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Список основных обозначений

aB1 — постоянная решётки (период) кубической элементарной
ячейки со структурой B1;

c — концентрация;
Cp, CV — теплоёмкость при постоянном давлении и постоянном

объеме;
D, 〈D〉 — размер или средний размер (диаметр) частицы (зерна,

кристаллита, домена);
Ddif — коэффициент диффузии;
E — модуль упругости;
EF — энергия Ферми;
FWHM — полная ширина на половине высоты (full line width at

half maximum);
g(ω), g(ν) — функция распределения частот;
G — модуль сдвига;
h, k, l — кристаллографические индексы Миллера;
h, � = h/2π — постоянная Планка;
Hc — коэрцитивная сила;
HV — микротвёрдость;
I — относительная интенсивность;
kB — постоянная Больцмана;
Khkl — постоянная Шеррера;
m0 — масса свободного электрона;
m∗, me — эффективная масса электрона;
mh — эффективная масса дырки;
NA — число Авогадро;
N(EF) — плотность электронных состояний на уровне Ферми;
p — давление;
rex — боровский радиус экситона;
R — газовая постоянная;
R(ϑ) — угловая функция разрешения;
Ssp — удельная поверхность;
t — время;
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T — температура;
Tb — температура блокирования;
TC — температура Кюри;
Tmelt — температура плавления;
Ttr — температура фазового превращения (перехода);
vF — скорость электрона с энергией Ферми;
Vb — объём блокирования;
y — относительное содержание атомов внедрения X в нестехиомет-

рическом соединении MXy ;
β — уширение дифракционного отражения;
βd — уширение, обусловленное деформациями и микроискажени-

ями решётки (деформационное уширение);
βh — уширение, обусловленное негомогенностью;
βs — уширение, обусловленное малым размером частиц (размерное

уширение);
γe — коэффициент электронной теплоёмкости;
ε(ω) — диэлектрическая проницаемость;
ζ(m) — дзета-функция Римана;
η — вязкость (сдвиговая вязкость жидкости);
ϑ — угол дифракции;
ϑD — характеристическая температура Дебая;
κT — изотермическая сжимаемость;
λ — длина волны излучения;
λ∗ — нормированная скорость аннигиляции позитронов;
μ — химический потенциал;
μB — магнетон Бора;
μp — магнитная проницаемость;
ρ — плотность;
σ — поверхностное натяжение;
σg — дисперсия;
τ— время жизни позитронов;
τr — время релаксации;
χ — магнитная восприимчивость;
ωp — плазменная частота.



“Tell all the Truth but tell it slant —
Success in Circuit lies
Too bright for our infirm Delight
The Truth’s superb surprise”

After Emily Dickinson, 1868.

“Всю правду скажи, но скажи её — вкось.
На подступах сделай круг.
Слишком жгуч внезапной Истины луч.
Восход к ней слишком крут.”

(Эмили Дикинсон, перевод В.Н. Марковой)

Предисловие

В 1998 году в Екатеринбурге была опубликована монография —
А.И. Гусев “Нанокристаллические материалы: методы получения
и свойства” (Екатеринбург: УрО РАН, 1998). Монография стала пер-
вым в российской и одним из первых в мировой литературе обобще-
нием экспериментальных результатов и теоретических представлений
о строении и свойствах не только дисперсного, но и компактного твёр-
дого тела с нанометровым размером частиц, зёрен, кристаллитов или
других элементов микроструктуры. Она вызвала большой интерес
и стала библиографической редкостью не только для читателей, но
и для большинства научных и технических библиотек сразу после
выхода в свет. Более чем в десяти технических университетах России
эта книга используется как основа лекционного курса “Нанокристал-
лические материалы” для студентов, специализирующихся в совре-
менном материаловедении. Поэтому уже в 2000-м, а затем в 2001-
м годах издательство “ФИЗМАТЛИТ” (Москва) дважды публикова-
ло дополненный вариант этой книги, подготовленный А.И. Гусевым
и А.А. Ремпелем и названный “Нанокристаллические материалы”.
Почти сразу после публикации монография А.И. Гусева

“Нанокристаллические материалы: методы получения и свойства”
(1998) стала известна за рубежом и уже в 1999 году поступили первые
предложения об издании её английского варианта за границей.
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Одновременно стали поступать предложения о подготовке статей по
наноструктурированным веществам и материалам для различных ан-
глоязычных энциклопедий. Сегодня, когда автор пишет предисловие,
часть этих предложений уже реализована — в Англии в издательстве
Cambridge International Science Publishing вышла монография —
Gusev A. L., Rempel A.A. “Nanocrystalline Materials”, опубликована
“Dekker Encyclopedia of Nanoscience and Nanotechnology” в 5 томах,
с обзорной статьей автора по наноматериалам.
Предлагаемая вниманию читателей новая монография — А.И. Гу-

сев “Наноматериалы, наноструктуры, нанотехнологии”, — существен-
но отличается от предыдущих книг, опубликованных А.И. Гусевым
как в России, так и за границей. Она полностью обновлена, вдвое
больше по объёму текста и числу рисунков, в ней появились новые гла-
вы, посвящённые методам определения размеров малых частиц и со-
временным нанотехнологиям, она содержит гораздо более богатую и,
что особенно важно, очень современную библиографию. Монография
посвящена одной из самых актуальных современных научных про-
блем, лежащей на стыке материаловедения, физики и химии твёрдого
тела, — нанокристаллическому состоянию вещества. Можно ожидать,
что публикация монографии в её новом, расширенном варианте даст
возможность познакомиться с ней гораздо более широкому кругу ис-
следователей и инженеров, занимающихся получением и применением
нанокристаллических материалов.
До сих пор основная масса научной информации по нанокристал-

лическому состоянию вещества публикуется в различных научных
журналах, в материалах конференций и в сборниках статей. В этой
книге я попытался познакомить заинтересованного читателя с сотня-
ми оригинальных исследований по нанокристаллическому состоянию,
сгруппировать их по изучаемым материалам и свойствам, выявить
общее и частное в результатах этих работ, заострить внимание на
самых интересных и практически важных эффектах наносостояния.
Особые физические свойства малых частиц давно, хотя и неосо-

знанно, использовались людьми. Примерами могут служить изготов-
ленные ещё в древнем Египте образцы цветных стёкол, окрашенные
коллоидными частицами металлов, или применявшиеся в разные ис-
торические эпохи красящие пигменты. Первым научным упомина-
нием малых частиц является, по-видимому, открытое в 1827 году
шотландским ботаником Р. Броуном беспорядочное движение частиц
цветочной пыльцы, взвешенных в жидкости. Статья об этом микро-
скопическом наблюдении (R. Brown. Philosoph. Mag. 4, 161 (1828)),
опубликованная в 1828 году, положила начало многим исследовани-
ям. Обнаруженное явление было названо броуновским движением.
Теория броуновского движения, развитая независимо А. Эйнштей-
ном и М. Смолуховским в начале XX века, является основой одного
из экспериментальных методов определения размеров малых частиц.
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Рассеяние света водными коллоидными растворами и стёклами в пе-
риод 1850–1860 годов изучал М. Фарадей.
Фактически началом изучения наноструктурного состояния веще-

ства явились исследования в области коллоидной химии, достаточно
широко проводившиеся уже с середины XIX века. В начале XX века
значительный вклад в экспериментальное подтверждение теории бро-
уновского движения, в развитие коллоидной химии и исследование
дисперсных веществ, в определение размеров коллоидных частиц внес
шведский ученый Т. Сведберг. В 1919 году он создал метод выделе-
ния коллоидных частиц из растворов с помощью ультрацентрифуги.
В 1926 году за работы в области дисперсных систем Т. Сведбергу была
присуждена Нобелевская премия по химии.
В XX веке стали интенсивно развиваться исследования гетероген-

ного катализа, ультрадисперсных порошков и тонких плёнок. В таких
исследованиях естественно возникал вопрос о влиянии малого разме-
ра изучаемых объектов на их свойства. В настоящее время к нано-
структурным материалам относят нанопорошки металлов, сплавов,
интерметаллидов, оксидов, карбидов, нитридов, боридов и эти же
вещества в компактном (bulk) состоянии с зёрнами нанометрового
размера, а также нанополимеры, углеродные наноструктуры, нано-
пористые материалы, нанокомпозиты, биологические наноматериа-
лы. Создание наноматериалов непосредственно связано с разработкой
и применением нанотехнологий. Изучение наноматериалов выявило
немало пробелов в фундаментальных знаниях о природе нанокри-
сталлического состояния, его стабильности при различных условиях.
В целом область наноматериалов и нанотехнологий очень широка и не
имеет четких очертаний.
Особые строение и свойства малых атомных агрегаций представ-

ляют значительный научный и прикладной интерес, так как являются
промежуточными между строением и свойствами изолированных ато-
мов и массивного (объёмного) твёрдого тела. Однако вопрос о том, как
быстро нарастает и на каком этапе объединения атомов завершается
формирование того или иного свойства массивного кристалла, до сих
пор не решён. Не вполне ясно, каковы и как могут быть разделены
вклады поверхностных (связанных с границами раздела) и объёмных
(связанных с размером частиц) эффектов в свойства наноматериалов.
Длительное время исследования в этом направлении проводились на
изолированных кластерах, содержащих от двух атомов до нескольких
сотен, на малых частицах с размером более 1 нм и на ультрадис-
персных порошках. Переход от свойств изолированных наночастиц
к свойствам массивных кристаллических веществ оставался белым
пятном, так как отсутствовало промежуточное звено — компактное
твёрдое тело с зёрнами нанометрового размера. Лишь после 1985 года,
когда были созданы методы получения компактных нанокристалличе-
ских веществ, началось интенсивное заполнение отмеченного пробела
в знаниях о твёрдом теле.
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Научный интерес к нанокристаллическому состоянию твёрдого те-
ла в дисперсном или компактном виде связан прежде всего с ожида-
нием различных размерных эффектов в свойствах наночастиц и на-
нокристаллитов, размеры которых соизмеримы или меньше, чем ха-
рактерный корреляционный масштаб того или иного физического яв-
ления или характерная длина, фигурирующие в теоретическом описа-
нии какого-либо свойства или процесса (например, длина свободного
пробега электронов, длина когерентности в сверхпроводниках, длина
волны упругих колебаний, размер экситона в полупроводниках, раз-
мер магнитного домена в ферромагнетиках и т. д.).
Прикладной интерес к наноматериалам обусловлен возможно-

стью значительной модификации и даже принципиального изменения
свойств известных материалов при переходе в нанокристаллическое
состояние, новыми возможностями, которые открывает нанотехноло-
гия в создании материалов и изделий из структурных элементов нано-
метрового размера. Сущность нанотехнологии состоит в возможности
работать на атомном и молекулярном уровне, в масштабе длин 1–
100 нм, для того, чтобы создавать и использовать материалы и устрой-
ства, имеющие новые свойства и функции благодаря малой шкале их
структуры. Таким образом, термин “нанотехнология” относится к раз-
мерам именно структурных элементов. Уже сегодня нанопродукты
играют важную роль почти во всех отраслях индустрии. Сфера их
применения огромна — более эффективные катализаторы, плёнки для
микроэлектроники, новые магнитные материалы, защитные покры-
тия, наносимые на металлы, пластмассу и стекло. В ближайшие де-
сятилетия наноструктурные объекты будут функционировать в био-
логических объектах, найдут применение в медицине. Наиболее ярко
успехи нанотехнологии могут проявиться в электронике и компью-
терной технике благодаря дальнейшей миниатюризации электронных
устройств и созданию нанотранзисторов.
В содержании монографии автор постарался учесть как чисто на-

учный, фундаментальный интерес к проблеме наносостояния как осо-
бого неравновесного состояния вещества, так и некоторые прикладные
аспекты этой проблемы, существенно важные для материаловедения
и практического применения наноматериалов.
Выполненный в книге совместный анализ структуры и свойств

изолированных наночастиц и нанопорошков, с одной стороны, и ком-
пактных наноматериалов, с другой стороны, показывает, что в целом
уровень теоретического понимания и объяснения строения и свойств
изолированных наночастиц заметно выше по сравнению с компактны-
ми нанокристаллическими материалами. Это, несомненно, следствие
гораздо более длительного (практически с начала ХХ века) изучения
высокодисперсных систем и нанокластеров по сравнению с компакт-
ными наноматериалами, которые стали объектом исследования лишь
в последние 10–15 лет.
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Монография в предельно концентрированном виде включает в се-
бя большую часть принципиально важной информации о нанокри-
сталлическом состоянии твёрдого тела. При её написании было ис-
пользовано большое число оригинальных исследований, начиная с
1828 года и вплоть до 2003 года включительно. Особенно трудно было
найти подлинники работ, опубликованных в период с начала XIX ве-
ка по 1920–1925 гг. такими выдающимися учеными как Р. Броун,
М. Фарадей, У. Томсон, А. Эйнштейн, М. Смолуховский, Т. Сведберг
и другими. Обычно этих ученых либо просто упоминают в тексте,
либо дают ссылку на работы, которых не читали. Между тем под-
линные тексты классиков науки чрезвычайно интересны именно как
научные сочинения, а не только в историческом плане. Теперь, имея
точные ссылки, любознательный читатель сможет найти эти работы
сам и с восхищением и удовольствием прочесть их. Всего книга со-
держит почти 1200 ссылок на литературные источники, причём более
80% всех ссылок дано на работы, выполненные после 1988 года. Таким
образом, монография действительно отражает современное состояние
исследований нанокристаллического состояния твёрдого тела. Она бу-
дет полезна и интересна для широкого круга специалистов в области
физики конденсированного состояния, химии твёрдого тела, физиче-
ской химии и материаловедения.
Является ли эта книга законченной? Наверно, нет. Ни одну книгу

нельзя закончить, можно только прекратить работу над ней. Действи-
тельно, редко бывает день, когда не возникает желания дополнить
текст только что опубликованными результатами, что-то уточнить,
сократить или расширить, добавить новый рисунок. Возможно, прой-
дет несколько лет и автор попытается познакомить читателей с но-
выми научными идеями и результатами, которые позволяют более
глубоко понять природу нанокристаллического состояния.
Я признателен своему коллеге профессору А.А. Ремпелю, вместе

с которым написаны разделы 3.2 (дифракционное определение разме-
ров малых частиц), и 6.3 (магнитные свойства компактных нанома-
териалов), а раздел 5.2 (электронно-позитронная аннигиляция) почти
полностью написан им. Многие советы и замечания А.А. Ремпеля по
мере возможности были учтены при подготовке монографии.
Я посвящаю эту книгу своим родителям, Александре Афанасьевне

и Ивану Артемьевичу Гусевым, которых уже нет со мной.
А.И. Гусев

Екатеринбург, 2005



“...And freely men confess that this world’s spent,
When in the planets and the firmament
They seek so many new; they see that this
Is crumbled out again to his atomies.

’Tis all in pieces, all coherence gone,
All just supply, and all relation ...”

After John Donne
(An Anatomy of the World, 1611)

“...И в сфере звёзд, и в облике планет
На атомы Вселенная крошится,
Все связи рвутся, всё в куски дробится,
Основы расшатались, и сейчас
Все стало относительным для нас ...“

Джон Донн. Анатомия мира, 1611.
(перевод Б. В. Томашевского)

Введение
Проблема получения объёмных (bulk) сверхмелкозернистых мате-

риалов и тонкодисперсных порошков металлов, сплавов и соединений,
предназначенных для различных областей техники, давно обсуждает-
ся в литературе. Объёмные сверхмелкозернистые материалы можно
получать непосредственно из объёмных крупнозернистых и аморф-
ных материалов или же методами порошковой технологии (вклю-
чая компактирование (прессование) и спекание) из тонкодисперсных
порошков. В последние десятилетия интерес к методам получения
сверхмелкозернистых объёмных и дисперсных материалов существен-
но вырос, так как обнаружилось (в первую очередь, на металлах),
что уменьшение размера структурных элементов (частиц, кристал-
литов, зёрен) ниже некоторой пороговой величины может приводить
к заметному изменению свойств [1–25]. Такие эффекты появляются,
когда средний размер кристаллических зёрен не превышает 100 нм,
и наиболее отчётливо наблюдаются, когда размер зёрен менее 10 нм.
Изучение свойств сверхмелкозернистых материалов требует учёта не
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только их состава и структуры, но и дисперсности. Поликристалличе-
ские сверхмелкозернистые материалы со средним размером зёрен от
300 до 40 нм называют обычно субмикрокристаллическими, а со сред-
ним размером зёрен менее 40 нм — нанокристаллическими. Условная
классификация материалов по размеру D частиц (зёрен) показана на
рис. 1.

Рис. 1. Классификация веществ и материалов по размеру D частиц (зёрен)

Термин “нано” происходит от греческого слова “нанос” (карлик)
и соответствует одной миллиардной части единицы. Таким образом,
нанотехнологии и науки о наноструктурах и наноматериалах име-
ют дело с объектами конденсированного вещества размером от 1 до
100 нм.
Для того, чтобы нагляднее представить место наноматериалов

в окружающем мире, можно сравнить Вселенную, Солнце и наноча-
стицу размером 10 нм = 10−8 м. В настоящее время размер наблюда-
емой Вселенной оценивается примерно в 10–20 миллиардов световых
лет или ∼(1–2)·1026 м, а диаметр Солнца составляет ∼1,4·109 м. Срав-
нение показывает, что наночастица во столько же раз меньше Солнца,
во сколько раз Солнце меньше Вселенной.



14 Введение

Наноматериалы можно классифицировать также по геометриче-
ской форме и размерности структурных элементов, из которых они
состоят. Основными типами нанокристаллических материалов по раз-
мерности являются кластерные материалы, волоконные материалы,
плёнки и многослойные материалы, а также поликристаллические
материалы, зёрна которых имеют сравнимые размеры во всех трёх
направлениях (рис. 2). В этой книге в основном будут обсуждаться
методы получения, структура и свойства объёмных (в англоязычной
литературе их называют “bulk”) и дисперсных веществ и материалов
с размером частиц от 5 до 200–300 нм, т. е. нанокристаллических и
субмикрокристаллических.

Рис. 2. Типы нанокристаллических материалов: 0D — (нульмерные) класте-
ры; 1D — (одномерные) нанотрубки, волокна и прутки; 2D — (двумерные)

плёнки и слои; 3D — (трёхмерные) поликристаллы

Малые атомные агрегации (кластеры) являются промежуточным
звеном между изолированными атомами и молекулами, с одной сто-
роны, и массивным (объёмным) твёрдым телом, с другой стороны.
Переход от дискретного электронного энергетического спектра, свой-
ственного отдельным атомам и молекулам, к зонному электронно-
му энергетическому спектру, характерному для твёрдого тела, про-
исходит через кластеры. Отличительной чертой кластеров является
немонотонная зависимость свойств от количества атомов в кластере.
В нанокристаллических дисперсных и объёмных материалах такая
зависимость свойств отсутствует, но появляется зависимость свойств
от размера частиц (зёрен, кристаллитов). Кластер представляет собой
группу из небольшого (счётного) и, в общем случае, переменного чис-
ла взаимодействующих атомов (ионов, молекул). Ясно, что минималь-
ное число атомов в кластере равно двум. Верхней границе кластера
соответствует такое число атомов, когда добавление ещё одного атома
уже не меняет свойства кластера, так как переход количественных из-
менений в качественные уже закончился. Положение верхней границы
кластера неоднозначно, но с химической точки зрения большая часть
изменений заканчивается, когда число атомов в группе не превышает
1–2 тысячи. Верхнюю границу размеров кластера можно рассматри-
вать как границу между кластером и изолированной наночастицей.
Переход от свойств изолированных наночастиц к свойствам объём-

ных (массивных) кристаллических веществ в течение многих десяти-
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летий оставался белым пятном, так как отсутствовало промежуточное
звено — компактное твёрдое тело с зёрнами нанометрового разме-
ра. Лишь после 1985 года, когда были созданы методы получения
компактных нанокристаллических веществ, началось интенсивное за-
полнение отмеченного пробела в знаниях о твёрдом теле. Однако
вопрос о том, как быстро нарастает и на каком этапе объединения
атомов завершается формирование того или иного свойства массив-
ного кристалла, до сих пор не решён. Не вполне ясно, каковы и как
могут быть разделены вклады поверхностных (связанных с граница-
ми раздела) и объёмных (связанных с размером частиц) эффектов
в свойства наноматериалов. Длительное время исследования в этом
направлении проводились на изолированных кластерах, содержащих
от двух атомов до нескольких сотен, малых частицах с размером более
1 нм и ультрадисперсных порошках. Структуру и свойства объёмных
нанокристаллических веществ и материалов стали изучать только
после 1985 года.
Для исследователя и инженера, привыкших работать с традици-

онными веществами и материалами, элементы микроструктуры ко-
торых имеют размеры около микрометра и больше, первая встреча
с наноматериалами вызывает, как минимум, удивление. Это удивле-
ние сродни тому, которое испытывает человек, впервые увидевший
здания, построенные в суперсовременном стиле — вместо привычных
прямых линий и углов искривлённые плоскости и сложные ломаные
контуры (рис. 3). Но через некоторое время становится понятно, что

Рис. 3. При первой встрече наноматериалы вызывают такое же удивление,
как эти необычные здания, построенные по проекту архитектора Ф. О ′Гери

(F.O ′Gehry) в Дюссельдорфе (Германия)
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жить в таком необычном здании можно и даже интересно. То же
самое относится к нанокристаллическому состоянию — оно необычно,
но с ним можно и интересно работать.
В конце декабря 1959 года Р. Фейнман, выступая с лекцией на

рождественском обеде в Калифорнийском технологическом институ-
те, обратил внимание на проблему контроля и управления строением
вещества в интервале очень малых размеров как на малоизученную,
но очень перспективную область физики [26] и науки в целом. В част-
ности, он отметил, что “научившись регулировать и контролировать
структуры на атомном уровне, мы получим материалы с совершен-
но неожиданными свойствами и обнаружим совершенно необычные
эффекты. ...Развитие техники манипуляции на атомарном уровне
позволит решить многие проблемы...“.
Технику манипуляции на атомарном уровне сейчас называют на-

нотехнологией. Термин “нанотехнология” впервые был введен япон-
ским профессором Норио Танигучи (Norio Taniguchi) в его докладе
“Основные принципы нанотехнологии” (On the Basic Concept of Nan-
otechnology) на международной конференции “International Conference
on Precision Engineering”, в Токио в 1974 году. Первоначально сло-
во “нанотехнология” означало комплекс процессов, обеспечивающих
высокоточную обработку поверхности с использованием сверхтонко-
го травления, нанесения плёнок, высокоэнергетических электронных,
фотонных и ионных пучков. В настоящее время термин “нанотех-
нология” используется в широком смысле, охватывая и объединяя
технологические процессы и системы машин и механизмов, способные
выполнять сверхточные операции в масштабе нескольких нанометров.
Различные методы нанотехнологии получили наибольшее развитие
и применение в микроэлектронике.
Первые средства для нанотехнологии были изобретены в Цюрихе

и Рюмликоне, в швейцарских лабораториях фирмы IBM. В 1981 году
появился сканирующий (растровый) туннельный микроскоп, предна-
значенный для изучения атомной и молекулярной структуры поверх-
ности проводящих веществ. Результаты его применения были описаны
в статье [27], опубликованной в 1982 г. Четыре года спустя, в 1986 г.,
его создатели Г. Бинниг и Х. Рорер получили Нобелевскую премию
по физике. Однако множество трудностей, усложнявших исследова-
ние образцов в сканирующем туннельном микроскопе, побудили тех
же авторов к 1986 году разработать атомно-силовой микроскоп [28].
Одно из основных преимуществ атомно-силового микроскопа — воз-
можность работы с непроводящими объектами. Сканирующий тун-
нельный и атомно-силовой микроскопы и очень похожий на них ска-
нирующий проектор электронно-лучевой литографии стали первым
реальным воплощением фейнмановской машины для манипуляций на
атомарном уровне.
Практически в тот же период (1982–1985 гг.) немецкий профессор

Г. Гляйтер [1, 2, 5] предложил концепцию наноструктуры твёрдого
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тела и практически реализовал способ получения компактных мате-
риалов с зёрнами (кристаллитами) нанометрового размера. Начиная
с этого времени компактные и дисперсные материалы, состоящие из
нанометровых частиц, стали называть нанокристаллическими. Воз-
никший большой интерес к наноматериалам был вызван возможно-
стью значительного изменения их свойств при уменьшении размера
кристаллитов ниже некоторой пороговой величины.
Таким образом, первая половина 80-х годов XX века стала началом

как интенсивных исследований и применения нанокристаллических
веществ, так и быстрого распространения нанотехнологий.
Отличие свойств малых частиц от свойств массивного материала

известно уже достаточно давно и используется в разных областях
техники. Примерами могут служить широко применяемые аэрозоли,
красящие пигменты, получение цветных стёкол благодаря окрашива-
нию их коллоидными частицами металлов.
Суспензии металлических наночастиц (обычно железа или его

сплавов) размером от 30 нм до 1–2мкм используются как присадки
к моторным маслам для восстановления изношенных деталей автомо-
бильных и других двигателей непосредственно в процессе работы.
Малые частицы и наноразмерные элементы используются для про-

изводства различных авиационных материалов. Например, в авиации
применяются радиопоглощающие керамические материалы, в матри-
це которых беспорядочно распределены тонкодисперсные металличе-
ские частицы. Нитевидные монокристаллы (усы) и поликристаллы
(волокна) обладают очень высокой прочностью — например, усы гра-
фита имеют прочность ∼24,5 ГПа или в 10 раз выше, чем прочность
стальной проволоки. Благодаря этому они используются в качестве
наполнителей легких композиционных материалов аэрокосмическо-
го применения. Углеродные волокна и усы графита — достаточно
толстые (около 1–10мкм) и не являются наноматериалами, но их
получение и применение было первым шагом на пути к созданию
углеродных наноматериалов. После обнаружения в 1984–1985 гг. но-
вой аллотропной модификации углерода — сферических фуллеренов
C60 и C70 [29, 30] возник вопрос о получении других топологических
форм углеродных наночастиц. В качестве одной из возможных форм
углеродных наночастиц была предложена, в частности, квазиодномер-
ная трубчатая структура [31], которую стали называть нанотрубкой.
Нанотрубки образуются в результате свёртывания базисных плос-
костей (0001) гексагональной решётки графита и могут быть одно-
слойными и многослойными. Действительно, в 1991 и последующих
годах XX века удалось экспериментально обнаружить квазиодномер-
ные трубчатые структуры углерода — углеродные нанотрубки [32–34].
На рис. 4 показана компьютерная графическая модель двухслойной
углеродной нанотрубки, а на рис. 5 — экспериментально наблюда-
емые нанотрубки [35]. Впервые углеродные нанотрубки диаметром
D � 5 нм, включающие от 2 до 50 коаксиальных трубок, наблюдали
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методом просвечивающей электронной микроскопии в конденсате при
электродуговом разряде между графитовыми электродами [32]. Ре-
зультаты по моделированию структуры и электронных свойств угле-
родных нанотрубок обобщены в работе [36]. Углеродные нанотрубки
обладают высокой механической прочностью и могут использоваться
для создания высокопрочных композитов. Предполагается, что на-
нотрубки будут применяться для создания различных механических
наноустройств [37] и как наноинденторы при измерении микротвёрдо-
сти. Углеродные нанотрубки, в зависимости от типа геликоидального
упорядочения атомов углерода в их стенках, имеют полупроводни-
ковую или металлическую проводимость. Благодаря этому их при-
меняют как проводящие элементы в электронных нанотехнологиях.
В атомно-силовых микроскопах углеродные нанотрубки используют
вместо металлического зонда [38]. Соединяя углеродные нанотрубки,

Рис. 4. Компьютерная графическая модель двухслойной углеродной нано-
трубки со спиральным (геликоидальным) распределением гексагонов C6

(шестиугольных колец атомов углерода) [35]

можно получать множество структур с отличающимися свойствами.
Синтез таких структур важен для электронной техники. T-образно
соединенные нанотрубки, которые могут работать как контактное
устройство, получили в работе [39]. Авторы [40, 41] вырастили угле-
родные нанотрубки в форме двузубой вилки (рис. 6); такая конструк-
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Рис. 5. Многослойные углеродные нанотрубки [35]

Рис. 6. Модель углеродной Y-нанотрубки

ция получила название Y-соединенная углеродная нанотрубка (Y-
junction carbon nanotube). Синтез осуществляли методом химического
осаждения из газовой фазы (CVD): при температуре 920K проводили
пиролиз ацетилена с последующим ростом Y-нанотрубок в ветвя-
щихся наноканалах алюминиевой матрицы. На стенки и дно нано-
каналов наносили кобальт, являющийся катализатором роста. Ствол
полученных Y-нанотрубок имел диаметр около 60 нм, диаметр ветвей
составлял ∼40 нм. Авторы [42] получили углеродные Y-нанотрубки
пиролизом органометаллических прекурсоров. Благодаря дефектной
структуре в месте соединения зубцов Y-нанотрубка пропускает элек-
трический ток только в одном направлении, т. е. работает как диод
[41]. Если дополнительно к одному зубцу Y-нанотрубки приложить



20 Введение

управляющее напряжение, то она работает как стабилизатор тока.
Возможность управления током открывает перспективы для приме-
нения Y-нанотрубок в электронике.
Недавно группа американских исследователей-материаловедов

(Rensselaer Polytechnic Institute, Troy, USA) предложила метод
контролируемого роста углеродных нанотрубок на подложке,
покрытой слоем SiO2 [43]. Образцы Si/SiO2 были изготовлены
методом фотолитографии и затем подвергнуты комбинированному
влажному и сухому травлению так, чтобы создать островки SiO2,
расположенные определённым образом. Затем в газовой смеси
ксилен/ферроцен (C8H10/Fe(C5H5)2) на островках SiO2 методом
CVD выращиваются пучки нанотрубок, образующих своеобразную
наноструктуру (рис. 7). В этом процессе железо, входящее в состав
Fe(C5H5)2, выполняет роль катализатора. Каждый пучок включает
несколько десятков многослойных нанотрубок, имеющих диаметр
20–30 нм. По мнению авторов [43], такие наноструктуры могут
применяться в интегральных микросхемах следующего поколения
и в микроэлектромеханических устройствах.

Рис. 7. Контролируемый рост углеродных нанотрубок на кремниевой под-
ложке, покрытой слоем SiO2 [43]

В 1995–1996 годах появились первые публикации по получению
нанотрубок нитрида бора [44–46]. В настоящее время ведутся интен-
сивные исследования по синтезу нанотрубок карбида кремния SiC,
возможности применения которых ещё более широки, благодаря боль-
шой твёрдости и высокой температуре плавления карбида кремния.
Гетерогенный синтез волокон карбида кремния описан авторами [47],
в [48] рассмотрен газофазный метод получения нановолокон карби-
да кремния диаметром ∼ 100 нм из порошков кремния и углерода,
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в работе [49] описаны полые наноструктуры карбида кремния. Полу-
ченные этими методами нанотрубки и нановолокна карбида кремния,
а также карбида бора и SiO2 были продемонстрированы в докладе
“An elongated structures of silicon carbide: nanotubes, nanofilaments
and microfibers” А. И. Харламова на конференции NATO – Advanced
Study Institute “Synthesis, Functional Properties and Applications of
Nanostructures” (26 июля–4 августа 2002 г., Гераклион, Крит, Греция).
На этой же конференции в докладе П. Аджаяна “State of art synthe-
sis techniques for carbon nanotubes and nanotube based architechture”
были показаны нанотрубки карбида кремния, полученные на подлож-
ке Al2O3. На 2-м симпозиуме NASA по новейшим материалам “New
Directions in Advanced Materials Systems” (20–31 мая 2002 г., Клив-
ленд, Огайо, США) Д. Ларкин представил доклад “High temperature
nanotechnology: silicon carbide nanotube synthesis”.
Результаты изучения и применения разнообразных углеродных

и неуглеродных нанотрубок представлены в книгах [50, 51], а также
обзорах [52–59]. Книга [50] начинается шутливыми любительскими
стихами “Неземной материал” (“Material Ethereal”) о загадочной угле-
родной нанотрубке и трудности её изучения. Их написал П. Буцлофф
(Peter Butzloff) из Университета Северного Техаса (Дентон, США).
Приведем здесь только первые и последние строки этих стихов:

We speculate but underrate
what mystery we wrangle,
a Nanotube from carbon crude,
that nature did entangle.
.................................

Oh Nanotube of carbon crude,
so cumberstone we trundle
through pass of phase, by time

decays,
and character to bundle! 1)

Очень важная и широкая область давнего и успешного примене-
ния малых частиц металлов, сплавов и полупроводников — катализ
химических реакций. Гетерогенный катализ с помощью высокоэффек-
тивных катализаторов из тонкодисперсных порошков или керамики
с зёрнами нанометрового размера — самостоятельный и очень обшир-
ный раздел физической химии. Разнообразным вопросам катализа
посвящены сотни книг и обзоров, десятки тысяч статей. Глубокое
обсуждение проблем катализа на малых частицах как по содержанию,
так и по объёму выходит за рамки данной книги, поэтому кратко

1)
Рассуждаем, недооценив
Тайну, о которой столько спорим,
Нанотрубка лишь из углерода,
Но её запутала природа.
.................................

О, нанотрубка лишь из углерода,
— С задержкой стало ясно всем —
Трудно понять твою природу,
Ты — узел и клубок проблем!
(перевод А.И. Гусева)
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отметим лишь некоторые общие положения, относящиеся к каталити-
ческой активности малых частиц.
Катализ на малых частицах играет исключительно важную роль

в промышленной химии. Катализируемые реакции обычно протекают
при более низкой температуре, чем некатализируемые, и являются
более селективными. Чаще всего в качестве катализаторов применяют
изолированные малые частицы металлов или сплавов, осаждённые
на носитель с развитой поверхностью (цеолиты, силикагель, кремне-
зём, пемза, стекло и т. д.). Основное предназначение носителя — спо-
собствовать достижению наименьшего размера осаждаемых частиц
и препятствовать их спонтанной коалесценции и спеканию.
Высокую каталитическую активность малых частиц объясняют

электронным и геометрическим эффектами, хотя такое деление весь-
ма условно, так как оба эффекта имеют один источник — малый
размер частицы. Число атомов в изолированной металлической части-
це мало, поэтому расстояние между энергетическими уровнями δ ≈
≈ EF/N (EF — энергия Ферми, N — число атомов в частице) сравнимо
с тепловой энергией kBT . В пределе, когда δ > kBT , уровни оказыва-
ются дискретными, и частица теряет металлические свойства. Ката-
литическая активность малых металлических частиц начинает про-
являться, когда δ по величине близко к kBT . Это позволяет оценить
размер частицы, при котором проявляются каталитические свойства.
Для металлов энергия Ферми EF составляет около 10 эВ, при ком-
натной температуре ∼ 300K величина δ ≈ EF/N = 0, 025 эВ, поэтому
N ≈ 400; частица из 400 атомов имеет диаметр ∼2 нм. Действительно,
большинство данных подтверждают, что физические и каталитиче-
ские свойства начинают заметно меняться при достижении частицами
размера 2–8 нм. Помимо описанного первичного электронного эффек-
та существует вторичный электронный эффект. Он обусловлен тем,
что в малых частицах велика доля атомов, находящихся на поверх-
ности и имеющих иную электронную конфигурацию по сравнению
с атомами, расположенными внутри частицы. Вторичный электрон-
ный эффект, имеющий геометрический источник, также приводит
к изменению каталитических свойств.
Геометрический эффект катализа связан с соотношением числа

атомов, расположенных на поверхности (на гранях), на ребрах и вер-
шинах малой частицы и имеющих различную координацию. Если
наиболее каталитически активны атомы в малой координации, тогда
каталитическая активность растёт с уменьшением размера частиц.
В другом случае, если каталитически активны атомы, расположен-
ные на гранях и имеющие более высокую координацию в сравнении
с атомами вершин и ребер, то повышение скорости катализируемой
реакции будут обеспечивать более крупные частицы. Например, ката-
литическая активность наночастиц платины Pt по отношению к окис-
лению CO растёт при увеличении размера частиц от 10 до 60 нм.
Это обусловлено тем, что молекулы CO и O2, находящиеся на ребрах



Введение 23

между гранями (100) и (111) наночастицы, менее подвижны и более
прочно связаны с ребрами и близлежащими переходными участками
между гранями, чем те же молекулы на гранях [60, 61]. В результате
на более крупных наночастицах Pt, где преобладают грани, катализ
окисления CO происходит лучше.
Определённую роль в катализе играет носитель, так как атомы

катализатора, непосредственно контактирующие с носителем, могут
изменять свою электронную структуру вследствие образования свя-
зей с носителем. Очевидно, чем больше число атомов, находящихся
в контакте с носителем, тем больше влияние последнего на катали-
тическую активность. Из этого ясно, что влияние носителя сравни-
тельно мало для крупных частиц, но увеличивается и становится
достаточно заметным по мере уменьшения размера частиц.
Использование в качестве катализаторов металлических спла-

вов (например, сплавов каталитически инертных металлов I группы
с металлами VIII группы) связано с тем, что разбавление металла-
катализатора в сплаве, как и уменьшение размера частиц, ведёт к ро-
сту каталитической активности. В первом приближении подобие эф-
фектов уменьшения размера частиц и сплавления обусловлено тем,
что в этих сплавах валентные электроны каждого металла сохраня-
ют свою принадлежность, и в результате каталитически инертный
металл (например, медь Cu) является разбавителем для частиц ката-
литически активного металла.
Как правило, наночастицы проявляют каталитическую актив-

ность в очень узком диапазоне размеров. Например, родиевые катали-
заторы, получаемые разложением кластеров Rh6(CO)16, закреплён-
ных на поверхности дисперсного кремнезёма, катализируют реакцию
гидрирования бензола только при размере частиц 1,5–1,8 нм, т. е. фак-
тически по отношению к этой реакции каталитически активны лишь
частицы Rh12. Высокая селективность каталитической активности
характерна и для наночастиц таких распространённых катализаторов
как палладий и платина. Так, исследования гидрогенизации этилена
при температуре 520K и давлении водорода 1 атм с использованием
как катализатора платины Pt, осаждённой на SiO2 или Al2O3, обнару-
жили отчётливый максимум скорости реакции, соответствующий раз-
меру наночастиц платины около 0,6 нм. Столь высокая чувствитель-
ность каталитической активности к размеру малых частиц подчерки-
вает важность развития селективных методов получения наночастиц
с точностью до 1–2 атомов. Очень узкое распределение наночастиц по
размерам нужно не только для катализа, но и для микроэлектроники.
Новой областью катализа на малых частицах является фотоката-

лиз с использованием полупроводниковых частиц и наноструктурных
полупроводниковых плёнок, перспективный, например, для фотохи-
мической очистки сточных вод от различных органических загрязни-
телей путём их фотокаталитического окисления и минерализации.
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Детальный анализ влияния размеров малых частиц металлов
и сплавов, осаждённых на носитель, можно найти в [62], а также
в обзорах [25, 63, 64], посвящённых катализу с использованием метал-
лических сплавов и палладия.
Катализ на малых металлических частицах можно рассматривать

как проявление химического размерного эффекта. Так, в реакции
гидрирования бензола, с использованием в качестве катализатора по-
лученных разложением металлоорганических комплексов наночастиц
никеля или палладия на подложке SiO2, с уменьшением размера
металлических частиц наблюдается увеличение удельной каталитиче-
ской активности, т. е. активности, отнесённой к одному поверхностно-
му атому металла. При температуре 373K и давлении бензола C6H6
и водорода H2, равном 6700 и 46700Па, соответственно, рост удельной
каталитической активности наночастиц Ni в 3–4 раза в реакции гидри-
рования бензола происходит, когда размер частиц становится меньше
1 нм, и дисперсность (отношение числа поверхностных атомов к об-
щему числу атомов в частице) стремится к единице. При катализе на
наночастицах Pd с дисперсностью, близкой к единице, аналогичный
эффект в той же реакции наблюдается при 300K. Очень резкий рост
удельной каталитической активности наночастиц Ni с дисперсностью,
близкой к единице, отмечен также в реакции гидрогенолиза этана
C2H6 при температуре 473K и давлении C2H6 и H2, равном 6700
и 26700Па.
Резкое изменение скорости реакции гидрогенизации циклопентана

и метилциклопентана, отнесённой к одному поверхностному атому
металла-катализатора, наблюдается при использовании наночастиц
Pt, Ir, Pd, Rh, нанесенных на стекло, SiO2 или Al2O3, когда доля
поверхностных атомов в частице металла-катализатора приближается
к единице [62].
Как химический размерный эффект можно рассматривать также

сдвиг энергии связи 3d5/2 внутреннего уровня Pd в зависимости от
размера частиц палладия [62, 64]. Для частиц Pd размером более 4–
5 нм энергия связи 3d5/2-уровня равна ∼335 эВ, т. е. значению, харак-
терному для объёмного палладия. Уменьшение размера наночастиц
Pd от 4 до 1 нм сопровождается (независимо от того, является ли мате-
риал подложки проводником (углерод) или изолятором (SiO2, Al2O3,
цеолиты)) ростом энергии связи 3d5/2-уровня. Наиболее вероятной
причиной положительного сдвига является размерная зависимость
электронной структуры палладия, а именно — уменьшение числа
валентных d−электронов. Аналогичный сдвиг энергии связи Pt 4f7/2
внутреннего уровня наблюдается на наночастицах платины [62].
Проявлением химического размерного эффекта является также

повышение химической активности, наблюдаемое в тонкоплёночных
гетероструктурах. Например, в двухслойных оксидных гетерострук-
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турах MgO/Nb2O5 реакции типа

MgO+Nb2O5 → MgNb2O6 (1)

самопроизвольно протекают при температуре на 800–1000K ниже,
чем та же реакция между обычными крупнозернистыми оксидами.
Гибридные нанокомпозиты типа металл–полимер получают, фор-

мируя наночастицы в присутствии специальным образом приготов-
ленной полимерной матрицы [65, 66]. Полимерные композиты с метал-
лическими наночастицами используют как электропроводящие плё-
ночные композиционные материалы, причём количество наполнителя
в матрице может достигать 90 об.%. Введение ионов металлов в поли-
мерные волокна позволяет получать окрашенные световоды, которые
можно использовать в компьютерной технике. Интересны оптические
свойства полимеров с наполнителями из наночастиц металлов, спла-
вов или полупроводников (CdS, CdSe, InP, InAs). Благодаря легкой
механической обработке и возможности получения плёнок, из таких
полимерных нанокомпозитов можно изготовлять оптические элемен-
ты и светофильтры.
Наночастицы и нанослои широко применяются в современной тех-

нике. Многослойные наноструктуры нашли применение в производ-
стве микроэлектронных устройств. Примером могут служить слоисто-
неоднородные наноструктуры — сверхрешётки, в которых чередуют-
ся твёрдые сверхтонкие слои (толщиной от нескольких до ста па-
раметров кристаллической решётки или ∼1–50 нм) двух различных
веществ — например, оксидов. Такая структура представляет собой
кристалл, в котором наряду с обычной решёткой из периодически
расположенных атомов, существует сверхрешётка из повторяющихся
слоёв разного состава. Благодаря тому, что толщина нанослоя срав-
нима с дебройлевской длиной волны электрона, в сверхрешётках на
электронных свойствах реализуется квантовый размерный эффект.
Использование эффекта размерного квантования в многослойных на-
ноструктурах позволяет создавать электронные устройства с повы-
шенными быстродействием и информационной ёмкостью. Простей-
шим электронным устройством такого типа является, например, двух-
барьерный диод AlAs/GaAs/AlAs, состоящий из слоя арсенида гал-
лия толщиной 4–6 нм, расположенного между двумя слоями арсенида
алюминия толщиной 1,5–2,5 нм.
Большой интерес привлекают магнитные наноструктуры,

в которых проявляется гигантское магнетосопротивление. Они
представляют собой многослойные плёнки из чередующихся слоёв
ферромагнитного и немагнитного металлов — например, в нанострук-
туре Co–Ni–Cu/Cu чередуются ферромагнитный слой Co–Ni–Cu
и немагнитный слой Cu. Слои имеют толщину порядка длины
свободного пробега электрона, т. е. несколько десятков нанометров.
Меняя напряжённость приложенного внешнего магнитного поля от
0 до некоторого значения H, можно так изменять магнитную кон-
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фигурацию многослойной наноструктуры, что электросопротивление
будет меняться в очень широких пределах. Это позволяет исполь-
зовать магнитные наноструктуры как детекторы магнитного поля.
В наноструктуре Co–Ni–Cu/Cu наибольшая величина гигантского
магнетосопротивления получена для очень тонких слоёв Cu — около
0,7 нм.
Развитие электроники в течение десятилетий происходило и про-

исходит по пути миниатюризации. Первым скачком в развитии элек-
тронной техники явился переход от вакуумных электронных ламп
к транзистору. Второй скачок связан с применением интегральных
микросхем. Переход к интегральным микросхемам стал возможен
после понимания того, что все элементы электронной схемы можно
изготовить не из разных, а из одного материала, причём полупровод-
никового. Таким материалом стал кремний. Применение материала
одного типа давало возможность создать все элементы электронной
схемы непосредственно в одном образце этого материала и, соединив
элементы между собой, получить работоспособную электрическую
микросхему (chip). Первыми необходимость уменьшения электрон-
ных схем осознали военные и космические ведомства США, СССР,
европейских стран, Японии, которые поддержали соответствующие
исследовательские проекты.

