже образовались 
зародыши фазы Nb3Sn (рис. 5а–в). Они вид-
ны на темнопольных изображениях, а главным 
доказательством их присутствия служат элек-
тронограммы, на которых видны четкие яркие 
рефлексы ниобия, принадлежащие одному се-
мейству плоскостей с осью зоны [001], и мелкие 
рефлексы, расположенные на дебаевских коль-
цах, соответствующих фазе Nb3Sn, хотя зерен 
этой фазы на таких участках еще нет (рис. 5б, в).

Сверхпроводящий слой этого образца значи-
тельно более однородный, форма большинства 
зерен равноосная, нет участков с аномально 
крупными зернами, разброс зерен по размерам 
незначительный (рис. 5г–е).

В образце 3 диаметром 0.5 мм участки непро-
работанного ниобия при ПЭМ-исследовании 
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Рис. 3. Критическая температура (Тc0.1, Тc0.5 и Тc0.9) образца 1 (Ø 1.0 мм) в зависимости от температуры (а) и длительности 
(б) второй ступени термообработки.
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(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

Рис. 4. Структура образца 1 (∅ 1.0 мм): а–в — остаточный ниобий — светлое поле (а), темное поле (б) в рефлексе (1 1 0)Nb,  
выделенном апертурой на электронограмме (в), ось зоны [001]Nb; г–е — сверхпроводящий слой — светлые поля (г, д), 
темное поле (е) в рефлексе (200)Nb3Sn (указан стрелкой на электронограмме).

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

Рис. 5. Структура образца 2 (∅ 0.7 мм): а–в — остаточный ниобий — светлое поле (а), темные поля в рефлексах (͞1͞10)Nb, 
(210) Nb3Sn и (200) Nb3Sn, указанных стрелкой на электронограмме (б, в), ось зоны [001]Nb; г–е — сверхпроводящий слой — 
светлые поля (г, д), темное поле (е) в рефлексе (200)Nb3Sn (указан стрелкой на электронограмме).
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обнаружены не были. Структура сверхпрово-
дящего слоя образца 3 показана на рис. 6. Она 
достаточно однородная, зерна равномерны по 
форме и размерам, без заметного разброса как 
в пределах одного участка, так и при переходе от 
участка к участку. На всех электронограммах де-
баевские кольца фазы Nb3Sn густо и равномер-
но заселены рефлексами этой фазы. По сравне-
нию с образцом 2 диаметром 0.7 мм зерна фазы 
Nb3Sn в образце 3 диаметром 0.5 мм несколько 
более крупные.

Более точно параметры зеренной структуры 
были оценены при обработке электронно-ми-
кроскопических снимков с помощью програм-
мы SIAMS-600. Наряду с ПЭМ, были обработа-
ны и СЭМ-изображения изломов. 

Результаты этого анализа приведены в табл. 2 
и на рис. 7. Полученные результаты показали, 
что наиболее совершенной структурой облада-
ет сверхпроводящий слой в образце диаметром 
0.7  мм. В образце меньшего диаметра 0.5  мм 
средний размер зерен (dср) и разброс по разме-
рам несколько больше, чем в образце 2. Самой 
несовершенной структурой обладает сверхпро-
водящий слой в образце 1 (∅ 1.0 мм). В этом об-
разце средний размер зерен значительно боль-
ше, чем в образце диаметром 0.7 мм. Разброс 
зерен по размерам достигает значения 31.7 нм и 
распределение зерен по размерам близко к би-
модальному (рис. 7а).

Отметим, что значения dср, полученные ме-
тодом СЭМ, больше, чем по данным ПЭМ. Это 

объясняется, во-первых, разрешением более 
мелких зерен, а, во-вторых, более локальным 
полем анализа при просвечивающей микроско-
пии, в то время как СЭМ-метод позволяет оце-
нить размеры зерен по всей площади поперечно-
го сечения стренда. Главным при этом является 
выявление обоими методами немонотонного из-
менения среднего размера зерна с уменьшением 
диаметра стренда. Согласно данным СЭМ, мак-
симальным средним размером зерна после РТО 
370°С, 100 ч + 665°С, 40 ч обладают стренды ми-
нимального диаметра.

Ранее, и в бронзовых композитах, и в про-
водниках с внутренними источниками олова 
наблюдалось уменьшение среднего размера зе-
рен Nb3Sn при уменьшении диаметра провода 
[22–25]. Этот эффект можно объяснить следую-
щим образом. С увеличением степени деформа-
ции композита ниобиевые волокна оказываются 
ближе друг к другу, следовательно, диффузион-
ные пути олова из матрицы в волокна становятся 
короче, и зарождение слоя происходит быстрее. 

Кроме того, при более высокой деформации 
зеренная структура Nb волокон измельчается, а 
значит, плотность границ внутри волокон увели-
чивается, и образование зародышей фазы Nb3Sn 
происходит более активно, что способствует полу-
чению более мелких зерен сверхпроводящей фазы 
[26]. Измельчение зеренной структуры сверхпро-
водящих слоев приводит к более высокой плотно-
сти критического тока в стрендах меньшего диаме-
тра, что было обнаружено в работах [1, 27].

(а) (б) (в)

Рис. 6. Структура сверхпроводящего слоя образца 3 (∅ 0.5 мм): а, б — светлые поля; в — темное поле в рефлексах (211)Nb3Sn 
и (210)Nb3Sn и электронограмма.

Таблица 2. Параметры структуры слоев Nb3Sn (dср — средний размер зерен, СКО — среднее квадратичное откло-
нение), рассчитанные по данным СЭМ и ПЭМ, после РТО — 370°С, 100 ч + 665°С, 40 ч

№ ∅, мм dср(СЭМ), нм dср(ПЭМ), нм  СКО, нм
1 1.0 124 108 31.7
2 0.7 106 92 22.0
3 0.5 128 96 26.6
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Однако результаты, полученные в настоящей 
работе, показали, что при уменьшении диаме-
тра стренда от 1.0 до 0.7 мм зеренная структура 

сверхпроводящего слоя измельчается, но при 
дальнейшем уменьшении диаметра от 0.7  до 
0.5 мм происходит увеличение среднего размера 
зерен Nb3Sn и разброса зерен по размерам. Ве-
роятнее всего, в образце с наименьшим диаме-
тром вследствие уменьшения расстояния между 
ниобиевыми волокнами сверхпроводящая фаза 
образуется быстрее по всей глубине Nb воло-
кон, чем в образце диаметром 0.7 мм. В итоге, в 
оставшееся после завершения образования фа-
зы Nb3Sn время отжига происходит термически 
активированный рост зерен Nb3Sn. 

В работе [28] было обнаружено немоно-
тонное изменение Jc с уменьшением диаметра 
стренда. Авторами этой работы было показано, 
что при уменьшении диаметра стренда от 1.0 мм 
до 0.6  мм плотность критического тока замет-
но увеличивается, но при дальнейшем умень-
шении диаметра от 0.6 до 0.4 мм Jc понижается. 
Понижение Jc может быть вызвано уменьшени-
ем силы пиннинга, что, в свою очередь, являет-
ся следствием ухудшения зеренной структуры 
сверхпроводящего слоя, а именно — укрупне-
ния зерен и снижения плотности межзеренных 
границ.

Результаты измерения плотности критиче-
ского тока образцов 1 и 3 (∅ 1.0 и 0.5 мм), пред-
ставленные в таблице 3, демонстрируют, что 
более низкой критической плотностью тока Jc 
характеризуется образец 3, в котором по данным 
СЭМ зерна крупнее, чем в образце максималь-
ного (1.0 мм) диаметра. 

По-видимому, для более тонких стрендов бо-
лее благоприятным режимом РТО с точки зре-
ния зеренной структуры сверхпроводящих слоев 
будет понижение температуры или сокращение 
длительности отжигов. 

Действительно, как показали расчеты сред-
него размера зерен методом секущих на изломах 
образцов, подвергнутых разным режимам РТО 
(табл. 4), при сокращении длительности второй 
ступени до 25 ч зеренная структура измельча-
ется с уменьшением диаметра стрендов. Самые 
мелкие зерна образуются в образце диаметром 
0.5 мм, причем эта закономерность сохраняется 
и при понижении температуры первой ступени 
до 350°С, несмотря на увеличение ее длительно-
сти до 300 ч. 

Таким образом, результаты исследований, 
полученные в настоящей работе, в сочетании с 
ранее представленными в работе [19] данными, 
показывают, что для достижения наилучшей 
токонесущей способности ВИП-стрендов нуж-
но учитывать одновременно и режимы РТО, и 
внешний диаметр провода. В частности, для со-
хранения высоких значений RRR требуется со-
кращать время последней ступени отжига, а для 
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Рис. 7. Гистограммы распределения зерен Nb3Sn по разме-
рам в образцах разного диаметра: а — образец 1 (∅ 1.0 мм); 
б — образец 2 (∅ 0.7 мм); в — образец 3 (∅ 0.5 мм). ПЭМ.
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обеспечения более полного превращения ни-
обиевых волокон в сверхпроводящую фазу это 
время следует увеличивать. Для обеспечения 
наиболее мелких зерен фазы Nb3Sn в образцах 
диаметром 0.5 мм требуется более низкая темпе-
ратура отжига или сокращение его длительности 
по сравнению с образцами диаметром 1.0 мм.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследовано влияние внешнего диаметра 

(1.0, 0.7 и 0.5 мм) композитов с внутренними 
источниками олова и распределенным ниоби-
евым барьером на структуру сверхпроводящих 
слоев Nb3Sn. 

Показано, что при РТО 370°С, 100 ч + 665°С, 
40 ч во всех трех исследованных образцах боль-
шинство Nb волокон полностью преобразуют-
ся в сверхпроводящую фазу Nb3Sn. Остаточный 
ниобий обнаружен в 10% субэлементов в образ-
це ∅ 1.0 мм, 4% в образце ∅ 0.7 мм и 0.8% в об-
разце ∅ 0.5 мм.

Состав сверхпроводящего слоя приближается 
к стехиометрическому с уменьшением диаметра 
провода. 

При РТО по режиму 370°С, 100 ч + 665°С, 40 ч 
минимальный средний размер зерен Nb3Sn на-
блюдается в композите диаметром 0.7 мм. При 
сокращении длительности второй ступени от-
жига до 25 ч и понижении температуры первой 
ступени до 350°С более мелкие зерна образуются 
в образце диаметром 0.5 мм.

Стренд диаметром 1.0 мм после РТО 370°С, 
100 ч + 665°С, 40 ч имеет наиболее высокую плот-
ность критического тока из изученных образцов.

Работа выполнена на экспериментальных 
образцах АО ВНИИНМ, изготовленных на 
АО ЧМЗ. Режимы отжигов разработаны и отжи-
ги проведены в АО ВНИИНМ. 

Коллектив авторов благодарит М.В. Поли-
карпову, П.А. Лукьянова и Д.С. Новосилову 
за проведение измерений критического тока и 
критической температуры.

Исследования проведены на оборудовании 
ЦКП ИФМ УрО РАН, в рамках государствен-
ного задания Минобрнауки России (темы “Дав-
ление” Г.Р. № 122021000032-5 и «Спин» Г.Р. 
№ 122021000036-3).
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Таблица 3. Электрофизические характеристики образцов ∅ 1 и 0.5 мм после РТО 370°С, 100 ч + 665 °С, 40 ч

Обр. Ø, мм Jc (12 Тл, 4.2 К), А/мм2 Jc (16 Тл, 4.2 К), А/мм2 Вс2

1 1.0 2872 1152 23
3 0.5 2343 818 23

Таблица 4. Средний размер зерен (dср) после разных режимов РТО, рассчитанный методом секущих на изломах 
образцов

Режим РТО, °С/ч
dср, нм

∅1.0 мм ∅0.7 мм ∅0.5 мм
350/100 ч + 665/25 ч – 110±15 –
370/100 ч + 665/25 ч 123±12 111±20 108±18
370/100 ч + 665/40 ч 125±23 117±22 –
350/300 ч + 665/25 ч 127±18 115±21 99±12
350/300 ч + 665/40 ч – 118±12 –
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THE STRUCTURE OF SUPERCONDUCTING LAYERS  
IN WIRE COMPOSITES WITH INTERNAL TIN SOURCES DEPENDING  

ON THE WIRE DIAMETER
E. N. Popova1, *,  I. L. Deryagina1,  E. I. Patrakov1,  A. S. Tsapleva2,  I. M. Abdyukhanov2,  

N. V. Konovalova2, and M. V. Alekseev2

1Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia
2JSC “Academician A.A. Bochvar High-Tech Research Institute of Inorganic Materials”, Moscow, 123098 Russia

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

The structure of superconducting layers in composites with internal tin sources and distributed Nb 
barrier has been studied using transmission and scanning electron microscopy. It has been shown that 
the outer diameter of the composite (1, 0.7 and 0.5 mm) affects the morphology, grain size and com-
position of the superconducting Nb3Sn phase layers formed upon reaction heat treatment in the regime 
370°C for 100 h + 665°C for 40 h. A residual content of niobium has been identified in 10% of the subele-
ments within the ∅1-mm sample, 4% within the ∅ 0.7-mm sample, and 0.8% within the ∅ 0.5-mm sample. 
The minimum average grain size of Nb3Sn grains is observed in the composite with a diameter of 0.7 mm. 

Keywords: multifilamentary superconductors, internal tin source, diffusion annealing, structure, electron mi-
croscopy
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Предложена математическая модель кристаллизации вспененного расплава алюминия (Al–Si), 
содержащего модифицирующие наноразмерные частицы, который охлаждается при заданных ус-
ловиях теплосъема. Используя модель роста газовых пузырьков в расплаве алюминия, проведен 
численный анализ динамики формирования вспененных металлов и определены размеры сфери-
ческих пор. Границы ячеек, окружающих пузырьки, определены согласно представленным в ли-
тературных источниках экспериментальным данным. На основе разработанной модели показано, 
что внесение в расплав наноразмерных тугоплавких частиц в качестве модифицирующих добавок 
приводит к измельчению кристаллической структуры и может способствовать повышению меха-
нических свойства затвердевшего металла.

Ключевые слова: численное моделирование, вспененный алюминий, гидрид водорода, пористость, 
модифицирующие наночастицы, кристаллизация
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ВВЕДЕНИЕ
Вспененные металлы или сплавы широ-

ко применяются в авиационной, космической, 
строительной, автомобильной и других отрас-
лях. Этому способствует сочетание низкой плот-
ности материала, эффективное соотношение 
жесткости и веса, хорошее поглощение энер-
гии и способность гашения вибрации. Наиболее 
значимые результаты были получены при прак-
тическом применении пеноматериалов на осно-
ве сплавов алюминия. Для вспенивания металла 
обычно используется гидрид титана (TiH2), ха-
рактеризующийся высоким удельным содержа-
нием водорода [1–4].

Исследование и анализ процессов формиро-
вания ячеистой структуры имеет важное значе-
ние, поскольку она во многом определяет фи-
зические и механические свойства вспененного 
металла. При этом представляет интерес влия-
ние модифицирования расплава на структуру 
и прочностные свойства пены затвердевшего 
металла, показавшее свою эффективность при 
литье металлов и сплавов [5–7]. Наличие нано-

размерных тугоплавких частиц в расплавленном 
металле способствует гетерогенному зародыше-
образованию [8–11] и увеличению количества 
центров кристаллизации и, как следствие, по-
вышению эксплуатационных свойств металлов 
[12–14]. Существуют публикации, посвященные 
численному моделированию кристаллизации 
для оценки сформировавшейся структуры за-
твердевших модифицированных сплавов [15, 16].

Цель настоящего исследования — построение 
математической модели и численный анализ ро-
ста зародившихся в расплаве газовых пузырей, 
оценка влияния наноразмерных тугоплавких ча-
стиц и интенсивности охлаждения расплава на 
формирование структуры затвердевшего вспе-
ненного алюминия.

МАТЕМАТИЧЕСКАЯ МОДЕЛЬ
Из-за сложности моделирования рассма-

тривается упрощенная физическая модель, со-
храняющая основные особенности реального 
процесса. Предполагается, что все количество 
водорода, необходимое для обеспечения наблю-

mailto:popov@itam.nsc.ru
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даемого уровня расширения, было растворено в 
расплаве под внешним давлением P0. Водород, 
полученный в результате разложения гидрида 
титана (TiH2), введенного в расплав алюминия, 
мгновенно в нем растворяется. Процесс пеноо-
бразования, охлаждения и кристаллизации га-
зосодержащего расплава алюминия происходит 
в цилиндрическом тигле с внутренним радиусом 
r0, который подвергается внешнему охлаждению 
с заданной интенсивностью. В расплаве происхо-
дит одновременное зарождение и последующий 
рост пузырьков, вокруг которых формируется 
диффузионный слой. Последующего зарождения 
новых пузырьков не происходит. Используется 
модель роста пузыря, описанная в [17–20].

Предполагается, что пузыри имеют сфери-
ческую форму, на их поверхности выполняется 
термодинамическое равновесие, описываемое 
законом Генри, и расплав является несжимае-
мой ньютоновской жидкостью. Кристаллизация 
и структура металла не зависят от концентрации 
растворенного газа. При реализации модели ре-
шаются уравнения импульса, интегрального ба-
ланса массы по пузырю и дифференциального 
баланса массы в окружающем расплаве.

Считаем, что расплав алюминия (Al–Si) до 
возникновения в нем пузырьков модифициро-
ван плакированными тугоплавкими нанораз-
мерными частицами TiN в количестве mp=0.05 % 
по массе. Частицы являются хорошо смачивае-
мыми и на зародышеобразование газовых пу-
зырьков не влияют. Образование зародышей 
кристаллов происходит на поверхностях частиц, 
так как затраты энергии в этом случае меньше, 
чем при гомогенном зародышеобразовании 
[21,  22]. Поверхности зародышей, граничащих 
с расплавом, считаем сферическими. Для упро-
щения расчетов полагаем, что теплофизические 
параметры постоянные, равные их средним зна-
чениям в рассматриваемом интервале темпера-
тур, и не зависят от наличия модифицирующих 
частиц ввиду их малого объема. Движение жид-
кости учитывается вводом поправочного коэф-
фициента в теплопроводность жидкой фазы. 
Параметры газожидкостной среды определяют-
ся как среднемассовые величины.

Полагаем, что образовавшиеся пузырьки рав-
номерно распределены по всему объему распла-
ва. Таким образом, задача сводится к рассмо-
трению роста отдельного пузырька в ячейке c 
заданным радиусом Rc (рис. 1). Значение Rc, за-
висящее от исходного пресыщения расплава га-
зом (водородом), задается согласно эксперимен-
тальным данным работы [17].

В рамках модели процесс роста пузыря опи-
сывается уравнениями импульса, интегрального 

баланса массы по пузырю и дифференциального 
баланса массы в окружающем расплаве [17–20]. 
Таким образом, при t≥0 на основе баланса массы 
и импульса скорость роста пузырька выражается 
как функция давления газа в пузырьке P(t) и его 
радиуса R(t):

	
dR
dt

P t P
R t=

−
−

1
2 2m

s[
( )

( ) ]a , 	 (1)

где m — вязкость расплава, s — поверхностное 
натяжение на границе газ-расплав, Pa — давле-
ние окружающей среды, t — время. 

Распределение концентрации в диффузион-
ной зоне определяется уравнением:
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Здесь C — концентрация растворенного водо-
рода в расплаве, DH — коэффициент диффузии 
водорода.

На поверхности пузырька выполняются усло-
вие сохранения массы диффундирующего газа:
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и условие равновесия, записываемое в форме 
закона Генри:

	 C K P tB H= ( ) .	 (4)

Здесь M R P t R T= 4 33p ( ) / ( )g  — масса газа в 
объеме пузырька, Rg — универсальная газовая 
постоянная, CB=C при r=R(t), T — температура 

C

r

2

1

0

3

R RC

Рис. 1. Схема роста пузырька (1) в ячейке (2). R — ра-
диус пузырька, Rс — радиус ячейки, 3 — изменение 
концентрации растворенного газа C в диффузионной 
зоне.
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расплава. C учетом выражения для величины M 
и уравнения (4) условие (3) примет вид:

	
d R C T

dt
R T K R D

C
r

r R t

( / )

( )

3

0
23B

g H H=
∂
∂ =

,	 (5)

где T =T/T0, T0 — начальная температура рас-
плава.

На границе смыкания ячеек (r=Rc) выполня-
ется условие симметрии:

	
∂
∂

=
=

C
r

r Rc

0 . 	 (6)

Рост пузырька продолжается до тех пор, пока 
не выполнится условие при t=te:

	 P t P
R t

( )
( )e a

e

= +
2s

, 	 (7)

при котором dR t dt( ) /e = 0 . Соотношение (7) 
определяет конечный размер пузырька R(te).

Выражение для относительной пористости в 
расплаве удет иметь вид:

P = R

R

3

3
c

.

Начальные условия для (1)–(6) следующие: 
P(0)=P0, C(r,0)=CB(0)=KHP0=C0; 

R(0)≤r≤Rc, R(0)=R0, R0=1.01Rcr,
где Rcr — критический радиус пузырька, Rcr= 2σ/
(P0–Pa). 

С учетом принятых выше допущений уравне-
ние теплопереноса в вспененном расплаве запи-
шем в виде:

	 c
dT
dt r

T T L
df
dt

r r= − − +
2

0

( )c
s , TE≤T≤T0,	 (8)

где c =c1P+c2(1–P), r =r2(1–P), ci — удельная 
теплоемкость, ri — плотность, P — доля газо-
вой фазы (пористость, 0≤P≤1), Tc — температура 
окружающей среды, L — удельная теплота плав-
ления, a — коэффициент теплообмена, fs — объ-
емная доля твердой фазы в расплаве (0≤fs≤1, fs =0 
при T≥Tl0), Tl0, TE — температуры ликвидуса и эв-
тектики. Индексы i=1 для газа (водорода) и i=2 
для сплава. Начальное условие для (8): T(0)=T0.

В расплавленный металл внесены смачива-
емые тугоплавкие наноразмерные частицы. Из 
работ [21, 22] следует, что условий для гомоген-
ного зародышеобразования в объеме расплава 
практически не наблюдается, а следовательно, 
происходит образование зародышей кристал-
лической фазы на поверхностях частиц, находя-
щихся в переохлажденном расплаве. Согласно 
[15, 21] и предполагая, что частицы имеют фор-

му куба, грани которого характеризуются углом 
смачивания q, скорость образования зародышей 
кристаллов сплава определяется формулой:

	 I n
k T

h
E G k T= − +s

B
Bexp{ ( ) / ( )}*D ,	 (9)

где n n l ls p p
2

a
2= 6 /  — количество атомов в единице 

объема расплава, прикасающихся к поверхностям 
наноразмерных частиц, n m lp p p p

3= r r2 100/ ( ) ,  
ρp — плотность вещества частицы, lp — длина  
ребра частицы, la — межатомное расстояние в 
расплаве, h — постоянная Планка, kB — констан-
та Больцмана, E — энергия активации процес-
са диффузии в расплаве, ∆G* — энергия Гиббса 
критического зародыша:

DG * ( cos ) ( cos ) /= − +ps η q qls
2 21 2 3 ,

η s r= 2 0 2lsT L Tl / ( )D , Tl0 — исходная температу-
ра ликвидуса, sls — поверхностное натяжение 
на границе жидкой и твердой фаз алюминия,  
DT= Tl –T, Tl — текущая температура ликвидуса.