Рис. 8. Уменьшение минимального характерного размера электронных эле-
ментов и рост объёма продаж электроники [67]

Если первые работающие (1959 г.) простейшие чипы состояли из
десятка элементов, то к 1970 году микросхемы включали до 10 тысяч
элементов. Прогресс в электронике сопровождался быстрым умень-
шением стоимости электронных устройств (рис. 8). В 1958 г. один
транзистор стоил около 10 долларов, а в 2000 г. за эту же цену можно
было купить микросхему с десятками миллионов транзисторов [50].
В современных микросхемах массового производства для включе-
ния/выключения транзистора необходимо около 1000 электронов. К
концу первого десятилетия XXI века благодаря миниатюризации ко-
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личество необходимых электронов уменьшится до десяти [67] и уже
ведутся работы по созданию одноэлектронного транзистора [68].
Для электроники особый интерес представляют полупроводнико-

вые гетероструктуры, изготовленные из двух или более различных
материалов. В этих гетероструктурах важная роль принадлежит пе-
реходному слою, т. е. границе раздела двух материалов. Более того,
согласно [69] в полупроводниковых гетероструктурах техническим
устройством является сама граница раздела.
Все элементы, входящие в состав материалов, из которых делают

полупроводниковые гетероструктуры (Zn, Cd, Hg, Al, Ga, In, Si, Ge,
P, As, Sb, S, Se, Te), расположены в центральной части периодиче-
ской таблицы элементов и принадлежат к II–VI группам. В середине
расположен кремний, который в технологии электронных материалов
занимает такое же важное место, как сталь в производстве конструк-
ционных материалов. Помимо кремния электроника имеет дело с по-
лупроводниковыми соединениями AIIIBV и их твёрдыми растворами,
а также с соединениями AIIBVI. Из соединений типа AIIIBV наиболее
часто используется арсенид галлия GaAs, из твёрдых растворов —
AlxGa1−xAs. Использование твёрдых растворов позволяет создавать
гетероструктуры с непрерывным, а не скачкообразным изменением
состава. В таких гетероструктурах ширина запрещённой зоны тоже
меняется непрерывно.
Для изготовления гетероструктур важно согласование парамет-

ров кристаллических решёток двух контактирующих материалов. Ес-
ли два материала с сильно различающимися постоянными решётки
выращиваются один на другом, то при увеличении толщины слоёв
в границе раздела появляются большие деформации и возникают
дислокации несоответствия. Деформации появляются независимо от
того, является ли переход между двумя слоями плавным или нет.
Для уменьшения деформаций постоянные решётки двух материалов
должны отличаться как можно меньше. Именно поэтому при изуче-
нии гетероструктур чаще всего используют твёрдые растворы систе-
мы AlAs–GaAs, поскольку арсениды алюминия и галлия имеют почти
одинаковые параметры решётки. В этом случае GaAs в виде моно-
кристаллов является идеальной подложкой для роста гетероструктур.
Другой естественной подложкой является фосфид индия InP, кото-
рый применяется в комбинации с твёрдыми растворами GaAs–InAs,
AlAs–AlSb и другими.
Прорыв в создании тонкослойных гетероструктур произошел

с появлением практичной технологии роста тонких слоёв методами
молекулярно-лучевой эпитаксии (molecular beam epitaxy (MBE)),
газофазной эпитаксии из металлоорганических соединений (metal-
organic vapor phase epitaxy (MOVPE)) и жидкофазной эпитаксии
(liquid-phase epitaxy). Появилась возможность выращивать ге-
тероструктуры с очень резкой границей раздела. Это означало,
что две гетерограницы можно расположить настолько близко
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друг к другу, что в этом промежутке определяющую роль будут
играть размерные квантовые эффекты. Структуры подобного типа
называют квантовыми ямами (quantum well), реже — квантовыми
стенками. В квантовых ямах средний узкозонный слой имеет толщину
несколько десятков нанометров, что приводит к расщеплению
электронных уровней вследствие эффекта размерного квантования.
Проявление эффекта размерного квантования в виде характерной
ступенчатой структуры оптических спектров поглощения полу-
проводниковой гетероструктуры GaAs–AlGaAs со сверхтонким

Рис. 9. Участок поверхности Si(100) с ямкой диаметром ∼ 100 нм и глу-
биной ∼ 16 нм, на дне которой находится квантовая точка из атомов Ge,
полученная осаждением из газовой фазы [72]: a — изображение, полученное
с помощью атомно-силового микроскопа, б — профиль поперечного сечения
ямки с квантовой точкой диаметром ∼ 3–33 нм (измеренная высота точки
1,4 нм является нижним пределом её радиуса, а ширина 33 нм — верхним

пределом её диаметра)
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слоем GaAs (квантовой ямой) впервые наблюдали авторы [70];
они обнаружили также сдвиг характеристических энергий при
уменьшении толщины квантовой ямы (слоя GaAs). В квантовых
ямах, сверхрешётках и других структурах с очень тонкими слоями
большие деформации могут не приводить к появлению дислокаций,
поэтому нет обязательной необходимости в согласовании параметров
решёток [71]. Гетероструктуры, в особенности двойные, включая
квантовые ямы, проволоки (quantum wire) и точки (quantum dots),
позволяют управлять такими фундаментальными параметрами
полупроводниковых кристаллов как ширина запрещённой зоны,
эффективные массы и подвижности носителей заряда, электронный
энергетический спектр.
Как пример квантовой точки на рис. 9 показано полученное ме-

тодом атомно-силовой микроскопии изображение островка из атомов
Ge, выращенного на поверхности Si(100) [72]. Первоначально методом
электронно-лучевой литографии и реактивного ионного травления на
подложке кремния была создана матрица, представляющая собой па-
раллельные ряды ямок диаметром 100–150 нм и глубиной до 20 нм. На
каждом участке подложки размером ∼ 300 × 300 нм находится одна
ямка. Затем подготовленная подложка была помещена в камеру га-
зофазной установки с остаточным давлением менее 5 · 10−6 мм рт. ст.,
после чего туда был подан газ, содержащий 10% GeH4 и 90% He.

Рис. 10. Квантовая проволока: окислен-
ные медные волокна толщиной 2–4 нм на

поверхности Mo(110)

Осаждение атомов Ge
проводилось при температу-
ре 870 K и давлении газа (1–
2)·10−3 мм рт. ст. в течение
5 минут. В результате
осаждения из газовой фазы
небольшое число атомов Ge
попадало в ямку. Образо-
вавшийся в ямке островок
из атомов Ge втягивает
в себя все ближайшие атомы
германия, благодаря чему
в каждой ямке диаметром
∼ 100 нм возникает только
один островок (квантовая
точка) толщиной ∼ 1, 5 нм с линейным размером ∼ 30 нм (рис. 9б).
На рис. 10 показана квантовая проволока, представляющая со-

бой окисленные медные волокна толщиной 2–4 нм на поверхности
Mo(110).
В трёхмерном (3D) полупроводнике плотность состояний N(E) яв-

ляется непрерывной функцией. Уменьшение размерности электронно-
го газа приводит к изменению энергетического спектра от непрерыв-
ного к дискретному вследствие его расщепления (рис. 11). Квантовая
яма представляет собой двумерную структуру, в которой носители
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заряда ограничены в направлении, перпендикулярном к слоям, и мо-
гут свободно двигаться в плоскости слоя. В квантовых проволоках
носители заряда ограничены уже в двух направлениях и свободно
перемещаются только вдоль оси проволоки. Квантовая точка явля-
ется квазинульмерной (“0”D) структурой, и в ней носители заряда
ограничены уже во всех трёх направлениях и обладают полностью
дискретным энергетическим спектром.

 
    

 
     

     

 
    

Рис. 11. Плотность состояний N(E) для носителей заряда как функция
размерности полупроводника: (3D) трёхмерный полупроводник, (2D) кван-

товая яма, (1D) квантовая проволока, (0D) квантовая точка

Квантовые ямы и точки, получаемые методами литографии
и молекулярно-лучевой эпитаксии, имеют размер от 100 до 5 нм.
Меньшие по размеру квантовые точки (1–20 нм), поверхность
которых защищена органическими молекулами, предотвращающими
агрегацию частиц, можно получить с помощью техники коллоидной
химии [73].
Квантовые точки, т. е. наногетероструктуры с пространственным

ограничением носителей заряда во всех трёх измерениях, реализуют
предельный случай размерного квантования в полупроводниках, ко-
гда модификация электронных свойств материала наиболее выражена
[74]. Электронный спектр идеальной квантовой точки (см. рис. 11)
представляет собой набор дискретных уровней, разделённых областя-
ми запрещённых состояний, и соответствует электронному спектру
одиночного атома. Однако при этом реальная квантовая точка (или
“сверхатом”) может состоять из сотен тысяч атомов. Согласно [74]
минимальный размер квантовых точек для системы InAs–AlGaAs со-
ставляет 4 нм, а максимальный размер не должен превышать 20 нм.
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Долгое время попытки изготовления приборов на основе кван-
товых точек путём селективного травления структур с квантовы-
ми ямами, роста на профилированных подложках или сколах были
неудачны. Приборно-ориентированные структуры не были созданы,
не была также продемонстрирована в явном виде принципиальная
возможность реализации атомоподобного спектра плотности состоя-
ний в макроскопической полупроводниковой структуре. Качествен-
ный прорыв и реальные успехи в этой области связаны с использова-
нием эффектов самоорганизации полупроводниковых наноструктур
в гетероэпитаксиальных полупроводниковых системах, благодаря че-
му удалось получить идеальные гетероструктуры с кристаллически
совершенными квантовыми точками и высокой однородностью по
размерам [74]. На этих структурах были продемонстрированы уни-
кальные физические свойства идеальных квантовых точек и созданы
первые оптоэлектронные приборы, в частности, инжекционные лазе-
ры на квантовых точках.

Рис. 12. Спонтанно упорядоченные наноструктуры с периодом D [74]: a —
структуры с модуляцией состава твёрдого раствора A1−xBxC от x1 до x2,
б — периодически фасетированные поверхности, в — периодические струк-
туры плоских упругих доменов, г — упорядоченные массивы трёхмерных

когерентно напряжённых островков на подложке

Спонтанное возникновение периодически упорядоченных нано-
структур на поверхности и в эпитаксиальных плёнках полупровод-
ников является одним из проявлений самоорганизации в конденси-
рованных средах. Упорядоченные наноструктуры могут возникать
при отжиге образцов или же в процессе роста кристаллов. Согласно
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[74], все спонтанно упорядоченные наноструктуры можно разделить
на четыре класса (рис. 12): структуры с периодической модуляци-
ей состава в эпитаксиальных плёнках твёрдых растворах полупро-
водников; периодически фасетированные поверхности; периодические
структуры плоских доменов (например, островков монослойной вы-
соты); упорядоченные массивы трёхмерных когерентно напряжённых
островков в гетероэпитаксиальных системах. Во всех упорядоченных
наноструктурах соседние домены различаются постоянной кристал-
лической решётки и/или структурой поверхности, поэтому границы
доменов являются источниками дальнодействующих полей упругих
напряжений.
Спонтанное образование структур с модулированным составом

в твёрдых растворах связано с неустойчивостью однородного твёрдо-
го раствора относительно спинодального распада, так как свободная
энергия твёрдого раствора с неоднородным составом меньше свобод-
ной энергии однородного твёрдого раствора [75, 76]. Конечным состо-
янием распадающегося твёрдого раствора является одномерная сло-
истая структура концентрационных упругих доменов, чередующихся
вдоль одного из направлений наиболее легкого сжатия [75].
Причиной спонтанного фасетирования плоской поверхности кри-

сталла является ориентационная зависимость поверхностной свобод-
ной энергии. Плоская поверхность с большой удельной поверхност-
ной энергией самопроизвольно трансформируется в структуру холмов
и канавок (см. рис. 12б), что уменьшает полную свободную энергию
поверхности несмотря на увеличение её площади. Возникновение пе-
риодически фасетированной структуры связано с капиллярными яв-
лениями на поверхности твёрдого тела; теория этого явления развита
в работах [77, 78]. Периодически фасетированные поверхности позво-
ляют непосредственно получать упорядоченные массивы квантовых
проволок: если осаждаемый материал не смачивает поверхность, то
его рост происходит в канавках фасетированной поверхности.
Структуры плоских доменов на поверхности (см. рис. 12в) возни-

кают, если на поверхности могут сосуществовать различные фазы [79,
80]. В этом случае на границах доменов возникают силы, создающие
поле упругих деформаций, и полная энергия системы плоских доме-
нов всегда имеет минимум при некотором оптимальном периоде D.
Экспериментальные исследования массивов когерентно напряжён-

ных островков в системах InGaAs/GaAs (001) и InAs/GaAs (001)
обнаружили, что возможно узкое распределение островков по раз-
мерам [81, 82], а также корреляция в расположении островков, ха-
рактерная для квадратной решётки, т. е. спонтанно упорядоченная
наноструктура [83, 84]. Равновесное состояние в системе островков
достигается благодаря обмену веществом между островками по по-
верхности. Теоретический анализ взаимодействия между островка-
ми [85] показал, что если изменение поверхностной энергии систе-
мы при образовании одного островка отрицательно, то в системе
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отсутствует тенденция к коалесценции. Иначе говоря, в этом слу-
чае возможно существование равновесного массива островков, име-
ющих некоторый оптимальный размер и упорядоченных в квадрат-
ную решётку (см. рис. 12г). В [83] упорядоченные массивы остров-
ков InAs/GaAs (001) были получены методом молекулярно-лучевой
эпитаксии. Массив пирамидальных островков, имеющих квадратное
основание и длину 14 нм, возникает при толщине осаждаемого InAs,
равной 4 монослоям. Массивы вертикально связанных квантовых то-
чек арсенида индия получают поочередным осаждением InAs и GaAs,
причём количество осаждаемого GaAs таково, что только частич-
но закрывает (заращивает) InAs-пирамиду. В результате в следую-
щем цикле осаждения квантовые точки InAs вырастают над точками
предыдущего слоя и электронно связаны с ними.
Применение квантовых точек как активной среды в различных

электронных приборах с гетероструктурами (например, в диодных
лазерах) обеспечивает лучшие свойства по сравнению с аналогич-
ными приборами на квантовых ямах. В настоящее время полупро-
водниковые наногетероструктуры получают в основном методами
молекулярно-лучевой и газофазной эпитаксии, причём объёмы произ-
водства по той и другой технологии примерно одинаковы, а объёмы
продаж измеряются в миллиардах долларов и каждые 5 лет увеличи-
ваются в 5 раз.
Использование наноструктур в электронике приведёт к дальней-

шей миниатюризации электронных устройств с выходом на нанораз-
мерные элементы для создания процессоров нового поколения. Разра-
ботанный компанией Intel в 1983 г. процессор i386TM содержал 275000
транзисторов и выполнял более 5 миллионов операций в секунду;
процессор i486TM , разработанный в 1989 г., содержал уже 1 милли-
он 200 тысяч транзисторов, а наиболее распространённый процессор
конца XX – начала XXI века Pentium�Pro содержит 5,5 миллионов
транзисторов и имеет производительность 300 миллионов операций
в секунду. Размер транзисторов достиг предельной минимальной ве-
личины, доступной для современных технологий и поэтому дальней-
шее уменьшение размеров может быть достигнуто только при исполь-
зовании нанотехнологии. Практическая трудность, которую предсто-
ит преодолеть при создании квантовых точек и нанотранзисторов на
одном электроне, заключается во временнóй нестабильности структур
с малым числом атомов. Стабильность таких квантово-электронных
элементов определяется перескоком (диффузией) уже малого коли-
чества атомов. Поскольку диффузионные процессы на поверхности
и границе квантово-электронных элементов происходят очень быстро,
то уже при комнатной температуре наблюдаются процессы разруше-
ния элементов или даже их передвижение по подложке как единого
целого [86]. Решить проблему стабильности наноэлектронных схем
будет возможно при использовании многокомпонентных материалов,
включающих оксиды, карбиды и нитриды металлов. Эти соединения
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обладают высокой температурой плавления и низкой диффузионной
подвижностью атомов и потому имеют высокую термическую и вре-
меннýю стабильность.
В рентгеновской и ультрафиолетовой оптике применяются спе-

циальные зеркала с многослойными покрытиями из чередующихся
тонких слоёв элементов с большой и малой плотностью — например,
вольфрама и углерода, молибдена и углерода или никеля и углерода;
пара слоёв имеет толщину около 1 нм, причём слои должны быть глад-
кими на атомарном уровне. Возможность изготовления многослойных
рентгеновских зеркал является одним из факторов, определяющих их
применение в такой области нанотехнологии как рентгеновская ли-
тография, с одной стороны, и в астрономических и астрофизических
исследованиях, с другой стороны.

Рис. 13. Элемент рентгенов-
ского зеркала и фольга с мно-
гослойным наноструктурным
покрытием, непосредственно
используемая как зеркало
(совместная разработка
Центра космических полетов
им. Годдарда (США)
и Университета Нагои

(Япония))

На рис. 13 показан один из блоков рентгеновского зеркала и фоль-
га с многослойным покрытием, непосредственно используемая как
зеркало. Применение таких зеркал в рентгеновских телескопах поз-
воляет отражать и фокусировать рентгеновское излучение с энергией
до 35 кэВ, усиливать очень слабые сигналы отдалённых источников.
Отражение возможно благодаря тому, что толщина слоёв зеркала
сравнима с длиной волны рентгеновского излучения. Обычные зер-
кала не могут отражать рентгеновское излучение и пропускают его.
Использование рентгеновских телескопов наряду с радиотелескопами
является единственным способом заглянуть в центр Галактики, по-
скольку электромагнитные волны видимого спектра поглощаются га-
зовыми облаками. В частности, с помощью рентгеновского телескопа
“Чандра” недавно получена лучшая карта центра нашей Галактики.
Как оказалось, в центре Млечного пути, находящемся на расстоянии
26 тысяч световых лет от Солнца, происходят удивительные явле-
ния, сопровождающиеся расширением и сжатием звёзд, поглощением
одних звёзд другими. В центральной части галактики удалось иденти-
фицировать более 1000 объектов, испускающих рентгеновские лучи,
среди которых присутствуют чёрные дыры, белые карлики и нейтрон-
ные звёзды. Среди обнаруженных объектов только 20 были известны
ранее. Этот успех достигнут благодаря использованию наноструктур.
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Подробно формирование рентгеновских зеркал описано в работе
[87], где рассмотрены многослойные наноструктуры никель–углерод
Ni/C с периодом ∼4 нм. Другими оптическими устройствами с на-
норазмерными элементами, предназначенными для использования
в рентгеновской микроскопии, являются зонные пластинки Френеля
с наименьшей шириной зоны около 100 нм и дифракционные решётки
с периодом менее 100 нм.
Очень интересны гетероструктуры F/S, образованные чередовани-

ем тонких слоёв ферромагнетика и сверхпроводника. В гетерострук-
турах F/S сверхпроводящие и ферромагнитные области простран-
ственно разделены, но связаны друг с другом через границы раздела
между слоями. Для создания ферромагнитных прослоек F обычно ис-
пользуют Fe, Co, Gd, Ni, у которых температура Кюри TC значитель-
но выше, чем температура сверхпроводящего перехода Tsc металлов
(Nb, Pb, V), образующих слой S. Экспериментальное изучение таких
гетероструктур началось с работы [88], в которой методом радио-
управляемого напыления (rf sputtering) были получены двухслойные
сэндвичи F/Pb. Другими методами изготовления сверхрешёток типа
F/S являются молекулярно-лучевая эпитаксия, электронно-лучевое
напыление (electron-beam evaporation), магнетронное распыление на
постоянном токе (dc magnetron sputtering) [89]. В общем случае сверх-
проводимость и ферромагнетизм являются антагонистическими яв-
лениями. В первую очередь этот антагонизм проявляется по отно-
шению к магнитному полю. Сверхпроводник стремится вытолкнуть
магнитное поле (эффект Мейсснера), а ферромагнетик концентрирует
силовые линии поля в своем объёме (эффект магнитной индукции). С
точки зрения микроскопической теории антагонизм сводится к следу-
ющему: в сверхпроводнике притяжение между электронами создаёт
куперовские пары, а обменное взаимодействие в ферромагнетике стре-
мится выстроить электронные спины параллельно. С учётом отмечен-
ного сосуществование сверхпроводящего и ферромагнитного порядка
в однородной системе маловероятно, однако оно легко достижимо
в искусственных многослойных системах, состоящих из чередующих-
ся ферромагнитных и сверхпроводящих слоёв (рис. 14).
Гетероструктуры типа F/S со слоями атомной толщины могут

использоваться в электронике следующего поколения как логические
элементы и переключатели сверхпроводящего тока [90, 91], причём
сверхпроводимостью можно управлять с помощью слабого внешне-
го магнитного поля [92]. Необходимо отметить, что свойства мно-
гослойных систем F/S, включая температуру перехода в сверхпро-
водящее состояние, зависят от толщины ферромагнитного и сверх-
проводящего слоёв. Толщина ферромагнитного слоя обычно менее
1 нм, толщина сверхпроводящего слоя от 10 до 40–50 нм [92]. Инте-
ресно, что в гетероструктурах F/S температура перехода в сверх-
проводящее состояние, Tsc, при увеличении толщины слоя F может
не только монотонно уменьшаться, но и осциллировать. Например,

2*
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Рис. 14. Многослойные гетероструктуры ферромагнетик–сверхпроводник
F/S: a — бислои, б — трислои, в — сверхрешётки

в трёхслойной системе Fe/Nb/Fe при увеличении толщины слоя же-
леза dFe от 0,1 до 0,8 нм температура Tsc сначала уменьшается от
7 до 4,5K, затем при увеличении dFe до 1,0–1,2 нм Tsc растёт до
5K и при дальнейшем увеличении dFe до 3 нм температура сверх-
проводящего перехода снижается до 3,2–3,4K [93]. В гетерострук-
турах F/S могут чередоваться слои металла и сплава, например,
NbxTi1−x/Co или V/FexV1−x. Представляют интерес также гете-
роструктуры типа сверхпроводник–ферромагнитный полупроводник
(например, NbN/EuO/Pb или NbN/EuS/Pb) [94] с туннельным пере-
ходом Джозефсона. Толщина слоя ферромагнитного полупроводника
(EuO, EuS) в этих гетероструктурах составляет от 10 до 50 нм, а тол-
щина сверхпроводящих слоёв — более 200 нм.
В технике нет другой детали, работающей в таких сложных и от-

ветственных условиях, как лопатки газовых турбин турбореактив-
ных двигателей. Для перехода к новому поколению газотурбинных
двигателей необходимы конструкционные материалы, имеющие на
20% более высокие прочность и твёрдость, на 50% более высокую
вязкость разрушения и вдвое большую износостойкость. Натурные
испытания показали, что использование в газовых турбинах нанокри-
сталлических жаропрочных сплавов обеспечивает по меньшей мере
половину требуемого повышения свойств. Керамические наномате-
риалы широко используются для изготовления деталей, работающих
в условиях повышенных температур, неоднородных термических на-
грузок и агрессивных сред. Сверхпластичность керамических нано-
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материалов позволяет получать из них применяемые в аэрокосмиче-
ской технике изделия сложной конфигурации с высокой точностью
размеров. Нанокерамика на основе гидроксиапатита, благодаря своей
биосовместимости и высокой прочности, используется в ортопедии
для изготовления искусственных суставов и в стоматологии для из-
готовления зубных протезов. Нанокристаллические ферромагнитные
сплавы систем Fe–Cu–M–Si–B (M — переходный металл IV–VI групп)
находят применение как превосходные трансформаторные магнито-
мягкие материалы с очень низкой коэрцитивной силой и высокой
магнитной проницаемостью.
Малый размер зёрен обусловливает большую развитость и протя-

жённость межзёренных границ раздела, которые при размере зерна
от 100 до 10 нм содержат от 10 до 50% атомов нанокристаллического
твёрдого тела. Кроме того, сами зёрна могут иметь различные атом-
ные дефекты — например, вакансии или их комплексы, дисклина-
ции и дислокации, количество и распределение которых качественно
иное, чем в крупных зёрнах размером 5–10мкм и более. Наконец,
если размеры твёрдого тела по одному, двум или трём направлениям
соизмеримы с некоторыми характерными физическими параметрами,
имеющими размерность длины (размер магнитных доменов, длина
свободного пробега электрона, дебройлевская длина волны и т. д.), то
в соответствующих свойствах будут наблюдаться размерные эффек-
ты. Например, диаметр экситона в полупроводниках составляет от
десятков до сотен нанометров, расстояние между стенками доменов
в магнитных материалах доходит до нескольких сотен нанометров.
Это открывает возможность перехода к новому поколению материа-
лов, свойства которых меняются с помощью регулирования размеров
и формы составляющих их структурных элементов (частиц, зёрен,
кристаллитов). Таким образом, в самом широком смысле слова под
размерными эффектами следует понимать комплекс явлений, связан-
ных с изменением свойств вещества вследствие
1) непосредственного изменения размера частиц,
2) вклада границ раздела в свойства системы,
3) соизмеримости размера частиц с физическими параметрами,
имеющими размерность длины [16, 17, 95, 96].

Благодаря отмеченным особенностям строения, нанокристаллические
материалы по свойствам существенно отличаются от обычных поли-
кристаллов. По этой причине в настоящее время уменьшение размера
зёрен рассматривается как эффективный метод изменения свойств
твёрдого тела. Действительно, имеются сведения о влиянии нано-
состояния на магнитные свойства ферромагнетиков (температуру
Кюри, коэрцитивную силу, намагниченность насыщения) и магнит-
ную восприимчивость слабых пара- и диамагнетиков, о появлении
эффектов памяти на упругих свойствах металлов и существенном
изменении их теплоёмкости и твёрдости, об изменении оптических
и люминесцентных характеристик полупроводников, о появлении пла-
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стичности боридных, карбидных, нитридных и оксидных материалов,
которые в обычном крупнозернистом состоянии являются достаточно
хрупкими. Сочетание в нанокристаллических материалах высокой
твёрдости с пластичностью обычно объясняют затруднениями в ак-
тивации источников дислокаций из-за малых размеров кристаллитов,
с одной стороны, и наличием зернограничной диффузионной ползуче-
сти, с другой стороны [13]. Наноматериалы отличаются исключитель-
но высокой диффузионной подвижностью атомов по границам зёрен,
на 5–6 порядков превосходящей таковую в обычных поликристаллах,
однако механизмы диффузионных процессов в нанокристаллических
веществах поняты далеко не полностью, и в литературе по этому
поводу имеются противоположные объяснения. До сих пор остаётся
дискуссионным вопрос о микроструктуре нанокристаллов, т. е. о стро-
ении границ раздела и их атомной плотности, о влиянии нанопор
и других свободных объёмов на свойства нанокристаллов.
Обычно, когда речь идёт о неравновесном метастабильном состоя-

нии, предполагается, что в соответствие ему можно поставить некото-
рое реально существующее равновесное состояние — например, мета-
стабильному стеклообразному (аморфному) состоянию соответствует
равновесное жидкое состояние (расплав). Особенность нанокристал-
лического состояния по сравнению с другими известными неравно-
весными метастабильными состояниями вещества заключается в от-
сутствии соответствующего ему по структуре и развитости границ
равновесного состояния.
Нанокристаллические материалы представляют собой особое со-

стояние конденсированного вещества — макроскопические ансамбли
ультрамалых частиц с размерами до нескольких нанометров. Необыч-
ные свойства этих материалов обусловлены как особенностями от-
дельных частиц (кристаллитов), так и их коллективным поведением,
зависящим от характера взаимодействия между наночастицами.
Главный вопрос при изучении нанокристаллического состояния —

это вопрос о том, существует ли резкая, отчётливая граница между
состоянием массивного вещества и нанокристаллическим состоянием,
есть ли некоторый критический размер зерна или частицы, ниже ко-
торого проявляются свойства, характерные для нанокристалла, а вы-
ше — для массивного (объёмного) вещества? Иначе говоря, является
ли с точки зрения термодинамики переход от массивного вещества
к нанокристаллическому фазовым переходом первого рода? Ответ на
этот вопрос важен для методически правильной постановки экспери-
ментальных исследований наносостояния, для правильного понима-
ния полученных результатов.
На первый взгляд переход к нанокристаллическому состоянию

не является фазовым переходом, так как размерные эффекты на
всех свойствах проявляются постепенно и постепенно нарастают по
мере уменьшения размера изолированных наночастиц или размера
зёрен в компактных наноматериалах. Однако все без исключения
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экспериментальные исследования выполнены на материалах со значи-
тельной дисперсией размеров частиц или зёрен и вполне естественно
предположить, что дисперсия размеров размывает фазовый переход,
если таковой имеется. Доказательным мог бы быть эксперимент по
выявлению размерного эффекта, проведённый на серии материалов
одинакового химического, но разного гранулометрического состава,
причём каждый из этих материалов должен состоять из частиц или
зёрен только одного размера. Лишь в таком эксперименте можно
полностью исключить влияние дисперсии размера частиц и опреде-
лить, является ли размерная зависимость того или иного свойства
непрерывной и гладкой или же она имеет скачки, изломы и другие
особенности. К сожалению, пока реально такой эксперимент осуще-
ствить невозможно.
В механике сплошных сред успешно развивается рассмотрение на-

нокристаллического твёрдого тела как ансамбля взаимодействующих
зернограничных дефектов. Этот подход наиболее полезен при изуче-
ния компактных наноматериалов. Например, для анализа симметрий-
ных свойств поликристаллов при изменении характерных масштабов
структурной гетерогенности, т. е. размеров зёрен, в [97] используется
теория калибровочных полей [98, 99], развитая для описания струк-
турных и физических свойств материалов с дефектами. Согласно
[97], при уменьшении размеров зёрен наблюдается топологический
переход от уединенных волн ориентационно-сдвиговой неустойчиво-
сти, характерных для обычного поликристаллического состояния,
к пространственно-периодическим структурам дефектов, формиро-
вание которых непосредственно обусловливает переход в нанокри-
сталлическое состояние. Такой топологический переход в ансамбле
зернограничных дефектов сопровождается резким изменением харак-
теристик связности и показателей скейлинга.
Основная цель этой монографии — обсуждение эффектов нано-

кристаллического состояния, наблюдаемых в свойствах различных
веществ — от металлов и сплавов до соединений. Структура и дисперс-
ность (распределение зёрен по размерам), а, следовательно, и свой-
ства наноматериалов зависят от способа их получения, поэтому в
первой и второй главах книги кратко рассмотрены основные методы
получения нанокристаллических порошков и компактных нанокри-
сталлических материалов. Заметим, что существенный прогресс в изу-
чении нанокристаллического состояния твёрдого тела был достигнут
после 1985 года именно благодаря усовершенствованию известных
и созданию новых методов получения как дисперсных, так и компакт-
ных нанокристаллических материалов.
Размер частиц оказывает наибольшее влияние на свойства на-

нокристаллических веществ, поэтому в третьей главе рассмотрены
основные методы определения размера частиц. Особое внимание уде-
лено электронной микроскопии, позволяющей непосредственно на-
блюдать наночастицы и детали наноструктуры, и дифракционному
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методу определения размеров частиц как наиболее доступному и рас-
пространённому.
Четвёртая глава посвящена особенностям физических свойств изо-

лированных наночастиц (нанокластеров) и нанопорошков, обуслов-
ленным малым размером наночастиц. Методы их получения разви-
ты достаточно хорошо и известны более пятидесяти лет, поэтому по
свойствам изолированных наночастиц (в основном, металлических)
накоплен очень большой и довольно надёжный экспериментальный
материал, создана неплохая теоретическая база для понимания их
строения и свойств. Отметим, что частицы нанопорошков занима-
ют промежуточное положение между нанокластерами и объёмными
твёрдыми веществами.
В пятой и шестой главах анализируются структура и свойства

компактных наноматериалов. Почти все описанные в них результаты
получены после 1988 года. Подавляющее большинство исследований
компактных нанокристаллических веществ и материалов сосредото-
чено вокруг нескольких проблем. Одной из них является микрострук-
тура компактных наноматериалов и её стабильность, состояние меж-
зёренных границ и их релаксации. Непосредственное изучение микро-
структуры проводится различными электронно-микроскопическими,
дифракционными и спектроскопическими методами. К этим иссле-
дованиям достаточно близки работы по изучению структуры ком-
пактных наноматериалов косвенными методами (изучение фононных
спектров, калориметрия, исследования температурных зависимостей
микротвёрдости, модулей упругости, электрокинетических свойств).
Ожидается, что компактные наноматериалы наибольшеё применение
найдут как конструкционные и функциональные материалы новых
технологий и как магнитные материалы, поэтому в шестой главе
особое внимание уделено механическим и магнитным свойствам ком-
пактных наноматериалов. Последовательное обсуждение структуры
и свойств изолированных наночастиц и компактных наноматериалов
должно составить единое представление о современном состоянии ис-
следований этого особого состояния вещества, выявить между изоли-
рованными наночастицами и компактными наноматериалами общее
и особенное.
В седьмой главе кратко рассмотрены реально используемые со-

временные нанотехнологии. В основном это технологии, нашедшие
применение в производстве современной электроники — различные
литографические методы, молекулярно-лучевая эпитаксия, атомно-
силовая микроскопия.
Тенденции развития нанотехнологии и науки о нановеществах,

наноматериалах и наноструктурах представлены в заключении с по-
мощью данных о финансировании исследований в этих направлениях,
о публикациях по этим темам.
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МЕТОДЫ СИНТЕЗА
НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ПОРОШКОВ

1.1. Газофазный синтез (конденсация паров)
Изолированные наночастицы обычно получают испарением ме-

талла, сплава или полупроводника при контролируемой температуре
в атмосфере инертного газа низкого давления с последующей конден-
сацией пара вблизи или на холодной поверхности. Это самый про-
стой способ получения нанокристаллических порошков. В отличие от
испарения в вакууме, атомы вещества, испарённого в разреженной
инертной атмосфере, быстрее теряют кинетическую энергию из-за
столкновений с атомами газа и образуют сегрегации (кластеры).
Первые работы в этом направлении были выполнены немецким

ученым В. Кольшуттером в 1912 году [1, 2]: изучение испарения Zn,
Cd, Se и As в вакууме, а также в водороде, азоте и углекислом газе
показало, что размер получаемых частиц зависит от давления и атом-
ного веса газа. Авторы [3] испаряли золото с нагретой вольфрамовой
нити и при давлении азота 0,3мм рт. ст. (40Па) получили в конденсате
сферические частицы диаметром от 1,5 до 10 нм (средний диаметр
около 4 нм). Они обнаружили, что размер частиц зависит от давления
газа и, в меньшей степени, от скорости испарения. В этой работе раз-
мер частиц впервые определяли методом электронной микроскопии
высокого разрешения. Конденсация паров алюминия в H2, He и Ar
при различном давлении газов позволила получить частицы размером
от 100 до 20 нм и установить количественные зависимости среднего
размера 〈D〉 аэрозольных частиц от давления газов [4]. В частности,
было показано, что увеличение давления инертного газа от 10–130
до 360–400Па сопровождается ростом размера частиц. При большем
давлении инертного газа размер частиц почти не меняется. Позднее
методом совместной конденсации паров металлов в Ar и He удалось
получить высокодисперсные сплавы Au–Cu и Fe–Cu, образованные
сферическими частицами диаметром 16–50 нм [5, 6]. Вариантом кон-
денсации пара металла в газовой атмосфере является предложенный
ещё в XIX веке русскими учеными В. Тихомировым и А. Лидовым ме-
тод диспергирования металла с помощью электрической дуги в жид-
кости и последующей конденсации металлического пара в парах жид-
кости [7]; позднее этот метод был усовершенствован авторами [8–10].



1.1. Газофазный синтез (конденсация паров) 47

Первый обширный обзор [11], посвящённый детальному обсуждению
метода конденсации и образованию высокодисперсных частиц метал-
лов путём конденсации металлического пара, опубликовали в 1969
году М.Я. Ген и Ю.И. Петров. Некоторые теоретические особенности
конденсации в перенасыщенном паре, которая протекает через обра-
зование и рост зародышей (кластеров), рассмотрены в обзоре [12].
Получаемые испарением и конденсацией нанокристаллические ча-

стицы размером � 20 нм имеют сферическую форму, а более круп-
ные частицы могут быть огранены. Распределение нанокристаллов
по размерам является логарифмически нормальным и описывается
функцией

F (D) =
1√

2π lnσg

exp

{
− (lnD − ln〈Dg〉)2

2 ln2 σg

}
, (1.1)

где D — диаметр частицы; 〈Dg〉 — средний диаметр; σg — диспер-

сия; lnσg =
{∑[

ni (lnDi − ln〈Dg〉)2
]/∑

ni

}1/2
. Анализ показывает,

что большинство распределений наночастиц металлов, полученных
методом испарения и конденсации, описывается формулой (1.1) со
значениями σg = 1, 4 ± 0, 2. В изолированных нанокристаллах нет
дислокаций, но могут возникать дисклинации, энергетически более
выгодные в очень малых кристаллах, чем дислокации [13].
Установки, использующие принцип испарения–конденсации, раз-

личаются способом ввода испаряемого материала; способом подвода
энергии для испарения; рабочей средой; организацией процесса кон-
денсации; системой сбора полученного порошка.
Испарение металла может происходить из тигля, или же металл

поступает в зону нагрева и испарения в виде проволоки, впрыскивае-
мого металлического порошка или в струе жидкости. Может исполь-
зоваться также распыление металла пучком ионов аргона. Подвод
энергии может осуществляться непосредственным нагревом, пропус-
канием электрического тока через проволоку, электродуговым разря-
дом в плазме, индукционным нагревом токами высокой и сверхвы-
сокой частоты, лазерным излучением, электронно-лучевым нагревом.
Испарение и конденсация могут происходить в вакууме, в неподвиж-
ном инертном газе, в потоке газа, в том числе в струе плазмы.
Конденсация парогазовой смеси с температурой 5000–10000K мо-

жет происходить при её поступлении в камеру (с большими сечением
и объёмом), заполненную холодным инертным газом; охлаждение бу-
дет происходить как за счёт расширения, так и благодаря контакту
с холодной инертной атмосферой. Существуют установки, в которых
в камеру конденсации коаксиально поступают две струи — парогазо-
вая смесь подаётся вдоль оси, а по её периферии поступает кольцевая
струя холодного инертного газа. В результате турбулентного смеше-
ния температура паров металла уменьшается, увеличивается пере-
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сыщение и происходит быстрая конденсация. Благоприятные усло-
вия конденсации металлических паров создаются при адиабатическом
расширении в сoпле Лаваля, когда в результате быстрого расширения
создаётся высокий градиент температуры, и происходит почти мгно-
венная конденсация пара.
Самостоятельной задачей является собирание полученного кон-

денсацией нанокристаллического порошка, так как его частицы на-
столько малы, что находятся в постоянном броуновском движении
и остаются взвешенными в газе, не осаждаясь под действием силы
тяжести. Для сбора получаемых порошков используют специальные
фильтры и центробежное осаждение; в некоторых случаях применя-
ется улавливание жидкой плёнкой.
Основными закономерностями образования нанокристаллических

частиц методом испарения и конденсации являются следующие [11,
14].
1. Образование наночастиц происходит при охлаждения пара
в зоне конденсации, которая тем больше, чем меньше давление
газа; внутренняя граница зоны конденсации находится вблизи
испарителя, а её внешняя граница по мере уменьшения давления
газа может выйти за пределы реакционного сосуда; при
давлении, равном нескольким сотням Па, внешняя граница зоны
конденсации находится внутри реакционной камеры диаметром
� 0, 1м, и в процессе конденсации существенную роль играют
конвективные потоки газа.

2. При увеличении давления газа до нескольких сотенПа средний
размер частиц сначала быстро увеличивается, а затем медленно
приближается к предельному значению в области давлений бо-
лее 2500Па.

3. При одинаковом давлении газа переход от гелия к ксенону, т. е.
от менее плотного инертного газа к более плотному, сопровож-
дается ростом размера частиц в несколько раз.

В зависимости от условий испарения металла (давление газа, рас-
положение и температура подложки) его конденсация может про-
исходить как в объёме, так и на поверхности реакционной камеры.
Для объёмных конденсатов более характерны частицы сферической
формы, тогда как частицы поверхностного конденсата имеют огран-
ку. При одинаковых условиях испарения и конденсации металлы,
имеющие более высокую температуру плавления, образуют частицы
меньшего размера.
Если давление газа меньше ∼ 15Па, то на стенках достаточно

большой реакционной камеры (диаметром более 0,25м) оседают сфе-
рические частицы металлов со средним диаметром D < 30 нм. При
росте давления до нескольких сотен Па образование высокодисперс-
ных металлических частиц завершается в конвективных потоках газа
вблизи испарителя.
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Регулируя состав газовой фазы, содержащей помимо инертного
газа два или более элемента, можно выращивать разные по форме
малые монокристаллические частицы соединений. В работах [15, 16]
на примере сульфида кадмия показано, что отклонение отношения
Cd:S в газовой фазе от единицы, т. е. от стехиометрии, позволяет по-
лучать частицы CdS в форме призматических пластин, лент, иголок,
усов, нитей и даже трубок. Согласно [16], структурной основой роста
кристаллов разной формы являются промежуточные кластерные ча-
стицы [CdS]n, [Cd2S]n, [Cd3S]n. Результаты работ [15, 16] показали,
что соотношение исходных компонентов газовой фазы и температура
являются основными факторами, определяющими форму полученных
малых частиц.
Одна из первых установок для получения высокодисперсных

металлических порошков методом испарения и конденсации была
разработана в 1961 г. на основе результатов [4]. Она известна как
левитационно-струйный генератор (рис. 1.1) и описана в [17]. В этом
генераторе испарение происходит с поверхности жидкой металличе-
ской капли в ламинарном потоке инертного газа. Капля бесконтактно
удерживается в зоне нагрева неоднородным высокочастотным
электромагнитным полем. Аэрозоль испарённого металла поступает
в охлаждающее устройство, затем в фильтр, улавливающий частицы,
которые собираются в контейнере. Увеличение скорости газового
потока уменьшает средний размер частиц и сужает распределение
частиц по размеру. Расход металла в капле пополняется непрерывной
подачей проволоки в зону нагрева. С помощью левитационно-
струйного генератора удалось получить высокодисперсные порошки
различных металлов и сплавов, в которых размер частиц составляет
от 5–10 до 100–200 нм.
Газофазный синтез позволяет получать частицы размером от 2 до

нескольких сотен нанометров. Более мелкие частицы контролируе-
мого размера получают с помощью разделения кластеров по массе
во времяпролетном масс-спектрометре. Например, пары металла про-
пускают через ячейку с гелием под давлением ∼ 1000–1500Па, затем
выводят в вакуумную камеру (∼ 10−5Па), где масса кластера уста-
навливается по времени пролета определённого расстояния в масс-
спектрометре. Таким способом получали кластеры сурьмы, висмута
и свинца, содержащие 650, 270 и 400 атомов соответственно; темпера-
тура газообразного гелия в случае паров Sb и Bi составляла 80K, а в
случае паров Pb — 280K [18].
Особое место в газофазном синтезе занимают исследования по

получению кластеров алмаза из газовой фазы (CO2, метан, ацети-
лен, пропан, другие углеводороды) при давлении ниже атмосферного
[19-21]. В СССР пионерские исследования в этом направлении были
выполнены под руководством Д.В. Федосеева. Для синтеза алмаза
создаётся газовая фаза, пересыщенная по содержанию углерода. В ре-
зультате на границе раздела твёрдое тело–газ возникает избыточная
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Рис. 1.1. Схема получения высокодисперсных металлических порошков
в левитационно-струйном генераторе [17]: 1 — испаритель, 2 — капля, 3 —
индуктор, 4 — аэрозоль, 5 — холодильник, 6 — фильтр, 7 — контейнер, 8 —

насос, 9 — механизм подачи проволоки

поверхностная энергия, которая способствует конденсации углерода
из газовой фазы и образованию зародышей алмаза. Синтез из газовой
фазы ведут в метастабильных для алмаза условиях: при давлении от
нескольких Па до нескольких сотен ГПа и температуре 870–1070K.
Благодаря малой скорости роста (∼ 100 нм·час−1) удаётся получать
наноразмерные алмазные частицы. Осаждение алмазных наночастиц
нашло наибольшее применение для создания алмазных и алмазопо-
добных плёнок и покрытий [22, 23]. Для получения алмазных покры-
тий обычно применяют плазмохимический метод [24, 25].
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В последние годы газофазный синтез наночастиц получил замет-
ное развитие благодаря использованию разнообразных методов нагре-
ва испаряемого вещества.
Механизм образования высокодисперсных частиц методом испаре-

ния и конденсации, а также результаты использования этого метода
обобщены авторами [26].
Высокодисперсные осадки серебра и меди на стекле были получе-

ны испарением металлов в инертной атмосфере при давлении 0,01–
0,13Па [27]. Этим же методом были получены кластеры Lin, содержа-
щие от пятнадцати до двух атомов лития [28]; при испарении лития
в высоком вакууме наблюдаются только отдельные атомы лития, а
образование кластеров происходит только в атмосфере разреженного
инертного газа. Нанокристаллические порошки оксидов Al2O3, ZrO2,
Y2O3 получали испарением оксидных мишеней в атмосфере гелия
[29], магнетронным распылением циркония в смеси аргона и кисло-
рода [30], контролируемым окислением нанокристаллов иттрия [31].
Для получения высокодисперсных порошков нитридов переходных
металлов использовали электронно-лучевой нагрев мишеней из соот-
ветствующих металлов, испарение проводили в атмосфере азота или
аммиака при давлении 130Па [32].
Для получения нанокристаллических порошков применяются так-

же плазменный, лазерный и дуговой способы нагрева. Так, авторы [33,
34] получали наночастицы карбидов, оксидов и нитридов с помощью
импульсного лазерного нагрева металлов в разреженной атмосфере
метана (в случае карбидов), кислорода (в случае оксидов), азота или
аммиака (в случае нитридов). Импульсное лазерное испарение метал-
лов в атмосфере инертного газа (He или Ar) и газа-реагента (O2, N2,
NH3, CH4) позволяет получать смеси нанокристаллических оксидов
различных металлов, оксидно–нитридные или карбидно–нитридные
смеси. Состав и размер наночастиц можно контролировать измене-
нием давления и состава атмосферы (инертный газ и газ-реагент),
мощностью лазерного импульса, температурного градиента между
испаряемой мишенью и поверхностью, на которую происходит кон-
денсация.
Методом испарения и конденсации можно получать высокодис-

персные частицы не только металлов и соединений, но также сплавов.
В работах [35–37] испарение железа Fe и богатых железом сплавов
Fe–Ni, Fe–Mn, Fe–Cr, Fe–Pt, Fe–Co проводили в аргоне при давлении
400Па. Наночастицы из газовой фазы осаждали на стенки стеклянно-
го сосуда. Осажденные частицы имели сферическую форму, средний
размер частиц составлял 25 ± 5 нм. Исследования структуры пока-
зали, что наночастицы содержат две (ОЦК и ГЦК) фазы. Нужно
отметить, что хотя двухфазное состояние является термодинамически
равновесным, в обычных сплавах оно не реализуется при температуре
ниже 300 K. В наночастицах сплавов это состояние достигается бла-
годаря быстрому охлаждению частиц в процессе синтеза.
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Метод конденсации паров в инертном газе наиболее часто ис-
пользуется в научных целях — для получения небольших количеств
нанопорошков. Синтезированные этим методом порошки мало агло-
мерируются и спекаются при сравнительно низкой температуре.
Авторы [38] модифицировали метод конденсации для получения

керамических нанопорошков из металлоорганических прекурсоров.
В используемой ими аппаратуре (рис. 1.2) испарителем является труб-
чатый реактор, в котором прекурсор смешивается с несущим инерт-
ным газом и разлагается. Образующийся непрерывный поток класте-
ров или наночастиц попадает из реактора в рабочую камеру и конден-
сируется на холодном вращающемся цилиндре. Успешное проведение
процесса обеспечивается малой концентрацией прекурсора в инерт-
ном газе, быстрым расширением и охлаждением газового потока при
выходе из реактора в рабочую камеру, низким давлением в рабочей
камере. Полученные этим способом нанопорошки по своим характе-
ристикам (дисперсный состав, агломерируемость, температура спека-
ния) не отличаются от нанопорошков, синтезируемых стандартным
методом испарения и конденсации.

Рис. 1.2. Схема аппаратуры для получения нанокристаллических керами-
ческих порошков методом конденсации паров (CVC) с использованием ме-
таллоорганических прекурсоров как источника конденсируемого пара [38]

Свойства изолированных нанокристаллических частиц в боль-
шой мере определяются вкладом поверхностного слоя. Для
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сферической частицы, имеющей диаметр D и толщину по-
верхностного слоя δ, доля поверхностного слоя в общем объ-
ёме частицы равна ΔV/V =

(π

6
D3 − π

6
(D − 2δ)3

)/π

6
D3 ≈ 6δ

D
.

При толщине поверхностного слоя δ, равной 3–4 атомным
монослоям (0,5–1,5 нм), и среднем размере нанокристалла 10–
20 нм на поверхностный слой приходится до 50% всего веще-
ства. Однако высокоразвитая поверхность изолированных нано-
кристаллических частиц крайне увеличивает их реакционную
способность и, в свою очередь, сильно затрудняет их изучение.

1.2. Плазмохимический синтез
Одним из самых распространённых химических методов получе-

ния высокодисперсных порошков нитридов, карбидов, боридов и ок-
сидов является плазмохимический синтез [39–45].
Основными условиями получения высокодисперсных порошков

этим методом являются протекание реакции вдали от равновесия
и высокая скорость образования зародышей новой фазы при малой
скорости их роста. В реальных условиях плазмохимического синтеза
получение наночастиц целесообразно осуществлять за счёт увели-
чения скорости охлаждения потока плазмы, в котором происходит
конденсация из газовой фазы; благодаря этому уменьшается размер
образующихся частиц, а также подавляется рост частиц путём их
слияния при столкновении.
При плазмохимическом синтезе используется низкотемпературная

(4000–8000K) азотная, аммиачная, углеводородная, аргоновая плазма
дугового, тлеющего, высоко- или сверхвысокочастотного разрядов;
в качестве исходного сырья применяют элементы, их галогениды
и другие соединения. Характеристики получаемых порошков зависят
от используемого сырья, технологии синтеза и типа реактора. Части-
цы плазмохимических порошков являются монокристаллами и име-
ют размеры от 10 до 100–200 нм и более. Плазмохимический синтез
обеспечивает высокие скорости образования и конденсации соедине-
ния и отличается достаточно высокой производительностью. Главные
недостатки плазмохимического синтеза — широкое распределение ча-
стиц по размерам и, вследствие этого, наличие довольно крупных (до
1–5мкм) частиц, т. е. низкая селективность процесса, а также высокое
содержание примесей в порошке. К настоящему времени плазмохи-
мическим методом получены высокодисперсные порошки нитридов
титана, циркония, гафния, ванадия, ниобия, тантала, бора, алюми-
ния и кремния, карбидов титана, ниобия, тантала, вольфрама, бора
и кремния, оксидов магния, иттрия и алюминия [18, 27–34, 38–43,
46–51]. Наиболее широко плазмохимический метод применяется для
синтеза нитридов переходных металлов IV и V групп; анализ струк-
туры и свойств ультрадисперсных (со средним размером частиц менее
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50 нм) нитридных порошков можно найти в монографии [52, раздел
1.4].
Температура плазмы, доходящая до 10000K, определяет нали-

чие в ней ионов, электронов, радикалов и нейтральных частиц, на-
ходящихся в возбужденном состоянии. Наличие таких частиц при-
водит к высоким скоростям взаимодействия и быстрому (за 10−3–
10−6 с) протеканию реакций. Высокая температура обеспечивает пе-
реход практически всех исходных веществ в газообразное состояние
с их последующим взаимодействием и конденсацией продуктов.
Плазмохимический синтез включает несколько этапов. На первом

этапе происходит образование активных частиц в дуговых, высоко-
частотных и сверхвысокочастотных плазменных реакторах. Наиболее
высокой мощностью и коэффициентом полезного действия обладают
дуговые плазменные реакторы, однако получаемые в них материалы
загрязнены продуктами эрозии электродов; безэлектродные высоко-
частотные и СВЧ плазменные реакторы не имеют этого недостатка.
На следующем этапе в результате закалки происходит выделение про-
дуктов взаимодействия. Выбор места и скорости закалки позволяет
получить порошки с заданными составом, формой и размером частиц.
Получаемые плазмохимическим синтезом порошки имеют пра-

вильную форму и размер частиц от 10 до 100 нм и более.
Плазмохимические порошки карбидов металлов, бора и кремния

обычно получают взаимодействием хлоридов соответствующих эле-
ментов с водородом и метаном или другими углеводородами в ар-
гоновой высокочастотной или дуговой плазме; нитриды получают
взаимодействием хлоридов с аммиаком или смесью азота и водорода
в низкотемпературной СВЧ-плазме. С помощью плазмохимическо-
го синтеза можно получать также многокомпонентные субмикрокри-
сталлические порошки, представляющие собой смеси карбида и нит-
рида, нитрида и борида, нитридов разных элементов и т. д.
Синтез оксидов в плазме электродугового разряда проводится пу-

тём испарения металла с последующим окислением паров или окис-
лением частиц металла в кислородсодержащей плазме. В [53] описан
плазмохимический синтез наночастиц оксида алюминия со средним
размером 10–30 нм. Из результатов этой работы следует, что обра-
зование нанопорошков оксида алюминия с минимальным размером
частиц достигается при взаимодействии паров металла с кислородом
воздуха в условиях интенсивного вдувания воздуха, за счёт чего про-
исходит быстрое уменьшение температуры. Интенсивное охлаждение
не только тормозит рост частиц, но и увеличивает скорость образо-
вания зародышей конденсированной фазы. Плазмохимический синтез
с окислением частиц алюминия в потоке кислородсодержащей плазмы
приводит к образованию более крупных частиц оксида по сравнению
с окислением предварительно полученного пара металла.
К плазмохимическому синтезу достаточно близко примыкает га-

зофазный синтез с использованием лазерного нагрева реагирующей
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газовой смеси [54–58]. Надёжность и экономичность синтеза нано-
порошков в стимулированных лазером газофазных реакциях делают
этот метод вполне конкурентноспособным по сравнению с другими
методами. Лазерный нагрев обеспечивает контролируемое гомогенное
зародышеобразование и исключает возможность загрязнения. Дру-
гие преимущества лазерного нагрева — отсутствие поверхностей, вы-
зывающих гетерогенное зародышеобразование, однородное и точное
управление процессом. Использование лазера как источника энер-
гии обеспечивает монохроматичность и высокую яркость излучения,
благодаря чему достигается высокая степень преобразования света
в тепло. Подробное описание лазерного синтеза нанокристаллических
порошков Si, Si3N4 и SiC дано в работе [54]. Порошки кремния по-
лучали пиролизом газообразного силана SiH4 с использованием CO2-
лазера. Зёрна порошка Si сферической формы имели диаметр 50 ±
± 20 нм и состояли из нескольких кристаллитов размером ∼ 15 нм.
Основной примесью в порошке Si был кислород в количестве 1–
3масс.%, причём загрязнение кислородом происходило не на стадии
синтеза, а при последующей обработке порошка. Порошки нитрида
кремния Si3N4 синтезировали из газовой смеси силана SiH4 и аммиака
NH3. Полученный порошок был аморфным, зёрна порошка имели
сферическую форму и средний размер 17 ± 4 нм, причём распреде-
ление зёрен по размеру более узкое, чем в порошке Si (для Si3N4
границы разброса по размерам зёрен от 10 до 25 нм). В отличие от
нанопорошка кремния зёрна Si3N4 не имели внутренней структуры.
Для синтеза карбида кремния SiC использовали газовые смеси силана
с метаном или этиленом. Размер зёрен в полученном кристаллическом
порошке SiC составлял от 18 до 26 нм, средний размер составлял
21 нм. Исследование [54] показало, что размер нанокристаллических
частиц уменьшается с ростом интенсивности (мощности, отнесённой
к единице площади) лазерного излучения благодаря повышению тем-
пературы и скорости нагрева газов-реагентов. Зёрна нанопорошков,
синтезированных с применением лазерного нагрева, отличаются уз-
ким распределением по размеру и сферической формой.
Плазмохимический метод используется и для получения порошков

металлов. Например, субмикрокристаллические порошки меди с раз-
мером частиц менее 100 нм и сравнительно узким распределением ча-
стиц по размеру получают восстановлением хлорида меди водородом
в аргоновой электродуговой плазме с температурой до 1800K.
Газофазный синтез с использованием лазерного излучения для

создания и поддержания плазмы, в которой происходит химическая
реакция, оказался эффективным методом получения молекулярных
кластеров. Молекулярные кластеры — новая структурная модифи-
кация вещества, поэтому обсудим более подробно достигнутые в об-
ласти плазмохимического газофазного синтеза успехи и возможности
создания ранее не известных полиморфных модификаций веществ
с нанометровыми размерами структурных элементов.
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Молекулярные кластеры занимают совершенно особое место среди
веществ, имеющих наноструктуру. Наиболее известны среди них фул-
лерены [59–61] — новая аллотропная модификация углерода наряду
с графитом и алмазом. За открытие фуллеренов Р. Карл, Х. Крото
и Р. Смалли в 1996 году получили Нобелевскую премию в области
химии.
Еще в ноябре 1966 года британский журнал “New Scientist” опуб-

ликовал полушуточную заметку Д. Джонса (D.E.H. Jones) о возмож-
ности создания твёрдых материалов с малой плотностью (значитель-
но меньше, чем плотность воды). Такой материал должен состоять
из пустотелых шарообразных молекул, оболочка которых построена
из графитовых листов, причём в сеть шестиугольных колец C6 для
устойчивости нужно включить ещё 5-членные циклы. Однако тогда
никто не заметил, что подобный дизайн уже был предложен в 1951 го-
ду известным американским архитектором Бакминстером Фуллером,
который запатентовал структурную основу для строительства сфери-
ческих конструкций — так называемый геодезический купол. Такая
конструкция купола была применена, например, при строительстве
павильона США на всемирной выставке Экспо-67 в Монреале.
Фуллерены получают электродуговым распылением графита в ат-

мосфере He; давление газа составляет ∼ 104Па. В результате горения
дуги образуется сажа, которая конденсируется на холодной поверхно-
сти. Собранная сажа обрабатывается в кипящем толуоле или бензоле.
После выпаривания раствора образуется чёрный конденсат, который
примерно на 10–15% состоит из смеси фуллеренов C60 и C70. Для
получения фуллеренов вместо электрической дуги используют также
электронно-лучевое испарение и лазерный нагрев.
Центральное место среди фуллеренов принадлежит молекуле C60,

имеющей наиболее высокую симметрию и, как следствие, наиболь-
шую стабильность. По форме молекула фуллерена C60 напоминает
покрышку футбольного мяча и имеет структуру правильного усечён-
ного икосаэдра (рис. 1.3). В молекуле фуллерена C60 атомы углерода
образуют замкнутую полую сферическую поверхность, состоящую из
5- и 6-членных колец, причём каждый атом имеет координационное
число, равное трём, и находится в вершинах двух шестиугольников
и одного пятиугольника. Диаметр молекулы фуллерена C60 состав-
ляет 0,72–0,75 нм. При кристаллизации C60 из раствора или газовой
фазы образуются молекулярные кристаллы с ГЦК решёткой; пара-
метр решётки равен 1,417 нм. Фуллерен в твёрдом состоянии назы-
вают фуллеритом. Высокой стабильностью обладает также фулле-
рен C70, имеющий форму замкнутого сфероида. Фуллерены можно
рассматривать как сферическую форму графита, так как механизмы
межатомного связывания в фуллерене и объёмном графите в очень
большой степени подобны. Интересно, что повышенная стабильность
фуллерена C60 была теоретически предсказана ещё в начале 1970-х
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годов в расчётах потенциально возможных каркасных структур, по-
строенных из атомов углерода [62, 63].

C60 C70

Рис. 1.3. Структура наиболее важных фуллеренов C60 and C70. Молекула
C60 построена как футбольный мяч и имеет диаметр около 0,7 нм. Все
фуллерены содержат гексагональные шестичленные и пентагональные пя-

тичленные кольца из атомов углерода

Очень необычны свойства фуллеренов. Так, кристаллические фул-
лерены представляют собой полупроводники и обладают фотопрово-
димостью, а кристаллы C60, легированные атомами щелочных метал-
лов, обладают металлической проводимостью и переходят в сверхпро-
водящее состояние при 30K и выше. Превращение кристаллического
фуллерена в алмаз происходит даже при комнатной температуре при
давлении 20ГПа, а при нагреве фуллерена до 1500K для перехода
в алмаз достаточно давления 7ГПа (для аналогичного превращения
графита в алмаз требуются температура 900K и давление 30–50ГПа).
Растворы фуллеренов имеют нелинейные оптические свойства, что
проявляется в резком уменьшении прозрачности раствора при превы-
шении некоторого критического значения интенсивности оптического
излучения.
Недавно у полимеризованной формы фуллерена С60 при комнат-

ной температуре обнаружены ферромагнитные свойства [64]. Иссле-
дование показало, что полимеризованный фуллерен Rh–C60 с ром-
боэдрической структурой имеет температуру Кюри 500K и обладает
типичной для ферромагнетиков кривой гистерезиса. При нагреве и де-
полимеризации образец Rh–C60 теряет ферромагнитные свойства.
В начале 2001 года группа ученых [65] обнаружила новую фул-

лереноподобную форму C48N12, в которой по сравнению с обычным
фуллереном C60 пятая часть атомов углерода замещена атомами азота
(рис. 1.4). Если в кристаллах фуллерена молекулы C60 объединяются
слабыми ван-дер-ваальсовыми силами, то наличие атомов азота при-
водит к появлению сильных ковалентных связей. По этой причине
фуллереноподобный кристаллический материал C48N12 обладает уни-
кальным сочетанием прочности и эластичности.
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Рис. 1.4. Структура фуллерена C48N12 (сплошная линия показывает поло-
жение оси симметрии C6) [65]

Открытие фуллеренов Cn (n = 60−90) и последующие исследова-
ния показали, что кластеры Cn, содержащие менее 60 атомов угле-
рода, мало устойчивы. Как один из путей стабилизации углеродных
фуллеренов C28 с малым числом атомов рассматривается получение
эндоэдральных комплексов M@C28, в которых атом допирующего эле-
мента вводится внутрь углеродной сферы. Подобный эндоэдральный
комплекс Ti@C28 синтезирован, в частности, с титаном [66].
Стабилизация неустойчивого фуллерена C28 путём интеркалиро-

вания в его объём атомов неметаллических 2p-элементов (B, C, N и O)
и металлических 3d-элементов (Sc, Ti, V, Cr, Fe и Cu) теоретически
рассмотрена в [67]. При оценке возможности образования эндоэдраль-
ных комплексов M@C28 с 3d-металлами нужно учитывать геометриче-
ский, химический и кинетический факторы. Для фуллерена C28 пре-
дельное значение радиуса иона металла, который может разместиться
во внутренней полости фуллерена, равно 0,09–0,10 нм [68], поэтому все
3d-металлы удовлетворяют геометрическому критерию. Химический
фактор является благоприятным, если в результате интеркаляции пе-
ренос электронной плотности приводит к усилению связывающего ха-
рактера молекулярных орбиталей. Кинетический фактор учитывает
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механизм образования эндоэдральных комплексов. Их получают пу-
тём свёртки графенового монослоя вокруг атома металла, адсорби-
рованного на поверхности графита. Такой процесс происходит, если
взаимодействие металла с поверхностью графита упрочняет связи M–
C и ослабляет связи C–C (особенно межслоёвые). Из результатов [67]
следует, что интеркалирование атомов металла M в объём фуллерена
C28 сопровождается переносом электронного заряда с атома M на
атомы оболочки фуллерена, изменением заселенности перекрываю-
щихся атомных орбиталей углерода, образованием химической свя-
зи атома M с атомами углерода и общим изменением электронного
энергетического спектра. Анализ [67] показал, что с точки зрения хи-
мического и кинетического факторов наиболее стабильным является
эндоэдральный комплекс Ti@C28, в котором в центре полиэдра C28
расположен атом титана.
Согласно [69], эндоэдральный комплекс Ti@C28 можно рассматри-

вать как возможное соединение типа молекулярного кластера в си-
стеме Ti–C.
Фуллеренам как молекулярным кластерам посвящены тысячи ста-

тей, десятки обзоров и монографий, поэтому в данной книге они
только упоминаются в связи с синтезом нового класса молекулярных
кластеров, имеющих состав M8C12, где M — атом металла.
После открытия молекулярных кластеров углерода и первых на-

блюдений молекулы фуллерена C60 [59–61], после интенсивных и раз-
нообразных исследований синтеза, строения и свойств фуллеренов
(см., например, [70–72]) прилагались очень большие усилия для полу-
чения молекулярных кластеров других веществ. По аналогии с фул-
леренами ожидалось, что эти молекулярные кластеры должны иметь
уникальные физические и химические свойства, отличные от свойств
известных полиморфных модификаций этого же вещества.
Поиски новых молекулярных кластеров увенчались открытием

в 1992 году [73] нового необычного стабильного заряженного класте-
ра Ti8C +

12 , соответствующего молекуле стехиометрического состава
Ti8C12 в форме слегка искажённого пентагондодекаэдра (рис. 1.5).
В додекаэдрической молекуле все атомы расположены на сфере, а её
поверхность, полученная соединением ближайших атомов, состоит из
двенадцати пятиугольников, включающих два атома титана и три
атома углерода. В этой молекуле все атомы титана и углерода имеют
одинаковую (как в фуллерене C60) координацию, равную трём, зани-
мают одинаковые позиции и распределены по вершинам додекаэдра
таким образом, что титан связан только с углеродом, а шесть димеров
C2 чередуются с восемью атомами Ti. Додекаэдрическую структуру
Ti8C12 можно представить как образованный восемью атомами Ti
куб, с каждой гранью которого связан димер C2. Расстояние меж-
ду ближайшими атомами углерода равно 0,151 нм, расстояние Ti–C
равно 0,196 нм и расстояние Ti–Ti равно 0,305 нм. Точечная группа
симметрии Th такой структуры включает 24 элемента симметрии
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(повороты и отражения). В силу высокой симметрии идеальная моле-
кула металлокарбогедрена должна быть весьма стабильной.

Рис. 1.5. Додекаэдрическая структура молекулярного кластера Ti8C12
с симметрией Th и Td с учётом разной длины связей Ti–C и C–C

Другая возможная структура кластера Ti8C12 имеет точечную
группу симметрии Td [74] (см. рис.1.5). В этой конфигурации атомы
титана занимают позиции двух типов, причём узлы, относящиеся
к позициям каждого типа, образуют тетраэдр. Меньший тетраэдр по-
вёрнут по отношению к большему на 90◦. Разница в позициях атомов
титана состоит в их различном положении относительно димеров C2.
Действительно, шесть димеров C2 расположены параллельно ребрам
большого тетрадра из атомов Ti(1) и перпендикулярно ребрам мень-
шего тетраэдра, образованного четырьмя атомами Ti(2). Атомы Ti(1)
связаны с тремя ближайшими атомами углерода, а атомы Ti(2) —
с шестью атомами углерода. Расстояние Ti(1)–C равно 0,193 нм, рас-
стояние Ti(2)–C равно 0,219 нм, расстояние Ti(1)–Ti(2) равно 0,286 нм
и расстояние Ti(2)–Ti(2) равно 0,290 нм [70]. Линейный размер кла-
стера Ti8C12 составляет около 0,5 нм.
Вопрос о том, какая из двух структур (с симметрией Th или Td)

реализуется на самом деле, до сих пор не решён.
Кластеры Ti8C12 были получены методом плазмохимического га-

зофазного синтеза. В качестве инертного газа использовали гелий;
реагентами являлись углеводороды (метан, этилен, ацетилен, пропи-
лен и бензол) и пары титана; давление газовой смеси в реакторе
составляло 93Па (0,7мм рт. ст.). Для испарения вращающегося метал-
лического прутка титана и создания ионизированного пучка паров ме-
талла использовали сфокусированное излучение Nd-лазера с длиной
волны 532 нм. Нейтральные и ионизированные кластеры выделяли из
продуктов реакции и анализировали с помощью масс-спектрометра.
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В масс-спектрах продуктов реакции обнаруживался резкий пик, соот-
ветствующий молекуле Ti8C12. Наряду с нейтральными молекулами
в смеси ионизированных газов образуются стабильные ионы Ti8C +

12 .
Авторы [73] предположили, что кластер Ti8C12 является членом

нового класса молекулярных кластеров и назвали такой кластер met-
allocarbohedrene или Met-Car (металлокарбогедрен или меткар). В ме-
таллокарбогедренах атомы переходного металла и углерода образуют
структуру, подобную клетке. Действительно, вскоре были получены
другие кластеры M8C12 таких переходных металлов как Zr, Hf, V [75,
76], Cr, Mo и Fe [77]. Описание металлокарбогедренов и методов их
получения можно найти в обзорах [78, 79].
По мнению [73] высокая стабильность кластера Ti8C12 является

следствием особой геометрической и электронной структуры, прису-
щей таким кластерам, а химические связи в молекуле Ti8C12 подобны
тем, что существуют в углеродных фуллеренах. Однако, в отличие
от фуллерена C60, в ионизированной или нейтральной молекуле типа
M8C12 имеются только пятичленные кольца. По форме поверхности
весьма стабильный кластер Ti8C12 соответствует гипотетическому
нестабильному (и поэтому нереализованному на практике) фуллерену
C20. Уже из этого сравнения видно, что полное подобие химических
связей в кластерах M8C12 и в углеродных фуллеренах мало вероятно.
Действительно, выполненные расчёты равновесной кристалличе-

ской и электронной структуры кластера Ti8C12 [80] показали, что
связи атомов титана с тремя соседними атомами углерода совсем
не такие, как связи в графите или в фуллерене C60; в частности,
длины связей Ti–C и С–С в Ti8C12 различаются почти в полтора раза
и равны 3,76a0 и 2,63a0 (a0 = 0,052918 нм — радиус первой боровской
орбиты), соответственно; согласно [81] длина связи Ti–C примерно на
30% превышает длину связи C–C. В то же время атомы углерода
и титана находятся на почти одинаковом расстоянии от центра кла-
стера. Это означает, что реальный додекаэдр Ti8C12 сильно деформи-
рован и искажён. Согласно [80] связующие состояния кластера Ti8C12
образованы комбинацией d-орбиталей Ti и молекулярных орбиталей
C2, а заполненный уровень с наибольшей энергией расположен между
связующими и антисвязующими состояниями титана, что обеспечива-
ет стабильность кластера. Аналогичные выводы о том, что кластеры
M8C12 имеют форму не идеального, а искажённого пентагондодека-
эдра, были получены в других теоретических расчётах.
Несколько иные результаты получены [82] при сравнительном изу-

чении электронной структуры меткара Ti8C12 с симметрией Th и Td.
Согласно [82] в структурах обоих типов заполненный уровень с наи-
большей энергией приходится на резкий пик плотности состояний, об-
разованный в основном C2p- и Ti3d-атомными орбиталями. Высокая
химическая стабильность соединения Ti8C12 обусловлена сочетанием
сильных Ti3d–C2p-взаимодействий между атомами титана и димера-
ми C2, с одной стороны, и C–C-взаимодействий в димерах углерода,
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с другой стороны. В структурах обоих типов Ti8C12 имеет открытую
электронную оболочку, что позволяет выступать ему как в роли до-
нора, так и в роли акцептора электронной плотности. В расчётах [82]
параметры структуры и межатомные расстояния для симметрии Th

были взяты из [81], а для симметрии Td — из [74].
Атомы в молекулах металлокарбогедренов образуют сильные свя-

зи. Например, энергия связи, приходящаяся на один атом молекулы
Ti8C12, составляет 6,1–6,7 эВ/атом [80, 81, 83]. Для сравнения, эта
величина в молекуле фуллерена C60 равна 7,4–7,6 эВ/атом [84, 85], а в
карбиде титана TiC с кубической структурой B1 —7,2 эВ/атом [80].
Предложенные в [80, 82] представления о геометрии и электрон-

ной структуре молекулярных кластеров Ti8C12 хорошо объясняют
особенности реакционного поведения этих кластеров по отношению
к полярным и неполярным веществам.
Исследования взаимодействия между кластерами Ti8C +

12 и по-
лярными молекулами метанола CH3OH, воды H2O и аммиака ND3
показали [86], что при комнатной температуре реакция между ними,

Ti 8C +
12 (P)n−1 + P→ Ti8C +

12 (P)n, (1.2)

протекает через восемь последовательных шагов по присоединению
полярной молекулы P. Это означает, что первая сольватационная
оболочка иона Ti8C +

12 образована восемью полярными молекулами.
В реакциях с бензолом и этиленом образующаяся первая сольватаци-
онная оболочка включает только четыре углеводородные молекулы
с двойными π-связями. Наконец кластер Ti8C+

12 при комнатной тем-
пературе полностью инертен по отношению к неполярным молекулам
кислорода и метана. Как полагают авторы [86], если кластеры Ti8C12
могут удерживаться вместе силами Ван-дер-Ваальса и образовывать
крупные кристаллы, как фуллерен C60, то объёмный материал Ti8C12
будет очень устойчив на воздухе. Заметим также, что несмотря на
реакционную активность Ti 8C +

12 по отношению к многим веществам,
взаимодействие между ними протекает только как ассоциация ли-
гандов, без разрыва каких-либо химических связей в кластере. Это
подтверждает высокую стабильность металлокарбогедренов.
Очень интересно, что при плазмохимическом газофазном синтезе

[73, 75, 76] наблюдалось преимущественное образование кластерных
частиц M8C12 и MmCn (M — это Ti, Zr, Hf, V) с соотношением M:C
≈ 1,5–2,0, а не наночастиц карбидов TiC, ZrC, HfC, VC с кубической
кристаллической структурой типа B1. При аналогичном синтезе в си-
стемах Ta–C и Nb–C наряду с кластерами TamCn и NbmCn, по составу
близкими к M8C12, образовывались в небольшом количестве нанокри-
сталлические частицы MmCn с m ≈ n, имеющие кубическую структу-
ру. Между тем обычный плазмохимический синтез (без применения
лазерного нагрева плазмы) позволяет получать только карбидные
наночастицы. Таким образом, при газофазном синтезе в системах
“переходный металл–углерод” возможно образование двух структур —
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кубической и типа металлокарбогедренов. Поскольку первоначально
в каждой системе M–C обычно обнаруживали кластеры (или части-
цы) только одного структурного типа, то можно было предположить,
что избирательное образование той или иной структуры обусловлено
их термодинамической стабильностью.
Однако авторы [87] сообщили, что в результате синтеза при их

экспериментальных условиях в системах Ti–C и V–C одновременно
образуются кубическая MC (M14C13) и додекаэдрическая M8C12
структуры. Большее образование кубических наночастиц по сравне-
нию с M8C12 происходило при малой мощности лазерного излучения.
В [87] предполагается, что образование металлокарбогедренов может
происходить путём фотодиссоциации кубических наночастиц, что сви-
детельствует о высокой устойчивости кластеров M8C12.
С учётом результатов [73, 75–77, 87] естественно предположить,

что возможные причины преимущественного образования карбидных
ГЦК наночастиц или молекулярных кластеров M8C12 могут иметь
и кинетическую природу. Правильный ответ на вопрос о причинах
преимущественного образования той или иной структуры практиче-
ски важен, так как позволяет сознательно получать именно ту кри-
сталлическую модификацию наноструктурного материала, которая
необходима, т. е. реально осуществлять направленный синтез нанома-
териала.
Для разрешения этого вопроса было исследовано образование кла-

стеров NbmCn в системе Nb–C [88] в зависимости от условий синтеза
(концентрации углеродсодержащего реагента в газовой атмосфере,
мощности излучения лазера). Для испарения прутка металлическо-
го ниобия, разогрева и поддержания плазмы использовали излуче-
ние Nd-лазера с длиной волны 532 нм. В качестве буферного газа
применяли гелий, общее давление газовой смеси составляло от 0,4
до 0,65МПа. Масс-спектры ионизированных кластеров NbmC +

n сни-
мали непосредственно с плазмы с помощью квадрупольного масс-
спектрометра.
Анализ полученных масс-спектров показал, что наночастицы с ку-

бической структурой и с соотношением Nb:C ≈ 1 : 1 (Nb14C13) об-
разуются при относительно низкой (4%) концентрации метана CH4
в гелии и мощности излучения 10–15 мДж·имп−1. При концентрации
метана от 8 до 20% и мощности излучения не менее 15мДж·имп−1

преимущественно образуются додекаэдрические частицы с соотноше-
нием Nb:C, близким к 1:2 (например, Nb11C21, Nb13C22 и т. д.). Инте-
ресно, что увеличение концентрации углеводородов сопровождается
ростом кластеров — так, при концентрации метана 8% самыми круп-
ными являются кластеры Nb8C12, а при концентрации, равной 20%,
появляются кластеры Nb11C21, Nb12C22, Nb13C22 и Nb14C25. Анало-
гичный рост кластеров наблюдался при лазерном газофазном синтезе
в системе Zr–C, где появлялись кластеры Zr13C22, Zr14C21 и Zr14C23
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[89], что указывало на образование структур, представляющих собой
сдвоенные додекаэдры.
На основе полученных результатов авторы [88] пришли к выводу,

что металлокарбогедрены (в особенности крупные кластеры, состоя-
щие из двух или более соединенных между собой додекаэдров) образу-
ются в условиях высокой концентрации углеводорода и большой мощ-
ности лазерного излучения, способствующего дегидрогенизации угле-
водорода, т. е. в условиях повышенного содержания углерода в плазме.
Уменьшение концентрации углеводорода или уменьшение мощности
излучения снижают содержание углерода в плазме, вследствие чего
при относительном дефиците углерода образуются карбидные нано-
частицы MC с кубической структурой B1, в которых содержание
углерода меньше, чем в молекулярных кластерах MmCn. Из этого
ясно, что в условиях газофазного синтеза образование в системах
M–C кубических или додекаэдрических структур в большей степени
определяется кинетическими, а не термодинамическими факторами.
В целом плазмохимический синтез с разными способами создания

плазмы — один из наиболее перспективных методов получения раз-
нообразных наноструктурных материалов.

1.3. Осаждение из коллоидных растворов

Осаждение из коллоидных растворов было, по-видимому, первым
методом получения дисперсных наночастиц. Если вы посетите в Лон-
доне музей Королевского института Великобритании (The Royal In-
stitution’s Faraday Museum), открытый в 1973 году королевой Ели-
заветой II, то сможете увидеть там две склянки с коллоидными рас-
творами золота (рис. 1.6), полученными М. Фарадеем ещё в первой
половине XIXв. Эти растворы уже почти двести лет сохраняют свою
стабильность. Получение и оптические свойства коллоидных раство-
ров золота описаны Фарадеем в 1857 г. [90].
Обычный способ получения наночастиц из коллоидных растворов

заключается в химической реакции между компонентами раствора
и прерывании реакции в определённый момент времени [91–95], по-
сле чего дисперсная система переводится из жидкого коллоидного
состояния в дисперсное твёрдое. Так, нанокристаллические порошки
сульфидов получают с помощью реакции сероводородной кислоты
H2S или сульфида Na2S с водорастворимой солью металла. Например,
нанокристаллический сульфид кадмия CdS получают осаждением из
смеси растворов перхлората кадмия Cd(ClO4)2 и сульфида натрия
Na2S:

Cd(ClO4)2 +Na2S = CdS ↓ +2NaClO4. (1.3)

Рост наночастиц CdS прерывают скачкообразным увеличением pH
раствора.
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Рис. 1.6. Коллоидные растворы золота, полученные М. Фарадеем (музей
Королевского института Великобритании, Лондон)

Коллоидные частицы оксидов металлов получают гидролизом со-
лей [96–98]. Например наночастицы TiO2 легко образуются при гид-
ролизе тетрахлорида титана:

TiCl4 + 2H2O = TiO2 ↓ +4HCl. (1.4)

Нанокристаллические оксиды титана, циркония, алюминия, ит-
трия можно получить гидролизом соответствующих хлоридов или
гипохлоритов. Тонкодисперсный оксид титана получают также гидро-
лизом титанил-сульфата с последующим прокаливанием аморфного
осадка при 1000–1300K. Для стабилизации коллоидных растворов
во избежание коагуляции наночастиц используют полифосфаты, ами-
ны, гидроксильные ионы.
Образование металлических или полупроводниковых кластеров

с очень малой дисперсией размеров (и даже монодисперсных) возмож-
но внутри пор молекулярного сита (цеолита). Изоляция кластеров
внутри пор сохраняется при нагреве до весьма высоких температур.

3 А. И.
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Например, полупроводниковые кластеры (CdS)4 были синтезированы
внутри полостей цеолитов [99]. Анализу свойств кластеров, получен-
ных в ультратонких каналах и, в частности, в порах цеолитов, по-
свящён обзор [100]. Более крупные полупроводниковые наночастицы
синтезируют присоединением дополнительных молекул к исходному
малому кластеру, который предварительно стабилизирован в колло-
идном растворе органическими лигандами. Такой синтез крупных на-
ночастиц можно рассматривать как полимеризацию неорганических
соединений.
Наночастицы можно получать также с помощью ультразвуковой

обработки коллоидных растворов, содержащих крупные частицы.
Осаждение из коллоидных растворов позволяет синтезировать

наночастицы смешанного состава, т. е. нанокристаллические гетеро-
структуры. В этом случае ядро и оболочку смешанной наночастицы
создают из полупроводниковых веществ с разным строением элек-
тронных уровней. Образование гетероструктур, например, CdSe/ZnS
или ZnS/CdSe, Hg S/CdS, Zn S/ZnO, TiO2/SnO2 происходит в ре-
зультате контролируемого осаждения молекул полупроводника од-
ного типа на предварительно синтезированные наночастицы полу-
проводника другого типа [101–104]. Эти гетеронаночастицы можно
покрыть слоем ещё одного полупроводника. Нанокристаллические ге-
тероструктуры используют в фотокатализе.
Среди всех методов получения нанопорошков и изолированных

наночастиц метод осаждения из коллоидных растворов обладает наи-
более высокой селективностью и позволяет получать стабилизирован-
ные нанокластеры с очень узким распределением по размерам, что
весьма важно для использования наночастиц в качестве катализато-
ров или в устройствах микроэлектроники. Основная проблема метода
осаждения из коллоидных растворов связана с тем, как избежать
коалесценции полученных наночастиц.
Химический синтез больших металлических кластеров с использо-

ванием коллоидных растворов подробно рассмотрен в [105]. Методы
получения металлических наночастиц рассмотрены также в обзоре
[106]. Существуют различные химические приемы получения нано-
частиц в коллоидных растворах, однако в любом случае необходимо
защитить частицы, чтобы предотвратить их коалесценцию. Стабили-
зация коллоидных частиц и кластеров достигается с помощью моле-
кул лиганда. В качестве лигандов используют различные полимеры.
Схематическая реакция получения стабилизированного лигандом ме-
таллического кластера Mn имеет следующий вид:

nM+ + ne− → Mn
mL−−→ MnLm, (1.5)

где L — молекула лиганда. Полученные таким способом металличе-
ские кластеры золота, платины, палладия могут содержать от 300
до 2000 атомов. Металлические кластеры имеют кубическую или
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гексагональную плотноупакованную структуру. В этих кластерах цен-
тральный атом окружен несколькими оболочками, число атомов в ко-
торых равно 10k2 + 2 (k — номер оболочки), т. е. первая оболочка
содержит 12, вторая — 42, третья — 92 атома и т. д. Общее число ато-
мов в кластере равно n = (2N + 1) + 10

N

Σ
k=1

k2, где N — число атомных

оболочек (слоёв). В кластерах, стабилизированных лигандами, можно
выделить металлическое ядро, где ближайшими соседями атома ме-
талла являются только металлические атомы, и внешнюю оболочку
из металлических атомов, частично связанных с молекулами лиганда.
Защита кластеров с помощью внешней оболочки показана на рис. 1.7:
поверхность тёмной коллоидной наночастицы золота Au размером
около 12 нм покрыта более светлой оболочкой молекул лиганда P(m–
C6H4SO3Na)3. Металлические кластеры, состоящие из 55 атомов, раз-
мещённых в двух оболочках, являются, видимо, наименьшими по
размеру частицами, ещё сохраняющими часть свойств металла, од-
нако сканирующая туннельная спектроскопия уже свидетельствует
о расщеплении электронных уровней в таких частицах при комнатной
температуре.

Рис. 1.7. Коллоидная частица золота размером около 11 × 13 нм, покры-
тая оболочкой лиганда P(m–C6H4SO3Na)3 (микрофотография получена
методом электронной микроскопии высокого разрешения Дж.-О. Бовином

и А. Карлсоном, Университет Лунда) [105]

В последнее время для получения металлических наночастиц вос-
становлением из солей используют микроэмульсии типа “вода–масло”

3*
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(обратные мицеллы). В этом случае капли воды (раствора) наномет-
рововых размеров, диспергированные в масляной (органической) фа-
зе и стабилизированные поверхностно-активными веществами, выпол-
няют роль микрореакторов для синтеза наночастиц, а размер капель
является естественным ограничителем размера наночастиц. Микро-
эмульсии применяют для синтеза наночастиц серебра, золота, плати-
ны, кобальта, железа; в качестве восстановителя используют борогид-
рид натрия или гидразин. Авторы [107] восстановлением Pd(OAc)2
водородом в присутствии фенантролина получили икосаэдрический
кластер палладия, содержащий 561 атом Pd в пяти заполненных
оболочках. Молекулы лиганда располагаются на вершинах и ребрах
икосаэдра.
Среди других методов синтеза металлических наночастиц доволь-

но часто используется импульсный радиолиз растворов. Под действи-
ем рентгеновского или ультрафиолетового излучения происходит по-
следовательное образование кластеров M+

2 , M
+
3 , ... M

+
n , причём наи-

более устойчивые из них накапливаются в растворе. Использование
в радиолизном методе стабилизаторов позволяет повысить уровень
монодисперсности получаемых наночастиц при их меньшем размере
[106]. В качестве стабилизаторов используют полимеры.
Коллоидные растворы полупроводниковых оксидных и сульфид-

ных наночастиц непосредственно (без осаждения) используются в фо-
токаталитических процессах синтеза и деструкции органических со-
единений, разложения воды. Для получения высокодисперсных по-
рошков осадки коллоидных растворов, состоящие из агломерирован-
ных наночастиц, прокаливают при 1200–1500K. Например, высоко-
дисперсный порошок карбида кремния (D ∼ 40 нм) получают гидро-
лизом органических солей кремния с последующим прокаливанием
в аргоне при 1800K [108]. Для получения высокодисперсных порошков
оксидов титана и циркония довольно часто используется осаждение
с помощью оксалатов.
Для получения высокодисперсных порошков из коллоидных рас-

творов применяется также криогенная сушка. Раствор распыляется
в камеру с криогенной средой и вследствие этого замерзает в виде мел-
ких частиц. Затем давление газовой среды уменьшают так, чтобы оно
было меньше, чем равновесное давление над замороженным раствори-
телем, и нагревают материал при непрерывной откачке для возгонки
растворителя. В результате образуются тончайшие пористые гранулы
одинакового состава, прокаливанием которых получают порошки.
Метод осаждения из растворов лежит в начале предложенного

авторами [109, 110] способа получения нанокристаллических компози-
ций из карбида вольфрама и кобальта, предназначенных для изготов-
ления твёрдых сплавов. Коллоидные растворы солей вольфрама и ко-
бальта высушивали распылением, затем полученный порошок под-
вергали низкотемпературному карботермическому восстановлению во
взвешенном слое, благодаря чему сохранялась высокая дисперсность.
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Для торможения роста зёрен и уменьшения растворимости карбида
вольфрама в кобальте в смесь добавляли нестехиометрический карбид
ванадия в количестве до 1масс.%. Полученный из этой нанокристал-
лической композиции твёрдый сплав отличается оптимальной комби-
нацией высокой твёрдости и большой прочности [109–111].
В работе [112] показано, что каждая нанокомпозитная частица

WC–Co, имеющая размер ∼ 75мкм, состоит из нескольких миллионов
нанокристаллических зёрен WC с размером менее 50 нм, распределён-
ных в матрице кобальта. Спеканием нанокомпозитной смеси карбида
вольфрама с 6,8масс.% Co и 1масс.% VC были получены сплавы,
в которых 60% зёрен WC имели размер менее 250 нм и 20% — менее
170 нм. Еще более тонкозернистую структуру имел сплав, содержа-
щий помимо карбида вольфрама 9,4 масс.% Co, 0,8 масс.% Cr3C2
и 0,4масс.% VC. После спекания при 1670K в этом сплаве 60% зёрен
карбида вольфрама имели размер менее 140 нм и 20% — менее 80 нм.
Сравнение наносплава и обычного поликристаллического сплава, име-
ющих одинаковую твёрдость, показывает, что трещиностойкость на-
носплава в 1,2–1,4 раза больше, чем трещиностойкость обычного
крупнозернистого сплава [112]. Согласно [113], твёрдый сплав WC–
Co, изготовленный из нанопорошка карбида вольфрама с размером
частиц 30–50 нм, имеет более однородную мелкозернистую структу-
ру и более высокие твёрдость и прочность, чем обычный твёрдый
сплав того же состава. В [113] также отмечено, что введение в шихту
стандартного сплава WC–Co наряду с крупнозернистым (1–4мкм)
карбидом WC от 3 до 5масс.% нанопорошка карбида вольфрама
приводит к уменьшению разброса значений твёрдости и прочности,
т. е. стабилизирует свойства твёрдого сплава.
В последнее время нанопорошки системы WC–Co применяют для

получения нанокомпозитов, содержащих алмазную фазу [114, 115].
В работе [114] нанопорошок WC–Co с 15 вес.% кобальта и со средним
размером частиц карбида вольфрама WC 100 нм был спрессован в об-
разцы диаметром 8мм под давлением 100 и 300МПа. Эти образцы
сначала нагревали до 1170K в атмосфере H2 для удаления окисной
плёнки, а затем спекали в вакууме при температуре 1270–1470 K
с 30-минутной выдержкой при максимальной температуре спекания.
Изменяя продолжительность спекания при наименьшей используемой
температуре, авторы [114] могли регулировать размер и расположение
пор в образце. Затем образцы при температуре 1170 K в течение 3
час выдерживали в потоке газовой смеси H2+CH4 для инфильтрации
газа в поры образца. После этого образцы подвергали одновременному
воздействию высоких температуры и давления для восстановления
метана до углерода и превращения углерода (графита) в алмазную
фазу. В результате удалось получить сверхтвёрдый нанокомпозитный
материал, содержащий, как сообщено в [114], около 45 об.% алмазной
фазы. По-видимому, содержание алмазной фазы в полученном нано-
композите сильно завышено.
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Авторы [115] предложили несколько изменённый способ получения
нанокомпозитов WC–Co–алмаз. В качестве исходной использовали
порошковую смесь WC с 15 вес.% Co; средний размер частиц WC
составлял 100 нм. Спрессованные под давлением 200МПа образцы
нагревали до 870K в атмосфере водорода для удаления окисной плён-
ки и затем спекали в вакууме при температуре 1370K в течение
30 минут. Полученные пористые образцы с относительной плотностью
70% подвергали электрохимическому травлению в водном растворе
тартрата натрия NaC4H5O6. После травления образцы промывали во-
дой, сушили и затем насыщали газовой смесью H2 +CH4, содержащей
15% метана. Инфильтрацию газа в поры проводили при температуре
1170K в течение 4 час. Далее образцы подвергли всестороннему давле-
нию 8ГПа при температуре 1770K для каталитического разложения
метана по реакции CH4 → C + 2H2, осаждения углерода на стенки
пор и перехода углерода из графитной в алмазную фазу, а также для
уплотнения образцов. Твёрдость образцов вблизи их краев достигала
3200 ± 300 кг·мм−2, тогда как твёрдость внутренних областей была
в пять раз меньше.