Доля растущей твердой фазы fs, при охлажде-
нии жидкого металла после времени tl0, когда тем-
пература достигла Tl0, описывается подобно [23]:

f t N V d
t

t

l

s s( ) exp{ ( ) ( ) }= − −∫1
0

τ τ τ ,

	 V t R Rs s
3

s0( ) ( / )( )= −4 3 3p , 	 (10)
где Vs — объем твердой фазы, образовавшейся 
на наноразмерной частице. Число центров кри-
сталлизации α-фазы, образовавшихся при за-
твердевании сплава:

	 N t I f d
t

t

l

( ) ( )( )[ ( )]= − −∫ τ τ τ1 1
0

P s .	 (11)

Предполагая, что рост кристаллической фазы 
подчиняется нормальному механизму и опреде-
ляется линейной зависимостью скорости роста 
от переохлаждения ∂ Rs/∂ t=KvDT [11], где Kv — 
кинетическая константа, Rs — радиус кристал-

ла, R t R K Tdv

t

t

l

s s( ) = + ∫0

0

D τ , Rs0=(1.5/π)1/2lp — ра-

диус сферической частицы, имеющей площадь 
поверхности, равную поверхности кубической 
частицы. 

Для оценки кинетической константы Kv ис-
пользуется формула [24]:

K D H l k Tv = ( ) / ( )D a a B A
2 ,

где DHa — энтальпия плавления в расчете на 
один атом, D D E k T= −0 exp{ / ( )}B  — коэффи-
циент диффузии Si в сплаве Al–Si при темпе-
ратуре плавления, DT=TA–b C0

Si /(1–fs)1-k–T — 
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переохлаждение, TA — температура плавления 
алюминия, b — угол наклона линии ликвидуса 
на диаграмме состояния системы Al–Si, C0

Si  — 
исходная концентрация легирующего компо-
нента, k — коэффициент распределения.

Рост твердой фазы алюминия происхо-
дит в температурном интервале Tl0≥T≥TE, где  
Tl0=TA–b C0

Si , TE — температура эвтектики. Пола-
гаем, что при T=TE доля твердой фазы равна fsE.

Характерный размер первичного зерна a–
фазы, согласно [25], оценим по формуле:

d=( 2/N)1/3.
Исходные данные для тигля и сплава 

Al + 6.5%Si [15, 17, 26–28]: T0=973 K, TA=933 K, 
Tl0=886.85 K, TE=850 K, r1=0.0244 кг/м3, k=0.14, 
r2=2340 кг/м3, c1=1.493×104 Дж/(кг·K), b=7.1 K %, 
c2=1090 Дж/(кг·K), r0=0.02 м, DH=4.475×10–8 м2/с,  
s=0.866 Дж/м2, m=1.5×10–3 Н×с/м2, E = 4.2·10–20 Дж,  
L=3.9×105 Дж/кг, KH=1.41×10–5 моль/(Н×м), 
D0=10–7 м2/с, sls=0.093 Дж/м2, DHa=1.75×10–20 Дж,  
kB=1.38×10–23 Дж/K, lp=5×10–8 м, Kv=10–4 м/(с×K), 
mp=0.05 % мас., la=2.86×10–10 м, lc=4.235×10–10 м,  
Rg=8.31 Дж/(моль×K), C0

Si =6.5 мас.%, rp=  
=5440 кг/м3, Pa=1.01×105 Н/м2, q=5o, a=200 Вт/(м·К),  
400 Вт/(м·К). В таблице приводятся данные для 
концентрации растворенного водорода и пара-
метров пузырьков [17].

Выбор алгоритма реализации описанной вы-
ше модели основывается на необходимости ре-
шать систему дифференциальных уравнений с 
малым параметром при старших производных 
[31]. Для численного решения уравнений (1)–
(2), (4)–(6), с учетом условия (7), использован 
конечно разностный алгоритм. Систему уравне-
ний строили путем неявной аппроксимации ба-
лансных соотношений, полученных интегриро-
ванием (2) с учетом граничных условий (4)–(6). 
Шаг по времени использовали переменный. Из-
менение температуры определяли согласно (8). 
При охлаждении расплава ниже температуры Tl0 
скорость зародышеобразования и количество 
кристаллов в единице объема затвердевшего ме-
талла рассчитывали с использованием формул 
(9)–(11). Расчеты продолжали до момента вы-
полнения условия T=TE.

РЕЗУЛЬТАТЫ РАСЧЕТОВ
Проведено численное исследование динамики 

роста газовых пузырьков в расплавленном метал-

ле. Рассмотрено два варианта, представленных в 
таблице. Изменение радиуса газовых пузырьков 
при CTiH2 = 1.5 % и 0.5 % по массе иллюстрирует 
рис. 2. 

Результаты расчетов иллюстрируют, что в 
случае CTiH2

 = 1.5 % по массе критический ради-
ус пузырька — 0.087 мкм, конечный радиус пу-
зырька — 0.94 мм, время роста составляет 9.4 мс. 
В случае CTiH2

 = 0.5 % по массе критический ра-
диус пузырька — 0.2  мкм, время роста пузырь-
ка — 6.5  мс, конечный радиус — 0.72  мм. При 
t≥10–4 с, после того как диаметр пузырьков ста-
новится около 20 мкм, темп их роста фактически 
совпадает и дальнейшее увеличение происходит 
за счет диффузии газа из окружающего распла-
ва. Это подтверждается результатами, представ-
ленными на рис. 3. Однако нужно отметить, что 
концентрация растворенного газа в расплаве 
оказывает влияние на время роста пузырьков и 
их окончательный размер за счет формирования 
ячеек различных размеров.

На рис. 3 отражена динамика изменения кон-
центрации водорода и диффузионного потока 
на поверхности пузырьков в зависимости от ко-

Таблица 1. Концентрация растворенного водорода и параметры пузырьков по данным [17]

CTiH2, мас. % P0, 105, Н/м2 C0, моль/м3 Конечный радиус пузырька, эксп.
R(te), 10−3 м

Радиус ячейки эксп.
Rс, 10−3 м

1.5 200 282 0.948 1.00
0.5 87 122.7 0.648 0.72

2

1

2
1

R, мкм

103

102

101

100

10–1

10–9 10–8 10–7 10–6 10–5 10–4 10–3 10–2

t, с
Рис.  2. Изменение радиуса газового пузырька до мо-
мента окончания роста () при CTiH2

 = 1.5 мас.% (1) и 
CTiH2

 = 0.5 мас.% (2).
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личества растворенного газа в расплаве. Отме-
тим, что в начальный промежуток времени до 
t=10–6 c концентрация на границе пузырьков CB 
и давление в них почти не меняется, а величи-
ны диффузионных потоков сохраняются на вы-
соком уровне. В этот период времени радиусы 
пузырьков близки к критическим радиусам Rcr. 
Существенные изменения величин D(dC/dr) и 
CB происходят с началом быстрого увеличения 
размеров пузырьков в интервале времени от 10–6 c  
до 10–4 c. При t>10–4 с изменения концентрации 
водорода и диффузионных потоков на поверх-
ностях пузырьков фактически не зависят от на-
чального насыщения расплава газом.

Из расчетов следует, что с ростом концен-
трации растворенного газа увеличивается пори-
стость вспененного материала. Так при CTiH2 = 0.5%  
по массе пористость вспененного металла со-
ставляет 72%, а при CTiH2 = 1.5% по массе — 83%, 
что удовлетворительно согласуется с экспери-
ментальными данными (рис. 4) [17].

Изменение температуры расплава в зависи-
мости от содержания пенообразователя в рас-
плаве и интенсивности теплосъема иллюстриру-
ет рис. 5.

Из результатов расчетов, представленных на 
рис. 5, следует, что начальная температура рас-
плава за время формирование пор фактиче-
ски не меняется. В случае CTiH2

=1.5 мас.% при 
a=400 Вт/(м·К) перегрев расплавленного метал-

ла снимается за 17.12 с и далее, через 0.06 с пере-
охлаждение расплава достигает максимального 
значения 0.27  K (рис.  5а, рис.  6а). При переох-
лаждении 0.15 K ≤ DT ≤ 0.27 K происходит обра-

2 2

1 1

СВ, моль/м3 D(dC/dr), моль/(м3 с2)

100

10

1

100

10

1
10–9 10–8 10–7 10–6 10–5 10–4 10–3 10–2 10–9 10–8 10–7 10–6 10–5 10–4 10–3 10–2

t, с t, с

(а) (б)

Рис. 3. Изменение концентрации водорода CB (а) и диффузионного потока D(dC/dr) (б) на поверхности пузырька при 
CTiH2

 = 1.5 масс.% (1) и CTiH2
 = 0.5 мас.% (2).

П, %
90

80

70

0,5 1,0 1,5
TiH2, вес. %

Рис. 4. Зависимость пористости Π от количества вве-
денного в расплав порошка TiH2;  — эксперимент [17]; 
 — результаты расчетов.
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зование зародышей кристаллов на поверхностях 
наноразмерных частиц. С ростом доли твердой 
фазы в расплаве выделяется тепло, что способ-
ствует уменьшению переохлаждения и прекра-
щению зародышеобразования. За счет отвода 
тепла в окружающую среду происходит охлаж-

дение расплава, сопровождающееся увеличени-
ем в нем доли твердой фазы fs. Металл до тем-
пературы эвтектики охлаждается за 28.6  с. При 
a=200 Вт/(м·К) температура расплава снижается 
до Tl0 за 34.25 с (рис. 5а, рис. 6б). Далее расплав 
переохлаждается и через 0.1 с величина Tl0–T до-

2 2

1 1

T, K T, K

950

900

850

950

900

850
0 20 40 60 0 20 40 60 80

t, с t, с

(а) (б)

Рис. 5. Изменение температуры расплава при CTiH2
 = 1.5 мас. % (а) и CTiH2

 = 0.5 мас. % (б): (1) a= 400 Вт/(м·К), (2) 
a=200 Вт/(м·К).

2 2

1 1

T, K T, K
887

886

887

886
17.1 17.2 17.3 17.4 34.2 34.4 34.6 34.8

t, с t, с

(а) (б)0.3

0.2

0.1

0.0

0.3

0.2

0.1

0.0

ΔT, K ΔT, K

Рис. 6. Изменение температуры (1) и величины переохлаждения (2) расплава при CTiH2
 = 1.5 мас.%, (а) a = 400 Вт/(м·К),  

(б) a = 200 Вт/(м·К). Штриховая линия — температура ликвидуса Tl.
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стигает 0.28 K. Образование зародышей происхо-
дит при переохлаждении 0.15 K ≤ DT ≤ 0.28 K. С 
появлением твердой фазы в расплаве выделяет-
ся тепло, переохлаждение уменьшается и новые 
зародыши прекращают появляться. Дальнейшее 
охлаждение расплава с увеличением в нем доли 
твердой фазы происходит за счет отвода тепла в 
окружающую среду. Расплав до температуры эв-
тектики охлаждается за 57 с.

В случае CTiH2
=0.5 мас.% (рис.  5б) при  

a=400 Вт/(м·К) перегрев расплавленного метал-
ла снимается за 24.95 с, через 0.07 с переохлажде-
ние расплава достигает максимального значения 
0.29  K, происходит зародышеобразование кри-
сталлов, растет доля твердой фазы.

Металл до температуры эвтектики охлажда-
ется за 42.3 с. При a=200 Вт/(м·К) перегрев рас-
плавленного металла снимается за 49.9  с, через 
0,1 с переохлаждение расплава достигает макси-
мального значения 0.27  K, происходит зароды-
шеобразование кристаллов, растет доля твердой 
фазы. Металл до температуры эвтектики охлаж-
дается за 84.6 с.

Рис. 7 иллюстрирует изменение размера пер-
вичного зерна a-фазы в затвердевшем металле 
после его модифицирования тугоплавкими нано-
размерными частицами от скорости охлаждения 
(интенсивности теплосъема). Отметим, что ми-
нимальное расстояние между границами сосед-

них пузырьков в случае CTiH2
=1.5 мас.% — 0.104 мм,  

а в случае CTiH2
=0.5 мас.% — 0.144 мм. При 

a=200  Вт/(м·К) характерный размер кристаллов 
в затвердевшем металле 11.9 мкм (CTiH2

=0.5 мас.%)  
и 8.5 мкм (CTiH2

=1.5 %). При a=400 Вт/(м·К) ха-
рактерный размер кристаллов в затвердевшем 
металле 6.6  мкм (CTiH2

=0.5 мас.%) и 4.7 мкм 
(CTiH2

=1.5 мас.%). Можно сделать вывод, что уве-
личение интенсивности охлаждения модифи-
цированного расплава приводит к уменьшению 
размера кристаллического зерна. Согласно зако-
ну Холла–Петча это способствует повышению 
механических свойств металла [29, 30].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Используя модель роста газовых пузырьков в 

расплаве алюминия, проведен численный ана-
лиз динамики формирования вспененных ме-
таллов. Определено, что после того как диаметр 
пузырьков становится около 20 мкм, дальней-
шее их увеличение происходит за счет диффузии 
газа из окружающего расплава. 

Разработана модель кристаллизации вспе-
ненного алюминия, модифицированного нано-
размерными частицами, после окончательного 
формирования пузырьков. Проведено числен-
ное моделирование по оценке влияния интен-
сивности охлаждения расплава на структуру за-
твердевшего металла.

Показана возможность управления процес-
сами формирования структуры и свойств вспе-
ненного алюминия не только изменением кон-
центрации вспенивающего вещества (TiH2), 
но и интенсивностью охлаждения расплава. 
Внесение в расплав наноразмерных тугоплав-
ких частиц в качестве модифицирующих доба-
вок приводит к измельчению кристаллическую 
структуру и способствует повышению механи-
ческих свойства затвердевшего металла.

Работа выполнена в рамках государственного 
задания (№ госрегистрации 124021400039-8).

Авторы заявляют, что у них нет конфликта 
интересов.
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NUMERICAL SIMULATION OF THE STRUCTURE FORMATION  
AND CRYSTALLIZATION OF FOAMED ALUMINUM MODIFIED  

BY NANOSIZED PARTICLES
V. N. Popov1, * and A. N. Cherepanov1 

1Khristianovich Institute of Theoretical and Applied Mechanics, Siberian Branch  
of the Russian Academy of Sciences, Novosibirsk, 630090 Russia

*e-mail: popov@itam.nsc.ru

A mathematical model of crystallization of a foamed aluminum melt (Al–Si) containing modifying na-
noscale particles, which is cooled under given heat removal conditions, is proposed. A numerical analysis 
of the formation dynamics of foamed metal has been performed, and the spherical pore sizes have been de-
termined using a model of gas bubble growth in an aluminum melt. The boundaries of the cells surrounding 
the bubbles are defined in accordance to the experimental data available in the literature. The developed 
model demonstrates that the incorporation of nanosized refractory particles into the melt as modifying ad-
ditives results in the crystal structure refinement and can contribute to the enhancement of the mechanical 
properties of the solidified metal.

Keywords: numerical simulation, foamed aluminum, hydrogen hydride, porosity, modifying nanoparticles, 
crystallization
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сдерживает процесс роста зерен в ходе деформации при повышенной температуре. Определено 
влияние структурно-фазовых превращений на прочность и пластичность сплава. В результате де-
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ВВЕДЕНИЕ
Одним из главных недостатков алюминиевых 

сплавов, ограничивающих их широкое приме-
нение, является их низкая жаропрочность [1, 2]. 
Среди промышленных деформируемых сплавов 
наиболее высокой термостойкостью обладают 
сплавы на базе системы Al–Mn–Cu [3–5]. Спла-
вы системы Al–Mn–Cu, содержащие до 2 вес. %  
Cu и до 2 вес. % Mn, обладают значительным 
преимуществом деформационной обработки 
литых слитков без использования предваритель-
ных дорогостоящих операций гомогенизации, 
которые обязательны для всех промышленных 
жаропрочных алюминиевых сплавов [6–9]. Дан-
ный эффект достигается за счет понижения со-
держания меди в сплаве, при этом основная ее 
часть (1.5 %) находится в алюминиевом твердом 
растворе. Формирующаяся литая структура при-
водит к улучшению механических характеристик 
сплава при последующей термомеханической 
обработке, в результате которой образуются на-
норазмерные частицы вторых фаз, обеспечива-
ющие также повышение термической стабиль-
ности сплава [10, 11] Таким образом, актуальной 
задачей стало исследование возможности ис-

пользования интенсивной пластической де-
формации для совершенствования структуры 
перспективного модельного Al–Mn–Cu-сплава 
АЛТЭК и улучшения его механических свойств. 

В качестве метода интенсивной пластической 
деформации выбрано кручение под высоким 
давлением (КВД). Известно, что при интенсив-
ной пластической деформации в металлических 
материалах может происходить растворение вто-
рых фаз, формирование пересыщенного твердо-
го раствора и ультрамелкозернистой структуры, 
в которой зерно измельчается вплоть до наноме-
трического масштаба, оказывающие значитель-
ное влияние на упрочнение материалов [12–17].

Целью данной работы было исследование 
структурно-фазовых превращений в сплаве Al–
1.8Mn–1.6Cu при интенсивной пластической де-
формации методом кручения под высоким давле-
нием и установление взаимосвязи структурных 
характеристик и механических свойств сплава.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА 
ЭКСПЕРИМЕНТА

Литой сплав Al–Mn–Cu–Zr–Cr (“АЛТЭК”) 
был приготовлен в электропечи сопротивления 

mailto:petrova@imp.uran.ru


ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

	 СТРУКТУРА И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА Al–1.8Mn–1.6Cu 	 1637

в графитошамотном тигле. В качестве шихто-
вых материалов были использованы первичный 
алюминий А85 (ГОСТ 11069–2001), медь марки 
М1 (ГОСТ 859–2001) и лигатура AlMn10, AlZr10 
и AlCr10 (ГОСТ Р 53777–2010). Заливку расплава 
производили при 900°C в графитовую изложни-
цу диаметром 40 мм. Фактический химический 
состав экспериментального сплава был Al–
1.53Cu–1.66Mn–0.38Zr–0.15Cr–0.15Fe (вес. %).

Образцы, вырезанные из слитка, в виде дис-
ков диаметром 20 мм и толщиной 1 мм подвер-
гали КВД при количестве оборотов наковаль-
ни n=5, 10, 15 при комнатной температуре (КТ) 
и при n=10, 15 при повышенной температуре 
280°С. Накопленная деформация е на середине 
радиуса образцов для обеих температур состави-
ла 5.7, 6.5 и 6.9 при 5, 10 и 15 оборотах соответ-
ственно. 

Структурные исследования литого сплава 
проводили на сканирующем электронном ми-
кроскопе “Tescan MIRA LMS”, оборудованном 
системой энергодисперсного анализа (ЭДС) 
“AZtecLive Advanced Ultim Max”.

Исследование микроструктуры сплава про-
водили методом просвечивающей электронной 
микроскопии (ПЭМ) на микроскопе Tecnai G2 
30 Twin при ускоряющем напряжении 300 кВ. 
Образцы для ПЭМ утоняли с помощью элек-
тро-полировки на установке TenuPol-5 в элек-
тролите, содержащем 20% азотной кислоты и 
80% метанола, при напряжении 15–20 В и тем-
пературе –25°С. 

Рентгеноструктурные исследования прове-
дены на лабораторном дифрактометре “Bruker 
Advance-D8” в медном Кα-излучении (Кα-
ср=0.15418 нм) в интервале углов 18º–140° с ша-
гом съемки 0.02° и временем экспозиции 2 с. 
Анализ полученных дифрактограмм проводи-
ли с помощью программ DIFFRAC.EVA 4.0 и 
DIFFRAC.TOPAS 5.0. 

Исследование механических свойств литого и 
деформированного сплава проводили при одно-
осном растяжении плоских образцов [18] с рабо-
чей длинной 5.7 мм, шириной 2.0 мм и толщиной 
1 мм при скорости деформации �e =5× 10−4 с−1  
и комнатной температуре. Не менее 3 образцов 
были испытаны для каждого состояния сплава. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Структура литого сплава подробно описана в 

работе [19]. Размер зерна в средней части слит-
ка составляет 2.3 мм, также в структуре слитка 
наблюдаются вытянутые в радиальном направ-
лении столбчатые зерна размером 4–6 мм. Со-
гласно данным сканирующей электронной ми-

кроскопии, энергодисперсионного анализа и 
рентгеноструктурного анализа, определены ос-
новные фазы — это алюминиевый твердый рас-
твор и Al6(Fe,Mn) (рис. 1). В структуре также 
присутствует небольшое количество фазы Al2Cu 
(рис. 1) и фаза Al20Cu2Mn3 (рис. 2), характеризу-
ющаяся средним размером 1.2 мкм [19]. 

Согласно ПЭМ, при 5 оборотах наковаль-
ни в сплаве формируется ультрамелкозерни-
стая структура с минимальным размером зерна 
120 нм. На рис. 3а представлено светлопольное 
изображение структуры, полученное с помощью 
ПЭМ. Такой внутрезеренный контраст характе-
рен для структуры с высоким уровнем внутрен-
них напряжений, которая была сформирована в 
результате фрагментации исходных зерен. 

Рис. 3б и в демонстрируют темнопольные 
изображения структуры сплава, полученные в 
рефлексе фазы Al20Cu2Mn3.

Сравнивая дифрактограммы литого и де-
формированного при n=5 сплава (рис. 2), мож-
но предположить, что в процессе КВД при на-
копленной деформации менее 5.7 в сплаве 
происходит деформационно-индуцированное 
растворение первичных частиц Al20Cu2Mn3 и по-
следующий распад алюминиевого твердого рас-
твора с выделением наноразмерных (15–20 нм) 
частиц Al20Cu2Mn3 (рис. 3б, в). В работе [19] была 
показана возможность частичного растворения 
фазы Al20Cu2Mn3 при меньших значениях нако-
пленной деформации в процессе горячей ради-
ально-сдвиговой прокатки.

При увеличении накопленной деформации 
и температуры происходит развитие процес-
са динамической рекристаллизации. О частич-

AL2Cu

Al6(Fe,Mn)

Рис. 1. Структура литого сплава.
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ном прохождении динамической рекристалли-
зации можно судить по трансформации вида 
гистограмм распределения зерен по размерам 
(рис. 4а–в) и изменению среднего размера зерна 
(рис. 4г).

Самые крупные зерна величиной 700– 
1000 мкм наблюдаются в сплаве после КВД на 
10 оборотов наковальни при температуре 280°С. 
Также на дифрактограммах сплава после 10 обо-
ротов (рис. 2) независимо от температуры дефор-
мации, кроме пиков, относящихся к алюминию, 

не имеется дополнительных пиков от других фаз, 
что может свидетельствовать в пользу измель-
чения и частичного растворения как первичных 
фаз Al6(Fe, Mn) и Al2Cu, так и вторичных фаз 
Al20Cu2Mn3, выделяющихся на более ранних ста-
диях деформации. Однако при n=15 вид дифрак-
тограмм изменяется, на них в области углов 2θ 
35°–45° (рис. 2б) определяются дополнительные 
пики, принадлежащие фазе Al20Cu2Mn3. Струк-
тура сплава после 15 оборотов наковальни при 
280°С, представленная на рис. 5, свидетельствует  
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Рис. 2. Фрагменты дифрактограмм литого и деформированных сплавов АЛТЭК: б — увеличенный участок фрагмента 
дифрактограммы на рис. 2а.
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Рис. 3. Микроструктура сплава АЛТЭК после 5 оборотов наковальни при КВД (ПЭМ): а — светлопольное изображение; 
б, в — темнопольные изображения в рефлексе фазы Al20Cu2Mn3.
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Рис. 4. Влияние числа оборотов наковальни и температуры деформации на размер зерен сплава АЛТЭК: а — распре-
деление зерен по размерам в сплаве после 5 оборотов при КТ; б — после 10 оборотов при КТ; в — после 15 оборотов 
при 280°С; г — изменение среднего размера зерен.
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о том, что в сплаве произошло старение с выде-
лением наноразмерной фазы Al20Cu2Mn3. При 
этом средний размер частиц составляет 45 нм.

Согласно рис. 4 при n=15 наблюдается наи-
меньшее изменение среднего размера зерна при 
повышении температуры деформации (210 нм 
для КТ и 220 нм для 280°С). Можно предполо-
жить, что старение, которое происходит при 
накопленной деформации е=6.9 сдерживает 

процесс роста зерен при динамической рекри-
сталлизации. Эволюция структуры сплава в про-
цессе КВД представлена в табл. 1. 

Структурно-фазовые превращения, описан-
ные выше, влияют на прочностные свойства 
сплава и его пластичность (табл. 2).

В результате измельчения зерна при n=10 
(КТ), временное сопротивление повышается в 3 
раза, а условный предел текучести в 8 раз. При 

(а) (б)

Рис. 5. Микроструктура сплава после 15 оборотов наковальни при КВД 280°С (ПЭМ): а — светлопольное изображение; 
б — темнопольное изображение в рефлексе фазы Al20Cu2Mn3.

Таблица 1. Эволюция структуры сплава АЛТЭК при КВД

Состояние сплава Размер зерна, 
мкм

Эволюция фазового
состава

Механизмы 
деформации

Литое 2300–6000

Кристаллизационные 
Al6FeMn

Al2Cu
Al20Cu2Mn3

–

n=5
e=5.7

КТ
0.12

Измельчение частиц фаз Al6FeMn и Al2Cu.
Последовательное растворение первичной 
фазы Al20Cu2Mn3 и выделение из твердого 

раствора алюминия дисперсоидов 
вторичной фазы Al20Cu2Mn3

Фрагментация  
исходных зерен

n=10
e=6.5

КТ
0.15 Измельчение и частичное растворение фаз

Фрагментация  
и частичная динамическая 

рекристаллизация
n=15
e=6.9

КТ
0.20 Выделение наноразмерной вторичной 

фазы Al20Cu2Mn3

Динамическая 
рекристаллизация

n=10
e=6.5
280°С

0.20 Измельчение и частичное растворение фаз Динамическая 
рекристаллизация

n=15
e=6.9
280°С

0.22 Выделение наноразмерной вторичной 
фазы Al20Cu2Mn3

Динамическая 
рекристаллизация
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увеличении накопленной деформации (n=15) σв 
продолжает расти. Динамическая рекристалли-
зация при КВД на n=15 при 280°С приводит к 
снижению прочности на 22 %, с одной стороны, 
и к существенному повышению пластичности в 
деформированном состоянии до 18% — с другой. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В результате исследований определена после-

довательность структурно-фазовых превраще-
ний в экспериментальном сплаве Al–1.53Cu–
1.66Mn–0.38Zr–0.15Cr–0.15Fe (вес. %) при 
кручении под высоким давлением и их влияние 
на прочность и пластичность сплава. Установле-
но, что при накопленной деформации до е=5.7 
фрагментация исходных зерен происходит на 
фоне последовательных частичного растворения 
и выделения из алюминиевого твердого раствора 
дисперсных частиц фазы Al20Cu2Mn3. Увеличение 
накопленной деформации до е=6.5 при комнат-
ной температуре приводит к развитию второго 
механизма формирования ультрамелкозерни-
стой структуры — динамической рекристалли-
зации, которая сохраняется и при больших сте-
пенях деформации. При горячей деформации 
динамическая рекристаллизация является основ-
ным механизмом формирования ультрамелко-
зернистой структуры сплава. При накопленной 
деформации е=6.9 обнаружен распад алюмини-
евого твердого раствора, выделение наноразмер-
ных частиц сдерживает рост зерна. При е=6.9 
(280°С) достигнут существенный рост проч-
ностных свойств до σв=435 МПа, σ0.2=397 МПа 
по сравнению с прочностными характеристика-
ми литого сплава и наилучший показатель пла-
стичности для деформированного состояния —  
δ=18%. Полученный уровень прочности соответ-
ствует прочности холоднокатаных листов ком-
мерческого сплава АА2219 в состоянии Т6 [8] и 
превышает прочность проволоки диаметром 1 мм  
из экспериментального сплава АЛТЭК по-
сле комплексной деформационной обработки, 
включающей радиально-сдвиговую прокатку, 
холодную прокатку, промежуточный отжиг и 
дополнительный цикл холодной прокатки [20]. 

Пластичность сплава после КВД существенно 
превышает пластичность проволоки и катанных 
листов из сплавов семейства АЛТЭК [8, 10, 20].

Работа выполнена в рамках проекта РНФ 
№22-23-00904.

Авторы заявляют, что у них нет конфликта 
интересов.
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STRUCTURE AND MECHANICAL PROPERTIES OF Al–1.8Mn–1.6Cu 
ALLOY SUBJECTED TO SEVERE PLASTIC DEFORMATION
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The evolution of the structure and properties of an Al–1.8% Mn–1.6Cu alloy under deformation via high 
pressure torsion at room and elevated temperatures has been studied. The sequence of mechanisms of the 
formation of an ultrafine-grained structure has been established, and the cycling of the phase transforma-
tions, namely, the partial dissolution and precipitation of nanosized particles, has been observed. It has 
been found that aging, which occurs at the accumulated strain e = 6.9, suppresses the process of the grain 
growth under deformation at an elevated temperature. The effect of the structural-phase transformations 
on the strength and ductility of the alloy has been determined. As a result of deformation, the ultimate 
tensile strength increases by 3 times, and the yield strength increases by 7 times. Dynamic recrystallization 
results in a decrease in strength and in a considerable increase in the ductility of an alloy.
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ВВЕДЕНИЕ
В титановых сплавах переходного класса из-за 

богатства их микроструктурных состояний воз-
можно получать различный комплекс свойств, 
в зависимости от требований конкретных обла-
стей применения. Несколько десятилетий назад 
основное внимание в формировании структу-
ры было уделено α- и β-фазам (соотношению 
их объемных долей, влиянию размера β-зерна, 
морфологии α-фазы). Старались не использо-
вать термические обработки в температурных 
интервалах выделения ω-фазы, чтобы избежать 
ее вредное влияние на свойства изделия.

Однако образование a- и w-фаз тесно связа-
но друг с другом: во-первых, температурно-вре-
менные области выделения a- и w-фаз при 
старении достаточно близки и частично накла-
дываются друг на друга [1–4], во-вторых, меж-
фазная w/b-граница — это одно из возможных 
мест гетерогенного зарождения мелкодисперс-
ных a-выделений [5–7].

Известно, что в процессе закалки с темпера-
тур b-области в структуре сплавов переходного 

класса возможно образование по бездиффузи-
онному механизму атермической ω-фазы (wат) 
[5, 7–9]. При низкотемпературном же старении 
этих сплавов возможно образование изотерми-
ческой ω-фазы (ωизо), сохраняющейся до темпе-
ратур 500 °С включительно [5, 7, 10–12].

В ряде работ [5, 10] показано, что wат транс-
формируется в ωизо-фазу при старении. Со вре-
менем и при повышении температуры ωизо-фаза 
укрупняется, и примерно при 375°C начинается 
зарождение a-фазы в присутствии ωизо-фазы, 
обе фазы сосуществуют. 

В другой же работе [13] полагают, что wат-фаза 
растворяется при нагреве, и ωизо-фаза образуется 
самостоятельно, а не через wат→ωизо-превращение. 
В свою очередь, образование a-фазы происходит 
непосредственно из ωат-фазы.

С появлением просвечивающих электронных 
микроскопов нового поколения с коррекци-
ей аберраций пространственное разрешение и 
композиционная чувствительность анализа фа-
зовых превращений значительно возросла, что 
позволило выявить новые нюансы в реализации 
b→w→a-превращения. Так, например, в работах 

mailto:a.o.petrova@urfu.ru
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последних пяти лет [14–18], помимо выделения 
ω-фазы в диапазоне температур b→a- превраще-
ния при 200…430°С в метастабильных b-сплавах, 
были зафиксированы случаи образования пере-
ходных фаз с ромбической решеткой, а именно 
Оʹ (с пространственной группой Cmcm) и Оʹʹ (с 
пространственной группой Fmmm).

Оʹ-фаза полностью когерентна с b-матрицей 
и формируется в виде нанообластей в исход-
ной матрице [19]. Показано [20], что в закален-
ном состоянии Oʹ-фаза может сосуществовать 
c ωат-фазой. Термодинамически Оʹ-фаза более 
стабильна, чем ω: высокая плотность Оʹ-вы-
делений присутствует в b-твердом растворе до 
образования a-фазы, выделения которой впо-
следствии преобразуются непосредственно из 
ромбической Оʹ-фазы.

Согласно [18] переходная Оʹʹ-фаза наблюда-
лась только в присутствии ωизо-фазы. Во время 
старения алюминий вытесняется из ω-фазы в 
b-матрицу. Это способствует появлению неко-
торых локализованных областей, обогащенных 
алюминием, вблизи ωизо-фазы и приводит к об-
разованию Оʹʹ-фазы.

В работе [20] была предложена схема обра-
зования фаз в следующей последовательности: 
b+ωзародыш+Oʹ → b+ωизо+Oʹ → b+ωизо+Oʹ+Oʹʹ →  
→ b+Oʹʹ → b+a. Определено, что три метаста-
бильные фазы, Oʹ, ωизо и Oʹʹ, последовательно 
образуются при непрерывном нагреве до 600 °С 
(со скоростями нагрева как 10  °С/мин, так и 
100 °С/мин).

В целом, на данный момент вопросы образо-
вания фаз в ходе b→a-превращения в диапазоне 
температур до 450°С (механизмы их образова-
ния, кинетика превращений, морфология фаз 
и многие другие) остаются дискуссионными и 
требуют дальнейшего изучения для сплавов пе-
реходного класса с метастабильной b-фазой.

В этой связи в данной статье изучаются про-
цессы распада метастабильного b-твердого рас-
твора в областях температур b→w→a-превраще-
ния в титановых сплавах переходного класса 
Ti–14Mo и VST3553.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ  
ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ

Материалом исследования служили горяче-
катаные прутки диаметром 20 мм из сплавов Ti–
14Mo и VST3553, химический состав которых 
приведен в табл. 1.

Термическая обработка прутков включала в 
себя следующие этапы: закалка из β-области в во-
ду с температуры 850°С (с предварительной вы-
держкой в печи при этой температуре в течение 
1 ч) и последующее старение в интервале темпе-
ратур 150…575°С с шагом 25°С в течение 2 ч.

Основными методами исследования служи-
ли просвечивающая электронная микроскопия 
(ПЭМ), выполненная на микроскопах JEM-
2100C и JEM-200СХ; оптическая металлогра-
фия, проведенная на микроскопе Olimpus JX51; 
рентгеноструктурный фазовый анализ (РСФА), 
осуществленный на дифрактометре Bruker D8 
Advance в Cu Кα-излучении; дифференциаль-
ная сканирующая калориметрия (ДСК), реали-
зованная на приборе синхронного термическо-
го анализа Netzsh 449C с записью кривых ДСК 
в интервале температур 20…950°С со скоростью 
10 град/мин в проточной атмосфере аргона; ми-
кродюрометрические измерения, которые были 
проведены по методике Оливера и Фарра с по-
мощью прибора “MHTX CSM Instruments” при 
нагрузке 9 Н.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ  
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

В закаленном состоянии в микроструктуре 
прутков в поперечном сечении, согласно данным 
оптической металлографии, наблюдаются по-
лиэдрические b-зерна размерами 100…130 мкм 
(VST3553) и 70…100 мкм (Ti–14Mo). В теле b-зе-
рен данным методом частиц вторых фаз не вы-
явлено. 

Согласно данных РСФА для закаленного со-
стояния сплава VST3553 особенностью дифрак-
ционных линий метастабильной b-фазы явля-
ется их незначительная асимметрия и затяг со 

Таблица 1. Состав исследуемых сплавов

Сплав

Содержание элементов, % (мас.)

[Mo]экв [Al]экв Тпп, °С
Ti

Основные легирующие 
элементы Примеси

Al Mo V Cr O C N H Fe Si
VST3553

основа
2.74 4.95 5.01 2.65 0.11 0.009 0.010 0.004 – 0.01 11.6 3.8 805

Ti–14Mo 0.41* 13.5 – – 0.132 0.006 0.001 0.006 0.022 0.1 13.5 1.7 765
* Al для сплава Ti–14Mo — примесь.
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стороны меньших углов в сторону положений, 
характерных для линий ω-фазы (рис. 1а). На 
электронограммах, полученных методом про-
свечивающей электронной микроскопии, для 
осей зон типа [011]b наблюдаются интенсивные 
диффузные тяжи в положениях на 1/3 и 2/3 вдоль 
направлений типа <211>b (рис. 2а), что свиде-
тельствует о нестабильности сплава к b→w-пре-
вращению и о возникновении в матричной фа-
зе ближнего порядка смещений с образованием 
конфигураций атомов с симметрией, характер-
ной для решетки ω-предвыделений [21]. Кроме 
того, на 1/2 вдоль направлений типа <211>b за-
фиксированы очень слабые диффузные тяжи. 
Вероятно, появление в этих положениях тяжей 
можно связать со смещением и появлением в 
матрице координации в расположении атомов, 
соответствующей структуре возможных предвы-
делений a-фазы [21].

На дифрактограмме сплава Ti–14Mo после 
закалки, кроме дифракционных максимумов 
b-фазы, присутствуют отдельно стоящие диф-
ракционные линии w-фазы (рис. 1б), и на всех 
электронограммах зафиксированы четкие реф-
лексы w-фазы (рис. 2б).

Образование w-фазы в данном сплаве про-
исходит при закалке в результате бездиффузи-
онного сдвигового превращения [8–11], и об-
щепринято такую фазу называть атермической 
w-фазой (wат).

Как известно, на склонность к образованию 
wат-фазы в сплавах при закалке влияет число ва-
лентных электронов на атом, которое, как бы-
ло показано в работе [22], должно находиться 
в пределах общей величины 4.13 эл/ат. с точно-
стью ±0.03 эл/ат. Так, если провести его расчет 
согласно [22], для сплава Ti–14Mo оно составит 
4.137 эл/ат, а для VST3553 равно 4.097 эл/ат. Это, 
по нашему мнению, и обосновывает активное 
протекание b→wат-превращения при закалке в 
сплаве Ti–14Mo и снижение склонности к обра-
зованию wат-фазы в сплаве VST3553 (для которо-
го число валентных электронов на атом находит-
ся на нижней границе указанного диапазона).

Таким образом, сплав VST3553 после закал-
ки обладает однофазной структурой метаста-
бильной β-фазы (bм) с предвыделениями wат-фа-
зы и характеризуется уровнем микротвердости 
3350  МПа. Состояние же закаленного сплава 
Ti–14Mo двухфазное — (bм+wат) — с уровнем 
микротвердости 3150 МПа.

Различное легирование сплавов, их разный 
фазовый состав после закалки должны приво-
дить к отличиям в развитии превращений при 
последующем старении.

Для выявления возможных температурных 
интервалов протекания фазовых превращений, 
реализующихся при распаде метастабильных 

фаз в закаленных сплавах при их последующем 
старении, проведен термический анализ мето-
дом дифференциально сканирующей калориме-
трии (рис. 3). 

Согласно ДСК-кривой при непрерывном на-
греве выше комнатной температуры в закален-
ном сплаве VST3553 основные термические эф-
фекты, связанные с распадом метастабильной 
bм-фазы, реализуются до ~ 510°С и выявлены в 
следующей последовательности (рис. 3а): пер-
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Рис. 1. Участки дифрактограмм сплавов VST3553 (а) и 
Ti–14Mo (б) после закалки.
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Рис. 2. Электронограммы сплавов VST3553 (а) и Ti–
14Mo (б) в закаленном состоянии.
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Рис. 3. Термограммы нагрева закаленных сплавов VST3553 
(а) и Ti–14Mo (б).
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вым — экзотермический эффект (с выделени-
ем теплоты ~  5.1  Дж/мг) в интервале темпера-
тур ~ 310…405°С, вторым — эндотермический (с 
поглощением теплоты ~ -4.9 Дж/мг) в интерва-

ле ~ 405…465°С, третьим — экзотермический (с 
выделением теплоты ~  11.8  Дж/мг) в интервале 
~ 465…510°С.

Методом РСФА показано, что при старении 
закаленного сплава VST3553 в интервале темпе-
ратур 200…400°С (т.е. включающим в себя тем-
пературный интервал протекания наблюдаемо-
го первого экзотермического эффекта (рис. 3а) с 
повышением температуры старения на дифрак-
тограммах наблюдается смещение всех дифрак-
ционных линий b-фазы в сторону больших углов 
(рис. 4а), а значит, понижение периода кристал-
лической решетки метастабильного b-твердого 
раствора (рис. 5а).

При температурах старения от 225°С и выше 
до 400°С на дифрактограммах установлено на-
личие дифракционных линий ω-фазы (рис. 4а). 
При этом с повышением температуры старе-
ния до 350°С их интегральная интенсивность 
активно растет, а значит, растет и объемная до-
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Рис. 4. Участки дифрактограмм закаленных и состаренных при различных температурах 
сплавов VST3553 (а) и Ti–14Mo (б).
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Рис. 5. Изменение периода кристаллической решетки 
βм-фазы в сплавах VST3553 (а) и Ti–14Mo (б) после закал-
ки и старения при различных температурах.
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ля ω-фазы. Образование ω-фазы, как известно 
[5, 7, 10–12], в данном случае идет по промежу-
точному механизму, обозначим ее как изотерми-
ческую ω-фазу (ωизо).

Морфологически ωизо-фаза после закалки и 
старения представлена дисперсными “усеиваю-
щими” тело β-матрицы частицами, средний раз-
мер которых в ходе старения при 350°С в течение 
2 ч достигает ~ 15 нм (рис. 6а).

Температура начала выделения ωизо-фазы по 
данным РСФА и ПЭМ сдвинута в сторону мень-
ших температур (от 225°С) по сравнению с дан-
ными ДСК (температура начала экзоэффекта 
310°С). Это связано с тем, что в случае ПЭМ и 
РСФА исследованы образцы после 2-часовой 
выдержки при различных температурах старе-
ния, в которых за это время превращения успе-
вают реализоваться в большей степени, а при 
ДСК использован непрерывный нагрев со ско-
ростью 10°С/мин и время пребывания образца 
исследуемого сплава в интервале 200…400°С не 
превышает 20 минут.

Стоит отметить важный факт, впрямую выяв-
ляемый только методом просвечивающей элек-
тронной микроскопии. В температурном ин-
тервале активизации выделения ωизо-фазы при 
старении закаленного сплава на электронограм-
мах, кроме рефлексов β- и ω-фазы, были зафик-
сированы дополнительные рефлексы в положе-
ниях на 1/3 и 2/3 вдоль направлений типа <112>β 
и <101>β для оси зоны [012]β, <011>β и <100>β для 
оси зоны [110]β, <101>β и <233>β для оси зоны 
[113]β. Такая картина типична для электроно-
грамм с выделениями Оʹʹ-фазы [20, 23].

При низких температурах старения — около 
325°С — на начальной стадии образования Oʹʹ-фа-
зы ее темнопольных изображений получить не 
удается вследствие очень высокой дисперсности 
и малой объемной доли фазы. С повышением 

же температуры старения до 350°С наблюдается 
повышение интенсивности свечения рефлексов 
Оʹʹ-фазы, что говорит о росте ее объемной доли. 
Согласно темнопольным изображениям, в свете 
рефлексов Оʹʹ-фазы можно увидеть (рис. 6б), что 
частицы Оʹʹ-фазы морфологически подобны ча-
стицам ωизо-фазы: они также высокодисперсны и 
“усеивают” тело β-зерен, но всегда оказываются 
меньших размеров в сравнении с одновремен-
но сосуществующими в одних и тех же областях 
микроструктуры ωизо-частицами: например, по-
сле старения при 350°С средний размер частиц  
ωизо- и Оʹʹ-фаз составляют ~ 15 нм и ~ 5 нм соот-
ветственно. Выделение таких дисперсных частиц 
двух фаз способствует приросту микротвердости 
при старении при 350°С в течение 2 часов при-
мерно на 2000 МПа, по сравнению с твердостью 
сплава после закалки (рис. 7а).

Необходимо отметить, что во многих сплавах, 
в которых после старения фиксируется выделе-
ние частиц ω-фазы, Oʹʹ-фаза не была зафикси-
рована отдельно от ωизо-фазы: она всегда выяв-
лялась в областях микроструктуры сплава, где 
присутствовали частицы ωизо-фазы [18, 20].

Скорость выделения ωизо-частиц начина-
ет уменьшаться при нагреве закаленного спла-
ва в интервале 375…405°С (нисходящая часть 
ДСК-кривой первого экзотермического эф-
фекта, рис. 3а). Эндотермическое превраще-
ние, наблюдаемое в температурном интервале 
410…465°С (рис. 3а), для сплавов переходного 
класса из имеющихся данных [10, 22] связано с 
растворением при непрерывном нагреве ранее 
выделившейся ωизо-фазы, а следующее за ним 
экзотермическое превращение в интервале 
465…510°С связанно с выделением α-фазы по 
диффузионному механизму.

Действительно, на дифрактограммах сплава, 
состаренного при 375°С и 400°С, фиксируется 

(а) (б) (в)

Рис. 6. Темнопольные изображения микроструктуры в рефлексах [021]ω (а), [002]Oʹʹ (б) и [010]α (в) сплава VST3553 после 
закалки и старения при 350°С (ПЭМ).
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все меньшая интегральная интенсивность ли-
ний ωизо-фазы (рис. 4а). Кроме того, наблюдает-
ся и снижение прироста твердости (от твердости 
после закалки) в этом температурном интерва-
ле старения, по сравнению с приростом твердо-
сти в интервале температур старения до 350°С 
(рис. 7а). Это значит, что происходит снижение 
объемной доли ωизо-фазы в структуре с повыше-
нием температуры старения.