1.4. Термическое разложение и восстановление
При термическом разложении используют обычно сложные

элементо- и металлоорганические соединения, гидроксиды, карбо-
нилы, формиаты, нитраты, оксалаты, амиды и имиды металлов,
которые при определённой температуре распадаются с образованием
синтезируемого вещества и выделением газовой фазы. Получение
высокодисперсных металлических порошков методом термического
разложения различных солей подробно описано в [116]. Например,
пиролизом формиатов железа, кобальта, никеля, меди в вакууме или
в инертном газе при температуре 470–530K получают дисперсные
порошки металлов со средним размером частиц 100–300 нм.
Вариантом пиролиза является разложение металлоорганических

соединений в ударной трубе, после чего свободные атомы металла
конденсируются из пересыщенного пара [14]. Закрытая с обеих сторон
длинная стальная труба перегораживается на две неравные части
тонкой диафрагмой из майларовой плёнки или алюминиевой фольги.
Более длинную часть трубы заполняют аргоном под давлением 1000–
2500Па с примесью 0,1–2,0 мол.% металлорганического соединения.
Другая часть трубы заполняется гелием или смесью гелия с азотом до
тех пор, пока мембрана не прорвется. При разрыве мембраны возни-
кает ударная волна, на фронте которой температура может достигать
1000–2000K. Ударный нагрев газа приводит к разложению металло-
органического соединения за несколько микросекунд после прохож-
дения фронта волны, и свободные атомы металла образуют сильно
пересыщенный пар, способный быстро конденсироваться. Этим спо-
собом получали тонкодисперсные порошки железа, висмута и свинца.
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Комбинацией термического разложения и конденсации является
сверхзвуковое истечение газов из камеры, в которой поддержива-
ются повышенные постоянные давление и температура, через сопло
в вакуум [14]. В этом случае тепловая энергия молекул газа транс-
формируется в кинетическую энергию сверхзвукового потока, а газ
при расширении охлаждается и превращается в пересыщенный пар,
в котором могут образовываться кластеры, содержащие от двух до
миллиона атомов. Повышение первоначального давления в камере
при неизменной температуре приводит к возрастанию пересыщения.
В работе [117] описано получение субмикрокристаллического порошка
(Si3N4 + SiC) пиролизом жидкого полисилазана [CH3SiHNH]n, исте-
кающего через ультразвуковое сопло в виде аэрозоля. Для нагрева
аэрозоля использовалось излучение cw-CO2-лазера.
Высокодисперсные порошки карбида и нитрида кремния получают

пиролизом поликарбосиланов, поликарбосилоксанов и полисилазанов
[118–120]. Первоначальный нагрев осуществляют с помощью низко-
температурной плазмы или лазерного излучения, затем продукты
пиролиза дополнительно отжигают при температуре ∼ 1600K для
стабилизации структуры и состава.
Поливинилпентаборан используется для получения нанокристал-

лического карбида бора, борсодержащие полимеры типа полибора-
зина, полиборазола и поливинилборазина предлагается использовать
для получения высокодисперсных порошков нитрида бора, а также
применять в качестве добавок к порошку титана для синтеза нано-
кристаллических композиций TiN + TiB2 [120]. Нанокристалличе-
ский порошок нитрида AlN со средним размером частиц 8 нм полу-
чали разложением в аммиаке при 900K полиамидимида алюминия
[Al(NH2)3NH]n [121], субмикрокристаллический порошок нитрида ти-
тана со средним размером частиц от 100 до 300 нм — разложением
полититанимида Ti[N(CH3)2]4 [118].
Бориды переходных металлов можно получать пиролизом боро-

гидридов при 600–700K, т. е. при температуре, которая гораздо ни-
же обычных температур твёрдофазного синтеза. Например, высо-
кодисперсные порошки борида циркония с удельной поверхностью
40–125м2·г−1 получали термическим разложением тетраборогидрида
циркония Zr(BH4)4 под действием импульсного лазерного излуче-
ния [122].
Порошки, полученные термическим разложением мономерных

и полимерных соединений, нужно дополнительно отжигать для
стабилизации состава и структуры; температура отжига нитридов
и боридов составляет от 900 до 1300K, оксидов и карбидов — от 1200
до 1800K.
В разделе 1.1 описан метод получения нанокристаллических по-

рошков, в котором термическое разложение металлоорганического
прекурсора совмещено с конденсацией наночастиц на холодной по-
верхности в атмосфере разреженного инертного газа.
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Основным недостатком термического разложения является срав-
нительно невысокая селективность процесса, так как продукт реакции
обычно представляет собой смесь целевого продукта и других соеди-
нений.
Разложение соединений для получения наночастиц может проис-

ходить не только в результате нагрева. Например, в [123] для синтеза
наночастиц кобальта Co использовали разложение раствора Co2(CO)8
в толуоле под действием ультразвука. Для сохранения монодисперсно-
сти и предотвращения агломерации образующихся наночастиц в рас-
твор добавляли натриевую соль сульфоянтарной кислоты.
Распространённым методом получения высокодисперсных метал-

лических порошков является восстановление соединений металлов
(гидрооксидов, хлоридов, нитратов, карбонатов) в токе водорода
при температуре < 500K. Достоинствами этого метода являются низ-
кое содержание примесей и узкое распределение частиц порошков по
размерам; типичные распределения частиц по размерам в некоторых
металлических нанопорошках, полученных восстановлением в токе
водорода, показаны на рис. 1.8.
Широко применяемые в промышленности металлические катали-

заторы обычно получают пропиткой пористого материала (силикаге-
ля, цеолита и т. д.) раствором гидрооксида или другого соединения
требуемого металла. Пропитанный пористый носитель сушат, а затем
прокаливают в токе водорода для восстановления металла. В резуль-
тате в порах носителя образуются каталитически активные мелкие
металлические частицы.

1.5. Механосинтез
Основой механосинтеза является механическая обработка твёрдых

смесей, в результате которой происходят измельчение и пластическая
деформация веществ, ускоряется массоперенос и осуществляется пе-
ремешивание компонентов смеси на атомарном уровне, активируется
химическое взаимодействие твёрдых реагентов [124–131]. Особенности
низкотемпературного перемешивания твёрдых реагентов, обусловлен-
ные образованием промежуточных состояний, и широкие возможно-
сти механохимического синтеза различных соединений подробно об-
суждены в работе [130]. Согласно [130], механический размол может
приводить к уменьшению размера микрокристаллических блоков до
10 нм и менее, что эквивалентно сокращению диффузионных путей
и ускоряет взаимодействие нанокристаллических частиц. Это особен-
но важно для многокомпонентных систем, где в зоне контакта частиц
разных веществ действуют не только механические, но и химические
силы [132].
Механосинтез как метод высокоэнергетического механического

воздействия на твёрдое тело с целью получения нанопорошков
можно разделить на две основные категории: механический размол
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Рис. 1.8. Типичные распределения металлических наночастиц по размеру.
Частицы получены восстановлением металлов из их соединений в токе

водорода

(mechanical milling, ball milling) и механическое сплавление (me-
chanical alloying). Механический размол используется как для
измельчения исходного материала, так и для его аморфизации:
например, аморфное состояние кристаллических интерметаллических
соединений получают механическим размолом. Механическое
сплавление обеспечивает измельчение, перемешивание, массоперенос
и химическое взаимодействие порошков нескольких чистых элемен-
тов, соединений или сплавов. С помощью механического сплавления
можно получать вещества как кристаллическом, так и в аморфном
состояниях.
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В результате механического воздействия в приконтактных обла-
стях твёрдого вещества создаётся поле напряжений. Релаксация поля
напряжений может происходить путём выделения тепла, образования
новой поверхности, образования различных дефектов в кристаллах,
возбуждения химических реакций в твёрдой фазе. Преимущественное
направление релаксации зависит от свойств вещества, условий на-
гружения (мощность подведенной энергии, соотношение между дав-
лением и сдвигом), размеров и формы частиц. По мере увеличения
мощности механического импульса и времени воздействия происходит
постепенный переход от релаксации путём выделения тепла к релак-
сации, связанной с разрушением, диспергированием и пластической
деформацией материала и появлением аморфных структур различной
природы. Наконец, каналом релаксации поля напряжений может быть
химическая реакция, инициируемая разными механизмами. Среди
таких механизмов — прямое возбуждение и разрыв связи, которые
могут реализоваться в вершине трещины; локальный тепловой разо-
грев; безызлучательный распад экситонов и др.
Механическое воздействие при измельчении материалов является

импульсным, поэтому возникновение поля напряжений и его последу-
ющая релаксация происходят не в течение всего времени пребывания
частиц в реакторе, а только в момент соударения частиц и в короткое
время после него. По этой причине при механохимическом синтезе
нужно учитывать характер формирования поля напряжений во вре-
мени и кинетику последующих релаксационных процессов. Механи-
ческое воздействие является не только импульсным, но и локальным,
так как происходит не во всей массе твёрдого вещества, а лишь там,
где возникает и затем релаксирует поле напряжений.
Механическое истирание является наиболее производительным

способом получения больших количеств нанокристаллических порош-
ков различных материалов: металлов, сплавов, интерметаллидов, ке-
рамики, композитов. В результате механического истирания и меха-
нического сплавления может быть достигнута полная растворимость
в твёрдом состоянии таких элементов, взаимная растворимость кото-
рых в равновесных условиях пренебрежимо мала [133, 134].
При механическом истирании порошков деформация первоначаль-

но локализуется в полосах сдвига, содержащих большое число дисло-
каций с высокой плотностью. При достижении определённого уровня
напряжений эти дислокации аннигилируют и рекомбинируют в ма-
лоугловые границы, разделяющие отдельные зёрна. На этом этапе
истирания уже образуются зёрна диаметром 20–30 нм и их количество
растёт по мере истирания. На следующем этапе истирания ориен-
тация отдельных кристаллитов друг относительно друга становится
случайной вследствие скольжения границ зёрен. Такое поведение при
истирании типично для ОЦК металлов и интерметаллидов [134].
Для размола и механохимического синтеза применяют высоко-

энергетичные планетарные, шаровые и вибрационные мельницы,



1.5. Механосинтез 75

средний размер получаемых порошков может составлять от 200 до
5–10 нм. Так, при помоле в шаровой мельнице борида β-FeB удалось
получить порошок α-FeB со средним размером кристаллитов ∼ 8 нм
[135]. Механическая обработка титаната бария BaTiO3 в планетарной
мельнице позволила получить нанокристаллический порошок со
средним размером частиц 5–25 нм [125].
Механохимический синтез порошков боридов, карбидов, сили-

цидов, оксидов, сульфидов переходных металлов был осуществлён
“взрывным” методом в вибромельницах [136, 137]; инициирование
быстро протекающей реакции синтеза осуществлялось механоакти-
вацией порошков исходных компонентов (металл и углерод, бор или
кремний) в течение нескольких минут. Изучение порошков карбидов
бора, титана, циркония, гафния, ванадия, тантала, вольфрама, по-
лученных механохимическим синтезом в мельницах, показало, что
средний размер частиц составляет 6–20 нм [138].
Порошки нитридов переходных металлов с размером частиц

несколько нанометров были синтезированы размолом металлических
порошков в вибромельнице в атмосфере N2 [139].
Механохимический синтез нанокристаллических карбидов TiC,

ZrC, VC и NbC из смеси порошков металла и углерода описан в [140].
Смесь подвергали размолу в шаровой мельнице. Образование карби-
дов происходило после 4–12 часов размола; размер порошков после
48 часов размола составлял 7 ± 1 нм. Среди полученных карбидных
нанопорошков наиболее устойчивым к нагреву оказался карбид ни-
обия — при росте температуры от 300 до 1300K размер зёрен NbC
увеличился от 7–10 до всего лишь 30 нм; наименее устойчивым к на-
греву был карбид ванадия, интенсивная рекристаллизация которого
при 1000–1200K приводила к росту зёрен до 90 нм.
Нанокристаллические ОЦК сплавы Fe–Ni и Fe–Al с размером зё-

рен 5–15 нм синтезировали размолом порошков металлов в шаровой
вибромельнице в течение 300 часов [141].
Авторы [142] детально изучили получение аморфных нанокристал-

лических порошков Ni3Al с помощью механического размола упорядо-
ченного интерметаллического сплава Ni3Al. Исходный интерметаллид
Ni3Al был получен дуговой плавкой никеля и алюминия в атмосфере
Ar с использованием титана в качестве геттера. Для достижения го-
могенности полученный сплав дополнительно переплавляли по мень-
шей мере пять раз. Затем слитки размалывали в порошок с разме-
ром частиц 45мкм и меньше. Порошок в течение 2 час отжигали
в вакууме при температуре 1073K для снятия напряжений. Круп-
нозернистый интерметаллический порошок имел упорядоченную ку-
бическую структуру типа Cu3Au (L12) с пространственной группой
Pm3m. Параметр дальнего порядка был равен 0,96. Высокоэнергети-
ческий механический размол порошка проводился в шаровой мельни-
це, соотношение между массами шаров и порошка было 10:1. Меха-
нический размол порошка в течение 5 часов привёл к исчезновению



76 Гл. 1. Методы синтеза нанокристаллических порошков

сверхструктурных отражений на его рентгенограмме, т. е. к полно-
му разупорядочению порошка. Наряду с этим произошло уширение
структурных отражений гранецентрированной кубической решётки.
Используя метод Вильямсона–Холла [143–145], авторы [142] по вели-
чине уширения структурных отражений оценили средний размер кри-
сталлитов и решёточные напряжения в порошке Ni3Al. После 5 часов
размола средний размер кристаллитов составлял 19 нм, а напряжение
было равно 8 · 10−4%. Увеличение продолжительности размола до
50 час привело к дальнейшему уширению структурных отражений
(111) и (200) и исчезновению других структурных отражений. Соглас-
но [142], размер областей когерентного рассеяния уменьшился до 8–
10 нм. Изучение размолотого порошка с помощью сканирующей и про-
свечивающей электронной микроскопии показало, что размер нано-
частиц составляет 2–3 нм, а электронная дифракция на наночастицах
характерна для аморфного состояния. Таким образом, механический
размол крупнозернистого порошка упорядоченного интерметаллида
Ni3Al (структура типа Cu3Au (L12)) привёл сначала к его разупоря-
дочению (образованию неупорядоченного ГЦК сплава со структурой
типа A1), затем к образованию нанокристаллического ГЦК сплава и,
на последней стадии размола, к получению аморфного порошка Ni3Al
со средним размером наночастиц 2 нм.
Идеальный и практически осуществлённый вариант механохими-

ческого синтеза, совмещённого с получением нанокомпозитной смеси,
описан в [146]. В заполненной аргоном шаровой мельнице в течение
100 часов размалывали смесь крупнозернистых (∼ 75мкм) порошков
вольфрама, графита и кобальта; в результате была получена нано-
композитная смесь WC–Co из зёрен кобальта и карбида вольфрама
со средним размером 11–12 нм.
В твёрдом сплаве, полученном холодным прессованием и последу-

ющим спеканием этой смеси при 1310K, большинство зёрен карбида
WC имело размер менее 200 нм, т. е. в несколько раз меньше, чем
в обычных сплавах того же состава. Спечённые образцы твёрдого
сплава имели твёрдость ∼ 18ГПа и относительную плотность, равную
80% от теоретической плотности. Возможность спекания нанокомпо-
зитной порошковой смеси WC–Co при более низкой температуре, чем
аналогичной крупнозернистой смеси, была следствием меньшей тем-
пературы плавления нанокристаллического Co по сравнению с круп-
нозернистым кобальтом.
Подробное описание механосинтеза нанокристаллического порош-

ка кубического карбида титана дано в работе [147]. Порошки метал-
лического титана и графита, взятые в соотношении, обеспечивающем
получение состава Ti44C56, были размолоты в сапфировой шаровой
мельнице. Соотношение массы шаров к массе порошка составляло
10:1. Размол проводили при комнатной температуре в атмосфере ар-
гона.
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Рис. 1.9. Изменение рентгенограмм в зависимости от продолжительности
размола порошковой смеси Ti44C56 при механосинтезе карбида титана [147]

После 2000 с размола на рентгенограмме реагирующей смеси
(рис. 1.9) наблюдались только широкие отражения, соответству-
ющие элементарным Ti и C. После 11 · 103 с размола отражения,
соответствующие графиту, почти исчезли, а после 15 · 103 с размола
появились отражения, соответствующие новой кубической фазе со
структурой B1 — карбиду титана. Период решётки полученного
карбида титана составляет 0,4326 нм. Увеличение времени размола до
4 · 104 с привело к полному исчезновению сохранявшихся дифракцион-
ных отражений металлического титана и к увеличению интенсивности
отражений карбида титана. Увеличение продолжительности размола
до 8 · 104 с сопровождается увеличением механической деформации
частиц порошка и резким уменьшением размера зёрен, о чем можно
судить по заметному уширению дифракционных отражений. Размол
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в течение 72 · 104 с привёл к формированию нанокристаллического
карбида титана. Дальнейшее увеличение времени размола до 106 с
не привело к каким-либо наблюдаемым изменениям полученного
карбида.

  

 
 

 

 

   

Рис. 1.10. Зависимость размера частиц D размолотого порошка Ti44C56
от продолжительности размола t в процессе механосинтеза карбида тита-
на [147]: (•) размер частиц, определённый электронно-микроскопическим
методом, (◦) размер частиц, определённый по уширению рентгеновских

дифракционных отражений

На рис. 1.10 показано изменение размера зёрен порошка в процессе
размола по данным рентгеновской дифракции и электронной микро-
скопии. Судя по рис. 1.10, в процессе образования нанокристалличе-
ского карбида титана можно выделить четыре стадии. На рис. 1.11 по-
казаны полученные методом сканирующей электронной микроскопии
фотографии частиц порошка на разных стадиях размола. Исходный
порошок (рис. 1.11a) представляет собой случайно распределённые
частицы разного размера и формы. На первой стадии (время размола
до 11 · 103 с) происходит образование очень крупных композитных
частиц Ti/C со средним размером около 1мм (рис. 1.11б). Метал-
лографическое исследование показало, что эти частицы состоят из
множества слоёв титана и углерода. Вторая стадия размола продол-
жительностью от 11 · 103 до 2 · 104 с представляет собой механическую
твёрдофазную реакцию, во время которой титан и углерод почти пол-
ностью реагируют между собой и образуются крупные зёрна карбида
титана размером от 800 до 1000 нм.
На третьей стадии продолжительностью от 2·104 до 8·104 с про-

исходит интенсивное измельчение зёрен карбида титана и образуется
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Рис. 1.11. Микрофотографии частиц исходной порошковой смеси Ti44C56 —
(a) и частиц порошка после размола в шаровой мельнице в течение 1,1·104 с

— (б), 4 · 104 с — (в) и 7, 2 · 105 с — (г) [147]

тонкодисперсный порошок с достаточно широким распределением зё-
рен по размеру — от 5 до 100 нм диаметром; зёрна карбида титана
объединены в частицы размером 5–10мкм (рис. 1.11в). Последняя
стадия продолжительностью от 8·104 до 1·106 с является стадией го-
могенизации нанокристаллического порошка по размеру зёрен — по-
лученный порошок карбида титана отличается узким распределением
зёрен по размеру и состоит из частиц размером около 2 ± 1 нм; зёрна
агломерированы в частицы сферической формы размером не более
300 нм (рис. 1.11г.)
Порошок карбида титана, полученный авторами [147] в резуль-

тате размола с разной продолжительностью (2,2·104, 4·104, 8·104
и 7,2·105 с), был спечён в активированной плазме. Такое спекание
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представляет собой вариант горячего прессования c одноосным прило-
жением давления, но отличается от последнего использованием пуль-
сирующего напряжения для активации плазмы. Продолжительность
спекания составляла менее 8 минут. В результате спекания удалось
получить компактные образцы карбида титана с высокой плотностью
(до 5,2 г·см−3) при сохранении среднего размера зёрен менее 70 нм.
Зависимость твёрдости образцов карбида титана, спечённых из по-
рошков с разным средним размером зёрен, показана на рис. 1.12.
Измерения твёрдости проводили при нагрузке 50 кг.

    
  

  

  
  

Рис. 1.12. Взаимосвязь продолжительности t механосинтеза и размера зёрен
D (◦) карбида титана с твёрдостьюHV (•) спечённого компактного карбида

титана Ti44C56 [147]

Результаты работы [147] демонстрируют высокую эффективность
механосинтеза нанокристаллического карбида титана. Вместе с тем
работа [147] содержит несколько очень существенных недостатков.
Прежде всего, в ней полностью отсутствуют какие-либо данные о хи-
мическом составе полученного карбида титана. Неявное предположе-
ние авторов [147] о совпадении состава шихты Ti44C56 с составом
синтезированного карбида титана вызывает недоумение. Сообщаемый
период решётки карбида титана несколько меньше, а измеренная
плотность больше, чем период (0,4328 нм) и плотность (4,91 г·см−3)
стехиометрического карбида TiC1,0, соответственно. Особенно непо-
нятна столь высокая плотность полученного карбида титана. Если
даже предположить, что синтезированный карбид со структурой B1
имеет тот же состав, что шихта, т. е. Ti0,44C0,56 (или TiC1,27 !?),
то металлическая подрешётка такого карбида должна быть дефект-
на, поскольку в структуре типа B1 число позиций неметаллической
и металлической подрешёток одинаково и позиции для размещения
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избыточного количества атомов любого сорта отсутствуют. Относи-
тельный избыток атомов какого-либо сорта означает, что подрешётка
атомов другого сорта содержит структурные вакансии. В рассматри-
ваемом случае возможный состав карбида титана c дефектной метал-
лической подрешёткой — Ti0,79C1,00, но карбид титана такого состава
должен иметь плотность на 20% меньше теоретической плотности. За-
метим, что до настоящего времени, несмотря на специальные поиски,
не удалось обнаружить вакансии в металлической подрешётке карби-
дов и потому полагается, что в карбидах переходных металлов метал-
лическая подрешётка не содержит вакансий. С учётом отмеченного
результаты [147] требуют тщательной проверки. В первую очередь
необходимо определить химический состав синтезированного карбида
титана по содержанию титана, связанного и свободного углерода,
а также металлических примесей. Нужно определить период решётки
и состав спечённого карбида титана, так как он, по-видимому, со-
держит значительное количество металлической примеси, вследствие
чего наблюдается плотность, превышающая теоретическую.

1.6. Детонационный синтез и электровзрыв
Существует ещё один вид механического воздействия, который од-

новременно создаёт условия как для синтеза конечного продукта, так
и для его диспергирования. Это ударная волна. С помощью ударно-
волновой обработки смесей графита с металлами при давлении в
ударной волне до нескольких десятков ГПа получают нанокристал-
лические алмазные порошки со средним размером частиц 4 нм. Более
технологично получение алмазных порошков путём взрыва органиче-
ских веществ с высоким содержанием углерода и относительно низ-
ким содержанием кислорода.
Детонация взрывчатых веществ, т. е. энергия взрыва, достаточно

широко используется для осуществления фазовых переходов в веще-
ствах и детонационного синтеза. Детонационный синтез как быстро
протекающий процесс позволяет получать тонкодисперсные порошки
в динамических условиях, когда важную роль играют кинетические
процессы.
Впервые детонационный синтез алмаза осуществлён авторами

[148] путём ударно-волнового нагружения ромбоэдрического графита
до 30ГПа. В [148] не удалось установить размер алмазных частиц, из
которых состояли наблюдаемые в оптический микроскоп зёрна взрыв-
ного алмаза, являющиеся агломератами отдельных частиц. В работе
[149] алмазные порошки были получены ударно-волновой обработкой
смесей графита с металлами; длительность ударной волны была 10–
20мксек, а создаваемое ею давление — 20–40ГПа. Позднее было пока-
зано, что полученный в этих условиях алмазный порошок содержит
одиночные кристаллы размером не более 50 нм, а также скопления
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и плотно спаянные агломераты размером до 5мкм и более, состоящие
из отдельных кристаллов с размерами 1–4 и 10–160 нм.
После 1983 года в литературе появились работы (например, [150,

151]), где обсуждался вопрос о возможном образовании мелкодисперс-
ных алмазных частиц при детонации конденсированных взрывчатых
веществ с отрицательным кислородным балансом, т. е. разлагающихся
с выделением свободного углерода, из которого и образуется алмазная
фаза. Такой процесс получения алмазных частиц с их последующим
охлаждением в газовой фазе (так называемый “сухой синтез”) был
реализован авторами [152, 153] при детонационном разложении уг-
леродсодержащих взрывчатых веществ с последующим расширением
продуктов взрыва в инертную атмосферу. В настоящее время такой
процесс применяется для промышленного получения субмикрокри-
сталлических (ультрадисперсных) алмазных порошков различного
технического назначения. Объём взрывных камер составляет не ме-
нее 2–3м3. В другом варианте детонационного синтеза алмазных по-
рошков из конденсированных взрывчатых веществ с отрицательным
кислородным балансом, называемом “водным синтезом”, используется
водяной охладитель полученных алмазных частиц.
Синтезированный алмазный порошок образуется в зоне химиче-

ского разложения за время не более 0,4мксек и состоит из компактных
кубических частиц со средним размером около 4 нм. Использование
более мощных взрывчатых веществ позволяет получить более круп-
ные — до 1мкм — частицы алмаза [154].
Давление в сотни тысяч атмосфер и температура до нескольких

тысяч градусов, характеризующие детонационный процесс, соответ-
ствуют области термодинамической устойчивости алмазной фазы на
p−T -диаграмме возможных состояний углерода (рис. 1.13), поэтому
применение детонационного метода для синтеза алмаза в динамиче-
ских условиях вполне естественно. Вместе с тем надо учитывать, что
в детонационном синтезе при малом времени существования высо-
ких давлений и температур, необходимых для образования алмаза,
важная роль принадлежит кинетике образования и роста зародышей
алмазной фазы.
Подтверждением этого является, например, взрывное разложение

тринитротолуола, в котором выделяется максимальное количество
свободного углерода, и параметры детонационной волны в плоскости
Чепмена–Жуге (p ≈ 18ГПа, T = 3500K), когда химическая реакция
уже практически закончилась, соответствуют области устойчивости
алмазной фазы (см. рис. 1.13). Однако детонация тринитротолуола
не дает заметного выхода алмазной фазы [153].
Для достижения заметного выхода алмазного порошка при де-

тонации взрывчатых веществ потребовались более мощные составы,
благодаря чему удалось повысить создаваемые ударной волной давле-
ние и температуру. Обычно для получения субмикрокристаллических
алмазных порошков используют смеси тринитротолуола и гексогена
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Рис. 1.13. Фазовая p–T -диаграмма состояния углерода с указанием областей
синтеза алмаза различными методами [152]: 1 — детонационный (ударно-
волновой) синтез с использованием графита, 2 — статическое превращение
с использованием катализатора, 3 — статическое превращение без катали-
затора, 4 — детонационный синтез с применением смеси тринитротолуола

и гексогена в соотношении ∼1:1

в весовом соотношении 50:50 или 60:40 [151, 153]. Для этих смесей дав-
ление и температура в детонационной волне составляют p � 15ГПа
и T � 3000K. При “сухом” детонационном синтезе процесс проводят
в специальных взрывных камерах, заполненных инертным или уг-
лекислым газом, который предотвращает окисление образовавшихся
алмазных частиц и их превращение в графит. Образование нано-
частиц алмаза происходит до достижения плоскости Чепмена–Жуге
и заканчивается за 0,2–0,5мкс, что соответствует продолжительности
химической реакции для смесей тринитротолуол–гексоген. В зоне хи-
мической реакции давление и температура могут быть значительно
выше, чем в плоскости Чепмена–Жуге, поэтому расчёты образования
алмазной фазы, базирующиеся на параметрах детонационной волны
Чепмена–Жуге, следует рассматривать как грубую оценку. Заметим
также, что в детонационном синтезе, при весьма малом времени обра-
зования алмазных частиц, скорость их роста на несколько порядков
выше таковой для статических условий. После взрыва конденсиро-
ванные продукты синтеза собирают и обрабатывают в горячих хлор-
ной HClO4 и минеральных кислотах под давлением — для удаления
сажи и других примесей, затем их многократно промывают в воде
и сушат. Выход алмазного порошка составляет 8–9% от исходной
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массы взрывчатых веществ, которая в различных устройствах может
меняться от десятков грамм до нескольких килограмм [153].
В российской промышленности освоен конверсионный метод полу-

чения алмазного нанопорошка путём взрыва боеприпасов в специаль-
ных камерах; в результате развивающихся при взрыве высоких давле-
ния и температуры происходит синтез алмаза из углеродсодержащих
взрывчатых веществ, катализируемый частицами и парами металла
из оболочек боеприпасов.
Характерной особенностью алмазных нанопорошков, получаемых

детонационным синтезом, является чрезвычайно малая дисперсия
размеров наночастиц — основная доля частиц имеет размер 4–5 нм
[152–157]. Действительно, определение размера наночастиц методом
комбинационного рассеяния света и по уширению рентгеновских ди-
фракционных отражений показало, что частицы алмаза независимо
от метода и кинетики охлаждения представляют собой нанокристал-
лы с характерным размером 4,3 нм [155]. Согласно [155] наблюдаемый
в разных исследованиях узкий диапазон размеров нанокристаллов
алмаза — следствие того, что при малых размерах наночастиц имен-
но алмаз, а не графит является термодинамически стабильной фор-
мой углерода. Это предположение подтверждают численные расчёты
[158].
Подробное описание образования ультрадисперсных алмазов в де-

тонационной волне, способов их выделения из продуктов взрыва мож-
но найти в монографии [159].
Другой детонационный способ синтеза различных морфологиче-

ских форм углерода и нанопорошков оксидов Al, Mg, Ti, Zr, Zn описан
авторами [160, 161]. Слой исходного вещества (высокопористая метал-
лическая среда, химическое соединение, золь или гель гидрооксида
металла) подвергается ударно-волновому воздействию от контактного
заряда взрывчатого вещества. В ударной волне происходит сжатие
и прогрев высокопористого металла или же протекают реакции разло-
жения исходного соединения до оксида с последующей стабилизацией
оксидных фаз. После выхода ударной волны на свободную поверх-
ность исходного вещества материал разлетается в газовую атмосферу
взрывной камеры.
Если в качестве исходного вещества используются металлы,

то применяется активная кислородсодержащая среда (например,
O2 + N2). В этом случае на стадии разлета происходит горение
металла с образованием ультрадисперсного оксида. При использо-
вании углеродсодержащей атмосферы CO2 удаётся синтезировать
нанотрубки и сферические частицы углерода (рис. 1.14), а также
нитевидные кристаллы MgO. Средний диаметр нитевидных кристал-
лов MgO составляет 60 нм, а отношение длины к диаметру достигает
100. При использовании в качестве исходных материалов химических
соединений применяется химически нейтральная по отношению
к получаемому материалу газовая или жидкая среда. Благодаря
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Рис. 1.14. Углеродные нанотрубки, полученные детонационным методом
[160, 161]

этому происходит быстрое охлаждение вещества и стабилизируются
высокотемпературные и метастабильные кристаллические модифи-
кации. Например, авторы [161] получили детонационным методом
нанокристаллический порошок кубической модификации ZrO2,
стабилизированной оксидом иттрия. Средний размер частиц порошка
составлял 30 нм.
Быстро развивающимся методом получения тонкодисперсных по-

рошков является электрический взрыв проводника при прохождении
по нему мощного импульса тока длительностью 10−5–10−7 с и плотно-
стью 104–106А·мм−2 [162, 163]. Для этой цели используется проволока
диаметром 0,1–1,0мм. Электровзрыв проводника представляет собой
резкое изменение физического состояния металла в результате интен-
сивного выделения энергии в нём при пропускании импульсного тока
большой плотности [164]. Электровзрыв сопровождается генерацией
ударных волн и создаёт возможность быстрого нагрева металлов со
скоростью более 1 · 107K· с−1 до высоких температур T > 104K. Спо-
собность электрически взрываемых проводников резко изменять свои
свойства и эффективно преобразовывать первичную электрическую
или магнитную энергию накопителей в другие виды энергии (теп-
ловую энергию, энергию излучения образующейся плазмы, энергию
ударных волн и др.) нашла, в частности, применение для получения
тонкодисперсных порошков.
На начальной стадии электровзрыва джоулев нагрев проводника

сопровождается его линейным расширением с относительно неболь-
шой скоростью 1–3 м·с−1. На стадии собственно взрыва в результате



86 Гл. 1. Методы синтеза нанокристаллических порошков

прохождения импульса тока металл перегревается выше температуры
плавления, расширение вещества взрываемого проводника происхо-
дит со скоростью до 5·103 м·с−1 и перегретый металл взрывообразно
диспергируется [165]. Давление и температура на фронте возникаю-
щей ударной волны достигают нескольких сотенМПа (тысяч атмо-
сфер) и ∼ 104K, соответственно. В результате конденсации в потоке
быстро расширяющегося пара образуются частицы очень малых раз-
меров. Регулируя условия взрыва, можно получать порошки с раз-
мером частиц от 100мкм до 50 нм. Средний размер частиц монотон-
но убывает с ростом плотности тока и сокращением длительности
импульса. Электровзрыв в инертной атмосфере позволяет получать
порошки металлов и сплавов, а с помощью введения в реактор до-
полнительных реагентов (воздух, смесь кислорода и инертного газа,
азот, дистиллированная вода, декан C10H22, парафин, техническое
масло) можно получать тонкодисперсные порошки оксидов, нитри-
дов, карбидов или их смесей (табл. 1.1). В [163] описаны полученные
электровзрывом в инертном газе при давлении 200Па порошки меди
с максимумом распределения по размерам, соответствующим ∼20 нм,
и порошки алюминия со средним размером частиц около 50 нм.

Та б л и ц а 1.1
Некоторые нанопорошки, получаемые методом электровзрыва в вакууме и

в различных средах

Металл Вакуум∗ Воздух∗∗ Азот
N2

Вода
H2O

Декан
С10Р22

Парафин

Al n-Al n-Al, n-AlN n-Al(OH)3
или γ-
Al2O3

n-
Al4C3

Карбиды

Fe n-Fe n-Fe n-FeO n-FeO Смесь
карбидов

Ti n-Ti n-Ti n-
TiNy

n-Ti2O3 n-TiCy Смесь
карбидов

W n-W n-W n-WO2 n-WCy n-WC
Cu n-Cu n-Cu n-Cu2O
∗ — < 1, 3 · 10−6 (Па)
∗∗ — n-M, покрытые оксидом

Согласно экспериментальным данным [166] субмикрокристалличе-
ские порошки, получаемые методом электрического взрыва проволо-
ки, имеют очень большую избыточную энергию. Так, порошки алю-
миния со средним размером частиц 500–800 нм обладают избыточной
энергией 100–200 кДж моль−1, а порошки серебра со средним разме-
ром частиц ∼ 120 нм имеют избыточную энергию 40–80 кДж моль−1,
что в несколько раз больше теплоты плавления массивного вещества.
Такой избыток энергии не может быть обусловлен вкладом толь-
ко поверхностной энергии. Обнаруженное в [166] запасание большой
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избыточной энергии тонкодисперсными порошками, полученными
электровзрывом, полного объяснения пока не получило. В [167] вы-
сказано мнение, что избыточная энергия запасается в виде энергии
поверхности, внутренних дефектов и зарядовых состояний.
Распределение частиц порошков по размеру является логарифми-

чески нормальным, максимум распределения лежит в области 10–
500 нм, σg = 1, 3−1, 8. Частицы порошков металлов и сплавов, полу-
ченных электровзрывом, являются сферическими, а частицы нитрид-
ных порошков имеют огранку.
В последние годы стал развиваться электроэрозионный способ по-

лучения субмикрокристаллических и нанокристаллических порошков
металлов и сплавов.

1.7. Упорядочение нестехиометрических
соединений

Нанокристаллические керамические материалы интенсивно иссле-
дуются в последнее время в связи с необходимостью создания твёрдых
и одновременно нехрупких, устойчивых к растрескиванию материа-
лов. В этом отношении перспективны нестехиометрические карбиды
переходных металлов IV и V групп, уступающие по твёрдости только
алмазу и кубическому нитриду бора [168].
Монокарбиды переходных металлов MCy входят в группу силь-

но нестехиометрических соединений [169–171]. Результаты обширных,
всесторонних и детальных исследований эффектов нестехиометрии
и превращений беспорядок–порядок в сильно нестехиометрических
соединениях можно найти в многочисленных отечественных и за-
рубежных публикациях научной школы во главе с А.И. Гусевым
и А.А. Ремпелем. В неупорядоченном состоянии монокарбиды MCy

имеют кубическую структуру B1 и могут содержать до 50% структур-
ных вакансий в неметаллической подрешётке [52, 169–176]. При темпе-
ратуре ниже 1300К структура B1 становится неустойчивой, и в несте-
хиометрических карбидах происходят фазовые переходы беспорядок–
порядок, приводящие к образованию упорядоченных фаз со слож-
ными сверхструктурами [169–176]. Превращения порядок–беспорядок
и беспорядок–порядок в карбидах являются фазовыми переходами
первого рода [52, 169–175] со скачкообразным изменением объёма при
температуре превращения беспорядок-порядок Ttr [169, 170, 175, 177,
178]. Однако процесс упорядочения является диффузионным и поэто-
му превращение происходит не мгновенно, а в течение нескольких де-
сятков минут. Карбиды синтезируют при температурах 1400–1800K,
которые выше, чем температуры фазовых превращений беспорядок–
порядок Ttr. При охлаждении от температуры синтеза до комнатной
температуры нестехиометрический карбид переходит через темпера-
туру упорядочения и стремится в упорядоченное состояние. Если
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охлаждение осуществляется быстро, то процесс упорядочения не успе-
вает закончиться, и нестехиометрический карбид остаётся в мета-
стабильном неупорядоченном состоянии. Из-за различия параметров
решёток неупорядоченной и упорядоченной фаз в образце возникают
напряжения, которые с течением времени приводят к растрескиванию
кристаллитов по границам раздела неупорядоченной и упорядоченной
фаз. Регулируя размеры доменов упорядоченной фазы, можно полу-
чить наноструктурированные порошки нестехиометрических карби-
дов.
Идея формирования наноструктуры с помощью атомно-

вакансионного упорядочения нестехиометрических соединений
впервые была реализована Ремпелем А.А. и Гусевым А.И. [179]
на примере нестехиометрического карбида ванадия. Ранее явление
упорядочения для создания наноструктурированного состояния
не использовалось. Выбор карбида ванадия в качестве объекта
исследования обусловлен тем, что в нём упорядочение проявляется
наиболее отчётливо [178, 180–182]. В нанокристаллических твёрдых
телах и нанопорошках важную роль играют не только объёмные
(связанные с размерами частиц), но и поверхностные (связанные
с состоянием и структурой границ раздела) эффекты [183–185],
поэтому авторы [179] и последующих исследований [186–189]
при изучении свойств карбида ванадия особое внимание уделяли
состоянию поверхности изучаемого вещества.
Исходный порошкообразный карбид ванадия VC0,875 с размером

частиц 1–2мкм получен карботермическим восстановлением оксида
V2O5 и затем подвергнут длительному старению при температуре
окружающей среды в закрытом сосуде, предохраняющем от проник-
новения паров воды из воздуха.
Состаренный порошок карбида ванадия оказался очень гигроско-

пичным — анализ показал, что сразу после извлечения из сосуда
порошок содержал не более 0,2масс.% физически адсорбированной
воды, а после хранения в атмосфере окружающей среды в течение
нескольких месяцев содержание воды достигло 2,0масс.% и вышло
на насыщение. Высокая гигроскопичность является косвенным свиде-
тельством каталитической активности состаренного порошка карбида
ванадия. Заметим, что обычный крупнозернистый порошок карбида
ванадия такой гигроскопичностью не обладает.
По данным химического анализа состаренный карбид ванадия

имеет состав VC0,875, соответствующий верхней границе области го-
могенности кубической фазы B1. Примеси Ti, Nb, Ta и W, в сумме
составляющие около 1масс.%, обнаружены методом EDX только в по-
верхностном слое спечённого образца; в объёме образца их содержа-
ние менее 0,1масс.%.
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Химический состав состаренного порошка карбида ванадия
(масс.%)

Компонент V Cсвяз Cсвоб H2O Oхемосорб Oрешет N

Концентра-
ция (масс.%)

77,5±0,1 16,0±0,1 0,9±0,1 2,0±0,2 3,1±0,1 0,1 0,2±0,02

Общее содержание кислорода (5,0 масс.%) в порошке настолько
велико, что могло бы означать полное заполнение свободных неметал-
лических узлов (структурных вакансий) атомами кислорода и образо-
вание оксикарбида ванадия. В связи с этим был проведен детальный
анализ для определения того, в каком виде содержится кислород
в образце. Оказалось, что 1,8масс.% кислорода приходится на долю
адсорбированной воды (содержание воды в количестве 2масс.% было
определено прокаливанием в вакууме до 500K, а также методами га-
зовой хроматографии и термогравиметрического анализа). Кислород
в количестве 0,1масс.% растворен в решётке карбида ванадия, что
приводит к заполнению лишь малой доли структурных узлов углерод-
ной подрешётки — около 0,4%. По данным количественной газовой
хроматографии основная часть кислорода в количестве 3,1масс.%
находится в хемосорбированном виде. Очень малое количество кисло-
рода образует поверхностную оксидную плёнку толщиной 2–3 атом-
ных монослоя; плёнка содержит оксид V2O3 и гомологические окси-
ды VnO2n−1, расположенные между V2O3 и VO2. Содержание азо-
та, определённое без предварительного прогрева порошка, составляет
всего лишь 0,2масс.% и не может оказывать существенного влияния
на свойства порошка.
Для анализа оксидной плёнки порошок карбида ванадия был на-

грет в разбавленном растворе HCl (концентрация 0,36масс.%, pH =
1) при 330K в течение нескольких минут. По светло-синей окраске
раствора можно судить о наличии в нём ионов, содержащих трёх-
и четырехвалентный ванадий. Это подтверждает наличие на поверх-
ности порошка карбида ванадия оксидной плёнки.
Под микроскопом при увеличении порошка карбида ванадия при-

мерно в 100 раз (рис. 1.15) видны отдельные агломераты неправиль-
ной формы, имеющие размер 5–50мкм и состоящие из частиц разме-
ром около 1мкм. Однако при большем увеличении становится ясно,
что эти частицы имеют сложную структуру и в действительности
являются совокупностью большого числа очень малых частиц нано-
метрового размера (далее будем называть их наночастицами или на-
нокристаллитами). На рис. 1.16 показана микрофотография, получен-
ная при увеличении в 10000 раз на растровом электронном микроско-
пе высокого разрешения DSM 982 Gemini. Хорошо видно, что каждый
из объектов с размером ∼1мкм представляет собой как бы раскрыв-
шийся бутон розы или очень неплотный кочан капусты и состоит
из нанокристаллитов. При увеличении в 50000 раз видно, что на-
блюдаемые нанокристаллиты имеют форму искривлённых лепестков;
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Рис. 1.15. Агломерированные частицы состаренного порошка карбида вана-
дия VC0,875: агломераты имеют размер от 5 до 50мкм и состоят из мелких

частиц размером около 1мкм и менее [169, 170, 188]

объединяясь между собой, нанокристаллиты образуют структуру, на-
поминающую кораллы (рис. 1.17). Полученная наноструктура кар-
бида ванадия совершенно уникальна и ранее не наблюдалась ни на
одном веществе. Нанокристаллиты в первом приближении можно мо-
делировать диском с диаметром от 400 до 600 нм и толщиной около
15–20 нм. Несмотря на то, что по объёму такой диск соответствует
довольно крупной сферической частице диаметром 150–220 нм, из-за
малой толщины диска отношение площади его поверхности S к объё-
му V составляет S/V = 0, 107−0, 143 нм−1, что соответствует удельной
поверхности порошка от 19 до 26м2·г−1. Электронная микроскопия
свидетельствует также о малой дисперсии размеров нанокристалли-
тов в порошке.
Кристаллическую структуру карбида ванадия изучали методом

рентгеновской дифракции с использованием CuKα1,2 излучения [175,
184]. На рис. 1.18 показаны рентгеновские дифракционные спектры
неупорядоченного карбида VC0,875, отожжённого крупнозернистого
упорядоченного карбида VC0,875 (V8C7) и наноструктурированного
карбида VC0,875. На рентгенограмме нанопорошка VC0,875 (рис. 1.18в)
наряду со структурными отражениями базисной фазы B1 наблюда-
ются только сверхструктурные рефлексы, соответствующие кубиче-
ской упорядоченной фазе V8C7 с пространственной группой P4332.
Период решётки упорядоченной фазы составляет 0,8337 ± 0,0001 нм.
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Рис. 1.16. Микроструктура порошка карбида ванадия VC0,875, подвергну-
того длительному старению при температуре и в атмосфере окружающей

среды (увеличение 10000 раз) [169, 170, 179]

Идеальная кубическая сверхструктура типа M8C7 с пространственной
группойP4332 (рис. 1.19) имеет удвоенный (по сравнению с неупо-
рядоченной базисной фазой B1) период решётки [175, 176, 182], по-
этому для изучаемого карбида ванадия период базисной фазы aB1
= 0,41685 нм. Это значительно (на 0,00047 нм) больше, чем период
неупорядоченного карбида VC0,875. Согласно [175, 176, 183, 187], та-
кая большая разность периодов упорядоченного и неупорядоченного
карбидов VC0,875 может наблюдаться только при максимальной или
близкой к ней степени упорядочения.
Соотношение интенсивностей структурных и сверхструктурных

отражений подтверждает близость степени дальнего порядка в карби-
де ванадия к максимальной. Кроме того, из этого соотношения следу-
ет, что упорядоченная фаза занимает весь объём вещества, т. е. поро-
шок является однофазным. Из анализа соотношения интенсивностей
вытекает ещё один важный вывод о практическом отсутствии кис-
лорода в решётке карбида; это совпадает с химико-аналитическими
данными о том, что в решётке содержится всего 0,1масс.% кислорода.
Обращает на себя внимание, что интенсивность сверхструктурных

отражений Isuper крупнокристаллического упорядоченного карбида
VC0,875 с увеличением угла дифракции 2ϑ уменьшается (рис. 1.18б),
тогда как интенсивность сверхструктурных отражений нанопорошка
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Рис. 1.17. Морфология частиц состаренного порошка карбида VC0,875 при
увеличении в 50000 раз [169, 170, 179, 186–189]: частицы размером около
1мкм представляют собой совокупность нанокристаллитов в форме искрив-
лённых лепестков-дисков диаметром от 400 до 600 нм и толщиной около

15–20 нм

карбида ванадия в области 2ϑ > 100◦ не только не уменьшается, но
даже растёт (рис. 1.18в). Возможная причина этого — наличие боль-
ших релаксационных статических смещений атомов ванадия вблизи
углеродных вакансий. Ранее такие смещения действительно были об-
наружены в упорядоченном карбиде V8C7 [182].
Несмотря на нанометровую толщину нанокристаллитов, анализ

ширины дифракционных отражений не обнаружил существенных от-
клонений от аппаратурной ширины. Поскольку все атомы внутри
кристаллита рассеивают когерентно, отсутствие уширения дифракци-
онных линий согласуется с наличием довольно большого количества
атомов в нанокристаллитах из-за их большого размера в двух других
измерениях.
Пикнометрическая плотность наноструктурированного порошка

VC0,875 была значительно меньше теоретической рентгенографиче-
ской плотности и составила 5,15 г·см−3. Причиной могло быть нали-
чие в образце компонента с малой плотностью (например, физически
адсорбированной воды) или же высокая дефектность металлической
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Рис. 1.18. Рентгенограммы порошков a — неупорядоченного карбида
VC0,875, б — упорядоченного крупнозернистого карбида VC0,875 (V8C7)
и в — наноструктурированного карбида VC0,875 (излучение CuKα1,2, ин-
тенсивность показана в логарифмической шкале) [179, 188]. Сверхструктур-
ные рефлексы, наблюдаемые на рентгенограммах (б) и (в), соответствуют
кубической (пространственная группа P4332) упорядоченной фазе V8C7.
Большая интенсивность Isuper сверхструктурных рефлексов, наблюдаемых
на нанопорошке VC0,875, и аномальный рост Isuper нанопорошка в области
2ϑ > 100◦ могут быть результатом больших статических смещений атомов

ванадия

подрешётки, обусловленная наличием вакантных металлических уз-
лов (металлических структурных вакансий). Для выяснения этого
пикнометрическую плотность измерили после прокаливания карбида
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Рис. 1.19. Положение атомов ванадия V и углерода C в элементарной ячейке
упорядоченной кубической (пространственная группа P4332) фазы V8C7:
выделены вакантные (незаполненные атомами углерода) октаэдрические

междоузлия металлической подрешётки

в вакууме. Удаление воды при температуре 470К привело к пик-
нометрической плотности 5,48 г·см−3, что также несколько меньше
теоретического значения и связано с наличием в образце хемосор-
бированного кислорода. Только после отжига при 900К в вакууме
удалось получить пикнометрическую плотность, равную 5,62 г·см−3

и совпадающую с теоретической плотностью. Достижение теорети-
ческой плотности в результате отжига означает, что металлическая
подрешётка не содержала структурных вакансий и уменьшенная пер-
воначальная плотность была обусловлена адсорбированными приме-
сями воды и кислорода. Хотя после отжига при 900K на поверхности
нанокристаллитов ещё остаётся один–два атомных слоя оксидов, раз-
ницу между теоретической и пикнометрической плотностью обнару-
жить не удаётся, так как содержание поверхностной оксидной фазы
менее 0,1масс.%, а плотности оксидов и карбида ванадия близки по
величине.
Метод магнитной восприимчивости весьма чувствителен к превра-

щениям в нестехиометрических карбидах [169, 170, 173–175] и с успе-
хом применялся для анализа наноструктурного состояния слабых
магнетиков [190, 191], поэтому он был использован при изучении на-
нокарбида ванадия. Магнитную восприимчивость χ порошка карбида
ванадия VC0,875 в работах [186, 188] измеряли в интервале температур
от комнатной до 1200К в вакууме 1·10−3Па после обработки в соля-
ной кислоте для удаления оксида ванадия.
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Рис. 1.20. Температурная зависимость
магнитной восприимчивости χ нанопо-

рошка VC0,875 [186, 187]

Температурная зависи-
мость магнитной восприим-
чивости карбида ванадия
(рис. 1.20) хорошо согласует-
ся с литературными данными
[192, 193] для крупнокри-
сталлических образцов. Это
означает слабое влияние
наноструктуры карбида
ванадия на его электронные
свойства.
Наиболее эффективным

и чувствительным методом
изучения дефектов на грани-
цах раздела и поверхностях

наночастиц является электронно-позитронная аннигиляция. Захват
позитронов такими дефектами как вакансии или нанопоры приводит
к росту времени жизни позитронов по сравнению с этой величиной
для бездефектного материала [194]. По значению времени жизни
можно судить о типе дефекта.