По данным ПЭМ, частиц Оʹʹ-фазы в струк-
туре сплава, состаренного при 375°С и выше, не 
обнаружено. При этом в структуре сплава после 
старения при температурах выше 350°С уже вы-
является α-фаза (рис. 6в).

В ходе исследования частицы Оʹʹ-фазы не бы-
ли выявлены в тех областях микроструктуры, 
где были обнаружены частицы α-фазы: в одних 
областях микроструктуры сплава при исследо-
вании фольги присутствовали частицы Оʹʹ-фа-
зы и ωизо-фазы, в других — ωизо-фазы и α-фазы.  
Т. е., как только в структуре появлялась α-фаза, 
Оʹʹ “исчезала”. По мнению авторов работы [24], 
образование Оʹʹ-фазы облегчает последующее 
зарождение частиц α-фазы, уменьшая энергети-
ческий барьер, требуемый для ее образования.

На начальных этапах роста частиц α-фазы их 
морфология близка к эллипсоидальной (со сред-
ними размерами большей полуоси 15 нм и мень-
шей полуоси 5 нм после старения при 350°С, 
рис. 6в), но при повышении температуры старе-
ния всего на 25°С морфология уже сменяется на 
пластинчатую (со средними размерами пластин: 
длина 600 нм и толщина 25 нм, превалирует дву-
мерный рост частиц). Выделение дисперсных 
частиц α-фазы приводит к повышению уров-
ня микротвердости в результате старения при 
400…450°С на ~  1600…1800 МПа, по сравнению 
с твердостью сплава в закаленном состоянии 
(рис. 7а). Поле старения при температурах свыше 
450°С фиксируется двухфазная (α+β)-структура.

Температура начала выделения α-фазы по 
данным РСФА и ПЭМ сдвинута в сторону мень-
ших температур (от 350°С) относительно данных 
ДСК (465…510°С), по тем же причинам, которые 
были указаны ранее для температуры начала вы-
деления ωизо-фазы.

Таким образом, схему распада метастабиль-
ного βм-твердого раствора для закаленного спла-
ва VST3553 при старении можно представить 
следующим видом:
βм → b1 + ωизо → b2 + ωизо+ Oʹʹ → b3 + ωизо+ Oʹʹ + a → 

→ b4 + ωизо+ a → β5 + a,
где b1, b2, b3, b4, β5 — твердые растворы b-фазы, 
химический состав которых в ряду b1→b2→b3→b4→β5 
постепенно приближается к равновесному.

Если после закалки наряду с метастабильной 
βм-фазой в структуре сплава присутствует ωат-фа-

за (сплав Ti–14Mo) (рис. 1б; рис. 2б), то ход 
ДСК-кривой имеет аналогичный характер (экзо-
термический эффект в интервале 345…490°С с вы-
делением теплоты 5.6 Дж/г, эндотермический — в 
интервале 490…570°С с поглощением –3.6 Дж/г, 
экзотермический — в интервале 570…610°С с вы-
делением теплоты 12 Дж/г, рис. 3б), как и наблю-
даемый в закаленном сплаве VST3553 (рис. 3а). 
Безусловно, эти эффекты сдвинуты по темпе-
ратурным интервалам в область более высоких 
температур, по сравнению с наблюдаемыми для 
VST3553, в связи с другим легированием сплава 
(преобладанием в химическом составе элементов 
с низкой диффузионной подвижностью), другим 
фазовым составом и объемной долей фаз перед 
непрерывным нагревом.

Исключением служит наблюдаемый в интер-
вале температур ~ 160…295°С дополнительный 
экзотермический эффект (с выделением тепло-
ты 4.2 Дж/г).

После старения закаленного сплава Ti–14Mo 
в этом же температурном интервале (150…300°С 
с шагом 25°С) методами РСФА и ПЭМ выявле-
но, что старение сплава при 150…200°С приводит 
к незначительному изменению вида дифракто-
грамм (рис. 4б): дифракционные линии β-фа-
зы слабо сдвигаются в сторону больших углов 
Вульфа–Брэгга, а значит период кристалличе-
ской решетки β-фазы уменьшается (рис. 5б). 
Интегральная интенсивность линий ωат-фазы, 
согласно данным РСФА, и интенсивность све-
чения рефлексов ωат-фазы остаются неизменны-
ми, что свидетельствует о сохранении объемной 
доли ωат-фазы в интервале старения 150…200°С. 
Возможной причиной некоторого снижения 
периода решетки β-фазы в этом интервале мо-
жет быть снятие в ней при нагреве внутрифа-
зовых растягивающих напряжений, вызванных 
b→ωат-превращением при закалке.

При температуре старения от 225°С и выше 
(до 425°С) на дифрактограммах наблюдается 
активный рост интегральных интенсивностей 
ω-линий, а значит и повышение объемной доли 
ω-фазы, а также их значительный сдвиг по углам 
Вульфа–Брэгга (в основном в сторону больших 
углов, рис. 4б). Тем не менее период кристалли-
ческой решетки β-фазы в интервале 225…250°С 
растет, а лишь затем вновь начинает снижаться 
в интервале 250…425°С (рис. 5б), как и долж-
но быть при выделении ω-фазы. Это дает воз-
можность предположить, что данное явление 
реализуется только за счет растворения ωат-фа-
зы и выделения в теле матрицы частиц ωизо-фа-
зы. Температурные интервалы протекания этих 
превращений (ωат→b и b→ωизо) накладываются 
друг на друга, но ωат→b-превращение превалиру-
ет в интервале 225…250°С.
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Растворение ωат-фазы в аналогичных сплавах 
при старении было зафиксировано и авторами 
работы [5].

Свидетельством протекания ωат→b-превра-
щения в сплаве Ti–14Mo служат и данные ми-
кродюрометрии (рис. 7б). В температурном ин-
тервале растворения ωат-фазы выявляется, хоть 
и в пределах ошибки измерения, “провал” по 
значениям микротвердости (при ~ 300°С) вслед-
ствие снижения вклада в упрочнение от дисперс-
ных ωат-частиц. Кроме того, такое же явление 
наблюдается и для сплава VST3553: “провал” по 
значениям микротвердости заметен при ~ 325°С 
(рис. 7а), что также может быть обосновано рас-
творением ωат-предвыделений.

Темнопольные изображения в ω-рефлексах 
удается получить при появлении в структуре  
ωизо-фазы в результате старения сплава Ti–14Mo 
при температурах свыше 225°С. Морфология 
ωизо-частиц аналогична наблюдаемой для спла-
ва VST3553 (рис. 6а), плотность выделений  
ωизо-фазы с повышением температуры старе-
ния до 400°С растет, постепенно увеличивает-
ся и размер выделений (от 3…5 нм при 225°С, 
7…10 нм при 300°С, до ~ 18 нм при 400°С). За 
счет дисперсного упрочнения реализуется при-
рост микродюрометрических характеристик до 
5500 МПа (рис. 7б).

Как и в случае сплава VST3553, в закален-
ном сплаве Ti–14Mo после старения в интер-
вале 325…450°С (интервал активного выделе-
ния ωизо-фазы) на электронограммах наблюдали 
появление рефлексов Oʹʹ-фазы. При этом тем-
нопольных изображений получить не удалось. 
Вероятно, причиной снижения интенсивности 
образования Oʹʹ-фазы или полного подавле-
ния ее образования в сплавах с метастабильной 
β-фазой являлось повышение [Mo]экв (табл. 1). 
Такая закономерность сохранялась при исследо-
вании нами закаленных сплавов VST3553 и Ti–
14Mo, а также в сплавах переходного класса дру-
гих составов, исследованных в работах [17, 25].

С повышением температуры старения свыше 
450°С наблюдается спад в активности образо-
вания ωизо-фазы как по данным РСФА, так и по 
данным ПЭМ, ДСК.

После старения при 475°С в структуре уста-
новлено наличие частиц α-фазы, морфоло-
гия которых близка к пластинчатой, при этом 
Oʹʹ-фаза в структуре отсутствует. После старения 
при температурах свыше 500°С ωизо-фаза ис-
пользуемыми методам исследования не выявля-
ется, наблюдается (α+β)-структура. Понижение 
микродюрометрических характеристик сплава в 
этом интервале температур старения обусловле-
но укрупнением α-частиц (рис. 7б).

Таким образом, схему распада метастабиль-
ного βм-твердого раствора для закаленного спла-
ва Ti-14Mo при старении в низкотемпературном 
интервале 150…575°С можно представить следу-
ющим видом:
βм + ωат → bʹ + ωат → b1 + ωат + ωизо → b2 + ωизо + Oʹʹ → 

→ b3 + ωизо+ a → β4 + a,
где bʹ — твердый раствор β-фазы после снятия 
внутрифазовых, вызванных закалкой, растяги-
вающих напряжений; b1, b2, b3, b4 — твердые рас-
творы β-фазы, химический состав которых по-
степенно приближается к равновесному в ряду 
b1→b2→b3→b4.

ВЫВОДЫ
1.	Установлено, что закалка сплавов с темпе-

ратуры β-области приводит к фиксации одно-
фазной структуры метастабильной β-фазы (βм) с 
предвыделениями ωат-фазы (и возможными пред-
выделениями a-фазы) в сплаве VST3553 и двух-
фазной (βм+ ωат) структуры в сплаве Ti–14Mo.

2.	При последующем старении сплавов в ин-
тервале температур 150…575°С распад метаста-
бильного βм-твердого раствора происходит с вы-
делением ωизо-фазы, промежуточной Оʹʹ-фазы и 
α-фазы по следующим схемам:
βм → b1 + ωизо → b2 + ωизо+ Oʹʹ → b3 + ωизо+ Oʹʹ + a → 

→ b4 + ωизо+ a → β5 + a для VST3553;

βм + ωат → bʹ + ωат → b1 + ωат + ωизо → b2 + ωизо + Oʹʹ → 
→ b3 + ωизо+ a → β4 + a для Ti–14Mo.

3.	Если в структуре перед старением присут-
ствует ωат-фаза, то при нагреве сначала происхо-
дит перераспределение легирующих элементов 
межу ωат-фазой и матрицей, а затем растворение 
ωат-фазы; ωизо-фаза образуется при старении пу-
тем самостоятельного зарождения, а не за счет 
преобразования ωат- в ωизо-фазу.

4.	Выделение переходной Оʹʹ-фазы наблюда-
ется только при наличии ωизо-фазы в температур-
ном интервале активного выделения ωизо-фазы.
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Рис. 7. Микротвердость сплавов VST3553 (а) и Ti–14Mo (б) 
после закалки и старения при различных температурах.
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5.	Сосуществование Oʹʹ- и α-фаз одновремен-
но в одних и тех же областях структуры не на-
блюдается.

Работа выполнена в рамках государственного 
задания Минобрнауки России по теме “Струк-
тура” Г.р. № 122021000033-2.

Авторы заявляют, что у них нет конфликта 
интересов.
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DECOMPOSITION PROCESSES OF THE METASTABLE β-PHASE  
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А. A. Popov1, 2,  А. О. Petгova1, 2, *,  I. V. Narigina1,  N. A. Popov1, 2,   
R. I. Petrov1, 2, and К. I. Lugovaya1, 2

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

*e-mail: a.o.petrova@urfu.ru

The structural and phase transformations occurring during the decomposition of a metastable β-solid 
solution upon aging in titanium alloys of transition class Ti–4Mo and VST3553 (Ti–Al–V–5Mo–Cr) 
have been analyzed. The phases formed during aging, the morphology, and temperature ranges of their 
precipitation have been determined by structural analysis methods. The formation of an athermal ω-phase 
during quenching and its subsequent dissolution during heating have been shown; the formation of a tran-
sient metastable Oʹʹ-phase, which is intermediate in the β → ωiso → α-transformation, has been established; 
and the precipitation of the Oʹʹ-phase has been recorded in the presence of an isothermal ω-phase in the 
structure.
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Изучено влияния равноканального углового прессования (РКУП) на структуру и механические 
свойства опытного алюминиевого сплава эвтектического состава Al–6Ca–3Ce (вес.%). РКУП 
заготовок в исходно литом состоянии осуществляли в изотермических условиях при температу-
ре 200°С за 4 прохода, используя маршрут прессования BC. Установлено, что в результате РКУП 
одновременно улучшается прочность (в 2 раза) и пластичность сплава (в 5–15 раз). Выявлена 
анизотропия свойств: прочность в поперечном направлении ниже на 5–15%, а относительное 
удлинение выше в 3 раза по сравнению с соответствующими характеристиками в продольном на-
правлении. Достигнутый комплекс свойств обусловлен формированием ультрамелкозернистой 
структуры с невысокой плотностью дислокаций и измельчением частиц эвтектики. Более высо-
кая пластичность образца в поперечном направлении обусловлена меньшей протяженностью 
границ эвтектических частиц, тормозящих движение дислокаций.

Ключевые слова: алюминиевый сплав, равноканальное угловое прессование, микроструктура, меха-
нические свойства
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ВВЕДЕНИЕ
Перспективным направлением в металлове-

дении алюминия является создание многоком-
понентных эвтектических сплавов на основе 
экономичной системы Al–Ca с частичной за-
меной кальция церием, лантаном и другими эв-
тектикообразующими элементами [1–4]. В этих 
сплавах может быть получена высокодисперсная 
структура при обычных скоростях охлаждения, 
применяемых в промышленности. Кроме того, 
церий имеет потенциал для повышения тепло-
стойкости сплавов [5, 6]. Этот элемент так же, 
как и кальций в равновесном состоянии обра-
зует с алюминием системы эвтектического типа 
и практически не входит в твердый раствор на 
основе алюминия [7]. Система Al–Ca–Ce пред-
ставляет интерес с точки зрения получения на 
ее основе легких коррозионностойких сплавов, 
имеющих повышенные рабочие температуры.

Использование больших пластических де-
формаций позволяет эффективно измельчить 

структуру алюминиевых сплавов [8–11]. Иссле-
дования свидетельствуют, что двухкомпонентные 
эвтектические алюминиевые сплавы систем Al–
Ca, Al–Ce, Al–La, Al–Ni, обработанные боль-
шими пластическими деформациями по схеме 
кручения под высоким давлением, обладают пре-
восходным сочетанием прочности и пластично-
сти [12, 13]. Установлено определяющее влияние 
типа эвтектических частиц на механическое пове-
дение сплава. В условиях равноканального угло-
вого прессования (РКУП) достигаемый уровень 
прочности, как правило, ниже (по сравнению с 
кручением под высоким давлением), однако этот 
метод имеет преимущество, позволяя обрабаты-
вать объемные заготовки. Механизм сохранения 
высокой пластичности при сверхвысоком упроч-
нении в таких сплавах заключается в способности 
их структуры к аккомодации (релаксации напря-
жений) [14, 15]. В то же время имеется мало ра-
бот, посвященных изучению поведения сложных 
алюминиевых эвтектических сплавов в условиях 
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больших пластических деформаций, особенно в 
условиях РКУП [3, 16–18].

В связи с вышесказанным работа нацелена на 
исследование влияния РКУП на структуру и ме-
ханические свойства тройного эвтектического 
алюминиевого сплава системы Al–Ca–Ce.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ 
ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследовали литой сплав эвтектического со-
става Al–6Ca–3Ce (мас.%). Из отливок токар-
ной обработкой получали прутки диаметром 
20 мм и длиной 100 мм, которые обрабатывали 
РКУП в изотермических условиях при темпера-
туре 200°С, по маршруту прессования BC с углом 
между каналами 110° за 4 прохода.

Для характеристики образцов использовали 
оптическую микроскопию (микроскоп NIM–
100), растровую электронную микроскопию (ми-
кроскоп TESCAN VEGA с приставкой для ми-
крорентгеноспектрального анализа — МРСА), 
просвечивающую электронную микроскопию 
(микроскоп JEOL JEM-2100 с приставкой МР-
СА), рентгеновскую дифрактометрию (дифрак-
тометр Bruker, излучение CuKα с длиной волны 
1.54178 Å, шаг съемки 0.020°, экспозиция на точку 
1 с) и испытание на растяжение (миниатюрные 
разрывные образцы с размером рабочей части 
5 мм × 1.5 мм × 1 мм, машина INSTRON-5966, 
скорость деформации 0.002 с−1).

Плотность дислокаций оценивали по уравне-
нию:
	 ρ = δ ∕ (b × D),	 (1)
где δ — уширение рентгеновской линии, b — мо-
дуль вектора Бюргерса (0.286 нм), D — размер кри-
сталлита. Для расчетов использовали линию (400). 

РЕЗУЛЬТАТЫ
По данным оптической и растровой элек-

тронной микроскопии структура сплава в ли-
том состоянии представляла собой эвтектику с 
некоторой долей дендритов алюминия (рис. 1). 
Преимущественная ширина ветвей дендритов 
составила от 3 до 6 мкм. Присутствие в структу-
ре дендритов связано с небольшим отклонением 
химического состава сплава от эвтектического 
и повышенной скоростью охлаждения слитка 
(20 K/c).

В результате РКУП структура становится бо-
лее дисперсной (рис. 2а). Дендриты приобрета-
ют рваную форму, происходит их перемешива-
ние с эвтектикой как результат массопереноса. 
Преимущественная ширина ветвей дендритов 
в поперечном сечении образца составила от 1.5 
до 5 мкм, что немного меньше, чем в литом со-

20 мкм

Рис. 1. Микроструктура сплава Al–6Ca–3Ce в литом состо-
янии (оптическая микроскопия).

20 мкм 20 мкм

(а) (б)

Рис. 2. Микроструктура сплава Al–6Ca–3Ce, сформировавшаяся в результате РКУП, в поперечном (а) и продольном (б) 
сечении образца (оптическая микроскопия). Стрелкой указано направление прессования.
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стоянии. В направлении РКУП ветви многих 
дендритов вытягиваются под некоторым углом к 
оси прессования и утоняются (рис. 2б). Преиму-
щественная ширина ветвей дендритов составила 
от 0.7 до 2.3 мкм.

По данным просвечивающей электронной 
микроскопии в результате РКУП в сплаве сфор-
мировались структура, образованная как ультра-
мелкими субзерами с малоугловыми границами 
(рис. 3а), так и относительно крупными новыми 
зернами размером от 1 до 3 мкм (рис. 3б), при 
этом плотность внутризеренных дислокаций не-
высокая, о чем свидетельствует светлый контраст 
внутренней области кристаллитов. Частицы эв-
тектики дробятся сколом. По данным МРСА в 
структуре выявлены частицы системы Al–Ca–
Ce двух типов: 1-й тип с атомной долей кальция 
и церия 16.9–21.5 % и 1.2–2.0 % и 2-й тип с атом-

ной долей кальция и церия 10.5–16.0 % и 6.8–
8.2 % соответственно (рис. 4). Частицы первого 
типа, по-видимому, являются измельченными 
эвтектическими частицами Al4(Ca,Ce), а второ-
го типа — Al11(Ce,Ca)3 [1]. Отличие микрострук-
туры сплава в продольном сечении заключается 
в большей объемной доле эвтектических частиц 
вытянутой формы по сравнению со структурой в 
поперечном сечении (рис. 3в, г).

Рентгенограммы сплава Al–6Ca–3Ce после 
РКУП, полученные в продольном и попереч-
ном сечении образца, представлены на рис. 5. В 
структуре сплава выявлены 3 фазы: Al, Al4Ca и 
Al11Ce3. Их объемная доля составила 79 %; 19% 
и 2% соответственно, независимо от ориентации 
образца. Al — это практически чистый алюми-
ний — основная фаза сплава. Al4Ca и Al11Ce3 — 
это интерметаллидные фазы эвтектического 

500 нм

500 нм

500 нм

300 нм

(а)

(в)

(б)

(г)

Рис. 3. Микроструктура сплава Al–6Ca–3Ce после РКУП, наблюдающаяся в поперечном (а, б) и продольном (в, г) сече-
нии образца (просвечивающая микроскопия). На рис. 3а: 1, 2 — области, в которых проведен МРСА-анализ.
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происхождения. Согласно данным МРСА, при-
веденным выше, в фазе Al4Ca растворен церий, 
и она описывается формулой Al4(Ca,Ce), а в фа-
зе Al11Ce3 растворен кальций, и она описывается 
формулой Al11(Ce,Ca)3. Кроме того, на рентгено-
граммах наблюдается небольшое перераспреде-

ление интенсивностей дифракционных линий 
между продольным и поперечным сечениями 
образца. После РКУП период решетки (Al) как 
в продольном, так и в поперечном направле-
нии составил 4.051 Å, что соответствует чистому 
алюминию и подтверждает отсутствие раство-

Е, кэВ Е, кэВ

(а) (б)

0 2 4 6 8 10 12 14 0 2 4 6 8 10 12 14

Рис. 4. Результаты МРСА-анализа сплава Al–6Ca–3Ce после РКУП: (а) спектр в области № 1 на рис. 3а; (б) спектр в обла-
сти № 2 на рис. 3а.
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Рис. 5. Рентгенограммы сплава Al–6Ca–3Ce после РКУП, полученные в продольном и поперечном сечении образца.
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римости кальция и церия в твердом растворе. 
Плотность дислокаций в сплаве после РКУП, 
рассчитанная по результатам рентгеновской 
дифрактометрии в соответствии с уравнением 
(1), составляет от 108 до 109 см−2.

Механические свойства сплава в литом состо-
янии и после РКУП приведены в табл. 1, а кри-
вые растяжения на рис. 6. Предел текучести и 
прочности сплава в литом состоянии составили 
90 и 119 МПа соответственно, а относительное 
удлинение около 1%. В результате РКУП проч-
ность сплава повышается в 2 раза, при этом зна-
чительно улучшается пластичность. Выявлена 
анизотропия свойств: прочность в поперечном 
направлении ниже на 5–15%, а относительное 
удлинение в 3 раза выше по сравнению с харак-
теристиками в продольном направлении образ-
ца. После РКУП предел текучести и прочности 
сплава в поперечном направлении составил 179 
и 230 МПа, а в продольном — 208 и 239 МПа со-
ответственно; а относительное удлинение в по-
перечном и продольном направлении составило 
15 и 5% соответственно.

ОБСУЖДЕНИЕ
Наблюдаемое в ходе РКУП измельчение ча-

стиц вторых фаз в сплаве Al–6Ca–3Ce харак-
терно для больших пластических деформаций 

[8, 9]. Измельчение частиц на начальной ста-
дии деформации, обусловленное локальными 
сдвигами, приводит к образованию множества 
межфазовых границ, обладающих избыточной 
энергией [19]. Процессы релаксации обеспечи-
вают высокую движущую силу для дальнейшего 
измельчения частиц, их трансформации в на-
нокластеры или даже растворения, что требует 
ускоренной диффузии и массопереноса. Таким 
образом, степень измельчения частиц зависит от 
количества избыточной энергии и обусловлена 
как составом сплава, так и схемой деформации. 
Ранее в эвтектических алюминиевых сплавах на 
основе систем Al–Si, Al–Ca, Al–Ce и др. в ходе 
больших пластических деформаций наблюдали 
как измельчение частиц, так и их превращение 
в сегрегации (нанокластеры) или растворение 
в алюминии [9, 12, 13, 20]. Измельчение по ме-
ханизму скола (с образованием ровной грани-
цы) или с участием диффузионных процессов 
(с образованием округлой границы) наблюдали 
обычно в двухкомпонентных сплавах. Образо-
вание сегрегаций и нанокластеров наблюдали в 
сплаве Al–Ca после большого числа оборотов 
при кручении под высоким давлением [20], ли-
бо после дополнительного легирования железом 
и марганцем [13]. Согласно полученным в теку-
щем исследовании результатам, измельчение ча-
стиц в сплаве Al–6Ca–3Ce происходило путем 
скола, без участия диффузионных процессов, 
что отвечает минимальной избыточной энергии.

Низкий уровень механических свойств спла-
ва в литом состоянии связан с повышенной по-
ристостью отливки. В результате РКУП улучша-
ется и прочность, и пластичность. Это связано, 
во-первых, с “залечиванием” большинства пор, 
во-вторых, с формированием ультрамелкозер-
нистой структуры, что вызывает упрочнение в 
соответствии с правилом Холла–Петча, и с из-
мельчением частиц эвтектики, в результате чего 
увеличивается протяженность межфазных гра-
ниц, которые являются барьером для движения 
дислокаций. При этом тело зерен (субзерен) в 
основном свободно от дислокаций, что позволя-
ет сплаву сохранять высокую пластичность.

Согласно полученным результатам, после 
РКУП наблюдается анизотропия свойств образ-
цов, в первую очередь пластичности: относи-
тельное удлинение в поперечном направлении 
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Рис. 6. Кривые растяжения сплава Al–6Ca–3Ce до и после 
РКУП.

Таблица 1. Механические свойства сплава Al–6Ca–3Ce до и после РКУП

Предел текучести, МПа Предел прочности, МПа Удлинение, %
литой РКУП литой РКУП литой РКУП

90±5
вдоль поперек

119±8
вдоль поперек

1.0±0.3
вдоль поперек

208±2 179±5 239±3 230±1 5.0±1.0 15.0±0.5



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

	 ВЛИЯНИЕ РАВНОКАНАЛЬНОГО УГЛОВОГО ПРЕССОВАНИЯ	 1657

в 3 раза выше, чем в продольном направлении. 
Кроме этого, есть небольшая разница в проч-
ности, а именно в поперечном направлении 
прочность ниже на 5–15% по сравнению с со-
ответствующей характеристикой в продольном 
направлении. Это можно объяснить следующим 
образом. При растяжении образцов в продоль-
ном направлении деформация идет вдоль вытя-
нутых в направлении нагружения эвтектических 
частиц Al4(Ca,Ce). Такие вытянутые частицы 
имеют протяженные границы, тормозящие дис-
локации. А поскольку сами частицы хрупкие, 
то они не вносят значительный вклад в упроч-
нение, но ограничивают пластичность сплава. 
В поперечном сечении образцов эвтектические 
частицы имеют округлую или овальную форму 
(рис. 3в, г), так как представляют собой срез вы-
тянутых частиц под некоторым углом. Учиты-
вая, что частицы занимают малый объем сплава, 
то протяженность межфазных границ в попе-
речном сечении, очевидно, будет значительно 
меньше, чем в продольном. Подобная структура 
более пластична, обеспечивая свободное пере-
мещение дислокаций в алюминиевой матрице.

ВЫВОДЫ
1.	В результате РКУП (200°С, 4 прохода, 

маршрут BС, угол пересечения каналов 110°) но-
вого эвтектического сплава Al–6Ca–3Ce одно-
временно улучшается прочность и пластичность. 
Выявлена анизотропия свойств: прочность в по-
перечном направлении ниже на 5–15%, а отно-
сительное удлинение в 3 раза выше по сравне-
нию с соответствующими характеристиками в 
продольном направлении. После РКУП предел 
текучести и прочности сплава в поперечном на-
правлении составил 179 и 230 МПа, а в продоль-
ном — 208 и 239 МПа соответственно; а относи-
тельное удлинение в поперечном и продольном 
направлении составило 15 и 5% соответственно.

2.	Полученный комплекс свойств сплава об-
условлен формированием ультрамелко-зер-
нистой структуры и измельчением частиц 
эвтектики, в результате чего увеличивается про-
тяженность межфазных границ, которые явля-
ются барьером для движения дислокаций. При 
этом тело зерен (субзерен), практически сво-
бодное от дислокаций, позволяет сплаву сохра-
нять высокую пластичность. Более высокая пла-
стичность образца в поперечном направлении 
обусловлена меньшей протяженностью границ 
эвтектических частиц, тормозящих движение 
дислокаций.
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EFFECT OF EQUAL CHANNEL ANGULAR PRESSING  
ON THE STRUCTURE AND MECHANICAL PROPERTIES  

OF Al–6Ca–3Ce ALLOY
V. A. Andreev1,  M. A. Barykin2,  R. D. Karelin1, 2,  V. S. Komarov1, 2,  E. A. Naumova2,  

S. O. Rogachev1, 2, *, and N. Yu. Tabachkova2
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2National Research Technological University MISiS, Moscow, 119049 Russia
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The effect of equal-channel angular pressing (ECAP) on the structure and mechanical properties of ex-
perimental eutectic Al–6Ca–3Ce (wt %) alloy is studied. The ECAP of initial cast blanks is fulfilled under 
isothermal conditions at a temperature of 200°С using 4 passes and the BC route of extruding. As a result of 
ECAP, both the strength and plasticity of the alloy are found to increase by 2 and 5 to 15 times, respectively. 
The anisotropy of properties is found, i.e., the strength in the transverse direction is lower by 5 to 15%, 
whereas the relative elongation is 3 times higher than those along the lengthwise direction. The achieved 
combination of properties is due to the formation of ultrafine structure characterized by low density of dis-
location and the refinement of eutectic particles. The higher plasticity of samples in the transverse direction 
is due to the lower length of boundaries of eutectic particles retarding the movement of dislocations.

Keywords: aluminum alloy, equal-channel angular pressing, microstructure, mechanical properties
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Исследовано влияние продолжительности механического легирования (15, 30, 45, 60 мин), содер-
жания Ti (4, 8, 12 ат.%) и способа его введения (в виде металлического порошка Ti или порошка 
TiH2) на микроструктуру, фазовый состав и механические свойства высокоэнтропийных сплавов 
(ВЭС) системы Co–Cr–Fe–Ni–Ti, изготовленных по порошковой технологии. Установлено, что 
за 30 мин механического легирования структура порошковых смесей достигает высокой степени 
однородности и содержит ОЦК- и ГЦК-фазы в количестве 43% и 57% соответственно. В процессе 
последующего горячего прессования происходит дальнейшая гомогенизация структуры, а содер-
жание ГЦК-фазы повышается, достигая 99% в сплавах, изготовленных с использованием TiH2. 
Оптимальная комбинация механических свойств достигнута в образце CoCrFeNiTi8(TiH2): твер-
дость 74 HRA, предел прочности на растяжение и изгиб 690 и 1255 МПа соответственно. В группе 
сплавов, изготовленных с использованием металлического порошка Ti, с увеличением концен-
трации этого элемента повышаются прочность, твердость, плотность, а также износостойкость, 
и снижается хрупкость. Для дальнейшего повышения механических свойств ВЭС Co–Cr–Fe–
Ni–Ti, изготовленных по порошковой технологии, необходима оптимизация содержания σ-фазы 
и снижение содержания оксинитридной фазы, что может быть достигнуто как корректировкой 
состава, так и усовершенствованием режимов механического легирования.

Ключевые слова: высокоэнтропийный сплав, порошковая металлургия, механическое легирование, 
гидрид титана, σ-фаза, эволюция микроструктуры, механические свойства
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ВВЕДЕНИЕ
В отличие от традиционных сплавов, состо-

ящих из одного или двух основных элементов и 
легированных небольшими количествами про-
чих элементов, высокоэнтропийные сплавы 
(ВЭС) состоят по меньшей мере из пяти основ-
ных металлических компонентов с содержанием 
от 5 до 35 ат.% [1]. Согласно гипотезе Yeh c соавт., 
в сплавах, содержащих пять и более элементов в 
равноатомных пропорциях, повышенная кон-
фигурационная энтропия смешивания позволя-
ет преодолеть энергетический барьер образова-
ния потенциально вредных интерметаллических 
соединений и, таким образом, стабилизировать 
многокомпонентный твердый раствор [2]. Эле-
менты, входящие в состав ВЭС, могут образовы-
вать однородную фазу с гранецентрированной 
кубической (ГЦК) [3–10], объемно-центри-

рованной кубической (ОЦК) [11–13], гексаго-
нальной плотноупакованной (ГПУ) [14–17] или 
ромбической кристаллической решеткой [18]. 
Микроструктура ВЭС обеспечивает высокие 
механические свойства, такие как твердость, 
термическую стабильность, высокие коррози-
онную стойкость, износостойкость и стойкость 
к окислению, способность деформироваться по 
механизму двойниковования, высокий уровень 
прочности при повышенных температурах [19]. 
Благодаря этим свойствам ВЭС имеют множе-
ство потенциальных применений, включая ин-
струменты, формы для литья, штампы, детали 
машин и печей, функциональные пленки и по-
крытия, требующие высокой прочности и тер-
мостойкости, а также устойчивости к износу, 
окислению и коррозии [1, 2, 19].

Однако исследования показали, что много-
компонентные сплавы, изначально однофаз-
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ные, после затвердевания имеют тенденцию 
разделяться на несколько металлических и ин-
терметаллических фаз, которые могут ухудшать 
механические характеристики. Фазовая неста-
бильность является общей чертой многих (воз-
можно, большинства) ВЭС. Для стабильности 
твердого раствора требуется не только высокая 
конфигурационная энтропия, но и низкая эн-
тальпия смешивания [5, 20, 21], что делает необ-
ходимым исследование сплавов, отличающихся 
по составу от равноатомных [6, 22]. В то же вре-
мя образование дополнительных фаз изменя-
ет механические свойства сплавов и расширяет 
область их применения [23, 24]. При этом ко-
личество возможных комбинаций компонентов 
ВЭС так велико, что открывает перспективы об-
наружения новых промышленно важных спла-
вов с полезными свойствами. Наиболее хорошо 
изученными являются ВЭС в системах Co–Cr–
Fe–Ni–X, где X = Al, Ti, Cu, V или Mn [25–28]. 
Основа данных сплавов — неупорядоченный 
ГЦК-твердый раствор замещения Co–Cr–Fe–
Ni, в котором размеры всех атомов имеют схо-
жие величины, вследствие чего выполняется 
размерностный критерий Юм–Розери, а сплавы 
считаются термически-стабильными [29]. 

Титан является перспективным легирующим 
элементом, образующим дисперсные фазы в ВЭС 
на основе системы Co–Cr–Fe–Ni. Механизм 
положительного влияния Ti на свойства ВЭС 
Co–Cr–Fe–Ni связывают с твердорастворным 
и дисперсионным упрочнением матрицы. Ис-
следования интерметаллических фаз, образую-
щихся при избытке Ti, имеющего ограниченную 
растворимость в твердом ГЦК-растворе, проде-
монстрировали эффективность дисперсионного 
твердения как метода упрочнения ВЭС, который, 
однако, может привести к значительной хрупко-
сти. Поэтому достижение высокой прочности и 
сохранение пластичности в таких ВЭС по-преж-
нему остается сложной задачей [1, 30].

Основным способом получения ВЭС систе-
мы Co–Cr–Fe–Ni–Ti является дуговая плавка в 
атмосфере защитного газа. Ряд ВЭС, получен-
ных этим методом, превосходят традиционные 
сплавы по уровню твердости и предела текучести 
[31–34]. Например, значения твердости и преде-
ла текучести для эквиатомного сплава CoCrFeNi 
составили 135 HV и 136 MПа соответственно, 
тогда как для сплава CoCrFeNiTi, содержащего 
12 ат.% Ti, эти значения составили 515 HV и 898 
MПа соответственно [32]. В настоящее время 
активно разрабатываются технологии получе-
ния ВЭС при помощи порошковой металлургии, 
в частности путем механического легирования 
(МЛ) многокомпонентных порошковых смесей 
и их консолидации методом горячего прессова-

ния (ГП) [35, 36]. Благодаря высокоэнергетиче-
скому воздействию размольных тел на частицы 
порошковой смеси при МЛ возможно форми-
рование однофазных ВЭС (твердых растворов) 
даже несмотря на ограниченную растворимость 
компонентов. ГП позволяет получать компакт-
ные образцы с близкой к нулю остаточной пори-
стостью при относительно низких температурах 
и минимальной продолжительности температур-
ного воздействия, что критически важно, напри-
мер, при изготовлении металлической связки 
для изготовления металл-алмазных композитов. 

Механические свойства порошковых ВЭС 
зависят от состава сплава, методов и режимов 
изготовления [1, 2, 29], которые в каждом от-
дельном случае требуют оптимизации. Высокая 
активность титана по отношению к кислороду и 
большая удельная поверхность частиц порошка 
приводят к повышенному содержанию кисло-
рода в изделиях, полученных из металлических 
порошков титана, с чем связано снижение ком-
плекса механических свойств [37, 38]. Сплавы, 
полученные с использованием порошка гидрида 
титана (TiH2), содержат заметно меньше кисло-
рода, что обеспечивает им повышенную плот-
ность, улучшенную химическую гомогенность, 
однородную микроструктуру и высокие меха-
нические свойства [36–38]. Однако, структура и 
свойства ВЭС на основе Co–Cr–Fe–Ni–Ti, по-
лученных по порошковой технологии с исполь-
зованием TiH2, до сих пор недостаточно изучены. 

Целью данной работы являлось исследование 
влияния продолжительности МЛ, содержания 
титана, и способа его введения (в виде металли-
ческого порошка или TiH2) на микроструктуру, 
фазовый состав и механические свойства по-
рошковых высокоэнтропийных сплавов систе-
мы Co–Cr–Fe–Ni–Ti.

МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЙ
Для проведения исследования использова-

ли порошки Co, Cr, Fe, Ni, Ti и гидрида титана 
TiH2 (табл. 1). Порошковые смеси содержали Co, 
Cr, Fe, Ni в эквиатомной пропорции, а также 
Ti в количестве 4, 8, 12% (здесь и далее исполь-
зуются атомные проценты), введенный в ви-
де металлического порошка или в составе TiH2. 
Порошковые смеси, изготовленные с использо-
ванием 4, 8 и 12% металлического порошка Ti, 
и компактированные образцы на их основе да-
лее обозначены как CoCrFeNiTi4, CoCrFeNiTi8 
и CoCrFeNiTi12 соответственно. Порошковые 
смеси, изготовленные с использованием 4, 8 и 
12% Ti, добавленного в виде TiH2, и компакти-
рованные образцы на их основе далее обозна-
чены как CoCrFeNiTi4(TiH2), CoCrFeNiTi8(TiH2) и 
CoCrFeNiTi12(TiH2) соответственно.
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МЛ смесей проводили в планетарной центро-
бежной мельнице “Активатор” 2sl (ООО “Завод 
Химического Машиностроения”, Россия) с ча-
стотой вращения водила мельницы 694 мин-1. Для 
измельчения использовали стальные шары с мас-
совым соотношением шаров к порошку 15:1 (300 г 
шаров на 20 г смеси). Суммарное время измельче-
ния составило 15, 30, 45, 60 мин. МЛ проводили в 
атмосфере аргона высокой чистоты (99.99 мас.%), 
чтобы предотвратить окисление порошка. 

Для исследования микроструктуры и фазо-
вого состава образцы порошков после МЛ сме-
шивали с бакелитовой смолой и запрессовывали 
при 180 °С в аппарате Struers CitoPress-1 (Struers, 
Дания). Поверхность образцов была отшли-
фована с использованием абразивных кругов с 
размером зерна от 12 до 45 мкм и отполирова-
на с использованием суспензии оксида крем-
ния с размером частиц около 40 нм на установке 
Struers RotoPol-21 с автоматическим устройством 
для шлифования и полирования RotoForce-1 
(Struers, Дания). Компактные образцы ВЭС бы-
ли изготовлены методом ГП на прессе DSP-515 
SA при температуре 950°С в течение 3 мин под 
давлением 35 МПа. Микроструктуру и распре-
деление элементов в образцах МЛ порошков 
и компактных образцах исследовали метода-
ми сканирующей электронной микроскопии 
(СЭМ) и энергодисперсионной рентгеновской 
спектроскопии (ЭДС) с помощью электронного 
микроскопа S-3400N (Hitachi High-Technology 
Corporation, Япония), оснащенного приставкой 
NORAN X-ray System 7 (Thermo Fisher Scientific, 
США). Для определения химического состава 
микрообластей использовали метод локального 
рентгеноспектрального микроанализа (МРСА), 
реализуемого совместно с исследованиями ми-
кроструктуры на СЭМ. Рентгеноструктурный 
анализ (РСА) порошковых смесей после МЛ, а 
также компактированных образцов, проводили 
с использованием дифрактометра ДРОН 4-07 

(ЛНПО “Буревестник”, Россия) с излучени-
ем CoKα (λ = 0.179 нм). Средний размер частиц 
в порошках после МЛ определяли с помощью 
программного обеспечения Image-J [39].

Для исследования механических свойств 
ВЭС изготавливали заготовки диаметром 50 мм 
и высотой 5 мм. С помощью электроэрозион-
ной резки из них вырезали штабики габарита-
ми 25×3×5мм, предназначенные для испытаний 
прочности на трехточечный изгиб. Измерения 
предела прочности при изгибе проводили на 
универсальной сервогидравлической машине 
LF-100 (Walter + Bai, Швейцария) с внешним 
цифровым контроллером. Значения предела 
прочности определяли, используя программ-
ное обеспечение “DIONPro”, позволяющее вы-
полнять автоматическую регистрацию и стати-
стическую обработку результатов испытания. 
Плоские образцы для испытаний на растяже-
ние толщиной 2 мм с длиной рабочей части 15 
мм и шириной рабочей части 5 мм. Испытания 
на растяжение проводили с помощью универ-
сальной испытательной машины Instron 5966 
(Instron, США), укомплектованной осевым эк-
стензoметром 2630-100 Series. Расчет значе-
ний модуля упругости и предела прочности при 
растяжении выполняли с помощью программы 
Bluehill (Instron, США). Морфологию поверх-
ности разрушения образцов при растяжении ис-
следовали с помощью СЭМ. Твердость образцов 
измеряли по шкале Роквэлла “А” при помощи 
конусообразного алмазного индентора. Каж-
дый образец подвергали, по меньшей мере, де-
сяти испытаниям на вдавливание, результаты 
измерений обрабатывали статистически. Три-
бологические испытания компактных образцов 
проводили методом измерительного скольжения 
на автоматизированной машине трения (CSM 
Instruments, Швейцария) с использованием 
возвратно-поступательного движения по схеме 
“стержень–пластина”. В качестве контртела ис-

Таблица 1. Спецификация исходных порошков

Марка порошка Размер частиц, мкм Содержание основного компонента, %

ПК-1у (ГОСТ 9721–79) < 45 – 70% Co >99.35
(кислород < 0.3 %)

ПХО-1м (ТУ 14-1-1474-75) 10–40 Cr >99.8
(азот < 0.1 %)

ПЖВ-1 (ГОСТ 9849–86) 45–100 Fe >99.3
(кислород 0.15 %)

ПНК-УТ-3 (ГОСТ 9722–97) < 20 – 80% Ni >99.9
(кислород 0.01 %)

ПТОМ-1 (ТУ 14-22-57-92) < 40 Ti >99.9
(азот <0.08 %)

Титана гидрид TiH2 (ТУ 14-1-2159-77) < 280 Ti >96.0; H2 >3,5
(азот <0.08 %)
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пользовали шарик диаметром 3 мм, изготовлен-
ный из спеченного нитрида кремния Si3N4. Ис-
пытательная нагрузка составила 2 Н, линейная 
скорость — 5 см с−1. Длина дорожки износа со-
ставила 6 мм при общем пробеге в 4000 циклов. 
Измерения профиля бороздки износа и диаме-
тра пятна износа контртела выполняли на оп-
тическом профилометре WYKO NT1100 (Veeco, 
США) и инвертированном оптическом микро-
скопе AXIOVERT CA25 (Karl Zeiss, Германия). 
Плотность компактных образцов определяли 
методом гидростатического взвешивания, ис-
пользуя аналитические весы AND GR-202 (Япо-
ния) с точностью измерения массы 0.0005 г.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Серия порошковых композиций CoCrFeNiTi4, 

CoCrFeNiTi8 и CoCrFeNiTi12 была изготовлена 
путем МЛ исходных порошков (табл. 1) в течение 
15, 30, 45, 60 мин. Эволюция микроструктуры ча-
стиц порошков показана на рис. 1. За счет интен-
сивной пластической деформации и слипания 
исходных порошков частицы смеси CoCrFeNiTi4 
значительно увеличились в размере: после 60 
мин обработки наряду с мелкими частицами бы-
ли обнаружены крупные агломераты размером 
до 600 мкм. Средний диаметр частиц после 15 и 
60 мин. МЛ составлял 16 и 43 мкм соответствен-
но. В композиции CoCrFeNiTi8 средний диаметр 
частиц после 15 мин. МЛ составлял 14 мкм. МЛ 
в течение 30 мин вызвало незначительный рост 
размеров частиц порошка, тогда как МЛ в те-
чение 60 мин приводило к увеличению их сред-
них размеров до 28 мкм. В смеси CoCrFeNiTi12 
средний размер частиц порошка, составлявший 
после 15 мин. МЛ 13 мкм, оставался практиче-
ски неизменным после 45 мин. МЛ и увеличился 
до 17 мкм после 60 мин МЛ. Крупные частицы 
порошка в смесях, CoCrFeNiTi4 и CoCrFeNiTi8 
имели трещины (рис. 1).

Под действием МЛ одновременно с образо-
ванием агломератов происходил обратный про-
цесс их механического разрушения, более замет-
ный на крупных частицах. Данные, полученные 
для композиций CoCrFeNiTi4 и CoCrFeNiTi8, 
соотносятся с результатами Demétrio [40], со-
гласно которым в ходе продолжительного МЛ 
размер частиц металлических порошков сначала 
увеличивается в результате агломерации, а затем 
уменьшается в результате их разрушения. В на-
шем случае продолжительность МЛ, после ко-
торой начинается уменьшение размера частиц в 
смесях CoCrFeNiTi4 и CoCrFeNiTi8, вероятно, не 
была достигнута. C увеличением продолжитель-
ности МЛ повышалась однородность распреде-
ления элементов по объему гранул. 

После 15 мин МЛ частицы имели слоистую 
структуру (рис. 2), а в порошках CoCrFeNiTi4 и 
CoCrFeNiTi8 обнаружены области с преоблада-
нием Ti, Cr или Fe. Через 30 мин МЛ слоистость 
микроструктуры исчезла во всех образцах, а по-
сле 60 мин МЛ структура стала полностью одно-
родной, вследствие гомогенизации компонен-
тов шихты на атомарном уровне.