 

 

Рис. 1.21. Спектры времени жизни пози-
тронов наноструктурированного и круп-
нокристаллического порошков упорядо-
ченного карбида ванадия V8C7 (VC0,875)

[179, 188, 189]

В работах [179, 186–
188] время жизни позитро-
нов измеряли на порош-
ке VC0,875, предварительно
прокалённом при 400K для
удаления воды. Для срав-
нения измеряли время жиз-
ни позитронов в крупнокри-
сталлическом спечённом об-
разце карбида ванадия то-
го же состава VC0,875. По-
лученные спектры времени
жизни позитронов показа-
ны на рис. 1.21. Из спектров
видно, что среднее время
жизни позитронов в нано-
порошке существенно пре-
вышает таковое в поликри-
сталле. В спектре крупно-
кристаллического образца карбида ванадия присутствует только ко-
роткая компонента 157 ± 2 пс, которая соответствует аннигиляции
позитронов в структурной вакансии углеродной подрешётки [195–197].
Количественный анализ спектра порошкового образца показал, что
в нём наряду с короткой компонентой, равной 157± 2 пс, присутству-
ет длинная компонента 500 пс с относительной интенсивностью I2 =
= 7%. Согласно [194] длинная компонента обусловлена аннигиляцией
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позитронов в дефектах на поверхности частиц. Захват позитронов
структурной вакансией означает отсутствие диффузии позитрона на
большие расстояния; в этом случае интенсивности компонент про-
порциональны объёмным долям фаз, содержащих дефекты разного
типа. Таким образом, величина относительной интенсивности длин-
ной компоненты I2 совпадает с объёмной долей поверхности ΔVsurf =
= δS/V в нанопорошке карбида ванадия. Оценка показывает, что
поверхностный слой имеет толщину δ = 0, 5− 0, 7 нм и соответствует
3–4 атомным монослоям.
В целом из результатов измерения времени жизни позитронов

следует, что внутренняя часть нанокристаллитов содержит только
неметаллические структурные вакансии, а в поверхностном слое нано-
кристаллитов карбида ванадия имеются дефекты типа вакансионных
агломератов.
По результатам физико-химического исследования порошка кар-

бида ванадия авторы [179, 186–189] предложили следующую модель
строения его нанокристаллов. Нанокристаллиты представляют собой
сильно изогнутые пластинки-диски диаметром от 400 до 600 нм и тол-
щиной 15–20 нм. Внутренняя часть нанокристаллита представляет со-
бой упорядоченный карбид V8C7 с высокой степенью дальнего поряд-
ка и пренебрежимо малым содержанием растворённого в ней кислоро-
да. В поверхностном слое нанокристаллитов в количестве 3.1масс.%
находится хемосорбированный кислород и содержится значительное
число вакансионных агломератов, что свидетельствует о его рыхлой
структуре. Толщина поверхностной фазы не превышает 0,7 нм или
четыре атомных монослоя.
Наблюдаемая морфология нанокристаллического порошка несте-

хиометрического карбида ванадия может быть следствием растрески-
вания зёрен по границам раздела неупорядоченной и упорядоченной
фаз. Действительно, высокотемпературные рентгеновские измерения
[178] обнаружили, что при температуре 1413 ± 20K, как результат
фазового перехода беспорядок-порядок, VC0,875 → V8C7, наблюда-
ется скачкообразное увеличение периода кристаллической ГЦК под-
решётки на 0,0004 нм (рис. 1.22a); размер доменов упорядоченной
фазы составляет ∼ 20 нм. Согласно работам [180, 181], упорядочение
VC0,875 → V8C7 происходит по механизму фазового перехода первого
рода при температуре 1368 ± 12K; при 300K параметр aB1 базис-
ной кристаллической решётки закалённого неупорядоченного карбида
VC0,875 на 0,0002 нм меньше, чем упорядоченного карбида с тем же
содержанием углерода (рис. 1.22б). Разница в объёмах неупорядо-
ченной и упорядоченной фаз приводит к возникновению напряжений
и последующему растрескиванию по границам раздела фаз.
Возможен и другой механизм формирования наноструктуры. Пер-

вый род фазового превращения беспорядок–порядок приводит к обра-
зованию доменов упорядоченной фазы, между которыми вследствие
несостыковки атомной структуры антифазных доменов возникают
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Рис. 1.22. Изменение периода aB1 базисной (кубическая структура B1, про-
странственная група Fm3m) решётки нестехиометрического монокарбида
ванадия в результате упорядочения: a — скачкообразное изменение периода
базисной кубической решётки aB1 при переходе порядок → беспорядок,
V8C7 → VC0,875, при температуре Ttr = 1413±10K [178]; б — зависимость
периода базисной решётки aB1 от состава монокарбида VCy в неупорядо-
ченном (•) и упорядоченном (◦) состояниях при температуре 300K [180,

181]

напряжения. Напряжения со временем приводят к растрескиванию
зёрен исходной неупорядоченной фазы по границам антифазных до-
менов упорядоченной фазы.
Для надёжного выяснения механизма измельчения зёрен при упо-

рядочении нужны специальные исследования.
Таким образом, формирование наноструктуры порошка нестехио-

метрического карбида VC0,875 обусловлено происходящим в этом ма-
териале фазовым переходом беспорядок-порядок VC0,875 → V8C7. На-
нокристаллиты упорядоченного нестехиометрического карбида вана-
дия в форме искривлённых дисков диаметром не более 600 нм и тол-
щиной 15–20 нм образуются в результате растрескивания частиц раз-
мером до 1мкм. Поверхностный слой нанокристаллитов имеет тол-
щину 0,5–0,7 нм, содержит хемосорбированный кислород и большое
число вакансионных агломератов, что свидетельствует о его рыхлой
структуре.
Можно полагать, что превращения беспорядок–порядок, происхо-

дящие с изменением объёма, могут применяться для формирования
наноструктурного состояния других материалов, в том числе сильно
нестехиометрических соединений.

1.8. Синтез высокодисперсных оксидов в жидких
металлах

Этот новый метод синтеза высокодисперсных оксидов предложен
авторами [198, 199]. В качестве рабочей среды используют расплавы
галлия при температуре 323–423K, свинца при температуре 653–873K
или сплава свинец–висмут при температуре 453–873K.

4 А. И.
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Синтез проводится в два этапа. На первом этапе в расплаве рас-
творяют металл M, химическое сродство которого к кислороду боль-
ше, чем металла, образующего расплав. Растворимость металла M в
расплаве должна быть не меньше 0,1масс.%. На втором этапе раство-
рённый металл M окисляют путём барботирования расплава водяным
паром или газовой смесью (H2O + Ar). Содержание водяных паров
в окислительной газовой смеси составляет от 15 до 30 об.%. Ниже
в качестве примера приведены реакции, происходящие в процессе
окисления металла M в расплаве галлия:

2Ga(liq) + 3H2O(gas) = Ga2O3(solid) + 3H2 ↑, (1.6)
Ga2O3(solid) ⇒ Ga2O3(diss), (1.7)
xM(diss) + yGa2O3(diss) = MxO3y(amorph) + 2yGa(liq). (1.8)

В результате селективного окисления образуются аморфные высо-
кодисперсные оксиды металлов. В частности, селективное окисление
алюминия, растворённого в галлии в количестве 1 мас.%, приводит
к образованию аэрогеля, т. е. вещества с объёмной макроструктурой.
Аэрогель представляет собой хлопья аморфного высокопористого ве-
щества, имеющего химический состав Al2O3 ·H2O. Образование аэро-
геля как единственного продукта селективного окисления происхо-
дит в реакционной зоне при температуре 343–348K. Исследование
микроструктуры показало, что вещество состоит из ориентированных
в одном направлении волокон диаметром от 5 до 100 нм. Расстояние
между отдельными волокнами составляет от 5 до 400 нм. Полученный
наноматериал имеет пористость 96,5–99,5 об.% и удельную поверх-
ность от 30 до 800 м2·г−1 и может использоваться для теплоизоляции.
Стабильность состава, структуры и свойств наноматериала сохраня-
ется при длительном отжиге в интервале температур до 1000K.
Селективное окисление индия In, растворённого в свинце, позво-

лило получить оксид индия In2O3 в чешуйчатом виде с размером
макрочастиц до 5мм. Сканирующая электронная микроскопия пока-
зала, что чешуйки In2O3 состоят из иголок диаметром 50–100 нм с
расстоянием между ними 80–200 нм.
Число металлов, растворимость которых в расплавах галлия, свин-

ца или сплава свинец–висмут составляет 0,1мас.% и более, достаточно
велико. Это даёт возможность с помощью селективного окисления
системы Ga(liq)–M(dis) при температуре до 423K получать высокодис-
персные оксиды Na2O, Al2O3, MgO и CaO. Селективное окисление
в системах Pb(liq)–M(diss) и Pb/Bi(liq)–M(diss) при температуре до 873K
позволяет синтезировать наноразмерные оксиды SbO2, TeO, NiO,
GeO2, SnO2, In2O3, K2O, ZnO, Ga2O3, Na2O, MnO, Li2O, Al2O3, BaO,
SrO, MgO и CaO. По мнению авторов [199], разработанный ими метод
применим для получения в расплавах высокодисперсных нитридов,
сульфидов и галогенидов. В этом случае на расплав с растворённым



1.9. Самораспространяющийся высокотемпературный синтез 99

металлом нужно воздействовать смесью инертного газа с азотом N2,
сероводородом H2S или газообразными хлоридами галлия или свинца.

1.9. Самораспространяющийся
высокотемпературный синтез

Самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС)
представляет собой быстро распространяющийся процесс твёрдого
горения реагентов: металла и углерода (бора, кремния) в случае
карбидов (боридов, силицидов) или металла в среде азота в случае
нитридов при температуре от 2500 до 3000K [200, 201]. СВС основан
на экзотермичности реакций взаимодействия большинства металлов
с бором, углеродом, кремнием и азотом. Реакция горения протекает
в узкой зоне, которая перемещается по спрессованному образцу за
счёт теплопроводности. Синтез карбидов обычно проводят в вакууме
или инертной среде (аргон). Средний размер зёрен в получаемых
методом СВС карбидах составляет 10–20мкм, размер зёрен нитридов
обычно меньше и равен 5–10мкм. Синтезированные методом СВС
карбиды и нитриды переходных металлов IV и V групп, как правило,
неоднородны по составу, и для их гомогенизации требуются дополни-
тельный размол и отжиг. Для уменьшения размера зёрен полученного
карбида или нитрида исходную смесь разбавляют конечным продук-
том (например, в смесь Ti + C добавляют карбид TiC в количестве
до 20масс.%). С этой же целью при синтезе карбидов часть углерода
в смеси заменяют органическими полимерами (полистирол, поливи-
нилхлорид). В результате удаётся получать карбиды и нитриды со
средним размером зёрен 1–5мкм.
В работе [202] предложено осуществлять синтез наноразмерных

порошков карбида титана методом СВС с использованием инертного
разбавителя. В качестве инертного разбавителя был выбран хлорид
NaCl, являющийся химически инертным к исходным порошкам ме-
таллического титана Ti и углерода C и к получаемому карбиду титана
TiC. В процессе горения титана и углерода NaCl, имеющий темпе-
ратуру плавления Tmelt = 1074K, образует расплав, который предот-
вращает рост синтезируемых карбидных частиц. Кроме того, NaCl
хорошо растворяется в воде и легко отделяется от синтезированного
карбида.
Для синтеза карбида титана использовали смесь Ti + C + mNaCl,

где m составляло от 0,2 до 0,7моль хлорида натрия на один атом Ti
или C. Размер частиц исходных порошков Ti, C и NaCl не превышал
50, 0,1 и 150мкм, соответственно. Из порошковой смеси прессовали
образцы диаметром 30 и высотой 40мм. Синтез проводили в стандарт-
ном реакторе в атмосфере аргона под давлением 0,5МПа. Процесс го-
рения инициировали импульсом тока (напряжение U = 15−20В, про-
должительность импульса 1,0–1,5 с), который подводился к образцу

4*
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с помощью вольфрамовой проволоки. При увеличении количества до-
бавленного хлорида натрия (m составляло от 0,2 до 0,7) температура
горения уменьшалась от 2500 до 1950K.
В процессе горения происходила спонтанная гомогенизация исход-

ной смеси вследствие плавления Ti и NaCl. Микроскопическое иссле-
дование показало, что образующиеся частицы карбида титана распре-
делены в расплаве NaCl и изолированы одна от другой тонким слоем
этого расплава, что предотвращает их дальнейший рост. Образования
каких-либо промежуточных фаз не обнаружено. Размер частиц кар-
бида титана уменьшается с ростом количества NaCl в исходной смеси.
После отмывания NaCl полученный порошок карбида титана был
изучен методами рентгеновской дифракции и электронной микроско-
пии. Синтезированный карбид титана имеет кубическую структуру
B1 с периодом 0,433 нм, порошок состоит из частиц неправильной
формы размером от 20 до 300 нм, средний размер частиц около 100 нм.
Согласно [202], оптимальное содержание NaCl для синтеза наноча-
стиц карбида титана равно m = 0, 4 или около 30масс.%. Химический
состав синтезированного карбида титана в [202] не определен. Если
в синтезированном карбиде титана отсутствуют примеси, то сравне-
ние измеренного в [202] периода решётки с точной экспериментальной
зависимостью aB1(y) для TiCy [69, 169, 170, 177, 203] указывает, что
состав карбида близок к стехиометрическому TiC1,0.
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2. Kohlschutter V. , Noll N. Über feine Metallzerteilungen. // Ztschr. Elec-

trochem. 1912. Bd. 18. №18. P. 419–428.
3. Harris L., Jeffries D., Siegel B.M. An electron microscopy study of gold

smoke deposits. // Appl. Phys. 1948. V. 19. №8. P. 791–794.
4. Ген М.Я., Зискин М.С., Петров Ю.И. Исследование дисперсности

аэрозолей алюминия в зависимости от условий их образования. // Докл.
АН СССР. 1959. Т. 127. №2. С. 366–368.
5. Ген М.Я., Величенкова Е.А., Еремина И.В., Зискин М.С. Об усло-

виях образования и свойствах сплава Ag–Cu в мелкодисперсном состоянии.
// ФТТ. 1964. Т. 6. №6. С. 1622–1626.
6. Ген М.Я., Еремина И.В., Федорова Е.А. Получение сплавов Fe-Co

в высокодисперсном состоянии и исследование их кристаллической струк-
туры. // ФММ. 1966. Т. 22. №5. С. 721–724.
7. Тихомиров В., Лидов А. Заметки по электролизу. // Журнал Русско-

го физико-химического общества. 1883. Т. 15. С. 421–423.
8. Bredig G. Einige Anwendnungen des elektrischen Lichtbogens. // Ztschr.

Electrochem. 1898. Bd. 4. №22. S. 514.
9. Svedberg T. Colloid Chemistry: Wiskonsin Lectures. New York: Chemical

Catalog Comp., 1924. 265 p.
10. Gen M. J., Zelmanoff J. L., Schalnikoff A. J. Über Herstellung kolloider
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ПОЛУЧЕНИЕ КОМПАКТНЫХ
НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ МАТЕРИАЛОВ

Несмотря на большое разнообразие и развитость методов полу-
чения нанокристаллических частиц (в особенности это относится к
наиболее известным методам газофазного испарения и конденсации
и осаждения из коллоидных растворов), исследования структуры
и свойств наночастиц являются весьма сложными и трудоёмкими. Это
связано, в частности, с высокой реакционной способностью наноча-
стиц из-за их высокоразвитой поверхности. В связи с этим большой
фундаментальный и прикладной интерес представляют компактные
нанокристаллические материалы, во многих случаях более удобные
для изучения и применения. Описание основных методов получения
компактных наноматериалов можно найти в обзорах [1–3]. Ни один
из этих методов не является универсальным, поскольку применим
к ограниченному кругу объектов.
Наиболее распространёнными являются традиционные методы по-

рошковой технологии [4], т. е. различные виды прессования и спека-
ния, модифицированные применительно к нанопорошкам. Модифи-
кация сводится к выбору оптимальных параметров компактирования
и спекания нанопорошков. Такими параметрами являются давление
прессования и способы его приложения, температурный режим спе-
кания, среда и скорость проведения процесса. Компактирование на-
нопорошков можно проводить холодным статическим прессованием
с односторонним или двухсторонним приложением давления; горячим
аксиальным прессованием; холодным или горячим изостатическим
прессованием в гидро- или газостатах; формованием литьем из колло-
идных гелей с последующим спеканием; магнитно-импульсным, удар-
ным и взрывным прессованием; ультразвуковым прессованием. К по-
рошковой технологии можно отнести также предложенный немец-
ким профессором Х. Гляйтером (H. Gleiter) [5–8] метод вакуумного
компактирования наночастиц, полученных конденсацией из газовой
фазы. Основная трудность, возникающая при использовании порош-
ковых технологий для получении беспористых (или с минимальной
пористостью) изделий из нанопорошков, связана с интенсивной ре-
кристаллизацией и остаточной пористостью. Сокращая продолжи-
тельность воздействия высокой температуры, можно уменьшить ре-
кристаллизацию и рост зёрен при спекании. Использование высокого
статического или динамического давления для прессовании нанопо-
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рошков при комнатной или высокой температуре позволяет умень-
шить остаточную пористость и увеличить относительную плотность
получаемых материалов. Порошковая технология применима к хими-
ческим элементам, соединениям и сплавам.
Нанесение плёнок и покрытий позволяет получать беспористые

материалы толщиной не более нескольких микрометров. Пленки как
наноструктурные материалы универсальны по составу, а размер кри-
сталлитов в них может меняться в широком интервале, включая
аморфное состояние и многослойные структуры (сверхрешётки). Это
обеспечивает большие возможности для применения плёнок в инстру-
ментальной промышленности и электронной технике. Действительно,
несмотря на малую толщину, покрытия существенно повышают ме-
ханические свойства изделий. Например, покрытия из нитрида TiN
или карбонитрида TiCxNy титана существенно повышают износо-
стойкость и режущие свойства металлообрабатывающего инструмен-
та, коррозионную стойкость металлов и сплавов. Пленки различного
состава широко применяются в электронных микросхемах. Пленки
и покрытия получают химическим (CVD) и физическим (PVD) оса-
ждением из газовой фазы, электроосаждением (electrodeposition), с
помощью золь–гель технологии (sol–gel technology).
Беспористые наноструктурированные материалы можно получить

также кристаллизацией из аморфного состояния, но этот метод при-
годен только для сплавов, которые можно закалить из расплава
в аморфное состояние. Кристаллизацию аморфных сплавов проводят
при обычном и высоком давлении, совмещают с деформационной
обработкой.
Интенсивная пластическая деформация позволяет получать беспо-

ристые металлы и сплавы с размером зерна около 100 нм и применима
в основном к пластически деформируемым материалам.
Формирование наноструктуры в нестехиометрических соединени-

ях типа карбидов, нитридов и оксидов MXy переходных металлов (M
= Ti, Zr, Hf, V, Nb, Ta; X = C, N, O) и в твёрдых растворах замещения
AxB1−x возможно с помощью атомного упорядочения. Этот метод
применим, если превращение беспорядок–порядок является фазовым
переходом первого рода и сопровождается скачкообразным изменени-
ем объёма.

2.1. Компактирование нанопорошков
Широкую известность и популярность приобрел метод получения

компактных нанокристаллических материалов, предложенный авто-
рами [5–9] в период 1981–1986 годов. Описанная в этих работах тех-
нология использует метод испарения и конденсации для получения
нанокристаллических частиц, осаждаемых на холодную поверхность
вращающегося цилиндра; испарение и конденсация проводятся в ат-
мосфере разреженного инертного газа, обычно гелия; при одинаковом
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давлении газа переход от гелия к ксенону, т. е. от менее плотного
инертного газа к более плотному, сопровождается ростом размера
частиц в несколько раз. Частицы поверхностного конденсата, как пра-
вило, имеют огранку. При одинаковых условиях испарения и конден-
сации металлы с более высокой температурой плавления образуют ча-
стицы меньшего размера. Осажденный конденсат специальным скреб-
ком снимается с поверхности цилиндра и собирается в коллектор.
После откачки инертного газа в вакууме проводится предварительное
(под давлением ∼ 1ГПа) и окончательное (под давлением до 10ГПа)
прессование нанокристаллического порошка (рис. 2.1).
Внешний вид установки для получения компактных нанокристал-

лических веществ по методу Гляйтера [5, 8] показан на рис. 2.2. На та-
ких установках получают пластинки диаметром 5–15мм и толщиной
0,2–3,0мм с плотностью, равной 70–90% от теоретической плотности
соответствующего материала. В частности, для нанокристаллических
металлов плотность доходит до 97%, а для нанокерамики — до 85%
[10]. Полученные этим способом компактные наноматериалы в зави-
симости от условий испарения и конденсации состоят из частиц со
средним размером D от 1–2 нм до 80–100 нм.
Одно из первых исследований, посвящённых получению компакт-

ных наноматериалов, было выполнено в 1983 году группой российских
авторов на порошке нанокристаллического никеля Ni [11]. Порошок
Ni со средним размером частиц 60 нм был получен методом испаре-
ния и конденсации. Для получения компактных образцов порошок
в течение 30 с был подвергнут прессованию при температуре от 673
до 1173K и давлении до 5ГПа. Благодаря кратковременному нагреву
в полученных компактных образцах удалось сохранить нанострук-
туру. В работе [11] отмечено, что твёрдость компактных нанострук-
турированных образцов никеля заметно выше твёрдости образцов,
полученных из крупнозернистого никеля.
Исключение контакта с окружающей средой при получении нано-

порошка и его прессовании позволяет избежать загрязнения компакт-
ных нанокристаллических образцов, что весьма важно при изучении
наносостояния металлов и сплавов. Описанную в [5–9] аппаратуру
можно применять для получения компактных нанокристаллических
оксидов и нитридов; в этом случае металл испаряется в кислород-
или азотсодержащую атмосферу. Как пример на рис. 2.3 показан
компактный образец нанокристаллического оксида ZrO2, полученный
описанным методом. Средний размер зёрен в образце равен 20 нм.
Диаметр образца равен 5мм, толщина составляет около 1 мм.
Пористость нанокерамики, полученной компактированием порош-

ков, в первую очередь обусловлена порами, расположенными в трой-
ных стыках кристаллитов и на границах зёрен. Уменьшение дисперс-
ности порошков сопровождается заметным уменьшением их уплотня-
емости при прессовании с использованием одинаковой величины дав-
ления [12]. Понижение и более равномерное распределение пористости
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Рис. 2.1. Схема аппаратуры для получения компактных нанокристалличе-
ских материалов методом испарения, конденсации и компактирования [8]:
вещество, испарённое или распылённое из одного или нескольких источни-
ков, конденсируется в виде наночастиц в атмосфере разреженного инертно-
го газа и с помощью конвекции переносится на поверхность вращающегося
и охлаждаемого жидким азотом цилиндра; нанопорошок скребком удаля-
ется с поверхности цилиндра, собирается в пресс-форму и последовательно
компактируется in situ сначала при низком, а затем при высоком давлении

прессования

достигается прессованием при такой повышенной температуре, кото-
рая ещё не приводит к интенсивной рекристаллизации. Так, обычное
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Рис. 2.2. Внешний вид установки для получения нанокристаллических ве-
ществ методом испарения, конденсации и компактирования (Институт тео-
ретической и прикладной физики Штутгартского университета, Штутгарт,

Германия)

спекание высокодисперсного порошка оксида циркония с размером
частиц 40–60 нм при 1370K в течение 10 с позволяет достичь отно-
сительной плотности 72% при средней величине зерна в спечённом
образце 120 нм; горячее прессование при этой же температуре и давле-
нии 1.6 ГПа позволяет получить спечённый материал с относительной
плотностью 87% и средним размером зерна 130 нм [13]. Снижение
температуры спекания до 1320K и увеличение продолжительности
спекания до 5 часов дало возможность получить компактный оксид
циркония ZrO2 с относительной плотностью более 99% и средним
размером зерна 85 нм [14]. Авторы [15] горячим прессованием порошка
нитрида титана (D ∼ 80 нм) при 1470K и давлении прессования 4ГПа
получили компактные образцы с плотностью 98% от теоретической,
однако (судя по дифракционным данным) после горячего прессования
вследствие интенсивной рекристаллизации средний размер зерна был
не менее 0,3мкм. Исследование [16] показало, что самые плотные (с
относительной плотностью 98%) образцы нитрида титана получаются
спеканием образцов, спрессованных из наиболее мелких нанопорош-
ков (D ∼ 8−25 нм) с минимальной дисперсией размеров зёрен.
Перспективным методом получения высокоплотных компактных

тонкозернистых материалов является спекание при высоком (до
10ГПа и более) давлении [17, 18]. Например, порошок TiN со средним
размером частиц 40 нм спекали при давлении 3 и 4ГПа и температуре
от 1000 до 1800 K. Максимальная плотность спечённого образца
достигалась при температуре спекания 1670K. Повышение давления
сопровождалось увеличением плотности до 94% от теоретической.
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Рис. 2.3. Компактный образец нанокристаллического оксида ZrO2, приго-
товленный методом испарения, конденсации и компактирования, предло-
женным Г. Гляйтером [5, 8]. Диаметр образца 5мм, толщина около 1мм,
средний размер зёрен в образце 20 нм (Институт теоретической и приклад-

ной физики Штутгартского университета, Штутгарт, Германия)

Размер кристаллитов составлял 200–300 нм. Заметим, что в образцах,
спечённых при температуре 1400–1500K, размер кристаллитов не
превышал 60 нм, а относительная плотность образца достигала 92–
93%.
В целом для получения компактных нанокристаллических мате-

риалов, в особенности керамических, перспективно прессование с по-
следующим высокотемпературным спеканием нанопорошков. При ре-
ализации этого способа необходимо избегать укрупнения зёрен на
стадии спекания спрессованных образцов. Это возможно при высокой
плотности прессовок (не менее 0,7 от рентгеновской плотности), когда
процессы спекания протекают достаточно быстро и при относительно
низкой температуре T � 0, 5Tmelt (Tmelt — температура плавления).
Получение таких плотных прессовок является серъезной проблемой,
поскольку нанокристаллические порошки плохо прессуются и тради-
ционные методы статического прессования не приводят к достаточно
высокой плотности. Физической причиной плохой прессуемости нано-
порошков являются межчастичные адгезионные силы, относительная
величина которых резко возрастает с уменьшением размера частиц.
Применение динамических методов сжатия нанопорошков

позволяет преодолеть силы адгезионного сцепления частиц и при
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одинаковом давлении достичь большей плотности компактных
образцов, чем в условиях стационарного прессования.
Для компактирования нанокристаллических порошков достаточно

эффективным оказался магнитно-импульсный метод, предложенный
авторами [19–22]. Этот метод представляет собой сухое интенсивное
прессование порошков. Метод магнитного импульсного прессования
позволяет генерировать импульсные волны сжатия с амплитудой до
5ГПа и длительностью в несколько микросекунд. Метод основан
на концентрировании силового действия магнитного поля мощных
импульсных токов, позволяет относительно просто управлять пара-
метрами волны сжатия, экологически чист и значительно безопаснее
динамических методов, использующих взрывчатые вещества.
Принципиальная схема одноосного магнитно-импульсного прессо-

вания показана на рис. 2.4 [22]. Индуктор 1 создаёт импульсное маг-
нитное поле B. Механический импульс силы F, сжимающей порошок,
генерируется в результате взаимодействия импульсного магнитного
поля с проводящей поверхностью концентратора 2. Концентратор
приводит в действие верхний пуансон 3, которым сжимается порошок.
Перемещение концентратора основано на использовании диамагнит-
ного эффекта выталкивания проводника из области импульсного маг-
нитного поля. Матрица с образцом помещается в вакуумную камеру,
и все операции с порошком осуществляются в вакууме.
В отличие от стационарных методов прессования, импульсные вол-

ны сжатия сопровождаются интенсивным разогревом порошка за счёт
быстрого выделения энергии при трении частиц в процессе упаковки.
Если размер частиц достаточно мал (D � 0, 3мкм), то время их про-
грева диффузией тепла с поверхности оказывается заметно меньше
характерной длительности импульсных волн сжатия (1–10мкс). При
определённых условиях, подбором параметров волны сжатия, мож-
но реализовать динамическое горячее прессование ультрадисперсного
порошка за счёт высокой поверхностной энергии последнего. При оди-
наковой величине давления прессования магнитно-импульсный метод
позволяет получать более плотные компактные образцы, чем стацио-
нарное прессование (рис. 2.5).
На рис. 2.6 в качестве примера показано изменение давления прес-

сования, скорости усадки и плотности нанокристаллического оксида
n-Al2O3 за время прохождения импульсной волны сжатия [21]. Полу-
ченные с помощью электровзрыва порошки нитрида алюминия AlN
прессуются магнитно-импульсным методом под давлением 2ГПа до
плотности 95% от теоретической, а Al2O3 — до относительной плотно-
сти, равной 86%. Магнитно-импульсный метод прессования использо-
ван для получения изделий различной формы, причём в большинстве
случаев эти изделия не требуют какой-либо дополнительной меха-
нической обработки. В частности, при работе со сверхпроводящими
оксидными керамиками [20] были получены изделия с плотностью
более 95% от теоретической. В общем случае применение импульсных
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Рис. 2.4. Схема одноосного магнитно-импульсного прессования [22]: a —
стадия сжатия, б — стадия выемки готового образца, 1 — индуктор, 2 —
концентратор, 3 — верхний и нижний пуансоны, 4 — порошок, 5 — матрица,

6 — устройство выемки образца

давлений приводит к более высокой плотности образцов по сравнению
со статическим прессованием благодаря эффективному преодолению
сил межчастичного взаимодействия при быстром движении порошко-
вой среды. Краткость разогрева нанопорошка позволяет уменьшить
его рекристаллизацию при высокой температуре и сохранить малый
размер частиц.
Магнитно-импульсный метод применялся для прессования нано-

кристаллических порошков Al2O3 [23, 24] и TiN [25]. Результаты [25]
показали, что повышение температуры прессования до ∼ 900K более
эффективно, чем увеличение давления при холодном прессовании.
При импульсном давлении 4,1 ГПа и температуре 870K удалось по-
лучить компактные образцы нанокристаллического нитрида титана
с размером зёрен ∼ 80 нм и плотностью около 83% от теоретического
значения. Снижение температуры прессования до 720K сопровожда-
лось уменьшением плотности до 81%.
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Рис. 2.5. Зависимость плотности ρ нанокристаллического оксида n-Al2O3
от давления при стационарном и магнитно-импульсном прессовании [21]:
1, 2, 3 — стационарное прессование при температуре 300, 620 и 720K,

соответственно; 4 — магнитно-импульсное прессование

Рис. 2.6. Динамические параметры магнитного импульсного прессования
нанокристаллического оксида n-Al2O3 [21]: изменения давления прессова-
ния p, скорости сжатия (усадки) V и плотности ρ за время прохождения

импульсной волны сжатия

Для получения из нанопорошков газоплотных керамических труб
с внешним диаметром до 15мм и длиной до 100мм применяется
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радиальное магнитно-импульсное прессование [26]. Порошок помеща-
ют в цилиндрический зазор между прочным металлическим стерж-
нем и внешней цилиндрической медной оболочкой. Прессование осу-
ществляется за счёт радиального сжатия внешней оболочки импульс-
ным током, развиваемое импульсное давление может достигать 2ГПа.
В качестве исходного материала использовали нанопорошки Al2O3
и Y2O3–ZrO2 со средним размером частиц 10–30 нм. В результате
радиального магнитно-импульсного прессования этих нанопорошков
удалось получить трубы с относительной плотностью керамики более
95%.
Перспективным и эффективным методом компактирования кера-

мических нанопорошков без применения пластификаторов является
сухое холодное ультразвуковое прессование [27, 28]. Воздействие на
порошок мощного ультразвука в процессе прессования уменьшает
межчастичное трение и трение порошка о стенки пресс-формы, раз-
рушает агломераты и крупные частицы, повышает поверхностную
активность частиц порошка и равномерность их распределения по
объёму. Это приводит к повышению плотности спрессованного из-
делия, ускорению диффузионных процессов, к ограничению роста
зёрен при последующем спекании и к сохранению наноструктуры.
Например, в результате ультразвукового прессования нанопорошка
ZrO2, стабилизированного оксидом Y2O3, и последующего спекания
образцов на воздухе при температуре 1923K удалось получить ке-
рамику с относительной плотностью около 90%. Средний размер
частиц в исходном нанопорошке был около 50 нм. Средний размер
зёрен в спечённой керамике зависит от мощности ультразвуковых
колебаний при прессовании: увеличение мощности ультразвука от 0
до 2 кВт приводит к уменьшению среднего размера зёрен от 440 до
200 нм.
Ультразвуковое прессование нанопорошков особенно эффективно

для изготовления изделий сложной формы: втулок, конических ше-
стеренок, спиралей и т. д. (рис. 2.7) [29]. Полученные керамические
изделия отличаются однородной микроструктурой и плотностью.
Таким образом, имеется несколько методов компактирования на-

нокристаллических порошков, с помощью которых можно изготовить
керамические заготовки с высокой относительной плотностью и од-
нородностью. Последующее спекание таких керамических заготовок
позволяет сохранить их высокую плотность и, в меньшей степени, на-
ноструктуру. Действительно, нанокристаллические материалы имеют
весьма протяжённые границы и обусловленный этим большой избы-
ток свободной энергии, поэтому рекристаллизация в них протекает
достаточно интенсивно и рост кристаллитов и зёрен происходит даже
при комнатной температуре [30–32] (см. также раздел 5.1).
Из-за самопроизвольно происходящей рекристаллизации (роста зё-

рен) трудно сохранить те положительные эффекты, которые дости-
гаются благодаря малому размеру зёрен. Рост зёрен (собирательная
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Рис. 2.7. Керамические изделия, полученные ультразвуковым прессованием
нанопорошков [29]

рекристаллизация) происходит в результате химической диффузии,
т. е. когда отсутствует градиент концентраций, но имеется отличный
от нуля градиент химического потенциала. Разность химического по-
тенциала между зёрнами разного размера обусловлена вкладом по-
верхностной энергии в общую энергию зерна. Относительная величи-
на этого вклада тем больше, чем меньше размер зерна, поэтому при
прочих равных условиях мелкие зёрна обладают избыточной энергией
по сравнению с крупными. Отсюда ясно, что термодинамической при-
чиной самопроизвольного роста зёрен в гомогенном поликристалли-
ческом веществе является уменьшение общей энергии системы в этом
процессе. Вместе с тем нужно иметь в виду, что рекристаллизация
является более сложным процессом, чем диффузия и не сводится
к последней. Характеристикой собирательной рекристаллизации яв-
ляется энергия активации Q. Например, изменение размера зерна
〈D〉 в процессе собирательной рекристаллизации спечённых пористых
крупнозернистых нестехиометрических карбидов [33, 34] описывается
выражением

〈D〉3 − 〈D0〉3 = kt exp
{
− Q

RT

}
, (2.1)

где 〈D0〉 — начальный размер зерна, t — время. Из (2.1) следует,
что при прочих равных условиях размер зерна будет тем меньше,



2.1. Компактирование нанопорошков 123

чем больше энергия активации. В общем случае рекристаллизация
наноматериалов описывается выражениями, подобными (2.1), но по-
казатель степени может и меньше, и больше трёх.
Изучению рекристаллизации наноматериалов посвящено довольно

много работ [8, 30, 31, 35–44]. Например, авторы [30, 31] наблюдали
рекристаллизацию нанокристаллической меди n-Cu в результате вы-
держки при 300K в течение 5–10 дней (рис. 2.8).

Рис. 2.8. Кинетика роста зёрен 〈D〉 нанокристаллической меди n-Cu [31],
полученной компактированием из нанокристаллического порошка

Кроме того, в [31] показано, что увеличение пористости снижает
скорость рекристаллизации (см. рис. 2.8). Согласно данным разных
авторов по кинетике рекристаллизации размер зёрен 〈D〉 в наномате-
риалах и время t связаны соотношением 〈D〉n ∼ t, где n = 1−4 [37, 38,
41]. Например, для сплавов Fe33Zr67 и (Fe,Co)33Nb67, полученных кри-
сталлизацией из аморфного состояния [41], и нанокристаллов NbAl3,
полученных механическим сплавлением [42], найдено, что n = 3. Изу-
чение роста зёрен нанокристаллического порошка RuAl в результате
отжига при разных температурах от 873 до 1273K [43] показало, что
изменение размера зёрен 〈D〉 (рис. 2.9) можно описать функцией

〈D〉2 (t) − D2
max

〈D〉2 (0) − D2
max

= exp
{
− 2qt

D2
max

}
, (2.2)

где Dmax — максимальный размер зёрен при данной температуре от-
жига; 〈D〉(0) и 〈D〉(t) — размер зёрен в начальный и текущий момент
времени; q — кинетическая константа.
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Рис. 2.9. Изменение роста зёрен в результате отжига нанокристаллического
порошка RuAl при температуре от 873 до 1273K [43]

С учётом интенсивности рекристаллизационных процессов ясно,
что роль спекания в получении наноструктурированных материалов
очень велика. Традиционные методы спекания и их влияние на эволю-
цию микроструктуры порошковых материалов достаточно подробно
обсуждены в [45, 46].
Представляет интерес новый метод спекания керамических на-

номатериалов с помощью сверхвысокочастотного (СВЧ) излучения
(syperhigh frequency radiation) [47–52]. Этот метод основан на сверх-
высокочастотном нагреве спекаемого образца. Нагрев осуществляется
излучением миллиметрового диапазона (диапазон частот от 24 до
84ГГц). Объёмное поглощение сверхвысокочастотной энергии обу-
словливает одновременный равномерный нагрев всего образца, по-
скольку скорость нагрева не ограничена теплопроводностью, как
в традиционных методах спекания. Это позволяет получать спечён-
ную керамику с однородной микроструктурой.
Технологический гиротронный комплекс для высокотемператур-

ной сверхвысокочастотной обработки материалов [47], разработанный
в Институте прикладной физики РАН (Нижний Новгород), показан
на рис. 2.10. Источником микроволнового энергии является гиротрон
1 непрерывного действия с мощностью 10 кВт на частоте 30ГГц.
Электромагнитное излучение из гиротрона формируется в гауссов
пучок и передаётся с помощью открытой квазиоптической линии 2
в СВЧ-печь 3. СВЧ-печь представляет собой сверхмногомодовый ци-
линдрический резонатор диаметром 50 см и высотой 60 см. Внутри
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резонатора излучение равномерно распределяется с помощью сфери-
ческого рассеивателя. Однородное по объёму распределение микро-
волновой энергии позволяет создать однородный нагрев материала.
Температура спекания составляет от 1300 до 2300K и регулируется
с точностью 0,2K. Применение гиротронного комплекса для СВЧ-
спекания керамических материалов заметно снижает риск перегрева.

Рис. 2.10. Гиротронный комплекс для высокотемпературной сверхвысоко-
частотной обработки материалов [47, 50]: 1 — гиротрон непрерывного дей-
ствия с мощностью 10 кВт. на частоте 30ГГц, 2 — квазиоптическая линия
передачи и преобразования микроволнового излучения в гауссов пучок, 3 —
сверхвысокочастотная (СВЧ) печь в виде сверхмногомодового цилиндриче-
ского резонатора (Институт прикладной физики РАН, г. Нижний Новгород)



126 Гл. 2. Получение компактных нанокристаллических материалов

Микроволновое спекание компактных образцов, имевших относи-
тельную плотность 70–80% и спрессованных из нанопорошков TiO2
со средним размером частиц 20–30 нм, позволило получить спечённые
образцы с относительной плотностью 97–99% [48, 50, 51]. Средний
размер зёрен в спечённых образцах равен 200–220 нм.
В [53] компактные образцы Al2O3 были получены холодным изо-

статическим и магнито-импульсным прессованием нанопорошка со
средним размером частиц 26 нм. Относительная плотность спрессо-
ванных образцов составляла 52 и 70%, соответственно. В результате
микроволнового спекания с максимальной температурой 1570 и 1770K
удалось получить образцы Al2O3 с плотностью 99% и средним раз-
мером кристаллитов ∼80 нм.
Традиционные методы спекания не всегда позволяют создать

прочное соединение разных керамических материалов. Например,
обычными методами нельзя получить механически прочное соеди-
нение ZrO2 и Al2O3, что необходимо при создании устройств типа
термобарьеров. Применение нанокристаллических материалов и ис-
пользование микроволнового спекания позволяют решить эту задачу
[53]. Соединение ZrO2 и Al2O3 достигается благодаря использова-
нию спечённой прослойки из наноразмерной композитной керамики
60 об.% ZrO2 + 40 об.% Al2O3 со средним размером зёрен 100 нм.
Относительная плотность прослойки составляет 96–98% от теорети-
ческой плотности. Кратковременный микроволновой нагрев сборки
”ZrO2/прослойка/Al2O3” до 1700K обеспечивает высокопрочное со-
единение оксидов ZrO2 и Al2O3.
В целом существующие методы компактирования нанокристалли-

ческих порошков и спекания компактных наноматериалов уже позво-
ляют получать высокоплотные керамические изделия сложной фор-
мы. Однако сохранить в спечённых наноматериалах тот же малый
размер зёрен, что и в исходных нанопорошках, не удаётся. В большин-
стве спечённых наноматериалов размер зёрен достигает 200–300 нм,
т. е. примерно в 5–10 раз больше, чем в исходных нанопорошках. Для
сохранения малого размера зёрен необходимо уменьшать температуру
спекания и сокращать продолжительность спекания, проводить спе-
кание при высоком динамическом или статическом давлении.

2.2. Осаждение на подложку
Осаждением на холодную или подогретую поверхность подложки

получают плёнки и покрытия, т. е. непрерывные слои нанокристалли-
ческого материала. В этом способе, в отличие от газофазного синтеза,
образование наночастиц происходит непосредственно на поверхности
подложки, а не в объёме инертного газа вблизи охлажденной стенки.
Благодаря получению компактного слоя нанокристаллического мате-
риала отпадает необходимость прессования.
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Осаждение на подложку может происходить из паров, плазмы или
коллоидного раствора. При осаждении из паров металл испаряется
в вакууме, в кислород- или азот- содержащей атмосфере, и пары
металла или образовавшегося соединения (оксида, нитрида) конден-
сируются на подложке. Размер кристаллитов в плёнке можно регу-
лировать изменением скорости испарения и температуры подложки.
Чаще всего этим способом получают нанокристаллические плёнки
металлов [54, 55]. Пленка из оксида циркония, легированного оксидом
иттрия, со средним размером кристаллитов 10–30 нм была получена
с помощью импульсного лазерного испарения металлов в пучке ионов
кислорода и последующего осаждения оксидов на подложку с темпе-
ратурой 350–700K [56].
При осаждении из плазмы для поддержания электрического раз-

ряда используется инертный газ. Непрерывность и толщину плёнки,
размеры кристаллитов в ней можно регулировать изменением давле-
ния газа и параметров разряда. В качестве источника металлических
ионов при осаждении из плазмы используют металлические като-
ды, обеспечивающие высокую степень ионизации (от 30 до 100%);
кинетическая энергия ионов составляет от 10 до 200 эВ, а скорость
осаждения — до 3мкм·мин−1.
Авторы работы [57, 58], воздействуя на хром плазмой, полученной

дуговым разрядом в аргоне низкого давления, нанесли на медную
подложку хромовую плёнку со средним размером кристаллитов ∼
∼ 20 нм; плёнка толщиной менее 500 нм имела аморфную структуру,
а при большей толщине находилась в кристаллическом состоянии.
Высокая твёрдость (до 20ГПа) плёнки была обусловлена образовани-
ем сверхпересыщенных твёрдых растворов примесей внедрения (C, N)
в хроме.
Широкое применение нашли ионно-плазменные покрытия из нит-

рида и карбонитрида титана. Нагрев подложки до 500–800K позво-
ляет сохранить нанокристаллическую структуру покрытия. Методы
получения и свойства покрытий и плёнок тугоплавких соединений
подробно обсуждаются в обзоре [59].
При осаждении из плазмы в основном применяют реактивные

рабочие среды (смеси аргона с азотом или углеводородами при давле-
нии ∼ 0, 1Па) и металлические катоды. Основной недостаток ионно-
плазменного дугового распыления — образование мелких капель ме-
талла из-за частичного плавления катода и возможность попадания
металлических капель в осаждаемые плёнки.
С помощью осаждения из плазмы можно получать не просто

плёнки нанометровой толщины, но плёнки, имеющие нанострукту-
ру. Фуджимори и соавторы [60] сообщили, что тонкие гранулирован-
ные плёнки Co–Al–O обладают очень большим магнетосопротивлени-
ем несмотря на их большое электросопротивление. Это уникальное
свойство было отнесено к гранулированной металл-оксидной мик-
роструктуре, содержащей металлические наночастицы, внедрённые
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в матрицу из неметаллического изолирующего оксида. Гигантское
магнетосопротивление возникает при наличии суперпарамагнетизма,
поэтому размер магнитных частиц в плёнке должен быть очень мал.
Для выяснения этого в работе [61] изучили микроструктуру плёнок
с помощью электронной микроскопии высокого разрешения и мало-
углового рассеяния рентгеновских лучей. Тонкие гранулированные
плёнки сплавов системы Co–Al–O, осаждённые на стеклянную под-
ложку, были получены методом реактивного распыления в атмосфере
Ar + O2 с использованием мишени из сплава Co72Al28. Концентрация
кислорода в плёнках изменялась от 0 до 47 ат.% с помощью контроля
парциального давления O2 в газовой смеси для реактивного распы-
ления. Исследование показало, что гигантское магнетосопротивление
в плёнке появляется, когда частицы Co полностью окружены аморф-
ным оксидом алюминия. Микроструктура гранулированных плёнок
Co61Al26O13 и Co52Al20O28 показана на рис. 2.11. Более светлые участ-
ки представляют собой аморфный оксид алюминия, а тёмные участки
соответствуют металлическим частицам размером 2–3 нм. В плёнках
Co52Al20O28 металлические частицы состоят из чистого кобальта Co
с ГПУ или ГЦК структурой. В плёнках Co61Al26O13, содержащих
больше алюминия, металлические частицы представляют собой фазу
CoAl со структурой типа CsCl. Значение гигантского магнетосопро-
тивления очень сильно меняется в зависимости от содержания кис-
лорода в плёнке и является максимальным, когда среднее расстояние
между металлическими наночастицами минимально. Таким образом,
регулируя условия осаждения и, в частности, содержание кислорода
в газовой смеси Ar + O2, можно изменять микроструктуру и свойства
плёнок Co–Al–O.

Рис. 2.11. Электронная микроскопии высокого разрешения (HREM) плёнок
Co61Al26O13 (a) и Co52Al20O28 (б) [61]

Разновидностью осаждения из плазмы является магнетронное рас-
пыление, которое позволяет использовать катоды не только из ме-
таллов и сплавов, но и из различных соединений, и снижать темпе-
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ратуру подложки на 100–200K и ниже. Это расширяет возможности
получения аморфных и нанокристаллических плёнок. Однако сте-
пень ионизации, кинетическая энергия ионов и скорость осаждения
при магнетронном распылении ниже, чем при использовании плазмы
электродугового разряда.
В работе [62] с помощью магнетронного распыления мишени

Ni0,75Al0,25 и осаждения металлических паров на аморфную подлож-
ку получены интерметаллидные плёнки Ni3Al со средним размером
кристаллитов ∼ 20 нм.
Оксидные полупроводниковые плёнки получают осаждением на

подложку из коллоидных растворов. Этот метод включает в себя
подготовку раствора, осаждение на подложку, сушку и отжиг. Мето-
дом осаждения наночастиц оксидов были получены полупроводнико-
вые плёнки ZnO, SnO2, TiO2, WO3 [63–67]. Наноструктурированные
плёнки, содержащие наночастицы различных полупроводников, мож-
но получать методом соосаждения. Получение нанокристаллических
плёнок ZrO2 описано в [68].
Эффективным методом нанесения покрытий и плёнок является

импульсное электроосаждение. Оно широко применяется для получе-
ния наноструктурированных металлов. Подложка помещается в рас-
твор, содержащий ионы осаждаемого элемента. Между слоем оса-
ждённого металла на подложке и электродом, погружённым в рас-
твор, создаётся изменяемая во времени (пульсирующая) разность по-
тенциалов. Пульсирующее напряжение способствует созданию одно-
родного покрытия. Авторы работы [69] изучили влияние параметров
осаждения на структуру и свойства никелевого покрытия и показали,
что распределение зёрен по размеру является узким, а размер зёрен
Ni составляет от 13 до 93 нм. При нагреве полученного покрытия до
380K рост зёрен отсутствовал. В этой же работе показано, что размер
зёрен и химический состав нанокристаллического сплава Ni1−xCux,
осаждённого при комнатной температуре, можно регулировать изме-
нением параметров импульсного режима и органическими добавками
в раствор.
С помощью импульсного электроосаждения получают алмазопо-

добные углеродные плёнки. В [70] такие плёнки были получены элек-
тролизом раствора метилового спирта с использованием источника
импульсного напряжения. Скорость осаждения плёнки была заметно
выше, чем при использовании постоянного тока. Твёрдость плёнки
составляла от 12 до 19ГПа.
Традиционными методами нанесения плёнок являются химиче-

ское и физическое осаждение из газовой фазы (CVD и PVD). Эти
методы давно используются для получения плёнок и покрытий раз-
личного назначения. Обычно кристаллиты в таких плёнках имеют
достаточно большие размеры, но в многослойных или многофазных
CVD-плёнках удаётся получить и наноструктуры [59, 71]. Осаждение
из газовой фазы обычно связано с высокотемпературными газовыми

5 А. И.
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реакциями хлоридов металлов в атмосфере водорода и азота или
водорода и углеводородов. Температурный интервал осаждения CVD-
плёнок составляет 1200–1400K, скорость осаждения — 0,03–0,2мкм·×
×мин−1. Использование лазерного излучения позволяет снизить до
600–900K температуру, развивающуюся при осаждении из газовой
фазы, что способствует образованию нанокристаллических плёнок.
В последние годы при осаждении из газовой фазы часто

используются металлоорганические прекурсоры типа тетрадиме-
тил(этил)амидов M[N(CH3)2]4 и M[N(C2H5)2]4, имеющие высокое
давление пара. В этом случае разложение прекурсора и активация
газа-реагента (N2, NH3) производится с помощью электронного
циклотронного резонанса.
Для плёнок нитридов переходных металлов, полученных различ-

ными методами осаждения, характерно сверхстехиометрическое (по
сравнению с фазами MN1,0 с базисной структурой B1) содержание
азота — например, Zr3N4, Hf3N4, Nb4N5, Ta3N5 и т. д.

2.3. Кристаллизация аморфных сплавов
В этом методе нанокристаллическая структура создаётся в аморф-

ном сплаве путём его кристаллизации. Аморфные сплавы (их на-
зывают также металлическим стёклами) получают разными метода-
ми, основой которых является быстрый переход компонентов сплава
из жидкого состояния в твёрдое. Следствием аморфной структуры
являются высокая магнитная проницаемость и низкая коэрцитив-
ная сила, исключительно высокая механическая прочность и боль-
шая твёрдость аморфных металлических сплавов. Методы получения,
структура и свойства различных аморфных металлических сплавов
подробно описаны в книгах [72, 73]. Наиболее распространённым спо-
собом аморфизации металлических сплавов является спиннингование
(melt spinning). Спиннингование представляет собой процесс получе-
ния тонких лент аморфных металлических сплавов с помощью сверх-
быстрого (скорость превышает 106K·с−1) охлаждения расплава на
поверхности вращающегося диска или барабана и хорошо отработано.
Исследования аморфных сплавов показали, что их магнитные

и механические свойства можно существенно улучшить, если с помо-
щью кристаллизации создать в них нанокристаллическую структуру.
Для кристаллизации ленту аморфного металлического сплава отжи-
гают при контролируемой температуре. Для создания нанокристал-
лической структуры отжиг проводится так, чтобы возникало большое
число центров кристаллизации, а скорость роста кристаллов была
низкой. Первой стадией кристаллизации может быть выделение мел-
ких кристаллов промежуточных метастабильных фаз. Так, авторы
[74] при изучении аморфного сплава системы Ni–P нашли, что сначала
образуются маленькие кристаллы метастабильного сильно пересы-
щенного твёрдого раствора фосфора в никеле Ni(P) и только после
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этого появляются кристаллы фосфидов никеля. Предполагается, что
барьером для роста кристаллов может быть аморфная фаза.
Нанокристаллическую ленту удаётся получать и непосредствен-

но в процессе спиннингования. В [75] методом спиннингования была
получена лента сплава Ni65Al35. Лента состояла из кристаллов ин-
терметаллида NiAl со средним размером зерна ∼2мкм; эти кристал-
лы, в свою очередь, обладали очень равномерной микродвойниковой
субструктурой с характерными размерами в несколько десятков на-
нометров. Эта субструктура препятствовала распространению мик-
ротрещин и тем самым повышала пластичность и вязкость хрупкого
интерметаллида NiAl.

Рис. 2.12. Изменение рентге-
нограммы при переходе спла-
ва Fe90Zr7B3 из аморфного
в нанокристаллическое состо-
яние (размер зёрен выделив-
шейся ОЦК фазы α-Fe(Zr) со-

ставляет около 10 нм)

На рис. 2.12 показано, как меняются рентгенограммы магнито-
жёсткого сплава Fe90Zr7B3 при переходе из аморфного в нанокристал-
лическое состояние. Аморфный сплав был получен спиннингованием
и дополнительно подвергнут релаксационному отжигу при температу-
ре 673K в течение двух часов. Нанокристаллическое состояние было
получено отжигом при 873K в вакууме 10−5Па в течение 1 часа.
Размер зёрен кристаллической ОЦК фазы α-Fe(Zr), выделившихся
в аморфной матрице, был определён с помощью электронной микро-
скопии высокого разрешения и составлял около 10 нм.
Кристаллизация аморфных сплавов особенно активно изучается

в связи с возможностью создания нанокристаллических ферромагнит-
ных сплавов систем Fe–Cu–M–Si–B (M — Nb, Ta, W, Mo, Zr), имеющих
очень низкую коэрцитивную силу и высокую магнитную проницае-
мость, т. е. мягких магнитных материалов. Х. Хоффман [76] на основе
изучения тонких плёнок сплава Ni–Fe показал, что мягкие магнитные
свойства улучшаются при уменьшении эффективной магнитокристал-
лической анизотропии. Этого можно достичь, если увеличить число
зёрен, участвующих в обменном взаимодействии в тонких магнитных
плёнках. Иначе говоря, уменьшение размера приводит к росту об-
менного взаимодействия, уменьшению магнитокристаллической ани-
зотропии и тем самым — к улучшению мягких магнитных свойств.

5*
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Позднее эта идея была реализована экспериментально путём направ-
ленной кристаллизации многокомпонентных аморфных сплавов.
Мягкими магнитными материалами являются Si-содержащие ста-

ли, поэтому первоначальные попытки улучшения мягких магнитных
свойств путём кристаллизации аморфных сплавов были выполнены
на сплавах системы Fe–Si–B с добавками меди. Однако получить
в этой системе сплавы с нанокристаллической структурой не удалось.
Только введение в аморфный сплав Fe–Si–B, помимо меди, доба-
вок переходных металлов IV–VII групп позволило японским ученым
Йошизаве, Огуме и Ямаучи получить в результате кристаллизации
нанокристаллическую структуру [77]. Наиболее удачными оказались
аморфные сплавы системы Fe–Cu–Nb–Si–B, кристаллизация которых
при 700–900K привела к образованию однородной нанокристалли-
ческой структуры. В этом сплаве в аморфной матрице равномерно
распределены зёрна ОЦК фазы α-Fe(Si) размером ∼ 10 нм и кластеры
меди размером менее 1 нм.
Кристаллизацию аморфных сплавов Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9 изуча-

ли методом электронной микроскопии высокого разрешения авторы
[78]. Последовательное изменение микроструктуры сплавов в процессе
кристаллизации, основанное на полученных ими результатах, схема-
тически показано на рис. 2.13.

Рис. 2.13. Схема формирования наноструктуры в аморфном сплаве
Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9 в процессе его кристаллизации [78]

Предварительные (перед кристаллизационным отжигом) дефор-
мация прокаткой аморфных сплавов Fe–Cu–Nb–Si–B или их низ-
котемпературный отжиг позволяют ещё уменьшить размер зерна
до ∼ 5 нм [79, 80]. Например, холодная прокатка аморфного сплава
Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9 до значения деформации ∼ 6% (по удлинению
ленты) и последующий отжиг в вакууме при 813K в течение 1 часа
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привели к выделению в аморфной фазе нанокристаллических зёрен
ОЦК фазы α-Fe(Si) со средним размером ∼ 6−8 нм; средний размер
зёрен в нанокристаллическом сплаве, подвергнутом только отжигу
при 813K в течение 1 часа, составлял 8–10 нм. Низкотемпературный
отжиг аморфного сплава Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9 при температуре 723K
в течение 1 часа в сочетании с последующим кратковременным (в
течение 10 с) высокотемпературным отжигом при 923K позволил до-
стичь среднего размера зерна ОЦК фазы 4–5 нм. Уменьшение размера
зерна в сплаве Fe–Cu–Nb–Si–B после ступенчатого отжига приблизило
этот сплав к структуре чистых компактных нанокристаллических
металлов с размером зерна 2–5 нм, получаемой методом компактиро-
вания [5–9].
Дополнительные деформационная или термическая обработки,

уменьшившие размер зерна, не привели к изменению фазового состава
сплава. По мнению авторов [80] это означает, что фазовый состав
сплава Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9 окончательно формируется на послед-
ней высокотемпературной стадии обработки. Уменьшение размера
зёрен нанокристаллической фазы вследствие предварительных де-
формационной или термической обработки обусловлено образованием
в аморфной матрице дополнительных центров кристаллизации.
В работах А. Инуэ и соавторов [81, 82] было показано, что кристал-

лизация алюминиевых сплавов с образованием наноструктуры даёт
возможность существенно повысить их прочностные характеристики.
В результате кристаллизации быстро твердеющих аморфных алюми-
ниевых сплавов Al–Cr–Ce–M (M = Fe, Co, Ni, Cu) с содержанием
более 92 ат.% Al образуется структура, содержащая аморфную фазу
и выделившиеся в аморфной фазе икосаэдрические наночастицы (D ∼
∼ 5−12 нм), богатые Al [81]. В качестве примера на рис. 2.14 показа-
на микрофотография быстро твердеющего сплава Al94,5Cr3Ce1Co1,5
с дисперсными выделениями икосаэдрической фазы и снятые с неко-
торых участков сплава электронограммы. Интересно, что вид элек-
тронограммы дисперсной фазы зависит от размеров участка, на кото-
ром происходит дифракция точно сфокусированного пучка электро-
нов. Например, электронограмма, полученная с участка диаметром
1 нм, принадлежащего области B, даёт ГЦК структуру (рис. 2.14b),
тогда как на электронограмме, полученной с участка диаметром 3 нм,
наблюдаются отражения, соответствующие осям симметрии 5-го по-
рядка. Это означает, что выделяющиеся наночастицы на расстояниях
около 1 нм имеют неупорядоченную структуру (без симметрии 5-го по-
рядка), а на расстояниях около 2 нм и больше имеют икосаэдрическую
структуру с дальним порядком [82]. Сплавы Al94,5Cr3Ce1Co1,5 облада-
ют исключительно высокой прочностью на растяжение (до 1340МПа),
близкой или превосходящей прочность специальных сталей. Основ-
ными причинами высокой прочности на растяжение являются обра-
зование наночастиц икосаэдрической фазы, имеющих сферическую
форму, и наличие вокруг этих частиц тонкого слоя алюминия.
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Рис. 2.14. Микрофотография быстро твердеющего сплава Al94.5Cr3Ce1Co1.5
[81, 82]: в аморфной матрице C распределены икосаэдрические наночастицы
B, D и другие со средним размером 5–10 нм; b, c и d — дифрактограммы
с участков диаметром 1 нм, отмеченных окружностями и принадлежащих

областям B, C и D, соответственно

В настоящее время получение нанокристаллических сплавов ме-
тодом кристаллизации из закалённого аморфного состояния активно
развивается; быстро увеличивается число сплавов с нанокристалли-
ческой структурой, полученных этим методом. Передовые позиции
в создании нанокристаллических сплавов методом кристаллизации
из аморфного состояния и в их практическом применении занимают
японские ученые.

2.4. Интенсивная пластическая деформация
Весьма привлекательным способом получения компактных суб-

микрокристаллических (или, что то же самое, сверхмелкозернистых)
материалов со средним размером зёрен � 100 нм является интенсив-
ная пластическая деформация [83–87]. В основе этого метода полу-
чения субмикрокристаллических материалов лежит формирование
за счёт больших деформаций сильно фрагментированной и разори-
ентированной структуры, сохраняющей в себе остаточные признаки
рекристаллизованного аморфного состояния. Для достижения боль-
ших деформаций материала используются различные методы: круче-
ние под квазигидростатическим давлением, равноканальное угловое
прессование, прокатка, всесторонняя ковка. Сущность этих методов
заключается в многократной интенсивной пластической деформации



2.4. Интенсивная пластическая деформация 135

сдвига обрабатываемых материалов, при этом достигается истинная
логарифмическая степень деформации e = 4−7. Использование ин-
тенсивной пластической деформации позволяет наряду с уменьше-
нием среднего размера зёрен получить массивные образцы с прак-
тически беспористой структурой материала, чего не удаётся достичь
компактированием высокодисперсных порошков.
Пластическая деформация известна как эффективное средство

формирования структуры металлов, сплавов и некоторых других ма-
териалов. В процессе деформации повышается плотность дислока-
ций, происходит измельчение зерна, возрастёт концентрация точеч-
ных дефектов и дефектов упаковки. Совокупность этих изменений
способствует образованию специфической микроструктуры. Основ-
ные закономерности формирования структуры в процессе пласти-
ческой деформации определяются сочетанием параметров исходного
структурного состояния материала и конкретными условиями дефор-
мирования, а также механикой процесса деформации. При прочих
равных условиях основная роль в формировании структуры и свойств
материала принадлежит механике процесса деформации — если она
обеспечивает однородность напряжённого и деформированного состо-
яний по всему объёму материала, то процесс деформации является
наиболее эффективным.
Основными методами, с помощью которых достигаются большие

деформации, приводящие к заметному измельчению зерна без разру-
шения образцов, являются кручение под высоким давлением и равно-
канальное угловое прессование (рис. 2.15).
В случае кручения под высоким давлением в образцах, имеющих

форму дисков с радиусом R и толщиной l, создаётся деформация
сдвига. Геометрическая форма образцов такова, что основной объём
материала деформируется в условиях квазигидростатического сжа-
тия и поэтому образец не разрушается, несмотря на большую степень
деформации. Истинную логарифмическую степень деформации e, до-
стигаемую кручением под давлением, рассчитывают по формуле [83]

e = ln
(

ϑ
R

l

)
, (2.3)

где ϑ — угол вращения в радианах. Для расчёта степени сдвиговой
деформации εs в некоторой точке x, расположенной на расстоянии Rx

от оси образца, используют формулу

εs = 2πN

(
Rx

l

)
, (2.4)

где N — число оборотов. Для сопоставления степени сдвиговой де-
формации при кручении со степенями деформации при других схемах
деформирования величину εs обычно преобразуют в эквивалентную
деформацию εeq = εs/

√
3 . Из формулы (2.4) следует, что значение

деформации должно линейно меняться от 0 в центре образца до
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Рис. 2.15. Схемы основных методов интенсивной пластической деформации
[84]: a — кручение под высоким давлением, б — равноканальное угловое

прессование

максимального значения по периметру образца. Однако результаты
многих исследований показывают, что после нескольких оборотов
структура в центральной части образца измельчается, а в целом
структура является однородной по всему объёму [84].
Основанные на сдвиге традиционные методы пластической дефор-

мации (прокатка, волочение, прессование, ковка, кручение и т. д.)
позволяют достигать достаточно высокой степени деформации за счёт
многократной обработки, но не обеспечивают однородного распре-
деления параметров напряжённого и деформированного состояний.
Формирование однородной структуры в наибольшей степени дости-
гается при использовании стационарного процесса деформирования,
основанного на схеме простого сдвига. Сущность процесса состоит
в продавливании заготовки через два пересекающихся под углом 2Φ =
= 90−150◦ канала равного поперечного сечения (рис. 2.16). На плоско-
сти пересечения каналов сосредоточена однородная локализованная
деформация простого сдвига с интенсивностью

ΔΓ = 2 ctg Φ. (2.5)

Многократная циклическая обработка материала по этой схеме
обеспечивает сверхвысокие интенсивности деформации

Γ = NΔΓ = 2N ctg Φ, (2.6)
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гдеN — число циклов. Полученный материал находится в однородном
напряжённо-деформированном состоянии, но поперечные размеры за-
готовки не изменяются. Истинная логарифмическая степень дефор-
мации определяется по формуле

e = Arsh
(

Γ
2

)
= ln

⎧⎨
⎩
(

Γ
2

)
+

[(
Γ
2

)2

+ 1

]1/2
⎫⎬
⎭ . (2.7)

Рис. 2.16. Схема пластической деформации методом равноканального уг-
лового прессования [90]: Φ — половина угла пересечения каналов, p —
давление прессования, p0 — противодавление со стороны выходного канала

Наиболее целесообразно использование углов 2Φ, близких к 90◦,
при которых достигается самый высокий уровень интенсивности де-
формаций при незначительном росте контактного трения. Для сведе-
ния к минимуму контактного трения используется смазка. Эта схема
деформации, предложенная В. М. Сегалом [88] и развитая в работах
[89, 90], стала называться равноканальным угловым прессованием.
По сравнению с другими методами пластической деформации рав-
ноканальное угловое прессование позволяет получить наиболее одно-
родную субмикрокристаллическую структуру материала и наиболее
сопоставимые (при прочих равных условиях) результаты по тем или
иным физическим свойствам. В общем случае структура материа-
ла, полученного равноканальным угловым прессованием, зависит не
только от природы материала и величины приложенной деформации,
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но также от таких технических параметров как размер и форма по-
перечного сечения каналов (диагональ квадратного сечения или диа-
метр круглых каналов), направление прохода заготовки через каналы.
Если материал трудно деформируется, то равноканальное угловое
прессование проводят при повышенной температуре.
Анализу результатов изучения структуры и свойств субмикрокри-

сталлических материалов посвящены обзорные работы [84, 86, 91].
Основной особенностью структуры субмикрокристаллических ма-

териалов, полученных деформационными методами, является нерав-
новесность границ зёрен, которые служат источником больших упру-
гих напряжений. Другим источником напряжений являются тройные
стыки зёрен. Свидетельством неравновесности являются диффузный
контраст границ и изгибные контуры экстинкции в зёрнах, наблю-
даемые на электронномикроскопических изображениях таких мате-
риалов. Ширина межзёренных границ в субмикрокристаллических
материалах составляет, по разным оценкам, от 2 до 10 нм. Нерав-
новесные границы зёрен содержат большое количество дислокаций,
а в стыках зёрен существуют нескомпенсированные дисклинации.
Плотность дислокаций в субмикрокристаллических материалах, по-
лученных интенсивной пластической деформацией, составляет ∼ 3 ·×
× 1015 м−2, а дисклинации имеют мощность 1−2◦. Заметим, что плот-
ность дислокаций внутри зёрен существенно меньше, чем на границах.
Дислокации и дисклинации создают дальнодействующие поля напря-
жений, концентрирующиеся вблизи границ зёрен и тройных стыков,
и являются причиной избыточной энергии границ зёрен. Например,
для субмикрокристаллической меди со средним размером зёрен ∼
∼ 200 нм избыточная энергия межзёренных границ достигает 0,5Дж·×
×м−2.
Отжиг субмикрокристаллических материалов приводит к эволю-

ции их микроструктуры, которую условно можно разделить на два
этапа. На первом этапе в результате отжига при температуре, состав-
ляющей примерно одну треть температуры плавления, происходят
релаксация напряжений, переход границ зёрен из неравновесного в бо-
лее равновесное состояние и незначительный рост зёрен. Дальнейший
рост температуры отжига или увеличение его длительности вызыва-
ют собирательную рекристаллизацию, т. е. укрупнение зёрен.
Метод интенсивной пластической деформации применялся для по-

лучения субмикрокристаллической структуры таких металлов как Cu
[92–94], Pd [95–98], Fe [99–101], Ni [92, 94, 102–104], Co [105], сплавов
на основе алюминия [85], магния [106] и титана [107, 108].
Авторы работы [94] отмечали различие микроструктуры Ni и Cu,

полученных одинаковой по величине интенсивной пластической де-
формацией: в субмикрокристаллическом никеле размер большинства
зёрен был около 100 нм, тогда как в субмикрокристаллической меди
размер зёрен был от 5 до 100 нм и зёрна меди содержали больше
дефектов (дислокаций, двойников), чем зёрна субмикрокристалли-



2.4. Интенсивная пластическая деформация 139

ческого никеля. Это означает, что в субмикрокристаллическом Ni
перераспределение дислокаций в энергетически более выгодные кон-
фигурации (например, в ряды дислокаций) происходит уже в про-
цессе интенсивной пластической деформации, тогда как в субмикро-
кристаллической меди такое перераспределение даже не начинается.
Результаты [94] показывают, что микроструктура любого материала,
полученного интенсивной пластической деформацией, должна сильно
различаться на разных стадиях деформации; кроме того, она весьма
существенно зависит от вида деформации (давление, сдвиг или кру-
чение) и её параметров (температура, деформация, скорость и про-
должительность приложения деформации).
Действительно, для понимания структуры и свойств субмикрокри-

сталлических материалов весьма важен учёт фазовых и структурных
превращений, протекающих в этих материалах при нагреве и охла-
ждении — прежде всего таких как рекристаллизация, растворение
и выделение второй фазы и т. д. Порог температурной стабильности
субмикрокристаллической структуры зависит от состояния межзёрен-
ных границ, которое, в свою очередь, зависит от условий получения
этой структуры. Заметное влияние на структуру субмикрокристалли-
ческих материалов и их рекристаллизацию должны оказывать также
состав сплава и тип кристаллической решётки, но эти вопросы в ли-
тературе почти не обсуждались.
Интенсивная пластическая деформация применялась для получе-

ния субмикрокристаллической структуры не только металлов, спла-
вов и интерметаллидов с достаточно высокой пластичностью, но
и некоторых соединений с большой хрупкостью. Интересно, что после
близкой по величине пластической деформации размер зёрен в хруп-
ких соединениях был меньше, чем в металлах. Так, в работах [109, 110]
методом кручения под квазигидростатическим давлением из крупно-
дисперсного (D ∼ 2−5мкм) порошка нестехиометрического карбида
титана TiC0,62 впервые получили компактный нанокристаллический
образец с размером зёрен ∼ 30−40 нм (рис. 2.17).

Рис. 2.17. Компактный образец на-
нокристаллического карбида титана
TiC0,62 с размером зёрен ∼ 30−40 нм,
полученный интенсивной пластиче-
ской деформацией (кручением под
квазигидростатическим давлением)
из крупнозернистого карбида титана

[109]
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Формирование деформационными методами субмикрокристалли-
ческой структуры сопровождается заметными изменениями физиче-
ских свойств металлов, сплавов и соединений. Металлы с субмикро-
кристаллической структурой являются удобными модельными объек-
тами для экспериментального исследования межкристаллитных гра-
ниц благодаря применимости к ним апробированных методов метал-
лофизики и физики твёрдого тела [99, 100].

2.5. Превращения беспорядок–порядок
В условиях термодинамического равновесия сильно нестехиомет-

рические карбиды MCy и нитриды MNy могут находиться в неупоря-
доченном или упорядоченном состоянии. Неупорядоченное состояние
термодинамически равновесно при температуре выше 1300–1500K,
а при температуре ниже 1000K термодинамически равновесно толь-
ко упорядоченное состояние [33, 34, 111–116]. Однако неупорядочен-
ное состояние нестехиометрических карбидов и нитридов легко со-
храняется при низкой температуре с помощью закалки от высокой
температуры. В этом случае неупорядоченное состояние существу-
ет как метастабильное. Фазовые превращения беспорядок–порядок
в сильно нестехиометрических соединениях являются, как прави-
ло, переходами первого рода и сопровождаются скачкообразным из-
менением периода решётки. Это позволяет использовать превраще-
ния беспорядок–порядок, т. е. упорядочение для формирования на-
ноструктуры в нестехиометрических соединениях. Детальный анализ
нестехиометрии и связанного с нею упорядочения сильно нестехио-
метрических соединений представлен в фундаментальных работах
А.И. Гусева и А.А. Ремпеля [33, 34, 111–114]. В разделе 1.7 описано
применение упорядочения для получения нанокристаллического по-
рошка нестехиометрического карбида ванадия VC0,875. Однако с по-
мощью упорядочения наноструктуру можно создать и в компактных
образцах нестехиометрических соединений.
Рассмотрим, как можно создать наноструктуру в компактном

нестехиометрическом соединении на примере карбида ванадия
VC0,875. Неупорядоченный карбид VC0,875 имеет кубическую
базисную кристаллическую структуру B1. Компактные образцы
карбида VC0,875 были получены горячим прессованием порошка
неупорядоченного карбида ванадия VC0,875 при температуре 2000K
и давлении 20–25МПа в токе особо чистого аргона [117].
Исследование поверхности спечённого неупорядоченного карбида

VC0,875 методом EDX (рис. 2.18a) обнаружило на ней ванадий V,
углерод C и примеси металлических Ti, Nb и Ta. Появление Ti, Nb
и Ta стало результатом поверхностной сегрегации малых примесей
в процессе высокотемпературного спекания образца. Ранее анало-
гичную поверхностную сегрегацию малой примеси циркония (карби-
да ZrC) наблюдали на спечённых образцах NbC, содержащих около
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Рис. 2.18. EDX-спектры поверхности спечённого образца карбида ванадия
VC0,875: a — непосредственно после спекания неупорядоченного карбида на
поверхности присутствуют примеси Ti, Nb, Ta и W; б — шлифование с уда-
лением поверхностного слоя толщиной ∼50мкм приводит к исчезновению
примесей Ti, Nb, Ta и W, появление следов Al и Si связано с использо-
ванием для шлифования Al–Si-содержащего абразива; в — на поверхности
отожжённого упорядоченного карбида V8C7 (VC0,875) какие-либо примеси
отсутствуют; EDX-спектры закалённых образцов имеют такой же вид и не

содержат линий примесных элементов

1мол.% ZrC [118, 119]. После шлифовки спечённых образцов VC0,875
с удалением поверхностного слоя толщиной ∼ 50мкм примеси исчезли
(рис. 2.18б).
Спечённые компактные образцы были подвергнуты трём разным

видам термической обработки:
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1) отжиг при температуре 1370K в течении двух часов с последу-
ющим медленным (со скоростью 100K в час) охлаждением до
300K,

2) закалка от 1420 до 300K и
3) закалка от 1500K до 300K [117].

Закалку проводили следующим образом: образцы в вакуумированных
до 10−3Па кварцевых ампулах отжигали при максимальной темпе-
ратуре (1420 или 1500K) в течение 15 минут и затем сбрасывали
в воду; скорость закалки составляла 100K·с−1. На рис. 2.19 пока-
зана микрофотография поверхности компактного образца карбида
VC0,875 после закалки от 1500K. На ней чётко видны границы зёрен
базисной кубической фазы. Размер зёрен составляет от 10 до 60мкм.
В спектрах EDX отожжённых (рис. 2.18в) и закалённых компактных
образцов VC0,875 присутствуют только линии основных элементов —
ванадия V и углерода C.

Рис. 2.19. Микроструктура по-
верхности компактного образца
карбида VC0,875 после закалки от
1500K [117]. Микрофотография
получена на сканирующем элек-
тронном микроскопе ISI–DS130
с увеличением в 100 раз, чёт-
кое наблюдение границ зёрен обу-
словлено их повышенной чув-
ствительности к окислению

Структуру отожжённых и закалённых компактных образцов кар-
бида VC0,875 изучали методом рентгеновской дифракции. Как по-
сле отжига, так и после закалки в рентгеновском дифракционном
спектре, наряду со структурными отражениями, имеются слабые до-
полнительные рефлексы (рис. 2.20). Выполненный анализ показал,
что по своему положению дополнительные рефлексы являются сверх-
структурными и соответствуют упорядоченной кубической фазе V8C7
с пространственной группой P4332. Сверхструктурные отражения
для отожжённых и закалённых образцов имеют примерно одинако-
вую интегральную интенсивность, но очень сильно различаются по
ширине. Наибольшую ширину имеют сверхструктурные рефлексы на
рентгенограмме образца, закалённого от 1500K.
Согласно равновесной фазовой диаграмме системы V–C

[34,114,120] образование упорядоченной фазы V8C7 происходит
в результате превращения беспорядок–порядок при температуре
Ttr = 1380K; экспериментально определённая температура фазового
перехода составляет 1413 ± 20K [121]. Из этих данных следует,
что быстрое охлаждение от 1420 и от 1500K могло бы приводить
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Рис. 2.20. Рентгенограммы компактных образцов карбида VC0,875, получен-
ных горячим прессованием и подвергнутых дополнительной термической
обработке (излучение CuKα1,2, отмечены структурные отражения фазы B1
и сверхструктурные отражения фазы V8C7) [117]: a — отжиг при 1370K
в течение 2 часов с последующим медленным охлаждением до 300K; б —
закалка от 1420 до 300K со скоростью охлаждения 100K с−1; в — закалка
от 1500 до 300K со скоростью охлаждения 100K с−1. На всех рентгено-
граммах имеются сверхструктурные отражения упорядоченной кубической
(пространственная группа P4332) фазы V8C7; наиболее уширенные сверх-
структурные отражения видны на рентгенограмме образца VC0,875, зака-

лённого от 1500K (в)
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к закалке неупорядоченного нестехиометрического карбида ванадия
VC0,875 и его сохранению как метастабильной фазы. Однако даже
при закалке от 1500K в образце возникает упорядоченная фаза V8C7,
причём относительная интенсивность сверхструктурных отражений
приблизительно равна таковой для образцов после закалки от 1420K
или отжига при 1370K (см. рис. 2.20).
В результате упорядочения каждое зерно базисной неупорядо-

ченной фазы разбивается на домены упорядоченной фазы. Степень
упорядочения в домене велика, а взаимное расположение доменов
в пространстве настолько хаотично, насколько позволяет соотноше-
ние структур упорядоченной фазы и неупорядоченной матрицы. Оп-
тическая микроскопия с увеличением в 200 раз показала, что обра-
зование упорядоченной фазы начинается на границах зёрен неупо-
рядоченной фазы. В неупорядоченном карбиде зёрна базисной фазы
имеют четкие прямые границы (рис. 2.21a), а после отжига в резуль-
тате упорядочения эти границы становятся изломанными (рис. 2.21б).
Фактически это означает, что домены как бы прорастают в зёрнах
базисной фазы по направлению от границ к центру зерна. Малый
размер доменов и одинаковая кубическая симметрия неупорядочен-
ной и упорядоченной фаз не позволяют наблюдать границы доменов
методом оптической микроскопии.

,,

Рис. 2.21. Изменение микроструктуры компактного нестехиометрического
карбида ванадия VC0,875 в результате упорядочения: a — в неупорядочен-
ном карбиде VC0,875 зёрна имеют четкие линейные границы, б — в упо-
рядоченном карбиде V8C7 (VC0,875) границы зёрен базисной фазы как бы
изъедены вследствие образования доменов упорядоченной фазы (микро-
фотография получена В.Н. Липатниковым в Венском Технологическом

университете, Австрия, Вена, 1995)

Рентгеновское исследование показало, что ширина структурных
отражений не зависит от условий термической обработки компактных
образцов VC0,875, поэтому можно полагать, что размер зёрен базисной
фазы при упорядочении не меняется. Однако наблюдается заметное
уширение сверхструктурных линий, которое может быть связано с ма-
лым размером доменов упорядоченной фазы, образующейся в раз-
ных условиях термической обработки. Возникает ли в компактных
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образцах карбида VC0,875, подвергнутых термообработке и содержа-
щих упорядоченную фазу V8C7, наноструктура? Насколько малы до-
мены упорядоченной фазы? Ответить на эти вопросы можно, измерив
ширину экспериментальных дифракционных отражений и сравнив
её с инструментальной шириной, которая определяется по функции
разрешения дифрактометра.
Функцию разрешения автодифрактометра Siemens–D500 опреде-

ляли в специальном дифракционном эксперименте на отожжённом
образце стехиометрического карбида вольфрама с зёрнами размером
10–20мкм. Карбид вольфрама не имеет области гомогенности, поэто-
му нет уширения линий, обусловленного негомогенностью; размерное
уширение дифракционных линий при таких больших зёрнах также
отсутствует. Благодаря отжигу образца отсутствует деформационное
уширение. Таким образом, ширина того или иного дифракционного
отражения карбида вольфрама практически совпадает с функцией
разрешения дифрактометра для данного угла дифракции ϑ. Зави-
симость второго момента ϑR функции разрешения дифрактометра
Siemens D-500 от угла дифракции ϑ показана на рис. 2.22.

 

 

Рис. 2.22. Уширение дифракционных отражений компактных образцов кар-
бида ванадия VC0,875 после термической обработки и появления упорядо-
ченной фазы V8C7 [117] (сравнение вторых моментов ϑexp эксперименталь-
ных дифракционных отражений с угловой зависимостью второго момента
ϑR(ϑ) функции разрешения дифрактометра): (•) — отжиг при 1370K с по-
следующим медленным охлаждением; (�) — закалка от 1420K; (◦) — за-
калка от 1500K; угловая зависимость функции разрешения дифрактометра

ϑR(ϑ) показана сплошной линией

Сопоставление ширины сверхструктурных дифракционных отра-
жений образцов компактного карбида ванадия с функцией разреше-
ния дифрактометра ϑR показало, что экспериментальные отражения
уширены (рис. 2.22). Поскольку ширина этих отражений зависит от
размеров доменов и разрешения прибора, на котором проводятся
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измерения, то измерение уширения β = 2, 355
√

ϑ2
exp − ϑ2

R позволяет
определить размер доменов. В первом приближении будем полагать,
что деформационное уширение отсутствует и наблюдаемое уширение
β обусловлено только малым размером доменов и β = βs. В свою
очередь, размерное уширение βs(2ϑ) ≡ 2βs(ϑ), измеренное в радианах,
связано со средним размером домена 〈D〉 формулой

〈D〉 =
Khklλ

βs(2ϑ) cos ϑ
≡ Khklλ

2βs(ϑ) cos ϑ
, (2.8)

где Khkl ≈ 1 — постоянная Шерера, значение которой зависит от
формы частицы (кристаллита, домена) и от индексов (hkl) дифрак-
ционного отражения; λ — длина волны излучения.
Как видно из рис. 2.20 и 2.22, наибольшее уширение сверхструк-

турных отражений наблюдается для образца, закалённого от 1500K;
наименее уширены сверхструктурные отражения образца карбида ва-
надия, отожжённого при 1370K. Это означает, что домены упорядо-
ченной фазы имеют наименьший размер в образце, закалённом от
1500K. В отожжённом образце карбиде ванадия размеров доменов
наибольший, так как отжиг и последующее медленное охлаждение со-
здают более благоприятные условия для роста доменов. Определение
уширения βs и последующая оценка среднего размера 〈D〉 доменов
упорядоченной фазы по формуле (2.8) дали следующие результаты.
В отожжённых образцах (рис. 2.20a) размер доменов с доверительной
вероятностью 95% составляет 127± 10 нм, а в образцах, полученных
закалкой от 1420 К (рис. 2.20б) и 1500K (рис. 2.20в), размер доменов
с вероятностью 95% равен 60± 9 и 18± 12 нм, соответственно.
Таким образом, отжиг и закалка компактных образцов нестехио-

метрического карбида ванадия VC0,875 от температуры Ttr ± 100K со-
провождаются возникновением наноструктуры, представляющей со-
бой совокупность доменов упорядоченной фазы. Размер доменов тем
больше, чем меньше температура отжига (закалки) или чем меньше
скорость охлаждения.
Авторы работ [117, 122] изготовили также компактный образец

карбида ванадия из нанопорошка нестехиометрического упорядочен-
ного карбида V8C7 (VC0,875), описанного в разделе 1.7. Нанострук-
турированный порошок карбида VC0,875 был спрессован холодным
способом при давлении 10МПа. Плотность прессовки составляла 68%
от теоретической плотности карбида ванадия, что существенно выше
насыпной плотности порошка, равной 36%. Ступенчатое спекание
таблетки проводили в вакууме 1 · 10−3Па при температуре от 400 до
2000K с шагом 100 K и выдержкой при каждой температуре 2 часа.
Существенного изменения плотности спечённого образца по сравне-
нию с плотностью прессовки обнаружить не удалось.
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Рис. 2.23. Относительное изменение мас-
сы Δm/m образца VC0,875, полученного
из нанопорошка, в зависимости от тем-
пературы T вакуумного спекания [117,

122]

Относительное изменение
массы Δm/m спекаемого об-
разца с температурой изоб-
ражено на рис. 2.23. Мож-
но выделить три основных
этапа потери массы. Первый
этап — от комнатной тем-
пературы до 500 K — свя-
зан с потерей воды при про-
каливании. Второй этап со-
ответствует температурному
интервалу 900–1500K и обу-
словлен разложением и уда-
лением (благодаря присут-
ствию в образце свободного
углерода) поверхностной ок-
сидной фазы. После спека-
ния в этом интервале темпе-
ратур цвет образца изменил-
ся с чёрного, обусловленного поверхностной оксидной фазой, на ха-
рактерный серый, соответствующий чистому карбиду ванадия. Тре-
тий этап потери массы начинается при температуре 1900K и связан
с вакуумным испарением карбида ванадия VC0,875, происходящим
конгруэнтно без изменения состава образца [112].
Проведенное спекание, несмотря на большую (около 30%) пори-

стость образца, позволило измерить микротвёрдость по Виккерсу.
Измерения проводили в автоматическом режиме при нагрузке 200 г
и 500 г и времени нагружения 10 с. В пределах точности измерений
не обнаружено зависимости микротвёрдости от нагрузки. Микротвёр-
дость HV составила 60–80ГПа. Для сравнения была измерена мик-
ротвёрдость образца крупнозернистого карбида VC0,875, полученного
горячим прессованием; HV составила 21ГПа при нагрузке 0,1 кг. По
литературным данным [123] микротвёрдость крупнозернистого кар-
бида ванадия равна 29ГПа при нагрузке 0,1 и 0,2 кг. Таким обра-
зом, микротвёрдость образца, полученного спеканием нанопорошка
карбида ванадия, в 2–3 раза превышает микротвёрдость крупнозер-
нистого карбида ванадия и приближается к микротвёрдости алмаза.
Обычно микротвёрдость наноматериалов при 300K в 2–7 раз вы-
ше, чем HV обычного поликристаллического материала [1, 124]. Су-
щественно более высокая микротвёрдость образца карбида VC0,875,
полученного спеканием нанопорошка, может быть объяснена зако-
ном Холла–Петча, согласно которому HV пропорциональна D−1/2.
Анализ экспериментальных данных по микротвёрдости компактных
нанокристаллических материалов, выполненный в [124], показал, что
закон Холла–Петча выполняется при изменении размера зерна D
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в интервале от 500 до 20 нм. Изучаемый карбид по размеру нанокри-
сталлитов соответствует этому интервалу.
Вместе с тем следует отметить, что в спечённом образце VC0,875

обнаружить наноструктуру не удалось. Изучение образца на сканиру-
ющем электронном микроскопе ISI-DS 130 показало, что в его микро-
структуре имеются очень хорошо спечённые агломераты и свободное
пространство между ними (рис. 2.24). Это согласуется с большой
пористостью образца. Для выяснения того, обладают ли спечённые
агломераты наноструктурой, необходимы дополнительные исследова-
ния с помощью высокоразрешающей трансмиссионной электронной
микроскопии.