Результаты МРСА, полученные с поверх-
ности шлифа частиц порошков CoCrFeNiTi4 и 
CoCrFeNiTi8 после 45 и 60 мин МЛ, показали, 
что химический состав частиц с учетом точно-
сти МРСА соответствует составу исходной сме-
си, что является подтверждением высокой одно-
родности структуры этих порошков. Единичные 
включения в образце CoCrFeNiTi12 были обога-
щены углеродом, кислородом и азотом (рис. 3).

Исследование порошков CoCrFeNiTi8 после 
15, 30, 45 и 60 мин МЛ методом РСА показало 
наличие в составе двух кубических фаз с ОЦК- и 
ГЦК-решетками (рис. 4, табл. 2) и периодами от 
0.2879 до 0.2881 нм и от 0.3567 до 0.3614 нм соот-
ветственно. Параметры решетки и структурный 
тип фаз, образовавшихся в гранулах порошка в 
результате МЛ, были сверены с данными кар-
точек для элементов, составляющих ВЭС. Были 
рассмотрены карточки: ICDD № 01-070-2633 и 
ICDD № 00-015-0806, соответствующие гексаго-
нальной и ГЦК-решеткам Co, ICDD № 00-006-
0694, соответствующая ОЦК-решетке Cr, ICDD 
№ 00-052-0513 и ICDD № 00-006-0696, соответ-
ствующие ГЦК- и ОЦК-решеткам Fe, ICDD 
№ 00-004-0850, соответствующая ГЦК-решетке 
Ni, а также ICDD № 00-044-1294, соответству-
ющая гексагональной решетке Ti. Было сдела-
но предположение, что ОЦК-фаза в исследуе-
мых гранулах строится на основе атомов Fe и Cr 
с периодами ОЦК-решетки 0.2866 и 0.2884 нм 
соответственно, что соотносится с имеющим-
ся интервалом от 0.2879 до 0.2881 нм в порош-
ках после МЛ. ГЦК-фаза исследуемых гранул 
строится на основе атомов триады железа: Co, 
Fe, Ni с периодами ГЦК-решетки 0.3545, 0.3660 
и 0.3524 нм соответственно, что соотносится с 
имеющимся интервалом от 0.3567 до 0.3614 нм. 
На рентгенограммах не было обнаружено пиков, 
соответствующих гексагональным решеткам Co 
и Ti, из чего можно предположить, что элемен-
ты полностью растворены в решетках ОЦК- и 
ГЦК-фаз, или их содержание меньше чувстви-
тельности метода РСА (рис. 4).

При увеличении продолжительности МЛ 
массовая доля ОЦК-фазы снижается практи-
чески в три раза — с 47.1% после 15 мин МЛ до 
15.8% после 60 мин МЛ. За то же время массо-
вая доля ГЦК-фазы возрастает с 52.9% до 84.2%. 
Одновременно периоды решетки данной фазы 
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Рис. 1. СЭМ-изображения микроструктуры порошков CoCrFeNiTi4, CoCrFeNiTi8 и CoCrFeNiTi12 после 15, 30, 45, 60 мин 
МЛ. Трещины в частицах обведены красной штриховой линией.

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

20 мкм

Рис. 2. Распределение элементов в порошках CoCrFeNiTi4, CoCrFeNiTi8 и CoCrFeNiTi12 после 15 мин МЛ.
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увеличиваются с 0.3567 нм до 0.3614 нм, вероят-
но, за счет формирования твердого раствора в 
результате МЛ. 

Наибольшее различие параметров решетки 
обнаружено между образцами после 15 и 30 мин 
МЛ, тогда как в образцах после 30 и 45 мин МЛ 
параметры решетки ГЦК-фазы идентичны. Это 
может свидетельствовать о повышенной ско-

рости формирования ГЦК-твердого раствора 
на начальных этапах МЛ. Параметры решетки 
ОЦК-фазы остаются неизменными при продол-
жительности МЛ от 15 до 60 мин (табл. 2). 

На основании результатов анализа микро-
структуры, распределения элементов и фазово-
го состава в полученных образцах порошковых 
смесей, для синтеза компактных образцов ВЭС 

100 мкм 100 мкм 25 мкм 50 мкм

25 мкм

(а) (б) (в) (г)

(д)

 

Область сканирования Содержание элементов, мас.%/ ат.% 
C N O Ti Cr Fe Co Ni 

а: 4%Ti, 45 мин МЛ – – – 3.9/4.5 23.1/24.9 25.7/25.8 24.3/23.0 22.9/21.8 
б: 4%Ti, 60 мин МЛ – – – 4.1/4.7 22.0/23.7 25.1/25.1 24.2/23.0 24.6/23.5 
в: 8%Ti, 45 мин МЛ – – – 7.9/9.2 21.3/22.7 23.8/23.7 23.6/22.3 23.4/22.1 
г: 8% Ti, 60 мин МЛ – – – 7.2/8.4 21.3/22.8 24.0/24.0 22.3/21.1 25.1/23.8 
д: 12%Ti, 60 мин МЛ_1 3.7/12.9 5.2/15.8 – 7.1/6.3 45.9/37.3 13.0/9.8 11.9/8.5 13.1/9.4 
д: 12%Ti, 60 мин МЛ_2 8.9/29.8 – 1.9/4.7 9.4/7.9 18.5/14.4 18.9/13.7 20.2/13.9 21.7/15.0 
д: 12%Ti, 60 мин МЛ_3 4.3/16.6 – 1.4/4.1 10.1/9.8 20.0/17.9 22.0/18.3 20.6/16.3 21.6/17.1 

Рис. 3. Результаты МРСА: с поверхности шлифа частиц порошков CoCrFeNiTi4 после 45 мин МЛ (а); после 60 мин МЛ (б); 
CoCrFeNiTi8 после 45 мин МЛ (в); с точек внутри частицы порошка CoCrFeNiTi12 после 60 мин МЛ (д).

Таблица 2. Параметры кристаллической структуры и результаты полуколичественного рентгеноструктурного 
анализа порошков CoCrFeNiTi8 и CoCrFeNiTi12(TiH2) после МЛ

Продолжительность МЛ, мин Фаза Структурный тип Массовая доля, % Параметр решетки, нм
CoCrFeNiTi8

15 ОЦК cI2/1 47.1 0.2879
ГЦК cF4/1 52.9 0.3567

30 ОЦК cI2/1 43.1 0.2881
ГЦК cF4/1 56.9 0.3602

45 ОЦК cI2/1 27.7 0.2880
ГЦК cF4/1 72.3 0.3602

60 ОЦК cI2/1 15.8 0.2879
ГЦК cF4/1 84.2 0.3614

CoCrFeNiTi12(TiH2)

30
ОЦК cI2/1 60.1 0.2881
ГЦК cF4/1 37.0 0.3588
TiH2 cF12/1 2.9 0.4454



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

	 ВЛИЯНИЕ РЕЖИМОВ МЕХАНИЧЕСКОГО ЛЕГИРОВАНИЯ НА МИКРОСТРУКТУРУ	 1665

Co–Cr–Fe–Ni–Ti была выбрана продолжитель-
ность МЛ 30 мин. Было сделано предположение, 
что в процессе ГП произойдет дальнейшая гомо-
генизация структуры и повышение количества 
ГЦК-фазы, что в итоге приведет к образованию 
однофазного твердого раствора. 

С целью оценки возможности применения 
гидрида титана для получения ВЭС системы  
Co–Cr–Fe–Ni–Ti было проведено исследование 
фазового состава порошковой смеси, изготовлен-
ной с использованием 12% титана в составе порош-
ка TiH2. МЛ смеси проводили в течение 30 мин, 
поскольку это время было признано оптималь-
ным в ходе экспериментов, описанных выше. Так 
же, как и в случае использования металлического 
титана, МЛ порошковой смеси CoCrFeNiTi12(TiH2) 
привело к формированию двух фаз: ОЦК-фазы с  
периодом решетки 0.2881 нм и ГЦК-фазы с пери-
одом решетки 0.3588 нм. Массовые доли ОЦК- и 
ГЦК-фаз составили 60% и 37% соответственно 
(табл. 2). Несмотря на высокое содержание ти-
тана в смеси, никаких других фаз обнаружено не 
было, что свидетельствует о достижении высокой 
степени гомогенности и возможности использо-
вания механоактивированного порошка данно-
го состава для изготовления компактированных 
образцов. По результатам полуколичественного 
РСА в механо-активированной смеси содержится 
около 3% TiH2, что свидетельствует о его частич-
ном дегидрировании в процессе МЛ. Мы предпо-
ложили, что разложение остатка TiH2 в процессе 
ГП будет сопровождаться выделением атомар-
ного водорода, что будет способствовать очистке 

сплавов от кислорода и оксидов. Далее порошко-
вые смеси, изготовленные путем МЛ продолжи-
тельностью 30 мин с использованием 4, 8 или 12% 
титана в составе металлического порошка или 
TiH2, применяли для получения компактов мето-
дом ГП.

Микроструктуры компактов на основе по-
рошка металлического Ti представлены зернами 
неправильной продолговатой формы, которая 
наследует форму гранул (рис. 5). Пространство 
между крупными зернами размером 20–40 мкм 

20 40 60 80 100 120

60 мин МЛ

45 мин МЛ

30 мин МЛ

15 мин МЛ

FCC
ВСС

(111)

(200) (220) (311)

2θ, град

Рис. 4. Рентгенограммы порошков CoCrFeNiTi8 после 15, 
30, 45 и 60 мин МЛ.

20 мкм 20 мкм 20 мкм

20 мкм 20 мкм 20 мкм

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

Рис. 5. СЭМ-изображения микроструктур компактов CoCrFeNiTi4 (а), CoCrFeNiTi8 (б), CoCrFeNiTi12 (в), CoCrFeNiTi4(TiH2) 

(г), CoCrFeNiTi8(TiH2) (д), CoCrFeNiTi12(TiH2) (е). Одиночные темные округлые включения, сферические включения с темны-
ми границами и скопления мелких темных включений обведены красной штриховой, бирюзовой пунктирной и желтой 
сплошной линиями, соответственно.
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плотно заполнено более мелкими зернами. 
Границы зерен компактных образцов состава 
CoCrFeNiTi12 более выражены, чем у ВЭС состава 
CoCrFeNiTi4. Во всех образцах имеется неболь-
шое количество темных округлых включений, а в 
образцах CoCrFeNiTi4 и CoCrFeNiTi8, также вы-
явлены сферические включения с темными гра-
ницами, диаметром около 1–2 мкм (рис. 5а, б). 
Микроструктуры компактов, изготовленных с 
использованием TiH2, имеют заметные отличия: 
границы зерен, тонкие и прерывистые в компак-
тах CoCrFeNiTi4(TiH2), еще более деградируют в 
компактах CoCrFeNiTi8(TiH2) и CoCrFeNiTi12(TiH2). 
Зерна всех компактов содержат множество сфе-
рических или слегка вытянутых включений с 
темными границами, длиной до 4 мкм. Кроме 
того, микроструктура компакта CoCrFeNiTi4(TiH2) 

вблизи границ зерен содержит скопления мелких 
включений темного цвета (рис. 5г).

Результаты МРСА компактированных образ-
цов, изготовленных с использованием порошка 
металлического Ti и TiH2, более подробно пред-
ставлены на рис. 6 и 7 соответственно. 

Выявлено, что на границах зерен и в темных 
округлых включениях содержатся оксиды и/или 
нитриды титана и/или хрома. Собранные в ско-
пления мелкие темные включения, вероятно, 
содержат карбиды хрома; границы сферических 
включений содержат карбиды и нитриды тита-
на, а их внутренние области обеднены титаном. 
В целом, содержание кислорода в компактах, из-
готовленных с использованием порошка TiH2, 
меньше, вероятно, за счет деградации границ 
зерен и меньшего количества темных округлых 

500 мкм 10 мкм 10 мкм 500 мкм

(а) (б) (в)

(д) (е) (ж)

(г)

(з)

500 мкм 10 мкм 10 мкм 10 мкм

Область 
сканирования 

Содержание элементов, мас.%/ ат.% 
C O Ti Cr Fe Co Ni 

a: 4 % Ti 4.3/16.6 1.5/4.4 3.5/3.4 21.0/18.9 22.6/19.0 23.6/18.8 23.3/18.6 
б: 4 % Ti_1 3.4/12.0 6.7/17.9 10.8/9.6 20.6/17.0 20.0/15.4 18.6/13.5 20.0/14.6 
б: 4 % Ti_2 4.6/18.0 0.7/2.0 3.0/3.0 20.7/18.9 24.6/20.9 23.2/18.7 23.2/18.7 
б: 4 % Ti_3 3.2/9.6 14.8/33.3 23.5/17.7 43.7/30.2 5.2/3.4 4.9/3.0 4.6/2.8 
б: 4 % Ti_4 3.0/9.1 13.4/31.0 29.1/22.4 36.7/26.1 6.3/4.2 5.4/3.4 6.1/3.8 
в: 4 % Ti_1 5.6/18.0 8.5/20.3 17.1/13.7 32.5/24.0 12.4/8.5 12.8/8.3 11.0/7.2 
в: 4 % Ti_2 4.9/15.1 12.0/27.8 10.2/7.9 30.6/21.9 14.5/9.7 14.1/8.9 13.7/8.7 
г: 8 % Ti 4.0/15.6 1.2/3.6 6.9/6.8 20.3/18.5 21.6/18.3 22.4/18.0 23.7/19.1 
д: 8 % Ti_1 3.2/9.0 21.3/44.2 8.6/6.0 37.1/23.7 10.8/6.4 10.2/5.7 8.7/4.9 
д: 8 % Ti_2 3.8/11.4 15.7/34.8 12.1/8.9 42.6/29.0 9.8/6.2 8.4/5.1 7.7/4.6 
д: 8 % Ti_3 3.8/11.9 12.3/20.0 13.9/10.9 30.8/22.4 13.5/9.1 12.9/8.3 12.8/8.3 
е: 12 % Ti 3.8/14.9 1.3/4.0 10.4/10.2 19.7/18.0 21.0/17.8 21.9/17.6 21.8/17.6 
ж: 12 % Ti_1 3.4/9.8 17.2/37.2 17.4/12.6 48.8/32.5 4.6/2.8 4.5/2.6 4.1/2.4 
ж: 12 % Ti_2 5.1/19.6 0.3/0.9 9.1/8.8 18.9/16.9 23.0/19.1 22.0/17.4 21.7/17.6 
з: 12 % Ti_1 3.6/9.7 20.9/42.8 13.5/9.2 51.4/32.3 4.8/2.8 3.6/2.0 2.2/1.2 
з: 12 % Ti_2 3.5/9.0 23.9/46.6 22.0/14.3 45.8/27.5 1.5/0.8 1.7/0.9 1.6/0.8 
з: 12 % Ti_3 15.2/42.1 – 76.7/53.1 2.2/1.4 2.3/1.4 1.9/1.1 1.6/0.9 

Рис. 6. Результаты МРСА компактов: CoCrFeNiTi4 — с поверхности шлифа (а); CoCrFeNiTi4 — с выбранных точек (б, в); 
CoCrFeNiTi8 — с поверхности шлифа (г); CoCrFeNiTi8 — с выбранных точек (д); CoCrFeNiTi12 — с поверхности шлифа (е); 
CoCrFeNiTi12 — с выбранных точек (ж, з).
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включений. Высокое содержание углерода по 
данным ЭДС в компактированных образцах яв-
ляется следствием применяемых методов пробо-
подготовки.

Известно, что в порошках Ti поверхность ча-
стиц покрыта оксидным слоем и адсорбирован-
ной атмосферной влагой, которая десорбирует-

ся при температурах 100–200°С [37, 38]. Пленки 
TiO2 на поверхности титановых частиц растворя-
ются при вакуумном нагреве выше 600°С, одна-
ко при этом атомы кислорода диффундируют в 
глубину металла, насыщая кристаллическую ре-
шетку [37]. Титановые частицы можно очистить 
от адсорбированного водяного пара, но кисло-

500 мкм 25 мкм 10 мкм 10 мкм

(а) (б) (в)

(д) (е) (ж)

(г)

(з)

500 мкм 10 мкм 500 мкм 10 мкм

Область 
сканирования 

Содержание элементов, мас.%/ ат.% 
C O N Ti Cr Fe Co N 

а: 4 % Ti 3.6/14.3 1.4/4.1 – 4.0/4.0 21.2/19.6 23.4/20.1 23.0/18.8 23.4/19.1 
б: 4 % Ti_1 11.9/38.4 0.5/1.1 – 2.3/1.8 19.6/14.6 21.5/14.9 22.1/14.5 22.2/14.6 
б: 4 % Ti_2 8.1/29.0 0.0/0.1 – 4.9/4.4 20.3/16.8 21.8/16.8 22.7/16.6 22.2/16.3 
б: 4 % Ti_3 11.2/36.1 0.2/0.5 – 6.2/5.0 39.4/29.4 15.1/10.5 14.2/9.4 13.7/9.0 
в: 4 % Ti_1 11.8/37.3 – – 4.8/3.8 55.5/40.5 11.7/8.0 8.7/5.6 7.4/4.8 
в: 4 % Ti_2 12.7/39.3 – – 3.3/2.6 53.2/38.1 12.4/8.3 9.8/6.2 8.6/5.5 
в: 4 % Ti_3 13.0/40.0 – – 3.6/2.8 52.2/37.2 12.0/7.9 9.9/6.2 9.3/5.8 
г: 4 % Ti_1 10.1/33.4 – – 3.0/2.5 55.4/42.4 12.2/8.7 9.7/6.6 9.5/6.5 
г: 4 % Ti_2 10.5/34.5 0.2/0.5 – 4.0/3.3 43.5/33.0 15.4/10.9 13.6/9.1 12.7/8.5 
г: 4 % Ti_3 6.7/23.9 0.2/0.6 2.0/6.2 4.3/3.9 19.0/15.5 21.8/16.6 23.0/16.6 23.0/16.7 
г: 4 % Ti_4 6.4/22.9 2.5/6.8 – 6.0/5.4 19.4/16.1 22.2/17.1 21.9/16.0 21.6/15.8 
г: 4 % Ti_5 5.6/19.8 3.9/10.5 – 7.2/6.4 19.2/15.8 21.5/16.4 21.4/15.5 21.3/15.5 
г: 4 % Ti_6 6.0/20.2 6.2/15.6 – 9.9/8.4 18.0/13.9 20.4/14.8 19.1/13.1 20.4/14.0 
д: 8 % Ti 3.7/14.8 1.1/3.3 – 7.3/7.3 20.3/18.7 22.1/18.9 22.7/18.4 22.8/18.6 
е: 8 % Ti_1 7.5/27.3 0.1/0.2 – 3.6/3.3 20.2/17.0 23.0/18.1 23.2/17.3 22.5/16.8 
е: 8 % Ti_2 6.6/22.4 1.0/2.7 3.0/8.6 13.9/11.8 17.9/14.0 19.2/14.0 19.9/13.7 18.5/12.8 
е: 8 % Ti_3 6.8/25.1 0.4/1.0 – 5.2/4.8 20.4/17.4 22.3/17.8 22.9/17.2 22.1/16.7 
е: 8 % Ti_4 5.1/17.6 1.7/4.4 3.4/9.9 18.0/15.5 17.8/14.1 17.9/13.2 18.6/13.0 17.5/12.3 
е: 8 % Ti_5 4.8/16.9 2.3/6.1 2.7/8.1 11.9/10.4 19.0/15.4 19.8/14.9 19.8/14.1 19.6/14.0 
е: 8 % Ti_6 5.0/16.9 4.6/11.8 1.8/5.4 14.1/12.0 18.0/14.2 18.7/13.6 19.0/13.2 18.7/13.0 
ж: 12 % Ti 3.4/13.6 1.1/3.3 – 11.3/11.3 19.6/18.1 20.6/17.7 23.2/18.9 20.9/17.1 
з: 12 % Ti_1 7.5/27.2 0.3/0.8 – 9.1/8.2 19.0/15.9 20.8/16.1 22.1/16.2 21.2/15.6 
з: 12 % Ti_2 8.9/30.9 0.4/1.2 – 8.8/7.6 18.1/14.5 19.2/14.3 20.4/14.4 24.1/17.1 
з: 12 % Ti_3 7.6/23.8 4.6/11.0 2.0/5.4 8.1/14.3 16.2/11.8 16.8/11.4 17.1/11.0 17.6/11.3 

Рис. 7. Результаты МРСА компактов: CoCrFeNiTi4(TiH2) — с поверхности шлифа (а); CoCrFeNiTi4(TiH2) — с выбранных 
точек (б-г); CoCrFeNiTi8(TiH2) — с поверхности шлифа (д); CoCrFeNiTi8(TiH2) — с выбранных точек (е); CoCrFeNiTi12(TiH2) — с 
поверхности шлифа (ж); CoCrFeNiTi12(TiH2) — с выбранных точек (з).
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род оксидных пленок полностью остается в ме-
талле, переходя в состояние твердого раствора. 

В отличие от порошка металлического Ti, 
при нагревании TiH2 сначала происходит десор-
бция молекул H2O, а при более высоких темпе-
ратурах - восстановление слоя TiO2 атомарным 
водородом, выделяемым из гидрида, оба факто-
ра способствуют очистке титана от кислорода. 
При температурах выше 600°C, поверхностный 
слой TiO2 также растворяется, образуя твердый 
раствор кислорода в титане, который исключа-
ет возможность водородной очистки материала. 
Термодинамические расчеты показывают, что 
реакция восстановления слоя TiO2 энергетиче-
ски выгодна для высокоактивного атомарного 
водорода, выходящего из кристаллической ре-
шетки на поверхность частиц, однако после пе-
рехода водорода в молекулярное состояние воз-
можность восстановления TiO2 теряется [38]. В 
то же время кислород, растворенный в решетке 
титана, не может быть связан даже высокоактив-
ным атомарным водородом. Эксперименталь-
ные данные демонстрируют рост диффузионной 
подвижности атомов титана в присутствии кис-
лорода, поэтому спекание порошка TiH2, вы-
держанного на воздухе, приводит к повышению 
относительной плотности сплава по сравнению 
с плотностью образцов из порошка TiH2, размо-
лотого в атмосфере аргона.

Поскольку в задачи данной работы входи-
ло изучение влияния режимов МЛ на микро-
структуру ВЭС системы Co–Cr–Fe–Ni–Ti, 
исследования были ограничены методами ска-
нирующей электронной микроскопии и энер-
годисперсионной рентгеновской спектроско-

пии. Однако данные методы не позволяют в 
полной мере исследовать тонкую структуру 
сплавов. Изучение избранных композиций по-
рошковых ВЭС системы Co–Cr–Fe–Ni–Ti в 
просвечивающем электронном микроскопе 
высокого разрешения позволит оценить проис-
ходящие на атомном уровне изменения хими-
ческого состава и распределения химических 
элементов, что будет являться целью дальней-
ших исследований.

Исследование компактов ВЭС Co–Cr–Fe–
Ni–Ti методом РСА показало, что в состав об-
разцов входит три фазы (табл. 3, рис. 8): (1) 
ГЦК-фаза с периодом решетки в диапазоне 
a=0.3572–0.3591 нм; (2) тетрагональная σ-фаза 
с периодами решетки в диапазонах a=0.8800–
0.8915 нм и c=0.4465–0.4556 нм; (3) кубическая 
оксинитридная фаза Ti(O,N) с периодом ре-
шетки в диапазоне a=0.4223–0.4247 нм. Интер-
металлидная тетрагональная σ-фаза является 
одной из наиболее часто встречающихся фаз в 
сталях и ВЭС с повышенным содержанием Cr и 
Mo [41, 42]. Параметры решетки σ-фазы, обра-
зовавшейся в ВЭС в результате ГП, соотносят-
ся с параметрами, приведенными в [42], где они 
составляют a = 0.8799, c = 0.4544 нм в σ-фазе на 
основе Fe–Cr. 

В образцах CoCrFeNiTi4 весовая доля 
ГЦК-фазы составила 98.6%, а оставшиеся 1.4% 
были представлены фазой Ti(O,N). При уве-
личении содержания Ti до 8% и 12% массовая 
доля ГЦК-фазы снизилась до 94.1% и 74.1% 
соответственно. Это произошло за счет обра-
зования тетрагональной фазы на основе рас-
твора замещения, состоящего из атомов Fe, Co, 

FCC 
σ
Ti (O, N)

20 40 60 80 100 120 140

FCC 
σ
Ti (O, N)

20 40 60 80 100 120 140

(а) (б)

4(TiH2)

8(TiH2)

12(TiH2)

2θ, град 2θ, град

CoCrFeNiTi4

CoCrFeNiTi12

CoCrFeNi4(TiH2)

CoCrFeNi12(TiH2)

Рис. 8. Рентгенограммы компактов Co–Cr–Fe–Ni–Ti, полученных методом ГП. Исходная порошковая смесь содержала Ti 
в виде металлического порошка (а) или в виде TiH2 (б).
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Cr и Ni (σ-фазы), массовая доля которой в об-
разцах CoCrFeNiTi8 и CoCrFeNiTi12 составила 
2.4% и 23.8% соответственно. Массовая доля 
фазы Ti(O,N) в этих образцах также возросла, 
не превышая при этом 3.5 % (табл. 3). Образцы, 
изготовленные с применением TiH2, состояли 
преимущественно из ГЦК-фазы. В компактах 
CoCrFeNiTi4(TiH2) массовая доля этой фазы соста-
вила 99.6%, а оставшиеся 0.4% были представле-
ны фазой Ti(O,N). В образцах CoCrFeNiTi8(TiH2) 
содержание фазы Ti(O,N) повысилось до 3.2%. 
В образцах CoCrFeNiTi12(TiH2) содержание фазы 
Ti(O,N) увеличилось до 4.8%, и, кроме того, до-
полнительно образовалась σ-фаза.

Однако массовая доля σ-фазы составила все-
го 1%, что во много раз меньше, чем в компактах, 
на основе металлического порошка Ti (табл. 3). 
В целом, образование σ-фазы намного сильнее 
выражено в образцах, полученных с использова-
нием металлического порошка Ti, и, вероятно, 
стимулируется значительным загрязнением кис-
лородом и другими примесями. Напротив, в об-
разцах, изготовленных с использованием TiH2, 
σ-фаза появляется в незначительном количе-
стве в CoCrFeNiTi12(TiH2), что, возможно, связано 
с превышением предела растворимости титана в 
кристаллической решетке. 

Присутствие σ-фазы в объеме образцов зна-
чительно влияет на механические свойства спла-
ва: повышая твердость, σ-фаза в сплаве в неоп-
тимальном количестве ведет к значительному 
охрупчиванию ВЭС, снижая его пластичность 
[42]. Однако, несмотря на негативное воздей-
ствие σ-фазы на механические свойства, в ряде 

случаев [43] ее присутствие может повысить со-
противление сплава к термической ползучести. 
Также твердая интерметаллидная фаза может 
быть использована в качестве поверхностного 
защитного слоя, обладающего исключительной 
износостойкостью [44].

Было проведено сравнительное исследование 
механических свойств компактированных образ-
цов CoCrFeNiTi4, CoCrFeNiTi8 и CoCrFeNiTi12, 
изготовленных с использованием металлическо-
го порошка титана или TiH2. Результаты испыта-
ний прочности на изгиб представлены в табл. 4. 
Обнаружено, что максимальной прочностью 
обладали образцы CoCrFeNiTi8(TiH2). Среднее 
значение предела прочности на изгиб для них 
составило 1255 МПа. При этом прочность образ-
цов CoCrFeNiTi12(TiH2) оказалась несколько ниже, 
что, вероятно связано с наличием в их составе 
небольшого количества σ-фазы (табл. 4). Одна-
ко и те, и другие образцы в 1.4–2 раза превосхо-
дили по прочности компакты, изготовленные с 
использованием порошка металлического Ti.

На рис. 9 показаны микроструктуры изломов 
образцов после испытаний на трехточечный из-
гиб. Видно, что с увеличением концентрации ти-
тана излом становится менее вязким. В образце 
CoCrFeNiTi12(TiH2) излом имел полностью хруп-
кую природу, а фасетчатая структура отсутство-
вала. В остальных образцах исследования пока-
зали наличие хрупковязкого излома, имеющего 
как хрупкие ступенчатые сколы, так и ямочки, 
характерные для вязкого излома.

По результатам испытаний на растяжение наи-
лучшие свойства имеют образцы CoCrFeNiTi8(TiH2). 

Таблица 3. Параметры кристаллической структуры и результаты полуколичественного анализа компактов ВЭС 
Co–Cr–Fe–Ni–Ti

Образец Фаза Структурный
тип Массовая доля, % Параметр решетки, нм

CoCrFeNiTi4
ГЦК

Ti(O,N)
cF4/1
cF8/2

98.6
1.4

а = 0.3574
а = 0.4237

CoCrFeNiTi8

ГЦК
σ

Ti(O,N)

cF4/1
tP30/2
cF8/2

94.1
2.4
3.5

а = 0.3584
а = 0.8915; с = 0.4465

а = 0.4245

CoCrFeNiTi12

ГЦК
σ

Ti(O,N)

cF4/1
tP30/2
cF8/2

74.1
23.8
2.2

а = 0.3590
а = 0.8800; с = 0.4556

а = 0.4223

CoCrFeNiTi4(TiH2)
ГЦК

Ti(O,N)
cF4/1
cF8/2

99.6
0.4

а = 0.3572
а = 0.4243

CoCrFeNiTi8(TiH2)
ГЦК

Ti(O,N)
cF4/1
cF8/2

96.8
3.2

а = 0.3581
а = 0.4247

CoCrFeNiTi12(TiH2)

ГЦК
σ

Ti(O,N)

cF4/1
tP30/2
cF8/2

94.3
1.0
4.8

а = 0.3591
а = 0.8820; с = 0.4486

а = 0.4239
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Среднее значение предела прочности на растяже-
ние для них составило 690 МПа (табл. 4). Все иссле-
дованные образцы сломались в упругой области, 
что характеризует их как непластичные (рис. 10). 

В целом, прочность на изгиб и прочность на 
растяжение зависят в первую очередь от содержа-
ния Ti, с повышением доли которого показатели 
прочности увеличиваются. Присутствие σ-фазы, 
вероятно, негативно влияет на прочность. Напри-
мер, показатели прочности на изгиб и растяже-
ние в образцах сплава CoCrFeNiTi12(TiH2), содержа-
щего 1% σ-фазы, в 1.4 раза выше, чем у образцов 
сплава CoCrFeNiTi12, содержащего 23.8% σ-фазы, 
но меньше, чем у образцов CoCrFeNiTi8(TiH2), в 
которых σ-фаза отсутствует (табл. 3, 4). Показа-
тели прочности образцов, изготовленных с ис-
пользованием порошка металлического Ti, ока-
зались меньше, чем у образцов, изготовленных с 
использованием TiH2. В то же время количество 
σ-фазы в образцах первой группы, содержащих 8 
и 12% Ti, значительно превышало таковое в со-
ответствующих образцах второй группы. Это 
подтверждает отрицательное влияние σ-фазы на 
показатели прочности. Однако нужно отметить, 
что образцы из двух групп, содержащие 4% Ti, 
также отличались по прочности, но не имели в 

Таблица 4. Физико-механические свойства исследуемых сплавов

Образец HRA ρ, г/см3 σB растяжение, 
MПa

Относительное 
удлинение, %

Модуль 
Юнга, ГПа σB изгиб, MПa

CoCrFeNiTi4 61±1 6.74±0.02 250±3 0.24±0.07 109.3±21.7 565±70
CoCrFeNiTi8 65±2 6.91±0.03 320±30 0.18±0.04 184.8±47.6 730±25
CoCrFeNiTi12 75±3 7.26±0.02 410±45 0.48±0.06 88.1±17.8 790±40

CoCrFeNiTi4(TiH2) 63±2 6.82±0.12 265±20 0.23±0.08 120.2±22.4 585±30
CoCrFeNiTi8(TiH2) 74±2 7.43±0.15 690±90 0.37±0.06 188.0±1.4 1255±100
CoCrFeNiTi12(TiH2) 80±5 7.49±0.12 590±20 0.29±0.01 207.3±3.2 1125±370
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Рис. 10. Графики “напряжение–деформация” ВЭС Co–
Cr–Fe–Ni–Ti при испытаниях на трехточечный изгиб.
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Рис. 9. Микроструктура изломов компактов CoCrFeNiTi4 (а, г), CoCrFeNiTi8 (б, д) и CoCrFeNiTi12 (в, е) после испытаний на 
трехточечный изгиб. Исходная порошковая смесь содержала Ti в виде металлического порошка (а–в) или в виде TiH2 (б–е).
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Таблица 5. Трибологические характеристики исследуемых сплавов

Образец Приведенный износ образца/
контртела, 10−4·мм3/(Н·м)

Коэффициент трения
Средний Конечный

CoCrFeNiTi4 1.68/0.07 0.74 0.80
CoCrFeNiTi8 1.83/0.07 0.62 0.65
CoCrFeNiTi12 1.25/0.05 0.57 0.72

CoCrFeNiTi4(TiH2) 1.86/0.09 0.64 0.67
CoCrFeNiTi8(TiH2) 3.67/0.08 0.61 0.71
CoCrFeNiTi12(TiH2) 5.66/0.07 0.59 0.62

своем составе σ-фазы (табл. 3, 4). Можно предпо-
ложить, что оксидные и карбидные включения, 
в большем количестве содержащиеся в компак-
тах, изготовленных из порошка металлического 
Ti, оказывают негативное влияние на показате-
ли прочности. Использование TiH2 способствует 
получению сплавов, очищенных от кислорода и 
других примесей и имеющих повышенные меха-
нические свойства [43].

Показатели твердости и плотности всех об-
разцов коррелируют с долей Ti, в то время как 
зависимость от содержания σ-фазы не наблю-
дается. Средние значения твердости и плотно-
сти имеют наилучшие показатели у образцов 
CoCrFeNiTi12(TiH2). Они составляют 80 HRA и 
7.49 г/см3, соответственно (табл. 4). Таким об-
разом, значения твердости сплавов CoCrFeNiTi, 
изготовленных с использованием 12% металли-
ческого Ti по порошковой технологии (в дан-
ном исследовании) и методом дуговой плавки 
[32], совпадают, тогда как порошковый сплав 
CoCrFeNiTi12(TiH2) имеет более высокую твер-
дость. Все компакты имеют низкую пластич-
ность (относительное удлинение при разрыве 
<0.5%), что, очевидно, не связано с наличием 
σ-фазы, но, вероятно, являлось следствием зна-
чительного количества оксинитридных вклю-
чений. Результаты испытаний механических 
свойств ВЭС Co–Cr–Fe–Ni–Ti показали, что 
сплавы, изготовленные с добавлением TiH2, 
имеют лучшие прочностные характеристики, 
а также показатели твердости и плотности, по 
сравнению со сплавами, полученными с исполь-
зованием металлического порошка Ti. 

Зависимости коэффициента трения от про-
бега указывают на то, что образцы характери-
зуются нестабильным коэффициентом трения 
(табл. 5, рис. 11). Это, вероятно, связано с вы-
крашиванием отдельных частиц оксинитридных 
включений, содержащихся в структуре образцов, 
что можно наблюдать на 2D- и 3D-изображениях 
профилей дорожек износа (рис. 11б).

Установлено, что приведенный износ образ-
цов, изготовленных с использованием порошка 

металлического титана, оказался меньше, чем у 
образцов, изготовленных с использованием TiH2. 

Сопоставляя полученные данные с фазовым 
составом образцов можно предположить, что 
негативное влияние на износостойкость оказы-
вает не интермераллическая σ-фаза, а оксини-
тридная Ti(O,N)-фаза. Действительно, наиболь-
шее значение приведенного износа наблюдалось 
для сплава CoCrFeNiTi12(TiH2), содержащего 4.8% 
фазы Ti(O,N) и всего лишь 1% σ-фазы. 

В то же время наименьшее значение при-
веденного износа наблюдалось для сплава 
CoCrFeNiTi12, содержащего всего 2.2% оксини-
тридной фазы Ti(O,N) и максимальное количе-
ство σ-фазы — 23.8% (см. табл. 3, 5). Хотя сплавы, 
изготовленные с использованием TiH2, в целом 
содержат меньше кислорода, повышенное содер-
жание оксинитридной фазы в них объясняется 
присутствием значительного количества азота в 
границах сферических включений, в большом 
количестве распределенных в объеме образцов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследовано влияние продолжительности 

МЛ (15, 30, 45, 60 мин), содержания Ti (4, 8, 
12 ат.%) и способа его введения (в виде метал-
лического порошка Ti или порошка TiH2) на 
микроструктуру, распределение элементов, фа-
зовый состав и механические свойства ВЭС си-
стемы Co–Cr–Fe–Ni–Ti.

1) Показано, что за 30 мин МЛ структура по-
рошковых смесей достигает высокой степени 
однородности и содержит ОЦК- и ГЦК-фазы 
в количестве 43% и 57% соответственно в по-
рошковой композиции CoCrFeNiTi8. В процессе 
последующего ГП происходит дальнейшая гомо-
генизация структуры и повышение содержания 
ГЦК-фазы до 99.6 % в компакте CoCrFeNiTi4(TiH2). 

2) В группе сплавов, изготовленных с исполь-
зованием металлического порошка Ti, с увели-
чением концентрации этого элемента повыша-
ются прочность, твердость, плотность, а также 
износостойкость, и снижается хрупкость. 



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

1672	 БЕРЕЗИН и др.	

3) Твердость, плотность и прочность сплавов, 
изготовленных с использованием 4, 8 и 12 % Ti в 
составе TiH2, выше, чем у соответствующих ана-
логов, изготовленных с использованием 4, 8 и 
12 % металлического порошка Ti. Оптимальная 
комбинация механических свойств достигнута 
в образце CoCrFeNiTi8(TiH2): твердость 74 HRA, 
предел прочности на растяжение и изгиб 690 и 
1255 МПа, соответственно. Для дальнейшего 
повышения механических свойств ВЭС Co–Cr–
Fe–Ni–Ti, изготовленных по порошковой тех-
нологии, необходима оптимизация содержания 
σ-фазы и снижение содержания оксинитридной 
фазы, что может быть достигнуто как корректи-
ровкой состава, так и усовершенствованием ре-
жимов механического легирования.

Исследование выполнено при финансо-
вой поддержке Российского научного фон-
да за счет гранта № 22-79-10144, https://rscf.ru/
project/22-79-10144/.

Авторы заявляют, что у них нет конфликта 
интересов.
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EFFECT OF MECHANICAL ALLOYING MODES  
ON THE MICROSTRUCTURE, PHASE COMPOSITION  

AND MECHANICAL PROPERTIES OF POWDER HIGH-ENTROPY  
Co–Cr–Fe–Ni–Ti ALLOYS
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1National Research Technological University MISiS, Moscow, 119049 Russia
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The influence of the duration of mechanical alloying (15, 30, 45, and 60 min), the Ti content (4, 8, and 12 at 
%), and the method of its adding (in the form of Ti metal powder or TiH2 powder) on the microstructure, 
phase composition, and mechanical properties of Co–Cr–Fe–Ni–Ti high-entropy alloys (HEAs) manufac-
tured by powder technology has been studied. It has been established that the structure of powder mixtures 
attains a high degree of homogeneity within 30 min of mechanical alloying and contains 43 and 57% of BCC 
and FCC phases, respectively. In the process of subsequent hot pressing, the structure is further homogenized, 
and the FCC phase content increases, reaching 99% in the alloys manufactured with TiH2. The optimal 
combination of mechanical properties is attained in the CoCrFeNiTi : the hardness is 74 HRA, and the ul-
timate tensile and bending strength are 690 and 1255 MPa, respectively. In the group of alloys made with Ti 
metal powder, the strength, hardness, density, and wear resistance grow, and brittleness decreases. To further 
improve the mechanical properties of Co–Cr–Fe–Ni–Ti HEAs manufactured using powder technology, it is 
necessary to optimize the σ-phase content and decrease the oxynitride phase content, which can be achieved 
both by adjusting the composition and by improving the modes of mechanical alloying.
Keywords: high-entropy alloy, powder metallurgy, mechanical alloying, titanium hydride, σ-phase, micro-
structure evolution, mechanical properties
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Методом дифракции нейтронов с высоким пространственным разрешением (~0.2 мм) исследо-
ваны остаточные напряжения в пластинах из конструкционной легированной (Cr, Si, Mn) стали 
толщиной 5 мм после дробеударной обработки. Показано, что остаточные напряжения образуют-
ся не только вблизи обработанной поверхности, а по всей толщине пластины. Зоны сжимающих 
напряжений образуются вблизи обработанной и необработанной поверхностей пластин, а зона 
растягивающих напряжений — в средней части. Интенсивность дробеударной обработки влияет 
на ширину зон и величину максимальных напряжений. Проведены нейтронные эксперименты 
по измерению напряжений вблизи обработанной поверхности пластин с использованием метода 
sin2ѱ. Результаты согласуются с результатами, полученными традиционным методом измерения 
трех компонент деформации. Нейтронный метод sin2ѱ может быть использован для измерения 
напряжений вблизи поверхности образцов большой толщины, поскольку в отличие от традици-
онного метода не имеет принципиальных ограничений по толщине образца.

Ключевые слова: дифракция нейтронов, остаточные напряжения, сталь 30ХГСА, дробеударная об-
работка
DOI: 10.31857/S0015323024120208, EDN: IHKWTC

ВВЕДЕНИЕ
В результате дробеударной обработки на по-

верхности металлической детали образуются 
остаточные сжимающие напряжения, которые 
повышают прочность, коррозионную стойкость 
и стойкость к образованию трещин. Сжимаю-
щие напряжения вблизи поверхности должны 
компенсироваться растягивающими напря-
жениями на глубине в объеме материала. На-
дежная количественная информация о напря-
женно-деформированном состоянии в этих 
системах необходима для понимания процессов 
формирования остаточных напряжений в них, 
оптимизации параметров технологических про-

цессов поверхностной обработки, верификации 
различных теоретических моделей формирова-
ния остаточных напряжений.

Рентгеновские исследования пластин после 
дробеударной обработки [1–3] показали, что 
сжимающие напряжения вблизи обработанной 
поверхности пластины резко уменьшаются с 
глубиной и переходят в растягивающие напря-
жения на глубине несколько сотен микрометров. 
Из-за слабой проникающей способности рент-
геновских лучей в сталях рентгеновский метод 
позволяет измерить напряжения на поверхности 
и в приповерхностных слоях на глубине ~ 10 мкм 
[2]. Для измерения напряжений на больших глу-

mailto:vtem9@mail.ru


ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 12       2024

1676	 КАРПОВ и др.	

бинах используется рентгеновский метод с уда-
лением слоев [2–4]. В этом методе для опреде-
ления напряжений в каждом слое по глубине 
делается поправка на релаксацию напряжений, 
связанную с удалением предыдущего слоя [5]. 
Точность этого метода ухудшается с глубиной 
(с увеличением числа поправок), поэтому он не 
подходит для измерения распределения напря-
жений в объеме под слоем металла с сжимающи-
ми напряжениями.

По сравнению с рентгеновскими лучами ней-
троны имеют гораздо большую проникающую 
способность в большинстве металлов (~40 мм в 
стали). Поэтому нейтронный метод, в принци-
пе, позволяет напрямую измерить все три глав-
ные компоненты тензора деформации и рассчи-
тать главные компоненты тензора напряжений 
в глубине образца [6]. В нейтронном методе две 
щели, установленные на падающем (ЩП) и от-
раженном (ЩО) нейтронных пучках, выделя-
ют в образце сравнительно маленький пробный 
объем (ПО), от которого измеряется дифракция 
(рис. 1).

В работе [7] нейтронным методом изуча-
ли распределение напряжений в пластинах из 
разных материалов толщиной более 5 мм по-
сле дробеударной обработки разной интенсив-
ности с использованием щелей шириной 1 мм 
(ПО = 1×1×25 мм3). Измерения на глубине 0.1–
2.5 мм показали, что форма профиля распределе-
ния напряжений по глубине не зависит от мате-
риала и интенсивности обработки. Сжимающие 
напряжения вблизи обработанной поверхности 
уравновешиваются растягивающими напряже-
ниями в более глубоких слоях. Максимальные 
растягивающие напряжения расположены на 
глубине 0.4–0.6 мм. Далее по глубине растяги-
вающие напряжения уменьшаются и становятся 
близкими к нулю на глубине 2–2.5 мм. На глуби-
не более 2.5 мм напряжения не измеряли.

При нейтронном исследовании остаточных 
напряжений вблизи поверхности с использова-
нием широких (~1 мм) щелей необходимо вно-

сить поправки, связанные с частичным погру-
жением ПО в материал образца [8–9] (рис. 1). 
Были разработаны экспериментальные [8–10] 
и аналитические [11–12] методы учета таких по-
правок.

Другим методом измерения напряжений 
вблизи поверхности является использование уз-
ких щелей и измерение при полном погружении 
ПО в объем материала. В этом методе нет необ-
ходимости делать поправку на частичное погру-
жение ПО, и высокое пространственное разре-
шение сохраняется по всей глубине. Недостаток 
в том, что все точки необходимо мерить с одним 
и тем же большим временем измерения. Так, в 
работе [13] c использованием узких (0.25 мм) 
щелей (пространственное разрешение ~0.25 мм) 
исследовалось распределение напряжений в 
пластине толщиной 2 мм из стали AISI 4140 по-
сле дробеударной обработки одновременно с 
двух сторон. Каждая точка измерялась пример-
но 1 час. Использование щелей 0.15 мм улучши-
ло пространственное разрешение (~ 0.15 мм), но 
значительно увеличило время измерения.

Согласно [14], на специализированных ней-
тронных стресс-дифрактометрах нового поко-
ления SALSA [15], STRESS-SPEC [16] и KOW-
ARI [17] интенсивность нейтронного пучка 
достаточна для измерений со щелями шириной 
0.1–0.2 мм при времени измерения 5–30 мин в 
зависимости от материала и размера ПО. С ис-
пользованием щелей 0.1–0.2 мм были успешно 
исследованы распределения напряжений в по-
крытиях различной толщины из различных ма-
териалов на различных подложках [14, 18, 19].