Рис. 2.24. Микроструктура
спечённого нанопорошка
карбида ванадия, полученная
на электронном сканирующем
микроскопе. Видны очень
плотно спечённые агломераты
и свободное пространство
между ними размером до
десятка микрометров [117]

Дифракционные исследования не обнаружили сверхструктурных
рефлексов на рентгенограммах спечённого образца. Это понятно, так
как максимальная температура спекания 2000K значительно выше
температуры фазового перехода порядок–беспорядок Ttr. Для дости-
жения в образце упорядоченного состояния необходима термическая
обработка вблизи температуры Ttr.
В заключение отметим, что формирование наноструктуры в ком-

пактном нестехиометрическом карбиде ванадия VC0,875 обусловле-
но происходящим в нём фазовым превращением беспорядок–порядок
VC0,875 → V8C7 и образованием доменов упорядоченной фазы. Размер
доменов тем меньше, чем выше температура, от которой производится
термическая обработка (закалка или отжиг), и чем больше скорость
охлаждения.
Обсужденные результаты в совокупности с данными, представ-

ленными в разделе 1.7, позволяют рассматривать упорядочение как
новый эффективный метод создания наноструктуры в компактных
и дисперсных нестехиометрических соединениях [125]. Превраще-
ния беспорядок–порядок, происходящие с изменением объёма, мо-
гут применяться для формирования наноструктурного состояния не
только в сильно нестехиометрических соединениях, но и в твёрдых
растворах замещения. В [126] для создания наноструктуры в ком-
пактных веществах предполагается использовать полиморфные фа-
зовые превращения. В твёрдых растворах формирование нанострук-
туры может происходить также вследствие твёрдофазного распада.
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Например, установлено, что при распаде карбидных твёрдых раство-
ров (ZrC)1−x(NbC)x [127] образуется наноструктура с зёрнами разме-
ром около 70 нм. Более подробно образование наноструктуры в кар-
бидных цирконий-ниобиевых твёрдых растворах будет рассмотрено
в разделе 3.2 при обсуждении дифракционного определения размера
малых частиц.
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МЕТОДЫ ОПРЕДЕЛЕНИЯ РАЗМЕРОВ
МАЛЫХ ЧАСТИЦ

Исследования сверхмелкозернистых материалов показали, что
уменьшение размера кристаллитов ниже некоторой пороговой величи-
ны может приводить к значительному изменению свойств. Размерные
эффекты появляются, когда средний размер кристаллических зёрен
не превышает 100 нм, и наиболее отчётливо наблюдаются, когда
размер зёрен менее 10 нм. Таким образом, размер частиц является
одним из наиболее важных параметров, определяющих специфику
свойств и область применения наноматериала. Какого же размера
частицы, зёрна, кристаллиты можно называть наночастицами, где
граница, перейдя которую, попадаешь в наносостояние?
В качестве первого шага можно принять условное деление веществ

по абсолютному размеру зёрен. На таком уровне понимания мате-
риалы со средним размером зёрен (частиц) более 1мкм называют
крупнокристаллическими, поликристаллические материалы со сред-
ним размером зёрен от 100–150 до 40 нм называют обычно субмик-
рокристаллическими, а со средним размером зёрен менее 40 нм —
нанокристаллическими. Это условное деление удобно, но не является
полностью научно обоснованным.
Физически осмысленное определение наносостояния требует более

глубокого понимания проблемы. С физической точки зрения пере-
ход к наносостоянию связан с появлением размерных эффектов на
свойствах. Пока нет размерных эффектов — нет и наносостояния.
Действительно, если размеры твёрдого тела по одному, двум или трём
направлениям соизмеримы или меньше, чем характерный корреля-
ционный масштаб того или иного физического явления или физиче-
ский параметр, используемый в теоретическом описании какого-либо
свойства или процесса и имеющий размерность длины, то на соот-
ветствующих свойствах будут наблюдаться размерные эффекты. Раз-
мерность длины имеют и могут использоваться для оценки перехода
в наносостояние такие физические параметры, как размер магнитных
доменов в ферромагнетиках, длина свободного пробега электрона, де-
бройлевская длина волны, длина когерентности в сверхпроводниках,
длина волны упругих колебаний, размер экситона в полупроводни-
ках. Таким образом, в самом широком смысле слова под размерными
эффектами следует понимать комплекс явлений, связанных с измене-
нием свойств вещества вследствие:
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1) непосредственного изменения размера частиц,
2) возрастания вклада границ раздела в свойства системы при
уменьшении размера частиц,

3) соизмеримости размера частиц с физическими параметрами,
имеющими размерность длины.

Соответственно, вещество или материал можно назвать нанокристал-
лическим, когда размер частиц в нём совпадает или меньше каких-
либо характерных физических параметров, имеющих размерность
длины. Только в этом случае можно обнаружить реальную, а не наду-
манную разницу в свойствах, обусловленную размерными эффектами.
Теперь, когда мы попытались понять, что такое наносостояние

с физической точки зрения, нужно выяснить, как можно определить
размер частиц в веществе. Заметим, что во многих случаях размер
и форма частиц в большой мере определяются методом получения.

3.1. Электронная микроскопия
Наиболее известным методом определения размера малых частиц

и объектов является микроскопический. Действительно, уже изобре-
тение оптического микроскопа принесло массу открытий в кристал-
лографии, медицине, биологии и сделало микроскопию необычайно
популярной и общеизвестной. Создание электронной микроскопии
позволило изучать объекты, размеры которых существенно меньше
1мкм, и привело к её широкому использованию в физике твёрдо-
го тела, кристаллографии, химии твёрдого тела, материаловедении
и минералогии. Первые электронные микроскопы появились в Англии
и Германии в 30-е годы XX века, вскоре после выхода работы [1].
Один из её авторов, Е. Руска, более чем через пятьдесят лет был
удостоен Нобелевской премии по физике 1986 г. Вторую половину этой
премии получили создатели сканирующего туннельного микроскопа
Г. Бинниг и Х. Рорер [2]. Уже в конце 40-х годов XX века электронная
микроскопия использовалась в материаловедческих исследованиях и,
в частности, для изучения малых частиц. Как пример можно упомя-
нуть работу [3], в которой методом электронной микроскопии опре-
деляли размер частиц золота диаметром 1,5–10 нм, полученных испа-
рением и конденсацией. Способность различать отдельные колонки
атомов в кристалле привела к появлению термина “просвечивающая
электронная микроскопия высокого разрешения”. В настоящее вре-
мя с помощью электронной микроскопии высокого разрешения [4–7]
можно наблюдать расположение колонок атомов, изучать распределе-
ние атомов в кристаллических и коллоидных частицах, изучать раз-
личные дефекты кристаллической структуры, видеть взаимное рас-
положение молекул в биологических объектах, например, в спирали
ДНК, т. е. исследовать структуру различных веществ и материалов.
Электронная микроскопия позволяет прямо и непосредственно опре-
делить размеры наночастиц и нанокристаллитов и потому широко
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применяется как в исследованиях наноматериалов, так и в нанотех-
нологиях современной электроники.
Электронная микроскопия — практически единственный прямой

метод изучения строения наночастиц, получаемых из коллоидных
растворов. На рис. 3.1 показана биметаллическая коллоидная части-
ца, полученная последовательным восстановлением HAuCl4 и ацета-
та палладия в растворе в присутствии молекул лиганда [8]. Тёмное
ядро частицы состоит из золота и имеет характерную гексагональную
форму, светлая оболочка образована атомами палладия, причём хо-
рошо видны параллельные атомные ряды. Размер частицы — около
20 нм. Палладиевая оболочка, в свою очередь, защищена молекулами
лиганда, но на снимке эта оболочка не видна.

Рис. 3.1. Биметаллическая колло-
идная частица, содержащая тём-
ное ядро из атомов золота и свет-
лую оболочку из атомов палла-

дия [8]

Рис. 3.2. Нанокомпозитная части-
ца Ni–TiN [9] (микрофотография
получена методом просвечиваю-
щей электронной микроскопии
высокого разрешения (HRTEM))

Электронная микроскопия позволяет наблюдать границы раздела
в нанокомпозитных материалах. В частности, на рис. 3.2 показана
композитная наночастица Ni–TiN, полученная в работе [9] методом
испарения и конденсации никеля и титана в атмосфере азота N2
с использованием дуговой плазмы. Хорошо видна граница раздела
между частицами Ni и нитрида титана TiN (частица Ni имеет размер
30–50 нм).
Следующие микрофотографии (рис. 3.3 и 3.4) с увеличением

в 1 000 000 раз получены на электронном микроскопе JEOL: на них
хорошо видны нанокристаллиты молибдена с ОЦК структурой, по-
лученные конденсацией из газовой фазы. Сферическая наночастица
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молибдена находится между восемью меньшими частицами карбида
молибдена, образующими вершины куба (рис. 3.3). Средний размер
кристаллита составляет 12–15 нм, причём качество съемки позволяет
определить межплоскостные расстояния. Например, расстояние меж-
ду атомными плоскостями (110) составляет 0,22 нм. Использование

Рис. 3.3. ОЦК наночастица молибде-
на Mo (центральная часть) с вырос-
шими на ней меньшими частицами
карбида молибдена MoC (микрофо-
тография получена В.М. Штраубом,
Ф. Филиппом и Х.-E. Шефером, Ин-
ститут теоретической и прикладной
физики Штутгартского университе-
та, Штутгарт, Германия, 1994)

Рис. 3.4. ОЦК наночастицы молиб-
дена Mo, полученные методом испа-
рения и конденсации (микрофото-
графия получена В.М. Штраубом,
Ф. Филиппом и Х.-E. Шефером,
Институт теоретической и приклад-
ной физикиШтутгартского универ-

ситета, Германия, 1994)

электронной микроскопии позволило увидеть совершенно необычную
наноструктуру, полученную в результате упорядочения нестехиомет-
рического карбида ванадия [10, 11]. Под микроскопом при увели-
чении порошка карбида ванадия примерно в 100 раз видны лишь
крупные (до 20мкм) отдельные агломераты неправильной формы. Но
при большем увеличении становится ясно, что эти частицы имеют
сложную структуру и в действительности являются совокупностью
большого числа очень малых частиц нанометрового размера. На мик-
рофотографии (рис. 3.5), полученной при увеличении в 30 000 раз на
растровом электронном микроскопе высокого разрешения DSM 982
Gemini, видно, что нанокристаллиты карбида ванадия имеют форму
искривлённых лепестков, которые срастаются между собой и образу-
ют наноструктуру, напоминающую кораллы.

6 А. И.



162 Гл. 3. Методы определения размеров малых частиц

Рис. 3.5. Нанокристаллиты порошка упорядоченного карбида ванадия V8C7
(VC0,875) при увеличении в 30 000 раз [10]

Рис. 3.6. Наночастица порошка карбида титана Ti44C56, синтезированно-
го механическим размолом в шаровой мельнице в течение 7, 2 · 105 с [12].
Изображение получено методом просвечивающей электронной микроско-

пии высокого разрешения (HRTEM)

На рис. 3.6 показана наночастица карбида титана, полученного
механическим размолом в шаровой мельнице металлического титана
и углерода, взятых в соотношении Ti44C56 [12]. Наночастицы имеют
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размер 12–18 нм; наблюдаемое расстояние между атомными рядами,
равное 0,25 нм, соответствует межплоскостному расстоянию (111)B1
кубического карбида титана, близкого к стехиометрическому составу
TiC0,9−1,0.
Использование просвечивающей электронной микроскопии высо-

кого разрешения предъявляет довольно жёсткие требования к подго-
товке образцов. В первую очередь это относится к толщине фольги
изучаемого материала. Для получения чёткого изображения структу-
ры на атомном уровне нужно, чтобы толщина фольги была того же
порядка или меньше, чем размер зёрен. Близок к идеальному вари-
ант, когда толщина фольги не превышает 5 нм [13]. Но если размер
нанокристаллитов 1–2 нм и менее, то даже такая фольга слишком
толста. Поэтому одно из направлений в развитии высокоразрешаю-
щей электронной микроскопии связано с разработкой новых методов
приготовления тонких фольг.
Для изучения атомной и молекулярной структуры поверхности

широко используется сканирующая зондовая микроскопия. Она имеет
высокое разрешение, позволяет оценивать размеры наблюдаемых объ-
ектов, визуализировать отдельные атомы и молекулы, строить трёх-
мерные изображения. Её разновидностями являются сканирующая
туннельная микроскопия (СТМ) [2] и атомно-силовая микроскопия
(АСМ) [14], которую называют также сканирующей силовой микро-
скопией (ССМ). Описание принципов действия и основных конструк-
ций сканирующих зондовых микроскопов можно найти в [15–18].
В сканирующем туннельном микроскопе роль отверстия играет

тончайшее металлическое (как правило, вольфрамовое) острие или
зонд, кончик которого может представлять собой всего один атом
и иметь размер около 0,2 нм. Принцип работы туннельного микро-
скопа основан на прохождении электроном потенциального барьера,
который образован разрывом электрической цепи — небольшим про-
межутком между зондирующим микроострием и поверхностью образ-
ца. Если между металлическим зондом и поверхностью изучаемого
проводника создать небольшую разность потенциалов (от нескольких
тысячных долей до нескольких вольт) и приблизить зонд к поверх-
ности, то при некотором расстоянии между ними появится слабый
туннельный ток. Величина туннельного тока очень чувствительна
к ширине зазора: обычно она уменьшается в 10 раз при увеличении
зазора на 0,1 нм. Устойчивые изображения поверхностей можно полу-
чить при значении туннельного тока в 10−9A. При этом расстояние
от зонда до поверхности составляет доли нанометра. Для получения
изображения поверхности металлический зонд перемещают над по-
верхностью образца, поддерживая постоянное значение туннельного
тока; траектория движения зонда совпадает с профилем поверхности,
зонд огибает возвышенности и отслеживает углубления.
Если в туннельном микроскопе основным измеряемым параметром

является туннельный ток между зондом и образцом, то в атомно-

6*
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силовом микроскопе контролируется сила взаимодействия между
микроострием и поверхностью образца. Традиционный атомно-
силовой микроскоп представляет собой оригинальную конструкцию
сверхчувствительного измерителя профиля поверхности. В качестве
зонда атомно-силового микроскопа используют микроминиатюрную
упругую пластинку (кантилевер), на свободном конце которой
методами литографии формируют острие из твёрдого материала
(например, кремния или нитрида кремния). При перемещении
зонда вдоль поверхности регистрируют отклонения кантилевера
или так перемещают зонд, чтобы прогиб кантилевера, т. е. сила
взаимодействия между зондом и образцом оставалась постоянной.
В этом случае контуры постоянной силы соответствуют профилю
поверхности. Для детектирования отклонения используется полупро-
водниковый лазер с длиной волны 670 нм. Лазерный луч направляется
на покрытую зеркальным слоем сторону кантилевера, обратную
к изучаемой поверхности, и отражается от нее. Отраженный луч
попадает в специальный фотодиод, регистрирующий амплитуду
смещения кантилевера в ту или иную сторону. Главным недостатком
АСМ является отсутствие одновременной информации о всей
поверхности, так как в каждый момент времени имеется информация
только от участка, который непосредственно регистрируется
зондом. Современная атомно-силовая микроскопия использует-
ся для исследования любых материалов — от проводящих до

Рис. 3.7. Слой спонтанно упорядочен-
ных квантовых точек InAs размером 10–
20 нм на поверхности (001) недопирован-
ной квантовой ямы GaAs; толщина слоя
равна 12 нм [19]. Изображение получено
с помощью сканирующей зондовой мик-

роскопии

полупроводников, диэлек-
триков, полимеров. Она
широко применяется в ис-
следованиях биологических
объектов (вирусов, клеток,
генов).
Как пример использова-

ния сканирующей зондовой
микроскопии на рис. 3.7 по-
казано изображение кванто-
вых точек InAs размером 10–
20 нм на поверхности (001)
арсенида галлия GaAs [19].
Слой спонтанно упорядочен-
ных квантовых точек InAs
получен осаждением 2–3 мо-
нослоёв InAs в центре недо-
пированной квантовой ямы
из GaAs. Сама квантовая
яма представляет собой слой
GaAs толщиной 12 нм, распо-

ложенный между двумя слоями Al0,4Ga0,6As толщиной 8,3 нм, кото-
рые выполняют роль туннельных барьеров.
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При всех достоинствах электронной микроскопии как метода опре-
деления размера частиц следует учитывать, что это — локальный
метод, и он даёт представление о размерах объектов только в поле
наблюдения. Но наблюдаемый участок может оказаться непредста-
вительным, т. е. нехарактерным для всего объёма вещества. О ло-
кальности электронной микроскопии как экспериментального метода
изучения строения вещества говорит такой факт: за всё время суще-
ствования просвечивающей электронной микроскопии во всём мире
объём исследованного материала ещё не превысил 1мм3!
Рассмотрим простой пример. Пусть методом электронной мик-

роскопии изучен участок размером 10 × 10мкм (т. е. 10−10 м2) об-
разца, имеющего площадь поверхности 1 см2. В этом случае иссле-
дованный участок составляет 0,000001 часть всей поверхности об-
разца. Много это или мало? Площадь поверхности нашей планеты
Земли равна примерно 510 миллионам квадратных километров, одна
миллионая часть равна 510 км2. Такой небольшой участок земной
поверхности может быть покрыт водой (океан, море, крупное озе-
ро) или льдом (Антарктида, Гренландия, крупные горные ледники),
может быть пустынным, болотистым, гористым, степным, заросшим
лесом и т. д. Ясно, что изучение только одной миллионной части
земной поверхности недостаточно для того, чтобы делать правиль-
ные выводы о строении всей поверхности планеты. Адекватное пред-
ставление можно составить, только изучив несколько участков. По-
этому электронно-микроскопическое исследование нужно проводить
на нескольких участках, чтобы попытаться получить статистически
усреднённое представление о всём веществе.
Электронная микроскопия — это способ визуализации. Существу-

ют два основных метода электронной микроскопии — сканирую-
щая, работающая в отраженных электронах (SEM), и просвечива-
ющая (TEM) микроскопия. Сканирующая (растровая) электронная
микроскопия даёт информацию о внешней (видимой) форме частицы
и о видимых размерах, но не о её строении. Просвечивающая элек-
тронная микроскопия в принципе позволяет заглянуть вглубь части-
цы, в её структуру, но полученные результаты требуют интерпрета-
ции. Для изучения строения наночастиц и определения их размеров
оптимальным является сочетание сканирующей и просвечивающей
электронной микроскопии с дифракционным методом.
Как пример можно привести работу [20], авторы которой мето-

дом осаждения из коллоидного раствора получили нанокомпозит-
ные частицы W–Co. Затем полученный порошок подвергли низкотем-
пературному карботермическому восстановлению и получили нано-
композитные частицы твёрдого сплава WC–Co. Сканирующая элек-
тронная микроскопия показала, что порошок состоит из крупных
шарообразных частиц диаметром около 75мкм. Однако из рент-
геновских данных следовало, что размер зёрен около 50 нм, т. е.
в 1500–2000 раз меньше. Размол полученного порошка в шаровой
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мельнице обнаружил, что крупные шарообразные частицы очень рых-
лые и хрупкие и легко размалываются. Дополнительное изучение раз-
молотого порошка с помощью просвечивающей электронной микро-
скопией подтвердило рентгеновские данные — оказалось, что каждая
видимая шароообразная частица состоит из нескольких миллионов
нанокристаллических зёрен размером около 50 нм.
Из приведённого примера ясно, что нельзя утверждать, что чего-

то нет, если этого не видно. Иначе говоря, если что-то наблюдается, то
это не значит, что мы наблюдаем всё, что на самом деле существует.
Действительно, если на электронно-микроскопическом изображении
какого-либо объекта не видно атомов, это не означает, что атомов
не существует в реальности. Это можно проиллюстрировать на ещё
одном примере.

Рис. 3.8. Относительность информации, которую даёт изображение: a —
этот сплошной чёрный квадрат в действительности состоит из 11× 11 = 121
малых чёрных квадратов, однако увидеть это можно только при увеличении
в три и более раз; б — увеличенная часть большого чёрного квадрата, на
которой видна его структура. Еще более тонкие детали структуры (если

они имеются) можно наблюдать при большем увеличении

На рис. 3.8a показан сплошной чёрный квадрат (почти как на
известной картине К. Малевича). Однако если это изображение уве-
личить по меньшей мере в три раза, то станет видна его тонкая
структура — оказывается, этот квадрат на самом деле состоит из
11 × 11 = 121 чёрных квадратов. Справа на рис. 3.8б показана уве-
личенная часть большого чёрного квадрата, на которой видна его
структура. Но и это только часть реальности: если рассмотреть любой
из малых квадратов под оптическим микроскопом, то он построен из
отдельных точек размером 2–10мкм. Далее, если использовать элек-
тронный микроскоп, то можно увидеть ещё более тонкую структуру,
если она имеется. Таким образом, анализируя результаты электрон-
ной или атомно-силовой микроскопии, ни в коем случае не нужно их
абсолютизировать.
Электронная микроскопия — единственный прямой метод опре-

деления размера непосредственно наблюдаемых малых частиц. Все
другие методы являются косвенными, так как информацию о сред-
нем размере частиц извлекают из данных об изменении какого-либо
свойства вещества или параметра процесса. К косвенным методам
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относятся дифракционный, магнитный, седиментационный, фотонно-
корреляционный, газово-адсорбционный.

3.2. Дифракционный метод
Среди косвенных методов определения размера частиц основное

место принадлежит дифракционному методу. Одновременно этот ме-
тод является наиболее простым и доступным, так как рентгеновское
исследование структуры распространено повсеместно и хорошо обес-
печено соответствующей аппаратурой. С помощью дифракционного
метода наряду с фазовым составом, параметрами кристаллической
решётки, статическими и динамическими смещениями атомов из по-
ложения равновесия и микронапряжениями в решётке можно опреде-
лить размер зёрен (кристаллитов).
Заметим, что электронная микроскопия не может определить па-

раметры решётки, атомные смещения и микронапряжения с такой
высокой точностью, которая доступна рентгеноструктурному анали-
зу. Определение дифракционным методом размера зёрен, частиц (или
областей когерентного рассеяния) основано на изменении формы про-
филя дифракционного отражения при уменьшении размера зёрен.
При обсуждении дифракции под когерентным рассеянием понима-
ется рассеяние дифрагирующего излучения, при котором обеспечи-
вается выполнение условий интерференции. В общем случае размер
отдельного зерна может не совпадать с размером области когерент-
ного рассеяния. Действительно, отдельные зёрна могут состоять из
нескольких кристаллитов (монокристаллов); кроме того, в случае
очень малых зёрен (D ∼ 1−2 нм) область когерентного рассеяния
соответствует внутренней области зерна, которая не включает силь-
но искажённые границы. Большие искажения границ зёрен харак-
терны также для наноструктурированных материалов, полученных
интенсивной пластической деформацией. По этим причинам размер
зёрен, определённый дифракционным методом, может быть несколь-
ко занижен по сравнению с результатами электронной микроскопии.
Однако дифракционный метод даёт размер зёрен, усреднённый по
исследуемому объёму вещества, тогда как электронная микроскопия
является локальным методом и определяет размер объектов только
в ограниченном поле наблюдения.
Впервые идею об определении размера малых частиц рентгенов-

ским методом высказал П. Шеррер. В 1918 году он предложил форму-
лу, связывающую ширину дифракционного отражения (на половине
высоты) с размером частицы [21]. Позднее, в 1925 году, появилась ста-
тья [22], в которой сходное соотношение между шириной отражения
и размером частицы было получено советским ученым Н.Я. Селяко-
вым. Поэтому в отечественной литературе эту формулу иногда (очень
редко) называют формулой Селякова–Шеррера, хотя приоритет, без-
условно, принадлежит именно П. Шерреру.
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В дифракционных экспериментах изучение дефектов структуры
проводят по уширению дифракционных отражений от поликристалла
или порошка. Однако при практическом применении этого метода для
определения размера зёрен зачастую сравнивают ширину дифракци-
онных отражений от вещества с крупным размером зёрен (частиц)
и от того же вещества в наносостоянии. Такое определение ушире-
ния и последующая оценка среднего размера частиц не всегда верны
и могут давать очень большую (несколько сотен процентов) ошибку.
Дело в том, что уширение следует определять относительно дифрак-
ционных отражений от бесконечно большого кристалла. Реально это
означает, что сравнивать измеренную ширину дифракционных отра-
жений следует с инструментальной шириной, т. е. с шириной функции
разрешения дифрактометра, заранее определённой в специальном ди-
фракционном эксперименте. Кроме того, точное определение ширины
дифракционных отражений возможно только путём теоретического
восстановления формы экспериментального отражения. Весьма суще-
ственно, что могут быть и другие, помимо малого размера кристал-
литов, физические причины уширения дифракционных отражений.
Поэтому важно не только определить величину уширения, но и выде-
лить вклад в него, обусловленный именно малым размером частиц.
Поскольку дифракционный метод определения размера частиц

является самым распространённым и доступным, рассмотрим особен-
ности его применения более подробно.
Любые типы дефектов вызывают смещения атомов из узлов ре-

шётки. М.А. Кривоглаз получил выражение интенсивности брэггов-
ских отражений от дефектного кристалла [23], которое позволило
условно разделить все дефекты на две группы. Дефекты первой
группы только ослабляют интенсивность дифракционных отражений,
но не приводят к уширению. За уширение отражений ответственны
дефекты второй группы. К ним относятся микродеформации и ма-
лый размер частиц. Недавно А.А. Ремпель и А.И. Гусев показа-
ли, что в твёрдых растворах замещения A1−xBx и в нестехиомет-
рических соединениях внедрения MXy возможна ещё одна причи-
на возникновения уширения — негомогенность, т. е. неоднородность
состава соединения по объёму образца [24, 25]. Негомогенность то-
же относится к дефектам второй группы. Уширение, обусловленное
микродеформациями и хаотически распределёнными дислокациями,
зависит от порядка отражения и пропорционально tg ϑ. Величина
уширения, вызванного негомогенностью Δx (или Δy), пропорцио-
нальна (sin2 ϑ)/ cos ϑ [24–27]. В случае нанокристаллических веществ
наиболее интересно уширение, связанное с малым размером D кри-
сталлитов (D < 150 нм), причём в этом случае величина уширения
пропорциональна sec ϑ. Заметим, что уширение, обусловленное него-
могенностью или малым размером частиц, не зависит от порядка
отражения. Рассмотрим вывод выражения, учитывающего уширение
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дифракционного отражения, обусловленное конечным размером ча-
стиц поликристаллического вещества.
Пусть 〈l〉V — усреднённая по объёму высота колонки плоскостей

когерентного рассеяния, 〈D〉 — усреднённый по объёму диаметр ча-
стиц. Для частиц со сферической формой интегрирование приводит
к выражению

〈D〉 =
4〈l〉V
3

. (3.1)

Введём в рассмотрение вектор рассеяния s = 2 sin ϑ/λ, где λ — дли-
на волны излучения. Математически его дифференциал (или неопре-
делённость с физической точки зрения, поскольку в конечном кри-
сталле волновой вектор становится плохим квантовым числом) равен

ds =
2 cos ϑdϑ

λ
=

cos ϑd(2ϑ)
λ

. (3.2)

В этом выражении величина d(2ϑ) является интегральной ши-
риной дифракционного отражения (линии), выраженной в углах 2ϑ
и измеряемой в радианах. Интегральная ширина определяется как
интегральная интенсивность линии, делённая на её высоту, и не за-
висит от формы дифракционной линии. Это позволяет использовать
интегральную ширину для анализа дифракционного рентгеновского,
синхротронного или нейтронографического эксперимента, выполнен-
ного на разных установках с отличающейся функцией разрешения
дифрактометра и в разных интервалах углов.
Неопределённость вектора рассеяния ds обратно пропорциональ-

на усреднённой по объёму высоте колонки плоскостей когерентного
рассеяния 〈l〉V , поэтому произведение этих величин равно единице,
〈l〉V · ds = 1. Из этого соотношения ясно, что при бесконечной высоте
колонки (т. е. при бесконечно большом размере кристаллитов) неопре-
делённость ds равна нулю. Если же высота колонки мала и стремится
к нулю, то неопределённость ds волнового вектора и, соответствен-
но, ширина d(2ϑ) дифракционной линии становятся очень большими.
Поскольку 〈l〉V = 1/ds, то для дифракционной линии произвольной
формы размер зерна (в предположении, что все зёрна являются сфе-
рическими) с учётом (3.1) и (3.2) можно определить как

〈D〉 =
1, 33λ

cos ϑd(2ϑ)
, (3.3)

где d(2ϑ) — интегральная ширина дифракционной линии. На прак-
тике часто пользуются не интегральной шириной, а полной шириной
дифракционной линии на половине высоты FWHM (full width at half
maximum). Связь между интегральной шириной линии и FWHM за-
висит от формы экспериментальной дифракционной линии и в каж-
дом конкретном случае должна определяться специально. Для линии
в виде прямоугольника и треугольника интегральная ширина линии
в точности равна FWHM. Для функций Лоренца и Гаусса связь
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описывается выражениями: d(2ϑ)L ≈ 1, 6·FWHML(2ϑ) и d(2ϑ)G ≈
≈ 1, 1·FWHMG(2ϑ), а для псевдо-функции Фойгта, которая будет рас-
смотрена ниже, эта связь более сложная и зависит от соотношения
вкладов Гаусса и Лоренца. Для дифракционных линий в малых углах
соотношение между интегральным уширением и FWHM можно при-
нять равным d(2ϑ) ≈ 1, 47 · FWHM(2ϑ); подставляя это соотношение
в (3.3), получим формулу Дебая [28]:

〈D〉 =
0, 9λ

cos ϑ · FWHM(2ϑ)
. (3.4)

В общем случае, когда частицы вещества имеют произвольную
форму, средний размер частиц можно найти по формуле Дебая–
Шеррера:

〈D〉 =
Khklλ

cos ϑ · FWHM(2ϑ)
≡ Khklλ

2 cos ϑ · FWHM(ϑ)
, (3.5)

где Khkl — постоянная Шеррера, значение которой зависит от формы
частицы (кристаллита, домена) и от индексов (hkl) дифракционного
отражения.
В реальном эксперименте из-за конечного разрешения дифракто-

метра линия уширяется и не может быть меньше, чем инструменталь-
ная ширина линии. Иначе говоря, в формуле (3.5) следует использо-
вать не ширину FWHM(2ϑ) отражения, а её уширение β относительно
инструментальной ширины. Поэтому в дифракционном эксперименте
средний размер частиц определяют по методу Уоррена [29–31]:

〈D〉 =
Khklλ

cos ϑβ(2ϑ)
≡ Khklλ

2 cos ϑβ(ϑ)
, (3.6)

где β =
√

(FWHMexp)2 − (FWHMR)2 — уширение дифракционного
отражения. Заметим, что β(2ϑ) ≡ 2β(ϑ).
Полную ширину на половине высоты FWHMR или инструменталь-

ную ширину дифрактометра можно измерить на хорошо отожжённом
и полностью гомогенном веществе (порошке) с частицами размером 1–
10мкм. Иначе говоря, за эталон сравнения нужно брать отражение без
каких-либо дополнительных, кроме инструментального, уширений.
Если функция разрешения дифрактометра описывается функцией
Гаусса, а ϑR — её второй момент, то FWHMR = 2, 355ϑR .
Дифракционные отражения описывают функциями Гаусса g(ϑ)

и Лоренца �(ϑ):

g(ϑ) = A exp
{
− (ϑ − ϑ0)2

(2ϑ2
G)

}
, (3.7)

�(ϑ) = A

[
1+

(ϑ − ϑ0)2

ϑ2
L

]−1

, (3.8)
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или их суперпозицией V (ϑ) = c�(ϑ) + (1 − c)g(ϑ) — псевдо-функцией
Фойгта:

V (ϑ) = cA

[
1+

(ϑ − ϑ0)2

ϑ2
L

]−1

+ (1− c)A exp
{
− (ϑ − ϑ0)2

(2ϑ2
G)

}
, (3.9)

где c — относительный вклад функции Лоренца в общую интен-
сивность отражения; ϑL и ϑG — параметры распределений Лоренца
и Гаусса; A — нормирующий множитель. Заметим, что в математи-
ке распределение (функция) Гаусса обычно называется нормальным
распределением, а распределение (функция) Лоренца называют рас-
пределением Коши.
Рассмотрим особенности распределений Гаусса и Лоренца, кото-

рые необходимы далее. Для распределения Гаусса параметр ϑG яв-
ляется вторым моментом функции. Второй момент ϑG, выраженный
в углах ϑ, связан с полной шириной на половине высоты, измеренной
в углах 2ϑ, известным соотношением ϑG(ϑ) = FWHM(2ϑ)/(2 · 2, 355).
Это соотношение легко получить непосредственно из распределения
Гаусса. На рис. 3.9a показано нормальное распределение (или распре-
деление Гаусса), описываемое функцией

g(ϑ) = hG exp
{
− (ϑ − ϑ0)2

2ϑ2
G

}
, (3.10)

где ϑG — второй момент функции Гаусса, т. е. значение аргумен-
та, соответствующее точке перегиба функции, когда ∂2g(ϑ)/∂ϑ2 =
=0. Найдем величину ϑ, при котором функция (3.10) принимает
значение, равное половине её высоты. В этом случае hG exp{−(ϑ −
− ϑ0)2/(2ϑ2

G)} = hG/2 и exp{−(ϑ − ϑ0)2/(2ϑ2
G)} = 1/2, откуда ( ϑ −

− ϑ0) = ϑG
√
2 ln 2 . Как видно из рис. 3.9a, полная ширина функции

Гаусса на половине высоты равна FWHMG = 2(ϑ− ϑ0) = 2ϑG
√
2 ln 2 =

= 2, 355ϑG.
Для распределения Лоренца (Коши) параметр ϑL совпадает с по-

лушириной этой функции на половине высоты. Пусть функция Ло-
ренца,

�(ϑ) = hL

[
1+

(ϑ − ϑ0)2

ϑ2
L

]−1

, (3.11)

принимает значение, равное половине высоты, т. е. �(ϑ) = hL/2
(рис. 3.9б). Значение аргумента, которое соответствует такому
значению функции, найдем из уравнения[

1+
(ϑ − ϑ0)2

ϑ2
L

]−1

=
1
2
,

откуда (ϑ − ϑ0)2
/
ϑ2

L = 1 и ϑ = ϑ0 + ϑL. Таким образом, действитель-
но для функции Лоренца FWHML = 2ϑL. Второй момент функции
Лоренца, т. е. значение аргумента, соответствующее точке перегиба
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Рис. 3.9. Распределения Гаусса (нормальное распределение) g(ϑ) и Лоренца
(Коши) l(ϑ), используемые для модельного описания формы дифракцион-
ных линий: a — связь между вторым моментом ϑG функции Гаусса и полной
шириной функции g(ϑ) на половине её высоты FWHMG; б — для функции
Лоренца параметр ϑL = FWHML/2, второй момент функции l(ϑ) равен

ϑL/
√
3

функции, можно найти из условия ∂2λ(ϑ)/∂ϑ2 = 0. Расчёт показывает,
что второй момент функции Лоренца равен ϑL/

√
3 .

Псевдо-функция Фойгта (3.9) обеспечивает наилучшее по сравне-
нию с функциями Гаусса и Лоренца описание экспериментального
дифракционного отражения.
Учитывая это, функцию разрешения дифрактометра R(ϑ) пред-

ставим как псевдо-функцию Фойгта; для упрощения записи примем,
что в (3.9) A = 1. Тогда

R(ϑ) = c

[
1+

(ϑ − ϑ0)2

ϑ2
L

]−1

+ (1− c) exp
{
− (ϑ − ϑ0)2

(2ϑ2
G)

}
. (3.12)

Поскольку функция разрешения есть суперпозиция функций Ло-
ренца и Гаусса, то в нулевом приближении её ширину можно аппрок-
симировать выражением

FWHMRpV = cFWHML + (1− c)FWHMG = 2cϑL+
+ 2, 355(1− c)ϑG. (3.13)

Если ϑL = ϑG ≡ ϑR, то FWHMRpV = 2(1, 1775− 0, 1775c)ϑR. Пусть
некоторая эффективная функция Гаусса Gef(ϑ), площадь которой сов-
падает с площадью псевдо-функции Фойгта, имеет ширину FWHM,
равную FWHMRpV, тогда второй момент такой функции ϑefG = (1−
− 0, 15c)ϑR. Таким образом, псевдо-функция разрешения Фойгта R(ϑ)
и эффективная функция Гаусса Gef(ϑ) эквивалентны по полуширине.
Это позволяет, в нулевом приближении, заменить функцию (3.12)
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функцией

Ref(ϑ) = exp
{
− (ϑ − ϑ0)2

2ϑ2
ef G

}
≡ exp

{
− (ϑ − ϑ0)2

2ϑ2
R∗

}
, (3.14)

где ϑR∗ ≡ ϑef G = (1− 0, 15c)ϑR при условии, что ϑL = ϑG ≡ ϑR.
Экспериментальная функция I(ϑ), описывающая форму произ-

вольного дифракционного отражения, является свёрткой функции
распределения g(ϑ) и функции разрешения Ref(ϑ) (3.14), т. е.

I(ϑ) =

+∞∫

−∞
Ref(ϑ′ − ϑ)g(ϑ′)dϑ′ =

= I

+∞∫

−∞
exp

{
− (ϑ′ − ϑ + ϑ0)2

2ϑ2
R∗

}
exp

{
− (ϑ′ − ϑ + ϑ0)2

2ϑ2
x

}
dϑ′ =

=
I√

2π(ϑ2
R∗ + ϑ2

x)
exp

{
− (ϑ − ϑ0)2

2(ϑ2
R∗ + ϑ2

x)

}
. (3.15)

Из (3.15) ясно, что второй момент ϑexp экспериментальной функции

ϑ2
exp = ϑ2

R∗ + ϑ2
x = [(1− 0, 15c)ϑR]2 + ϑ2

x. (3.16)

Уширение β дифракционного отражения выражается через пол-
ную ширину отражения на половине высоты FWHMexp как β =
=

√
(FWHMexp)2 − (FWHMR∗)2 . Если вторые моменты и полная ши-

рина выражены в одинаковых единицах (всё в углах ϑ или всё в углах
2ϑ), то FWHMexp,R = 2, 355ϑexp,R и уширение отражения (hkl) равно

β = 2, 355
√

ϑ2
exp − ϑ2

R∗ = 2, 355
√

ϑ2
exp − [(1− 0, 15c)ϑR]2 . (3.17)

Как уже отмечалось, уширения, вызванные малым размером зё-
рен, деформациями и негомогенностью, пропорциональны sec ϑ, tg ϑ
и (sin2 ϑ)/ cos ϑ, соответственно, поэтому, благодаря разной угловой
зависимости, можно разделить три разных вида уширения. При этом
следует иметь в виду, что размер областей когерентного рассеяния,
определяемый из размерного уширения, может соответствовать раз-
меру индивидуальных частиц (кристаллитов), но может также отра-
жать субдоменную структуру и характеризовать среднее расстояние
между дефектами упаковки или эффективный размер мозаичных
блоков и т. д. Кроме того, нужно учитывать, что форма дифракцион-
ного отражения зависит не только от размера, но и от формы нано-
частиц [32, 33]. В неоднофазных наноматериалах заметное искажение
формы наблюдаемых дифракционных линий может быть следствием
суперпозиции дифракционных отражений нескольких фаз.
Рассмотрим, как можно разделить уширение, обусловленное

несколькими разными факторами, на примере наноструктуриро-
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ванных карбидных твёрдых растворов системы ZrC–NbC. При
рентгеновском исследовании этих твёрдых растворов было обнару-
жено, что дифракционные отражения на рентгенограммах образцов
(ZrC)0,46(NbC)0,54 сильно уширены [34]. Известно [35], что эти
твёрдые растворы имеют склонность к распаду в твёрдом состоянии,
однако по рентгеновским данным образцы были однофазны. Для
выяснения причины уширения отражений (негомогенность, малый
размер зёрен или деформации) был выполнен количественный анализ
профиля дифракционных отражений с использованием псевдо-
функции Фойгта (3.9). Проведенный анализ показал, что ширина
всех дифракционных отражений существенно превышает ширину
функции разрешения дифрактометра.
Уширение βh, обусловленное негомогенностью Δx твёрдого рас-

твора A1−xBx, состав которого меняется в интервале x ± Δx, пропор-
ционально (sin2 ϑ/ cos ϑ) [24]:

βh(ϑ) = 2, 355 |a′
B1(x)|x=x0

360
πλ

√
h2 + k2 + l2

sin2 ϑ

cos ϑ
Δx [град], (3.18)

или, измеренное в радианах, равно

βh(ϑ) = 2, 355 |a′
B1(x)|x=x0

2
λ
√

h2 + k2 + l2
sin2 ϑ

cos ϑ
Δx[рад], (3.19)

где a′
B1(x) ≡ da(x)/dx — производная от концентрационной зависимо-

сти периода решётки твёрдого раствора по составу x.
Уширение βs(2ϑ) ≡ 2βs(ϑ), обусловленное малым размером ча-

стицы (кристаллита, домена), связано со средним размером частицы
〈D〉 ≈ V 1/3 (V — объём частицы) формулой (3.6), которую запишем
в виде [23, 36]

βs(ϑ) =
Khklλ

2〈D〉 cos ϑ
[рад], или βs(ϑ) =

90Khklλ

π〈D〉 cos ϑ
[град]. (3.20)

В кубической кристаллической решётке кристаллиты имеют раз-
меры одного порядка в трёх перпендикулярных направлениях. В этом
случае для кристаллов с кубической симметрией коэффициент Khkl

отражений с различными кристаллографическими индексами Милле-
ра (hkl) кубической кристаллической решётки, можно вычислить по
формуле [37]

Khkl =
6 |h|3

(h2 + k2 + l2)1/2(6h2 − 2 |hk| + |kl| − 2 |hl|) . (3.21)

Значения Khkl для отражений (hkl) ГЦК решётки приведены
в табл. 3.1.
Деформационные искажения и обусловленные ими неоднородные

смещения атомов из узлов решётки могут возникать при хаотическом
размещении дислокаций в объёме образца. В этом случае смещения
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Та б л и ц а 3.1
Постоянная Шеррера Khkl для отражений с различными кри-
сталлографическими индексами Миллера (hkl) ГЦК кристалли-
ческой решётки

(hkl) (111) (200) (220) (311) (222) (400)
Khkl 1,1547 1,0000 1,0606 1,1359 1,1547 1,0000
(hkl) (331) (420) (422) (333) (511) (440)
Khkl 1,1262 1,0733 1,1527 1,1547 1,1088 1,0607
для отражений (333) и (511) среднее значение Khkl = 1,2113

атомов определяются суперпозицией смещений от каждой дислока-
ции, что можно рассматривать как локальное изменение межплос-
костных расстояний. Иначе говоря, расстояние между плоскостями
непрерывно меняется от (d0 − Δd) до (d0 + Δd) (d0 и Δd — меж-
плоскостное расстояние в идеальном кристалле и среднее по вели-
чине изменение расстояния между плоскостями (hkl) в объёме V
кристалла, соответственно). В этом случае величина ε = Δd/d0 есть
микродеформация решётки, которая характеризует усреднённую по
кристаллу величину однородной деформации. Дифракционный мак-
симум от областей кристалла с изменённым межплоскостным рассто-
янием возникает под углом ϑ, несколько отличающимся от угла ϑ0
для идеального кристалла, и в результате этого происходит уширение
отражения. Формулу для уширения линии, связанного с микроде-
формацией решётки, легко вывести, продифференцировав уравнение
Вульфа–Брегга: d = nλ/(2 sin ϑ); Δd/Δϑ = −(nλ/2)(cos ϑ/ sin2 ϑ) = −
−d/ tg ϑ. Уширение линии в одну сторону от максимума линии, соот-
ветствующего межплоскостному расстоянию d, при изменении меж-
плоскостного расстояния на +Δd равно Δϑ = −(Δd/d) tg ϑ, а при
изменении на −Δd, равно Δϑ = (Δd/d) tg ϑ. Общее уширение линии
равно сумме этих уширений и по углу ϑ составляет

βd(ϑ) = (2Δd/d) tg ϑ = 2ε tg ϑ [рад],
или
βd(ϑ) = (360/π)ε tg ϑ [град].

(3.22)

С учётом βd(2ϑ) ≡ 2βd(ϑ) деформационное уширение по 2ϑ состав-
ляет [23]

βd(2ϑ) = 4ε tg ϑ. (3.23)

Заметим, что в (3.18)–(3.20) и (3.23) уширение β определяется
в градусах ϑ, а не 2ϑ.
Полная ширина FWHMexp и второй момент ϑexp каждого

экспериментального дифракционного отражения твёрдого раствора
(ZrC)0,46(NbC)0,54 найдены аппроксимацией отражений функцией
(3.9) с A = 1 [34]. Уширение β отражений (hkl) определяли по формуле
(3.17). Угловую зависимость второго момента ϑR(ϑ) (рис. 3.10a)
функции разрешения рентгеновского дифрактометра определяли
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в специальных экспериментах на отожжённых крупнозернистых
соединениях, не имеющих области гомогенности (большой размер
зёрен, отсутствие деформационных искажений и однородность
состава образцов исключали уширение отражений): монокристалле
гексагонального карбида кремния 6H–SiC и на стехиометрическом
карбиде вольфрама WC. Сопоставление найденных величин ϑexp(ϑ)
с функцией разрешения ϑR(ϑ) позволило найти угловую зависимость
βexp(ϑ) экспериментального уширения отражений. Численный анализ
показал, что наиболее близки к линейным зависимости, характерные
для уширений, связанных с негомогенностью и с размером кристал-
литов, тогда как деформационное уширение (а значит и хаотически
расположенные дислокации) в исследуемых образцах отсутствует.