При использовании узких щелей необходи-
мо, чтобы щели были как можно ближе к ПО, 
чтобы уменьшить увеличение ПО, связанное с 
расходимостью нейтронных пучков, падающих 
на и отраженных от ПО [20]. Для щелей шири-
ной 0.2 мм допустимое увеличение размеров 
пробного объема на 20% [20] достигается при 
расстоянии между ПО и щелями ~ 10 мм. Тол-
щина образца, в котором можно измерить на-
пряжения при таких расстояниях между ПО и 
щелями, ограничена (~7 мм). Использование 
радиальных коллиматоров позволяет увеличить 
расстояние между ПО и коллиматорами, однако 
при ПО ~0.2 мм потеря в интенсивности стано-
вится недопустимо высокой [20, 21].

Цель настоящей работы — исследовать рас-
пределение напряжений в сравнительно толстых 
пластинах (5 мм) из стали 30ХГСА после дробеу-
дарной обработки с высоким (~0.2 мм) простран-
ственным разрешением по всей толщине от обра-
ботанной до необработанной поверхности.

При измерении вблизи поверхности (~0.2 мм) 
объем металла, отражающий нейтронный пу-

Щ
П Щ

О
Щ
П Щ

О

ПО
ПО

Рис. 1. Положение пробного объема (ПО) при: (а) полном и 
(б) частичном погружении в материал образца.
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чок, мал (менее 1 мм3), следовательно, интен-
сивность дифракционного пика мала. Поэтому 
независимо от ширины щелей или использова-
ния радиальных коллиматоров имеется другое 
ограничение по максимальной толщине образца 
(~10 мм), связанное с ослаблением интенсивно-
сти дифракционного пика при измерении ком-
понент деформации в геометрии пропускания, 
когда нейтронный пучок проходит всю толщину 
образца.

Поэтому другой целью работы было исследо-
вать возможность измерения остаточных напря-
жений вблизи поверхности после дробеударной 
обработки методом sin2ѱ, который применяется 
при измерении напряжений рентгеновским ме-
тодом [1–3, 22, 23] и при измерении напряжений 
вблизи поверхности, не имеет принципиальных 
ограничений на толщину образца.

ОБРАЗЦЫ И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Приготовление образцов. Образцы были при-

готовлены в Иркутском национальном иссле-
довательском техническом университете по 
технологии, описанной в [3]. Две пластины раз-
мерами 110×55 мм и толщиной 5 мм из стали 
30ХГСА (рис. 2) были обработаны на дробемет-
ной установке контактного типа УДФ-4 шари-
ками из стали ШХ15 диаметром 3.5 мм. Химиче-
ский состав стали 30ХГСА представлен в табл. 1 
(ГОСТ 4543–2016). 

Обработку осуществляли с частотой вра-
щения дробеметного колеса ω = 1000 об/мин 
(Пластина 1) и ω = 1200 об/мин (Пластина 2), 
время обработки 50 секунд. От пластин элек-
троэрозионной резкой были отрезаны поло-

ски шириной 10 мм (рис. 2) для приготовления  
d0-образца без напряжений. В пластинах разме-
рами 100×55×5 мм3 нейтронным методом иссле-
довали распределение напряжений по глубине в 
центре пластины. 

Измерение напряжений нейтронным методом. В 
настоящее время нейтронной метод является ру-
тинным методом измерения напряжений в мас-
сивных материалах, имеющих кристаллическую 
структуру [6], и имеет международный стандарт 
ISO 21432:2019 [24]. Метод основан на точном 
определении разницы положений дифракцион-
ного пика для напряженного и ненапряженного 
материала.

Деформация может быть определена следую-
щим образом: 

	 e q q q= −( ) = − −( )d d d� 0 0/ cot ,0 0  	 (1)
где d и d0 — межплоскостные расстояния, θ и θ0 – 
брэгговские углы дифракции для напряженного 
и ненапряженного материала соответственно. В 
результате измерений определяются деформа-
ции/напряжения, усредненные по ПО. Переме-
щая образец и совмещая точку, в которой нужно 
измерить напряжения, с центром пробного объ-
ема, можно измерить распределение напряже-
ний в объеме образца.

В каждой экспериментальной точке прово-
дится измерение трех компонент деформации 
вдоль трех взаимно перпендикулярных главных 
направлений X, Y, Z в образце (рис. 2). Затем с 
помощью обобщенного закона Гука рассчиты-
ваются компоненты напряжения [6]:

	 s
eν e ν e e

ν νi

i x y zE
=

−( ) + + +( )





+( ) −( )

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

1 2

1 1 2
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где i = X, Y, Z. Отметим, что для расчетов нужно 
использовать дифракционные упругие постоян-
ные Ehkl и νhkl для тех плоскостей (hkl), которые 
использовались при измерении деформаций.

Измерения остаточных напряжений c щеля-
ми шириной 0.2 мм проводили на нейтронном 
дифрактометре “СТРЕСС”, установленном на 
горизонтальном канале исследовательского ре-
актора ИР-8 (Pмакс = 8 МВт) в НИЦ “Курчатов-
ский институт” [25, 26] при мощности реактора 
Р = 5 МВт. В дифрактометре используется двой-
ной монохроматор PG002/Si220 [25], который 
выводит интенсивный монохроматический пу-
чок нейтронов с длиной волны λ = 1.55 Å.

Таблица 1. Химический состав стали 30ХГСА (в мас. %) 

С Si Mn Ni S P Cr Cu Fe
0.28 — 0.34 0.9 — 1.2 0.8 — 1.1 ≤ 0.3 ≤ 0.025 ≤ 0.025 0.8 — 1.1 ≤ 0.3 ~ 96

55

Z

X

Y

110

10

5

Рис. 2. Схема образца и главные направления: X — 
продольное (Прод.), Y — поперечное (Попер.), Z –
нормальное (Нор.). Размеры даны в миллиметрах.
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Измеряли наименее чувствительный к ми-
кронапряжениям, рекомендованный для из-
мерения напряжений [6] дифракционный пик 
(211) объемно-центрированной кубической ре-
шетки стали 30ХГСА на угле дифракции 2θ ~ 
82.8°. Для измерения дифракционного пика 
использовали позиционно-чувствительный де-
тектор (ПЧД) с ценой деления одного канала 
0.02613° = 4.55×10−4 рад.

Щели шириной 0.2 мм в падающем и отра-
женном пучках нейтронов формировались кли-
нообразными коллиматорами с боковыми стен-
ками из кадмия толщиной 1 мм (рис. 3). 

Расчеты показали, что при ширине зазо-
ра между кромками кадмиевых пластин 0.2 мм 
(рис. 3), эквивалентная ширина щели лежит в 
интервале 0.20–0.22 мм. Измерение зависимости 
интенсивности дифракционного пика от глуби-
ны погружения пробного объема в пластине из 
ферритной стали показали, что точность пози-
ционирования образца равна ± 0.01 мм, а шири-
на щели 0.20 ± 0.01 мм. Пространственное раз-
решение, соответствующее 80% интенсивности 
пика, полученного с ПО [20], было 0.22 ± 0.01 мм. 
Для увеличения интенсивности дифракционно-
го пика использовали щели высотой 10 мм, так 
что пробный объем составлял 0.2×0.2×10 = 0.4 
мм3. Для увеличения количества зерен, дающих 
вклад в дифракционный пик, использовалась ос-
цилляция образца [6]: в каждой точке измерения 
образец поворачивался на угол ± 1.25° с шагом 
0.25°. Эффективный пробный объем был 4.4 мм3. 
При расчете напряжений использовали значения 
модуля Юнга и коэффициента Пуассона стали 
30ХГСА [3]: E = 215 ГПа, ν = 0.3.

Sin2ψ метод с использованием нейтронов. Ес-
ли в измеряемой точке в образце известно одно 
из главных направлений, например, Z, то для 
деформации в направлении, определяемым на-
правляющими углами φ и ψ, справедливо следу-
ющее выражение [22, 24]:
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где обозначение символов дано в подписи к 
рис. 4. В эксперименте измеряются углы диф-

ракции, поэтому от межплоскостных расстоя-
ний удобнее перейти к углам дифракции. По-
скольку e q q qj j jΨ Ψ Ψ= − = − −( )( ) /d d d0 0 0 0� � ctg , 
выражение (3) можно записать:
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Из выражения (4) следует, что q qj0 − Ψ  ли-
нейно зависит от sin2ψ, и угловой коэффициент 
этой зависимости Sj:

	 S
E
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zzj jq

ν
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+
−( )�tg 0

1
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Следовательно, измерив для заданного φ при 
различных значениях ψ углы рассеяния qjΨ  и 
определив угловой коэффициент линейной за-
висимости Sj , можно определить s sj − zz :

s s
ν

qj
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+zz
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S E

1 0ctg .

В плоской пластине одним из главных на-
правлений является направление Z нормальное 
к поверхности пластины, а два других (X, Y) на-
ходятся в плоскости, параллельной поверхно-
сти пластины (рис. 2). Вблизи поверхности и в 
тонких пластинах нормальные напряжения σzz 
малы, и с точностью до σzz можно определить 
компоненты напряжений вдоль главных на-
правлений в плоскости пластины σxx(φ = 0°) и 
σyy (φ = 90°). Очевидно, что измерение методом 

0.2
±3°

Cd

Cd
Рис. 3. Схема коллиматора с щелью 0.2 мм.

Z

Y

X

(0,0,0)

εzz, σzz

εφψ, σφψ

ψ

εyy, σyy

εφ, σφ
φ

εxx, σxx

(X, Y, Z)

Рис. 4. Деформации и напряжения в точке измерения (x, 
y, z) в системе координат образца (X, Y, Z): εxx, εyy, εzz — де-
формации в направлениях X, Y, Z; σxx, σyy, σzz — напряже-
ния в направлениях X, Y, Z; φ, ѱ — направляющие углы; 
εφψ — деформация в направлении, задаваемом углами φ, 
ѱ; σφψ — напряжение в направлении, задаваемом угла-
ми φ, ѱ; εφ — деформация в направлении, задаваемым 
углом φ при ѱ = 90°; σφ — напряжение в направлении, 
задаваемым углом φ при ѱ = 90°; (0, 0, 0) — начало коор-
динат координатной системы (X, Y, Z).
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sin2ѱ возможно только при полном погружении 
ПО в материал. В рентгеновском методе напря-
жения измеряются на поверхности, где выпол-
няется условие σzz = 0.

Если образец имеет сильную текстуру или на-
правление нормали Z не является главным на-
правлением, то зависимость d/θ от sin2ѱ стано-
вится нелинейной. Измерение при различных 
углах ѱ необходимо для установления линейно-
сти d/θ как функции sin2ѱ для подтверждения 
возможности измерения напряжений методом 
sin2ѱ [2].

Чем больше угол ѱ, при котором проводятся 
измерения, тем меньше погрешность в опреде-
лении напряжений [2, 22]. В нейтронном экс-
перименте используются узкие высокие щели, 
расположенные вблизи поверхности. Поскольку 
изменение/качание угла ѱ происходит в плоско-
сти дифракции, доступный в эксперименте ин-
тервал углов ѱ ограничен. Для его увеличения 
необходимо увеличить угол рассеяния 2θ, ко-
торый в нейтронных экспериментах не должен 
сильно отличаться от 90° [6]. При угле рассея-
ния 2θ = 100°, измерения можно проводить при 
максимальном угле ѱмакс = 45° (sin2ѱмакс = 0.5) как 
в обычных рентгеновских экспериментах [1, 2, 
22, 23]. В дифрактометрах с переменной длиной 
волны нейтронов необходимый угол рассеяния 
2θ ≈ 100° можно легко получить путем подбора 
соответствующей длины волны (~1.8 Å для фер-
ритной/мартенситной стали).

Для фиксированной длины волны нейтронов 
λ=1.55 Å в дифрактометре “СТРЕСС” измере-
ния дифракционного пика (211) были возможны 
в интервале 0 ≤ sin2ѱ ≤ 0.3 (0 ≤ ѱ ≤ 33.21°). В ука-
занном интервале sin2ѱ измерения проводили в 
7 точках от sin2ѱ = 0 до sin2ѱ = 0.3 с шагом 0.05. 
Для оценки возможности определения напря-
жений по измерениям в таком сравнительно уз-
ком интервале значений sin2ѱ измерялась также 
восьмая точка sin2ѱ8 = 1 (ѱ8 = 90°) в геометрии 
пропускания, что было возможно для толщины 
пластины 5 мм.

Эксперименты методом sin2ѱ проводили в 
Пластине 2 для продольной и поперечной ком-
понент напряжений на глубинах 0.15–0.2–0.25–
0.3–0.4–0.5–0.75–1 мм. Для измерения на глу-
бине 0.15 — 0.4 мм использовали щели шириной 
0.2 мм, а на глубине 0.5 — 1 мм шириной 0.5 мм.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ  
И ОБСУЖДЕНИЕ

Распределение напряжений по глубине, получен-
ное методом измерения трех компонент деформа-
ции. На рис. 5 приведены результаты измерений 
в Пластинах 1 и 2. Из зависимостей положе-

ния дифракционных пиков в ПЧД от глубины 
(рис. 5, 1а, 2а) видно, что на определенных глуби-
нах положения пиков для различных компонент 
в пределах погрешности эксперимента становят-
ся одинаковыми. Следовательно, в этих точках 
межплоскостные расстояния для всех компонент 
одинаковы. Это означает, что напряжения в этих 
точках равны нулю, и положение пиков в этих 
точках соответствует межплоскостному расстоя-
нию в ненапряженном состоянии d0.

При измерении продольной и поперечной 
компонент деформации длина пути нейтронов 
в материале, и, следовательно, интенсивность 
дифракционного пика не зависят от глубины. 
Поэтому небольшое различие в интенсивности 
в средней части толщины и вблизи поверхностей 
пластин (рис. 5, 1б, 2б) свидетельствует о нали-
чии небольшой текстуры. Поскольку изменение 
интенсивности наблюдается вблизи обработан-
ной и необработанной поверхности, текстура не 
связана с обработкой и была в необработанной 
пластине.

Для расчета напряжений важным является 
определение межплоскостного расстояния d0 
(или угла рассеяния θ0), соответствующего нена-
пряженному состоянию образца. В данной рабо-
те величину θ0 определяли следующими спосо-
бами:

1.	По измерениям d0-образца и усреднению 
значений углов θ, измеренных для трех компо-
нент деформации.

2.	По результатам измерений в точках, в ко-
торых углы рассеяния для всех трех компонент 
близки (рис. 5, 1а, 2а), и усреднению углов θ, из-
меренных для трех компонент деформации.

3.	Из условия, что в тонкой пластине нор-
мальная компонента напряжений равна нулю в 
каждой точке измерения и усреднению углов θ0, 
полученных для всех измеренных точек.

Значения θ0, полученные разными способа-
ми, были близки и отличались на величину, со-
ответствующую изменению деформации менее ± 
40 με (1 µε = 10−6). Однако использование одного 
и того же значения θ0 для всех измеренных точек 
(глобальное θ0) приводило к тому, что нормаль-
ная компонента напряжения увеличивалась при 
приближении к обработанной поверхности до 
–80 МПа на глубине 0.15 мм. Это противоречит 
тому, что нормальная компонента напряжения 
должна уменьшаться при приближении к по-
верхности до нуля на поверхности. Поэтому в ка-
ждой точке измерения использовалось значение 
θ0, полученное из условия равенства нулю нор-
мальной компоненты напряжения в этой точке. 

На рис. 5, 1в, 2в видно, что формы кривых 
распределения напряжений по глубине в Пла-
стинах 1 и 2 весьма сходны. Нормальная компо-
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нента напряжений близка к нулю. Продольная 
и поперечная компоненты напряжений очень 
близки. Максимальные сжимающие напряже-
ния вблизи обработанной поверхности умень-
шаются по глубине и на определенной глубине 
переходят в растягивающие напряжения. Эти 
растягивающие напряжения увеличиваются с 
глубиной, достигают максимума, а затем умень-
шаются, переходя в сжимающие напряжения 
вблизи необработанной поверхности. Таким 
образом, вблизи обработанной и необработан-
ной поверхности образуются зоны сжимающих 
напряжений, а в средней части толщины плати-
ны — зона растягивающих напряжений.

Увеличение интенсивности дробеударной 
обработки приводит к изменению величины 
максимумов и ширины зон растягивающих и 
сжимающих напряжений. Максимальные сжи-
мающие напряжения вблизи обработанной по-

верхности в Пластине 2 (–315 МПа) больше, чем 
в Пластине 1 (–280 МПа). Зона сжимающих на-
пряжений в Пластине 2 (0–0.7 мм) шире, чем в 
Пластине 1 (0–0.55 мм). Максимальные растя-
гивающие напряжения в Пластине 2 (160 МПа) 
больше, чем в Пластине 1 (140 МПа). В Пласти-
не 2 растягивающие напряжения переходят в 
сжимающие на большей глубине (3.8 мм), чем в 
пластине 2 (3.4 мм), так что зона сжимающих на-
пряжений вблизи необработанной поверхности 
в Пластине 2 (3.8–5 мм) уже, чем в Пластине 1 
(3.4–5 мм). Максимальное сжимающее напря-
жение вблизи необработанной поверхности в 
Пластине 2 (–90 МПа) меньше, чем в Пласти-
не 1 (– 140 МПа). Таким образом, измерение с 
пространственным разрешением 0.2 мм позво-
лило подробно изучить распределение напряже-
ний и зафиксировать изменение границ зон на-
пряжений по глубине 0.15 мм.
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Рис. 5. Зависимость от глубины для Пластин 1 и 2: положения дифракционного пика в ПЧД (1а, 2а); интенсивности диф-
ракционного пика (1б, 2б); остаточных напряжений (1в, 2в).
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Отметим, что в рентгеновской работе [3] в 
аналогичных пластинах из стали 30ХГСА после 
дробеударной обработки также наблюдались 
сжимающие напряжения на необработанной 
поверхности.

После дробеударной обработки обе пластины 
были слегка изогнуты. Однако сжимающие на-
пряжения вблизи необработанной поверхности 
не вызваны изгибом пластины, поскольку вбли-
зи необработанной поверхности изгибные на-
пряжения должны быть растягивающими.

Форма профилей распределения напряже-
ний в исследованных образцах такая же, как в 
пластине из сплава Ti–6Al–4V толщиной 8.7 мм 
после лазерной обработки с одной стороны [9]. 
Таким образом, форма профилей распределения 
напряжений слабо зависит от материала, интен-
сивности и технологии обработки.

Результаты измерения напряжений вблизи об-
работанной поверхности пластин sin2ѱ методом. 
На рис. 6 представлена зависимость θ0 — θ от 
sin2ѱ для поперечной компоненты напряжений 

для некоторых глубин в диапазоне 0.15–0.4 мм. 
Видно, что зависимость линейная. Для каждой 
глубины указаны значения напряжений, полу-
ченные при измерениях в семи (σ7) и восьми (σ8) 
углах ѱ. Отметим, что измерение в восьмой точ-
ке при ѱ8 = 900 (sin2ѱ8 = 1) существенно умень-
шает погрешность определения напряжений.

Напряжения σ7 в пределах погрешности экс-
перимента совпадают со значениями σ8. Анало-
гичные результаты были получены и для про-
дольной компоненты напряжений. Например, 
на рис. 7 приведены результаты измерений на 
глубине 0.15 мм и 0.2 мм. Поперечная и продоль-
ная компоненты напряжений σ7 в пределах по-
грешности эксперимента совпадают с получен-
ными традиционным методом измерения трех 
компонент деформации на рис. 5, 2в. Большая 
погрешность напряжений на глубине 0.15 мм, по 
сравнению с измерениями на больших глубинах, 
возможно, связана с текстурой на поверхности.

Из рис. 8 видно, что линейная зависимость со-
храняется до глубины 1 мм. Измерение с помощью 
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щелей шириной 0.5 мм (ПО = 0.5×0.5×17 мм3) за-
метно снижает погрешность измерения напряже-
ний по сравнению со щелями шириной 0.2 мм. 
Это можно объяснить меньшим разбросом в из-
меренных положениях дифракционных пиков 

из-за улучшенной статистики: увеличения числа 
зерен, которые вносят вклад в дифракционный 
пик в большем ПО. Значения напряжений, по-
лученные методом sin2ψ по семи (σ7) углам ψ, в 
пределах погрешности эксперимента согласуют-
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ся со значениями, полученными методом изме-
рения трех компонент деформации σ3комп.

Погрешность измерения напряжений по 7 
точкам примерно в 3 раза больше, чем по 8 точ-
кам (рис. 6, 7). Следовательно, она может быть 
уменьшена путем увеличения максимального 
угла ψ. Она может быть также уменьшена путем 
увеличения пробного объема или времени изме-
рения (рис. 8). 

ВЫВОДЫ
Нейтронным методом с высоким простран-

ственным разрешением (~0.2 мм) исследованы 
остаточные напряжения в пластинах из стали 
30ХГСА толщиной 5 мм после дробеударной об-
работки с различной интенсивностью. Показа-
но, что остаточные напряжения формируются 
не только вблизи обработанной поверхности, а 
по всей толщине пластины до необработанной 
поверхности. В пластинах образуются три зо-
ны напряжений: две зоны сжимающих напря-
жений вблизи обработанной и необработанной 
поверхности и зона растягивающих напряжений 
в средней части. Ширина зон и максимальные 
значения напряжений зависят от режима обра-
ботки. При более интенсивной обработке мак-
симальные сжимающие напряжения и ширина 
зоны сжимающих напряжений вблизи обрабо-
танной поверхности увеличиваются, а вблизи 
необработанной поверхности — уменьшаются.

Показано, что в пластинах из стали после 
дробеударной обработки напряжения можно из-
мерить с помощью нейтронного метода sin2ψ.

Работа выполнена на оборудовании уни-
кальной научной установки “Нейтронный ис-
следовательский комплекс на базе реактора 
ИР-8” при поддержке гранта Российского на-
учного фонда № 24-19-00484, https://rscf.ru/
project/24-19-00484/.
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INVESTIGATION OF RESIDUAL STRESSES IN STEEL PLATES  
AFTER SHOT-IMPACT TREATMENT BY HIGH SPATIAL  

RESOLUTION NEUTRON DIFFRACTION
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Using high-spatial-resolution (~0.2 mm) neutron diffraction, we examined the residual stresses in struc-
tural alloyed steel (Cr, Si, Mn) plates, 5 mm in thickness, following shot peening. The analysis revealed 
that residual stresses form not only near the treated surface but throughout the entire thickness of the plate. 
Compressive stress zones appear near both treated and untreated surfaces, while tensile stress zones emerge 
in the middle region. The intensity of the shot peening affects the width of these zones and the magnitude 
of the maximum stresses. Neutron experiments were conducted to measure stresses near the treated surface 
of the plates, employing the sin2ψ method. Results obtained via the sin2ψ neutron method were consistent 
with those from traditional three-component strain measurement techniques. The sin2ψ neutron method 
proves to be advantageous for measuring stresses near the surfaces of thick samples, since it lacks the lim-
itations of traditional measurement techniques on the thickness of the sample.

Keywords: neutron diffraction, residual stress, 30KhGSA steel, shot peening
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