 
 
 

  

 
 

 
 

 

  

 

 

Рис. 3.10. Второй момент ϑR(ϑ) функции разрешения a — дифрактомет-
ра и выделение вкладов в уширение дифракционных отражений твёрдого
раствора (ZrC)0,46(NbC)0,54 [34]: б — зависимость экспериментального уши-
рения βэк от (sin2 ϑ)/[(h2 + k2 + l2)1/2 cos ϑ] и выделенный вклад негомоген-
ного уширения βh; в — зависимость экспериментального уширения βexp от
Khkl sec ϑ и выделенный вклад размерного уширения βs; г — зависимости
экспериментального βexp, размерного βs и негомогенного βh уширений от
угла дифракции ϑ и аппроксимация экспериментального уширения супер-

позицией уширений βh и βs в виде β = (β2
h + β2

s )1/2

Таким образом можно считать, что наблюдаемое уширение ди-
фракционных отражений является суперпозицией только двух фак-
торов βh и βs. С учётом этого на рис. 3.10 построены зависимости
экспериментально наблюдаемого уширения βexp(ϑ) дифракционных
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отражений образца (ZrC)0,46(NbC)0,54 от (sin2 ϑ)/(
√

h2 + k2 + l2 cos ϑ)
и Khkl sec ϑ. Поскольку наблюдаемое уширение является результатом
двух независимых механизмов, то его можно найти как свёртку двух
функций: первая из них соответствует уширению, обусловленному
негомогенностью, вторая соответствует уширению, вызванному ма-
лым размером зёрен. В этом случае величину суммарного уширения
можно оценить по формуле

β =
√

β2
h + β2

s . (3.24)

Расчёт показал, что выделенные вклады уширения βh, обуслов-
ленного негомогенностью, и размерного уширения βs являются ли-
нейными функциями от (sin2 ϑ)/(

√
h2 + k2 + l2 cos ϑ) и Khkl sec ϑ, со-

ответственно (рис. 3.10a, 3.10б), что подтверждает наличие именно
этих двух вкладов. На рис. 3.10в показаны угловые зависимости най-
денных уширений βh(ϑ) и βs(ϑ) и аппроксимация экспериментального
уширения β(ϑ) их суперпозицией. По величине найденных уширений,
используя формулы (3.18) и (3.20), были определены средний размер
кристаллитов 〈D〉 и степень негомогенности Δx твёрдого раствора
(ZrC)0,46(NbC)0,54, равные 70± 10 нм и 0,041.
Из результатов [34] следует, что отожжённый твёрдый раствор

(ZrC)0,46(NbC)0,54 является негомогенным и обладает нанострук-
турой. Зёрна, отличающиеся по содержанию циркония и ниобия
и соответствующие изоструктурным кубическим фазам разного со-
става, имеют размер около 70 нм. Фактически такая нанострукту-
ра представляет собой распавшийся твёрдый раствор с когерент-
ными выделениями двух близких по составу изоструктурных ку-
бических фаз (ZrC)0,42(NbC)0,58 и (ZrC)0,50(NbC)0,50. Действитель-
но, дифракционные отражения раствора (ZrC)0,46(NbC)0,54 хорошо
описываются суперпозицией двух вкладов, соответствующих фазам
(ZrC)0,42(NbC)0,58 и (ZrC)0,50(NbC)0,50.
Актуальным направлением нанотехнологий является дальнейшая

миниатюризация электронных схем путём перехода от субмикрон-
ного размера элементов, достигнутого в современных интегральных
схемах, к нанометровым размерам. Это особенно важно для полу-
проводников, поскольку свойства полупроводниковых наночастиц су-
щественно отличаются от аналогичных свойств макроскопических
объектов [38, 39]. В первую очередь это обусловлено тем, что раз-
мер наночастиц сопоставим с боровским радиусом экситонов в по-
лупроводниках [38]. Сульфиды и селениды тяжёлых металлов [40–
42] по многим параметрам наиболее предпочтительны для получения
таких новейших наноразмерных элементов электроники как кванто-
вые точки и одноэлектронные транзисторы. Одним из перспектив-
ных кандидатов для квантовых точек является сульфид свинца [43].
Крупнозернистый сульфид свинца является узкощелевым полупро-
водником с шириной щели около 0,4 эВ [44]. Размер же наночастиц
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PbS, в которых появляются необходимые для квантовых устройств
свойства, составляет несколько десятков нанометров.
В связи с актуальностью получения полупроводников в наносо-

стоянии, авторы [45] усовершенствовали синтез наночастиц PbS на-
перёд заданного размера, применив для контроля размера частиц
дифракционный метод несколько иначе, чем в работе [34]. Кроме того,
в работе [45] размер частиц был оценен химическим методом, поэтому
результаты этого исследования рассмотрим более подробно.
В работе [45] высокодисперсный сульфид свинца синтезировали

химическим осаждением из водных растворов. Химический метод
синтеза осадков и зеркальных плёнок халькогенидов и, в частности,
сульфидов металлов заключается в осуществлении реакции между
растворимыми комплексными соединениями металла и халькогени-
затором в водных щелочных растворах. Для получения сульфида
свинца в качестве сульфидизатора использовался диамид тиоуголь-
ной кислоты (тиокарбамид) (NH2)2CS. Среди всех методов синтеза
нанокристаллических порошков, описанных в [38, 46], метод химиче-
ского осаждения отличается наибольшей простотой и возможностью
синтеза порошков при низких температурах и нормальном давлении
без применения сложной дорогостоящей аппаратуры.
Особенностью [45] было регулирование и уменьшение размера ча-

стиц при синтезе до нескольких десятков нанометров. Регулирование
размера частиц достигается благодаря изменению числа зародышей
кристаллической фазы PbS в начальный момент осаждения, что,
в свою очередь, зависит от начальных условий процесса. Начальные
концентрации реагентов выбирали с помощью термодинамического
анализа условий осаждения сульфида свинца, рассматривая обра-
тимую реакцию гидролитического разложения диамида тиоугольной
кислоты с образованием сероводородной кислоты и цианамида [47]:

(NH2)2CS↔ H2S+H2NCN. (3.25)

Сероводородная кислота H2S в водных щелочных растворах рас-
падается с образованием сульфид-ионов, которые взаимодействуют со
свободными ионами свинца, образуя сульфид:

Pb2+ + S2− → PbS. (3.26)

Возможность образования PbS оценивали по величине химическо-
го сродства Aaf [48]:

Aaf = RT ln
(
IP
Ksp

)
, (3.27)

положительное значение которой свидетельствует о возможности про-
текания реакции образования сульфида в прямом направлении. Дру-
гими словами, самопроизвольное образование сульфида металла воз-
можно, если ионное произведение IP = [Pb2+]0[S2−]0 больше произ-
ведения растворимости Ksp = [Pb2+]eq[S2−]eq, т. е. IP > Ksp ([Pb2+]0,
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[S2−]0, [Pb2+]eq, [S2−]eq — начальные и равновесные концентрации
ионов Pb2+ и S2−).
Начальные концентрации ионов свинца и сульфид-ионов рассчи-

тывали следующим образом:

[Pb2+]0 =
C0

1+
∑

βiL
vi
i

, [S2−]0 =
KH2S

[H+]2

√
Kc[(NH)2CS]0βc

βs
, (3.28)

где C0 — суммарная аналитически определяемая концентрация ме-
талла в растворе; L — концентрация свободного лиганда, соответству-
ющая разности между количествами лиганда, введённого в реакци-
онную смесь и израсходованного на образование комплексных ионов
PbL, PbL2+

2 , ..., PbL2+
n ; βi — константы образования комплексных

ионов; K — константа гидролиза тиокарбамида [47]; βs = [H+]2 +
+ K1[H+] + KH2S; βc = [H+]2 + K ′

1[H
+] + KH2NCN; KH2S и KH2NCN,

K1 и K ′
1 — полные константы диссоциации и константы диссоциации

по первой ступени сероводородной кислоты и цианамида, соответ-
ственно. Далее по найденным начальным концентрациям ионов Pb2+

и S2− определяли величину ионного произведения IP = [Pb2+]0[S2−]0
и по формуле (3.27) находили величину химического сродства Aaf.
В качестве лигандов в [45] были выбраны цитрат-ионы

и гидроксид-ионы, а концентрацию ионов Н+ (величина рН)
регулировали введением в реакционную смесь гидроксида натрия.
Для приготовления реакционных смесей исходными компонентами
служили водные растворы ацетата свинца Pb(CH3COO)2, цитрата
натрия Na3C6H5O7, тиокарбамида (NH2)2CS, гидроксида натрия
NaOH. Начальные концентрации реагентов для двух опытов, в кото-
рых были получены субмикрокристаллические (опыт 1) и в пять раз
более мелкие нанокристаллические (опыт 2) частицы, представлены
в табл. 3.2. Далее субмикрокристаллический и нанокристаллический
сульфиды свинца будут обозначаться smc-PbS и n-PbS.

Та б л и ц а 3.2
Начальные суммарные концентрации исходных реагентов при хи-
мическом осаждении сульфида свинца [45]

Реагент Pb(CH3COO)2 Na3C6H5O7 (NH2)2CS NaOH
Концентрация I II I II I II I II
(моль·л−1) 0,010 0,005 0 0,025 0,050 0,025 0,530 0,016
I — опыт 1, II — опыт 2.

Согласно расчёту ионного состава раствора, выполненному в [45]
по методике [49], в изученных реакционных смесях свинец находит-
ся в виде комплексного соединения [PbOH(C6H5O7)]2−(опыт 2) либо
[Pb(OH)3]− (опыт 1), что исключает образование нерастворимых гид-
роксидов, основных солей и обеспечивает образование только сульфи-
да свинца. Значение химического сродства Aaf в опыте 1 было равно
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37,5 кДж·моль−1, а в опыте 2 — 31,4 кДж·моль−1. Положительные
величины Aaf свидетельствуют о возможности образования сульфида
PbS при данных условиях.
Для определения размера наночастиц авторы [45] использовали

дифракционный рентгенографический метод. Структурную аттеста-
цию синтезированных порошков сульфида свинца проводили методом
Брегга–Брентано на дифрактометре ДРОН-УМ1 в CuKα1,2 излуче-
нии в интервале углов 2ϑ от 20 до 140◦ с шагом Δ2ϑ = 0, 03◦. Экс-
периментальные рентгенограммы сульфидов, полученных в опытах
1 и 2, характеризуются одинаковым набором рефлексов структуры
B1 (пространственная группа Fm3m) (рис. 3.11), однако рефлексы
n-PbS и smc-PbS уширены по сравнению с функцией разрешения
дифрактометра. Наибольшее уширение рефлексов наблюдается для
нанокристаллического сульфида n-PbS.

Рис. 3.11. Уширение дифракционных рефлексов на рентгенограммах (излу-
чение CuKα1,2) нанокристаллического n-PbS и субмикрокристаллического
smc-PbS сульфидов свинца со структурой B1 [45]. Для рефлексов структу-

ры B1 указаны индексы Миллера

Для описания дифракционных рентгеновских рефлексов исполь-
зовали псевдо-функцию Фойгта (3.9). Поскольку для сьёмки рентге-
новского спектра использовалось излучение с двумя длинами волн λ1
и λ2, то каждый рефлекс давал дублет в спектре. В связи с этим для
описания одного рефлекса использовали две псевдо-функции Фойгта.
В соответствии с законом Вульфа–Брегга положения максимумов ϑ0,1
и ϑ0,2 псевдо-функций Фойгта были жёстко связаны через межплос-
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костное расстояние, соответствующее данному рефлексу, по формуле
ϑ0,2 = arcsin [(λ2/λ1) sin ϑ0,1]. Интенсивность CuKα2 линии в дублете
составляла 0,497 от интенсивности CuKα1 линии. Численные зна-
чения параметров A, c,ϑ0, ϑL и ϑG для каждого рефлекса находили
аппроксимацией экспериментального спектра методом наименьших
квадратов.
В качестве структурной модели осаждённого сульфида свинца

рассматривалась структура B1 с изотропными среднеквадратичными
смещениями атомов свинца и серы [50]. Для оценки справедливости
предложенной модели использовался фактор достоверности Ритвелда

[51]: RB =
N∑

i=1

∣∣Iobs(i) − Icalc(i)
∣∣/ N∑

i=1

∣∣Iobs(i)
∣∣, где Iobs(i) — интенсивность

i-го рефлекса экспериментально полученного спектра, Icalc(i) — ин-
тенсивность i-го рефлекса расчётного спектра. Фактор достоверности
для спектра образца smc-PbS составил RB = 0, 08, а для n-PbS — 0,06.
Малые величины фактора Ритвелда RB подтвердили правильность
структурной модели, т. е. субмикрокристаллический и нанокристал-
лический порошки сульфида свинца имеют одну и ту же структуру
B1.
Средний размер частиц определяли методом Уоррена [30, 31] по

формуле (3.6). Полную ширину на половине высоты FWHMexp всех
экспериментальных рефлексов для образцов smc-PbS и n-PbS и зна-
чение FWHMR функции разрешения рентгеновского дифрактомет-
ра находили после описания каждого рентгеновского Kα1,2 дублета
суперпозицией двух псевдо-функций Фойгта (3.9). Инструменталь-
ную ширину, т. е. функцию разрешения дифрактометра, определяли
в специальном дифракционном эксперименте на хорошо отожжённом
и гомогенном порошке карбида вольфрама с размером частиц около
5мкм. Проведенный анализ показал, что ширина дифракционных ре-
флексов FWHMexp порошков сульфидов превышает инструменталь-
ную ширину FWHMR при соответствующем угле рассеяния 2ϑ.
На рис. 3.12 показаны зависимости приведённого уширения

β∗(2ϑ) = β(2ϑ) cos ϑ/λ рефлексов от длины вектора рассеяния s =
= 2 sin ϑ/λ для порошков сульфида свинца, полученных в опытах
1 и 2. Если бы уширение рефлексов было вызвано только малым
размером частиц, то экспериментальные точки были бы разбросаны
вблизи горизонтальных прямых: чем выше расположена прямая, тем
меньше размер частиц. Однако из рис. 3.12 видно, что уширение
растёт при увеличении длины вектора рассеяния. Это означает, что
частицы малы и в них имеются существенные напряжения. Таким
образом, экспериментально измеренное уширение β(2ϑ) является
суперпозицией размерного βs и деформационного βd уширений.
Размерное, деформационное и другие виды уширения имеют разные
угловые зависимости, что позволило аналитически разделить их так,
как это сделано в [34] на примере разделения уширений, обуслов-
ленных малым размером частиц и негомогенностью. В работе [45]
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Рис. 3.12. Зависимость уширения рефлексов β∗(2ϑ) = [β(2ϑ) cos ϑ]/λ от
модуля вектора рассеяния s = (2 sin ϑ)/λ для субмикрокристаллического
сульфида свинца smc-PbS c размером частиц D = (300± 50)нм и нанокри-

сталлического n-PbS с размером частиц D = (60± 25)нм [45]

размерный и деформационный вклады в уширение физического
профиля рефлексов определяли методом Вильямсона–Холла [52–
54]: размер зёрен получают, экстраполируя зависимость β∗(s) на
значение s = 0, а величину микродеформации находят из наклона
кривой этой зависимости. Заметим, что линейная экстраполяция
зависимости β∗(s) на значение s = 0 справедлива в том случае,
когда профили уширенных дифракционных отражений описыва-
ются распределением (функцией) Лоренца (3.11), и размерное и
деформационное уширения также моделируются функцией Лоренца.
В этом случае общее уширение β является суммой размерного
и деформационного уширений, т. е. β = βs + βd. Если профили
уширенных дифракционных отражений описываются функцией
Гаусса (3.10), т. е. нормальным распределением, то суммарное
уширение есть β =

√
β2

s + β2
d , и зависимость β∗(s) уже не является

линейной. Если же профили уширенных дифракционных отражений
описываются псевдо-функцией Фойгта (3.9), то суммарное уширение
лежит между β = βs + βd и β =

√
β2

s + β2
d . Чем больше относительный

вклад функции Лоренца в общую интенсивность экспериментальных
отражений, описываемых псевдо-функцией Фойгта, тем ближе
суммарное уширение к величине β = βs + βd, что даёт некоторые
основания оценивать размер частиц и величину микродеформаций
по методу Вильямсона-Холла с помощью линейной экстраполяции
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зависимости β∗(s). Однако нужно учитывать, что в этом случае
ошибка в оценке размера частиц увеличивается.
Как видно из рис. 3.12, для каждого образца экспериментальные

точки зависимости β∗(s) разбросаны в секторе, образованном двумя
линиями. Верхняя линия проходит через рефлексы {hhh}, а нижняя
линия — через рефлексы {h00}. В связи с этим для правильного опре-
деления размера частиц и напряжений нужно учитывать коэффици-
ент анизотропии Khkl, т. е. рассчитывать уширение рефлексов следует
по формуле β∗(2ϑ) = β(2ϑ) cos ϑ/Khklλ. Для кристаллов с кубической
симметрией коэффициент Khkl [37] вычисляли по формуле (3.21) (см.
также табл. 3.1).
Экстраполяция зависимости приведённого уширения β∗ от длины

вектора рассеяния s на значение s, равное нулю, позволяет выделить
из экспериментальной величины уширения вклад размерного ушире-
ния. Действительно, s = 0 при ϑ = 0, когда деформационное уширение
рефлекса тоже обращается в нуль, поэтому 〈D〉 = 1/β∗(2ϑ = 0). Сред-
ний размер зёрен 〈D〉 нанокристаллического и субмикрокристалличе-
ского PbS, определённый в [45] экстраполяцией зависимости β∗(s) на
значение s = 0, равен 60 и 300 нм, соответственно.
Микродеформация решётки ε = Δd/d0, где d0 — среднее

межплоскостное расстояние, а Δd — его изменение, приводит
к деформационному уширению рефлекса, βd(2ϑ) = 4ε tg ϑ. Расчёт
показал, что величина микродеформации ε для нанокристаллического
порошка составляет 0,3%, что превышает микронапряжения для
субмикрокристаллического порошка, равные 0,2% и больше.
Аппроксимация псевдо-функцией Фойгта позволила точно опре-

делить положения максимума каждого дифракционного рефлекса
ϑ0. Используя найденные значения ϑ0, по уравнению Вульфа–Брегга
были вычислены межплоскостные расстояния dhkl и для каждого
рефлекса был рассчитан период кристаллической решётки aB1 =
= dhkl

√
h2 + k2 + l2 . Значения периода aB1, определённые таким

образом, имеют случайную и систематическую ошибки. Система-
тическая ошибка, связанная с неидеальностью установки образца
при съемке рентгенограммы, была нивелирована в [45] с помощью
экстраполяционной функции Нельсона–Райли: 0, 5[(cos2 ϑ)/ sin ϑ +
+ (cos2 ϑ)/ϑ] [55, 56]. Экстраполяция на угол ϑ = 90◦ показала,
что smc-PbS имеет период aB1 = 0, 59347 ± 0, 00002 нм, а для n-
PbS период равен aB1 = 0, 59375 ± 0, 00005 нм (рис. 3.13). Таким
образом, нанокристаллический сульфид имеет период решётки на
0,3 пм больше, чем субмикрокристаллический сульфид. Это значение
в несколько раз превышает ошибку измерения периода решётки
и потому может быть использована для анализа изменения состояния
кристаллической решётки сульфида свинца при уменьшении размера
его частиц. Рост периода решётки PbS при уменьшении размера
частиц был обнаружен в [45] впервые.
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Рис. 3.13. Определение периода решётки aB1 субмикрокристаллического
smc-PbS и нанокристаллического n-PbS сульфидов свинца [45] экстраполя-
цией на угол 90◦ с использованием функции 0, 5[(cos2 ϑ)/ sin ϑ + (cos2 ϑ)/ϑ]

Аппроксимация интенсивностей рефлексов позволила авторам
[45] определить также среднеквадратичные смещения атомов свинца
вблизи положений равновесия, соответствующих структуре B1.
Для нанокристаллического порошка n-PbS они составили

√
u2

Pb =
= 0, 011 ± 0, 006 нм, что на 3 пм больше, чем для более крупного
субмикрокристаллического, в котором

√
u2

Pb = 0, 008 ± 0, 006 нм.
Из-за меньшего рассеяния рентгеновских лучей атомами серы, по
сравнению с атомами свинца, среднеквадратичные смещения атомов
серы определить не удалось. Большие среднеквадратичные смещения
атомов в наночастицах, около 1% от периода кристаллической
решётки, свидетельствуют о неравновесном состояния частиц.
Увеличение смещений (на 30%) в наночастицах по сравнению
с субмикрокристаллическими говорит о том, что малые частицы
более неравновесны. Среднеквадратичные смещения атомов свинца,
которые являются суммой динамических (тепловых) и статических
смещений, для малых частиц также больше, поэтому можно говорить
о согласии данных по микродеформации и среднеквадратичным
смещениям атомов.
Определив дифракционным методом размер частиц химически

осаждённых сульфидов свинца, можно найти число частиц N =
= 6m/(πD3ρ), образовавшихся в 1 л гомогенного раствора (m — масса
сульфида металла, осаждённого из 1 литра раствора, ρ — плотность
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сульфида металла, 〈D〉 — диаметр осаждённой частицы). Результаты
определения среднего размера 〈D〉 частиц и их числа N в единице
объёма приведены в табл. 3.3.

Та б л и ц а 3.3
Размер и число частиц, определённые дифракционным (I) и хими-
ческим (II) методами, химическое сродство Aaf реакции, среднее
расстояние R между зародышами в растворе [45]

〈D〉 (нм) N (частица·л−1) Aaf R

I II I II (кДж·моль−1) (мкм)

Опыт 1 300±50 нет плёнки 2,2·1013 нет плёнки 37,5 4
Опыт 2 60±25 50±30 1,4·1015 2,4·1015 31,4 1

3.2.1. Химический способ оценки размера частиц. Оце-
нить число и размер частиц образовавшегося сульфида можно из
экспериментальных данных по кинетике гетерогенной реакции обра-
зования малорастворимого соединения в водном растворе. Для этого
обычно используют уравнения, при выводе которых предполагают,
что процесс начинается с образования некоторого числа зародышей,
которое остаётся постоянным в течение всего процесса [57]. При хими-
ческом осаждении сульфида PbS из водных растворов тиокарбамида
часть комплексной соли свинца и тиокарбамида расходуется на обра-
зование и рост частиц PbS в объёме раствора. Скорость объёмного
процесса wv определяется [58] по уравнению

wv = kvx2/3CACB , (3.29)

где CA, CB — текущие концентрации комплексной соли свинца и тио-
карбамида (NH2)2CS в момент времени t > 0; C0,A — начальная (в
момент времени t = 0) концентрации комплексной соли свинца; x =
= (C0,A −CA). Из определения величины x легко понять, что x2/3 про-
порциональна площади поверхности всех частиц PbS, зародившихся
в единице объёма раствора.
Часть сульфида свинца идёт на наращивание плёнки, формирую-

щейся на поверхности твёрдой фазы, внесенной в реакционную смесь,
и на стенках реакционного сосуда. Согласно [59], скорость поверхност-
ного процесса можно выразить как

ws = kssadCACB =
Δm

MΔtVr
, (3.30)

где sad — площадь поверхности твёрдой фазы, введённой в реакци-
онную смесь, отнесённая к объёму раствора (в опытах в качестве
твёрдой фазы использовали стеклянные подложки); Δm — изменение
массы сульфида свинца, осевшего на поверхности стеклянных подло-
жек и на стенках реакционного сосуда за время Δt; M — молярная
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масса сульфида свинца; Vr — объём реакционной смеси. Концентрации
всех компонентов в формуле (3.30) и далее измеряются в моль·л−1.
Если s, V и Ntot — площадь поверхности, объём и число всех

частиц, образовавшихся в реакционной смеси (растворе) объёмом Vr,
то sv = s/Vr, Vv = V/Vr и N = Ntot/Vr — площадь поверхности, объём
и число частиц, приходящихся на единицу объёма раствора. Ясно,
что величина sv имеет размерность обратной длины, а величина Vv

является безразмерной.
Суммарную скорость образования сульфида свинца в объёмном

и поверхностном процессах можно представить в виде

w = wv + ws = kvx2/3CACB + kssadCACB =

= (kvx2/3 + kssad)CACB . (3.31)

Из (3.31) следует, что произведения kvx2/3 и kssad имеют одина-
ковую размерность. В опытах без введения стеклянных пластинок
kssv = kvx2/3, откуда

sv =
(

kv

ks

)
x2/3. (3.32)

Для расчёта sv надо знать значения двух констант: константы ско-
рости объёмного процесса kv, протекающего на поверхности зароды-
шевых частиц PbS, и константу скорости процесса на поверхности
стеклянных пластинок и стенок реакционного сосуда ks, т. е. кинетику
скорости роста плёнки PbS на твёрдой подложке. В соответствии
с [58], значение kv авторы [45] определяли по интегральной форме
кинетического уравнения (3.29), а для расчёта ks было использовано
уравнение (3.30). Объём Vv частиц, приходящихся на единицу объёма
раствора, равен

Vv =
xM

ρ
, (3.33)

где M = 239, 3 г·моль−1 и ρ = 7, 62 г·см−3 — молярная масса и плот-
ность сульфида свинца.
Если принять, что все частицы являются сферическими и имеют

одинаковый диаметр D, то sv = πD2N и Vv = πD3N/6. Отсюда сле-
дует, что N = sv/πD2 и D = 6Vv/sv, или, с учётом (3.31) и (3.32),

N =
(

kv

ks

)3
ρ2

36πM2 , D =
6x1/3M

ρ

ks

kv
,

или D =
(
6xM

πρN

)1/3

.

(3.34)

Расчёт показал, что при получении нанокристаллического сульфи-
да n-PbS константы скорости объёмного и поверхностного процессов
равны kv = 16, 7 л5/3·моль−5/3·мин−1 и ks = 2, 6 · 10−4л4/3·моль−1·×
×мин−1, а в 1 л раствора образуется N = 2, 4 · 1015 частиц. Средний
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размер частиц 〈D〉 нанокристаллического сульфида свинца n-PbS для
степени превращения 100% (иначе говоря, x = 0, 005моль·л−1, т. е. вся
комплексная соль свинца, введённая в реакционную смесь, превра-
тилась в сульфид свинца) составляет (50 ± 30)нм, т. е. практически
совпадает с результатами рентгеноструктурного анализа. Определить
химическим способом число и размер частиц можно лишь при таких
условиях процесса синтеза, когда на подложке происходит форми-
рование плёнки [59] (см. табл. 3.3). В условиях опыта 1 плёнка не
образуется, поэтому определить размер частиц химическим способом
не удалось.
Дифракционный метод позволил авторам [45] определить число

монокристаллических частиц, полученных в единице объёма реак-
ционной смеси, а химический метод дал информацию об истинном
числе зародышей, образовавшихся в растворе. Поскольку количе-
ства частиц, определённые дифракционным и химическим методами
(табл. 3.3), имеют один порядок, можно сделать вывод, что частицы
сульфида свинца, образовавшиеся в объёме раствора при химическом
осаждении, представляют собой монокристаллы, т. е. при росте ча-
стиц из каждого зародыша вырастает один монокристалл.
Зная число зародышей, образующихся в единице объёма раствора,

можно рассчитать среднее расстояние R между ними по формуле
R =

(
6 · 10−3/πN

)1/3 ≈ 0, 12N−1/3 [м], где N — число зародышей
(частиц) в 1 литре раствора; πR3/6 — объём сферы, приходящийся
на один зародыш в растворе. Расчёты показали, что значение R для
нанокристаллического n-PbS в четыре раза меньше, чем для субмик-
рокристаллического smc-PbS и составляет ∼ 1мкм (табл. 3.3). Соглас-
но [45], для дальнейшего уменьшения размера осаждённых частиц
следует увеличить число зародышей и уменьшить расстояние между
образующимися зародышами до значений менее 1мкм.
Как мы видим, дифракционные исследования, проиллюстрирован-

ные результатами [34, 45], помимо стандартной информации о кри-
сталлической структуре, позволяют выявить тонкие детали микро-
структуры.
В целом последовательность дифракционного эксперимента по

определению размера зёрен (кристаллитов) сводится к следующему:

1) измерение дифракционного спектра эталонного вещества, чис-
ленный анализ профиля дифракционных отражений, опреде-
ление их ширины, построение экспериментальной зависимости
ширины отражений от угла дифракции и расчёт для неё аппрок-
симирующей функции разрешения дифрактометра;

2) измерение дифракционного спектра исследуемого вещества, чис-
ленный анализ профиля дифракционных отражений и опреде-
ление ширины отражений;
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3) определение уширения отражений исследуемого вещества как
функции угла дифракции;

4) выделение вкладов в уширение, обусловленных малым размером
частиц, негомогенностью изучаемого вещества, деформацион-
ными искажениями решётки;

5) определение среднего размера зёрен (частиц, кристаллитов).

Из условия Вульфа–Брэгга легко показать, что Δdhkl/dhkl =
= − ctg(ϑhkl)Δϑ; с другой стороны, Δdhkl/dhkl = Δλ/λ, поэтому
Δλ/λ = − ctg(ϑ)Δϑ, откуда уширение βhkl(2ϑ) = 2(Δλ/λ) tg ϑhkl.
Из полученного выражения можно найти максимальный размер
кристаллитов, которые вызывают измеримое уширение линии,
полагая, что минимальная ширина линии равна спектральной
ширине, Δλ/λ ≈ 10−3. В этом случае уширение βhkl = 2 · 10−3 tg ϑhkl и
〈D〉 = λ/(βhkl cos ϑhkl) = 103λ/(2 tg ϑhkl cos ϑhkl) = 103λ/(2 sin ϑhkl) =
= 103dhkl ≈ 200−300 нм. Таким образом, с помощью дифракционного
метода можно определять размер частиц менее 300 нм.
Для более точного измерения ширины линии лучше использовать

отфильтрованное излучение с длиной волны λ1, поскольку в этом
случае форма линии более симметричная и простая для анализа, так
как расщепление линии на дублеты отсутствует.
На рис. 3.14 изображены дифракционные отражения (111) от

крупнозернистого карбида титана TiC0,62 с размером зёрен около
5мкм и от того же карбида титана, подвергнутого интенсивной пла-
стической деформации методом кручения под давлением [60, 61]. Про-
изошло заметное уширение отражения, указывающее на измельчение
зерна. Если пренебречь деформационным вкладом в уширение, то
размер зерна в пластически деформированном карбиде титана будет
равен примерно 40 нм.

На рисунке 3.15 приведены рентгенограммы металлического нике-
ля с размером зёрен около 2–10мкм и компактированного нанокри-
сталлического никеля с размером зёрен менее 20 нм. Ширина отра-
жений для крупнозернистого никеля практически соответствует ми-
нимальной ширине, которую может измерить на дифрактометре; ма-
лая интенсивность отражения (111) обусловлена наличием текстуры.
Видно, что переход к наносостоянию привёл к очень существенному
уширению дифракционных отражений.
Метод оценки среднего размера частиц по уширению дифракцион-

ных отражений можно применять к компактным и порошкообразным
нанокристаллическим веществам.
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Рис. 3.14. Уширение дифракционного отражения (111)B1 нанокристалли-
ческого карбида титана TiC0,62, полученного интенсивной пластической
деформацией крупнозернистого (с размером зёрен ∼ 5мкм) TiC0,62 [60,
61]: отражения от нанокристаллического и крупнозернистого карбида ти-
тана TiC0,62 показаны сплошной и пунктирной линиями, соответственно;
FWHM — полная ширина отражения на половине высоты. Размер зёрен
в нанокристаллическом TiC0,62 составляет 30–50 нм (излучение CuKα1)

 

Рис. 3.15. Сравнение рентгенограмм крупнозернистого никеля Ni с раз-
мером зёрен 2–10мкм и компактированного нанокристаллического никеля
с размером зёрен D < 20 нм. Малая интенсивность отражения (111) круп-
нозернистого Ni обусловлена наличием текстуры. Дифракционные линии

нанокристаллического Ni сильно уширены
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3.3. Суперпарамагнетизм, седиментация, фотонная
корреляционная спектроскопия, газовая адсорбция

и газовая фильтрация
Для оценки размера наночастиц ферромагнитных веществ мож-

но использовать магнитные измерения. В этом случае определение
размера частиц связано с эффектом суперпарамагнетизма. Ферро-
магнитные материалы имеют доменную структуру, которая энерге-
тически выгодна вследствие замыкания магнитных потоков внутри
ферромагнетика. При уменьшении размера ферромагнитной частицы
замыкание магнитных потоков внутри него оказывается всё менее
выгодным энергетически. При достижении некоторого критического
размера Dc частицы становятся однодоменными и дальнейшее умень-
шение их размера приводит к падению коэрцитивной силы до нуля
вследствие перехода в суперпарамагнитное состояние. Для типичных
ферромагнетиков с температурой Кюри 500–1000K исчезновение фер-
ромагнетизма и переход в суперпарамагнитное состояние возможны,
когда размер частиц становится меньше 2–20 нм [62, 63].
Суперпарамагнетизм интересен не только как специфическое маг-

нитное явление, но и как неразрушающий метод определения разме-
ров, формы, концентрации и состава частиц выпадающей магнитной
фазы, а также распределения частиц по размеру. Связь суперпарамаг-
нетизма с размером ферромагнитных частиц более детально обсуж-
дается далее, в разделе 4.4, где анализируются магнитные свойства
изолированных наночастиц.
Как пример использования магнитных измерений для определе-

ния размера наночастиц можно упомянуть работы [64–67], в которых
с учётом эффекта суперпарамагнетизма была изучена медь с распре-
делёнными в ней наночастицами Fe. В этих работах были измерены
температурная и отжиговая зависимости магнитной восприимчиво-
сти исходной меди и меди, подвергнутой интенсивной пластической
деформации. Анализ этих зависимостей показал, что в результате
интенсивной пластической деформации произошло выделение частиц
железа, ранее растворённого в меди. Оказалось, что средний объём
и размер выделившейся суперпарамагнитной частицы железа состав-
ляют ∼ 1, 8 · 10−20 см3 и ∼3 нм, соответственно, а размер зёрен полу-
ченной субмикрокристаллической меди n-Cu равен 130–150 нм.
Определение размера частиц седиментационным методом (мето-

дом осаждения) основано на измерении времени, в течение которого
частица, помещённая в жидкую среду с известной вязкостью η прохо-
дит фиксированное расстояние H. Другим вариантом метода являет-
ся изучение распределения частиц по высоте. При весовой седимента-
ции определяют массу осадка в зависимости от времени осаждения.
Частицы дисперсной фазы в гравитационном поле оседают, ес-

ли их плотность больше плотности жидкой (газовой) среды, или
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всплывают, если их плотность меньше плотности жидкой среды.
Следствием седиментации является возникновение градиента концен-
траций частиц по высоте, приводящего к диффузии, направленной
в сторону меньшей концентрации.
Сравнение седиментационного Ised и диффузионного Idif потоков

позволяет установить, какой из процессов преобладает в рассматри-
ваемой системе.
Закон распределения частиц по высоте находят из равенства по-

токов диффузии и седиментации, т. е. из условия седиментационно–
диффузионного равновесия Ised = Idif. Поток седиментации рассчи-
тывают по уравнению Ised = usedn, (3.35)

где used = H/t — линейная скорость седиментации; n — число частиц
в единице объёма (частичная концентрация).
Условием равномерного движения частицы является равенство

силы тяжести и силы трения, т. е. силы сопротивления жидкости
(или газа) движению тела в ней. Величину силы трения определяет
вязкость среды. При малой скорости движения used = H/t и малом
размере тела сила сопротивления движению тела со средним разме-
ром R описывается известной формулой Стокса:

F =
4π
α

ηRused =
4π
α

ηR
H

t
, (3.36)

или (через объём v ∼ R3)

F =
4π
α

ηv1/3 H

t
. (3.37)

Для шарообразных тел α = 2/3, в других случаях этот коэффици-
ент, зависящий от формы частицы, имеет иное значение. На падающее
тело кроме силы сопротивления действует сила тяжести P = mg =
= vρg, где g — ускорение свободного падения, а масса тела m равна
произведению объёма v на плотность ρ. Для уточнения расчёта вво-
дится поправка на выталкивающую силу Архимеда; тогда сила, под
действием которой тело падает в данной среде (жидкости или газе),
равна

Fd = P − vρm = vg(ρ − ρm), (3.38)

где ρm — плотность среды. При установившейся скорости движения из
равенства силы падения Fd и силы сопротивления падению F можно
легко найти объём и усреднённый размер падающего тела:

4π
α

ηv1/3 H

t
= vg(ρ − ρm), (3.39)

откуда
v =

[
(4π/α)ηH

g(ρ − ρm)t

]3/2

(3.40)

и
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R ∼
√

(4π/α)ηH

g(ρ − ρm)t
∼

√
k

t
, (3.41)

Для сферической частицы F = 6πηRH/t и Fd = vg(ρ − ρm) =
= (4/3)πR3g(ρ − ρm), поэтому из равенства F = Fd следует, что

R =

√
9ηH

2g(ρ − ρm)t
. (3.42)

Скорость седиментации сферических частиц равна

used =
mg

6πηR

ρ − ρm

ρ
, (3.43)

где m — масса частицы.
Диффузионный поток рассчитывают по уравнению Фика:

Idif = − kBT

6πηR

dn

dH
, (3.44)

где dn/dH — градиент концентрации по высоте. С учётом (3.35),
(3.43) и (3.44) из условия Ised = Idif получим математическое вы-
ражение седиментационно–диффузионного равновесия сферических
частиц, известное как уравнение Лапласа–Перрена:

ln
n0

n
=

mgH

kBT

ρ − ρm

ρ
, (3.45)

где n и n0 — число частиц на высоте H и на исходном уровне, соответ-
ственно. Уравнение (3.45) является частным случаем распределения
Больцмана с учётом поправки на выталкивающую силу Архимеда.
Уравнения (3.36), (3.41) и (3.42) справедливы лишь для твёрдых

частиц, движущихся равномерно и с небольшой скоростью в среде,
которую можно считать бесконечной в сравнении с падающей части-
цей. Расстояние между частицами должно быть достаточно велико,
чтобы избежать взаимодействия между ними.
Таким образом, в седиментационном методе размер падающей

частицы обратно пропорционален времени прохождения ею фикси-
рованного пути. При фотоседиментации скорость осаждения частиц
определяют по скорости изменения оптической плотности суспензии
порошка. В современных седиментографах прохождение частиц и их
количество фиксируется с помощью лазерного излучения. Этим спо-
собом определяют не только размер отдельных частиц, но и распреде-
ление частиц по размеру, т. е. дисперсию размера частиц. Концентра-
ция частиц в жидкости обычно не превышает 1%. Для седиментации
используют, как правило, водные растворы спиртов, органические
масла и другие органические жидкости в разном сочетании.
Недостатком седиментационного метода является невозможность

измерять размеры очень малых (менее 50 нм) частиц. Кроме того, для
достижения высокой точности измерения нужно, чтобы поверхность
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частицы хорошо смачивалась жидкостью; при плохом смачивании
сила поверхностного натяжения будет удерживать малые частицы
на поверхности, а более крупные частицы будут окружены газовой
оболочкой. Необходимо также избегать слипания отдельных частиц,
что может существенно исказить результат. Подробное описание раз-
личных вариантов седиментации можно найти в монографии [68].
Эффективный метод определения размеров малых частиц осно-

ван на использовании броуновского движения [69], с одной стороны,
и анализе спектрального состава света, рассеянного суспензией или
коллоидным раствором, с другой стороны. Основателем этого метода
определения размеров малых частиц следует считать А. Эйнштейна.
Действительно, его первая статья [70] из цикла работ по теории бро-
уновского движения [70–73] носит название “Новое определение раз-
меров молекул”. Интересно, что именно эта работа является диссерта-
цией Эйнштейна на соискание степени доктора философии. Она была
представлена к защите в 1905 году на естественно-математическую
секцию высшего философского факультета Цюрихского университе-
та. Почти одновременно и независимо от Эйнштейна теорию броунов-
ского движения разработал польский ученый М. Смолуховский [74].
Размер малых частиц можно измерить, используя известную фор-

мулу Эйнштейна, описывающую броуновское движение сферических
частиц в жидкости:

R =
kBT

6πηDdif
, (3.46)

где η — сдвиговая вязкость жидкости, Ddif — коэффициент диффузии
броуновских частиц. При известной вязкости жидкости для определе-
ния радиуса R частиц необходимо знать коэффициент диффузии Ddif.
Коэффициент диффузии броуновских частиц находят, измеряя пол-
ную ширину FWHM несмещённой (центральной) компоненты в спек-
тре рассеянного света с помощью спектрометра оптического смешения
[75]:

FWHM = 2DdifK
2, (3.47)

где FWHM — полная ширина спектральной линии на половине вы-
соты, K — изменение волнового вектора при рассеянии света. Этот
метод определения размера малых частиц известен как фотонная
корреляционная спектроскопия (ФКС) [76–79].
Основой фотонной корреляционной спектроскопии является ана-

лиз спектрального состава света, рассеянного исследуемым образцом.
Фотонная корреляционная спектроскопия широко применяется для
измерения размеров субмикрокристаллических и наноразмерных ча-
стиц в прозрачных суспензиях и коллоидных системах. Для измере-
ний используется излучение He-Ne лазера с длиной волны λ = 633 нм,
мощность лазера — до 10мВт. Световое излучение фокусируется
в центре кюветы, содержащей жидкость с образцом (суспензию).
Кювета помещается в термостат для стабилизации температуры.

7 А. И.
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Рассеянный свет под заданным углом ϑ принимается фотоумножи-
телем, после чего многоканальный коррелятор измеряет автокорре-
ляционную функцию G(τ) рассеянного света. Аппроксимация авто-
корреляционной функции экспоненциальной зависимостью позволяет
определить ширину спектральной линии и далее найти коэффициент
диффузии и размер частиц. Увеличение мощности излучения лазера
приводит к повышению точности и ускорению измерений.
Промышленные анализаторы размера частиц, использующие ме-

тод ФКС, проводят измерения под несколькими углами и позволяют
определять размер частиц в интервале от 3 нм до 3мкм, а также
распределение частиц по размеру.
Для определения размеров малых частиц в коллоидных растворах

и суспензиях можно использовать также разделение частиц по мас-
се с помощью ультрацентрифуги. Метод разделения малых частиц
с помощью центробежной силы в ультрацентрифуге был разрабо-
тан шведским ученым Т. Сведбергом [80]. Если плотность частиц
известна, то измерив массу частицы, можно легко найти её объём
и линейный размер.
Газово-адсорбционный метод позволяет определить удельную по-

верхность порошка и по ней оценить средний размер частиц. Для
очистки поверхности порошка от ранее адсорбированных веществ его
предварительно прогревают в вакууме при давлении ниже 10−3Па
(в случае статических методов) или в токе инертного газа (если при-
меняют газохроматографические методы). Затем через подготовлен-
ный порошок в специальной камере при температуре жидкого азота
пропускают азот, криптон, аргон, гелий или аргоно-гелиевую смесь.
Поверхность порошка начинает адсорбировать газ, и его давление
p уменьшается. Спустя некоторое время давление p становится рав-
новесным (постоянным при заданной температуре измерения). Зная
свободный объём сосуда, в котором находится порошок, можно по
величине уменьшения давления рассчитать количество адсорбирован-
ного газа. Такой статический метод исследования адсорбции называ-
ют объёмным. В весовых методах величину адсорбции при данном
давлении p определяют по увеличению массы адсорбента в результате
адсорбции газа поверхностью. В другом варианте насыщенный газом
порошок нагревают для удаления всего адсорбата и по изменению
объёма или массы определяют количество поглощенного газа. По-
лагая, что на поверхности частиц атомы (молекулы) газа образуют
монослой, по значению объёма или массы поглощенного газа находят
общую площадь поверхности частиц и удельную (в единицах площади
на единицу массы — обычно, в м2·г−1) поверхность порошка. Напри-
мер, в нормальных условиях 1 см3 аргона, адсорбированного в виде
моноатомного слоя, занимает площадь, равную 4,73м2. Для более точ-
ного определения удельной поверхности в результате непосредствен-
ных измерений получают зависимость количества адсорбированного
вещества a от давления p при постоянной температуре, т. е. изотерму
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адсорбции. Определение параметров изотермы адсорбции позволяет
найти удельную поверхность.
Простейшее описания изотермы адсорбции даёт модель Ленгмюра,

основанная на трёх предположениях: поверхность адсорбента одно-
родна, то есть теплота адсорбции на разных участках поверхности
одинакова; теплота адсорбции не зависит от присутствия других ад-
сорбированных молекул, поэтому взаимодействием адсорбированных
молекул между собой можно пренебречь; на одном центре адсорби-
руется только одна молекула, т. е. молекулы адсорбированного газа
образуют монослой. В этом случае максимальная адсорбция, которую
обозначают как am, наблюдается при плотной упаковке адсорбиро-
ванных молекул на поверхности в слое толщиной в одну молеку-
лу. Модель локализованной мономолекулярной адсорбции приводит
к уравнению изотермы Ленгмюра:

a = am
Kp

1+ Kp
, (3.48)

где K — адсорбционный коэффициент. В области малых давле-
ний уравнение Ленгмюра переходит в уравнение изотермы Генри:
a = KH · p, где KH = Kam.
Удельная поверхность Ssp адсорбента пропорциональна величине

am и определяется как
Ssp = amNAω, (3.49)

где NA — число Авогадро, ω — площадь, которую занимает одна
молекула в плотном монослое (например, для азота или криптона ω
равна 0,16 и 0,20 нм2, соответственно [81]).
В настоящее время для обработки экспериментальных изотерм

с целью определения величины S используют более надёжное уравне-
ние БЭТ, полученное в теории полимолекулярной адсорбции Брунауэ-
ра, Эммета и Теллера. Теория БЭТ основана на модели адсорбционно-
го процесса, предложенной Ленгмюром, но в ней учтена возможность
адсорбции не только на первом, но и на втором, третьем и после-
дующих слоях уже адсорбированных молекул, т. е. возможность по-
лимолекулярной адсорбции. В теории БЭТ изотерма адсорбции газа
описывается уравнением

p/p0

a(1− p/p0)
=

1
amC

+
C − 1
amC

p

p0
, (3.50)

где C = g exp{(q − qL)/RT} — постоянная для данной адсорбционной
системы, непосредственно связанная с теплотой и энтропией адсорб-
ции; q и qL — теплота адсорбции и теплота конденсации адсорбата;
g ≈ 1 — статистический множитель; p0 — давление насыщенного пара
адсорбируемого газа. При C  1 и небольших значениях давления
p уравнение БЭТ переходит в уравнение Ленгмюра. Изотермы ад-
сорбции измеряют при температуре жидкого азота 77K. Для мелких

7*



196 Гл. 3. Методы определения размеров малых частиц

порошков с удельной поверхностью от 10 до 500м2·г−1 масса пробы
в методах газовой адсорбции составляет от 0,2 до 0,02 г.
Если предположить, что все частицы имеют одинаковые размер

и форму, то можно получить простое соотношение между удельной
поверхностью Ssp и линейным размером R частиц. Например, если
шарообразная частица имеет массу m = (4π/3)R3ρ и площадь поверх-
ности s = 4πR2, то её удельная поверхность

Ssp =
s

m
=
3

ρR
. (3.51)

Таким образом, чем больше удельная поверхность, тем меньше размер
частиц. Если из каких-либо соображений известна функция, описы-
вающая распределение частиц по размеру, то по величине удельной
поверхности можно с учётом дисперсии установить размер частиц.
Удельную поверхность порошков можно измерять методом филь-

трации разреженного газа [82–84]. Теоретические основы метода раз-
работаны Б.В. Дерягиным. В этом методе определяют удельную по-
верхность единицы объёма SV T твёрдого вещества, присутствующе-
го в пористой среде, которая связана с удельной поверхностью Ssp
единицы массы вещества простым соотношением SV T = ρSsp. Метод
основан на измерении сопротивления, которое испытывает газ при
прохождении через слой порошка, или (более точно) на измерении
эффективного коэффициента кнудсеновской диффузии D∗

Kn рабочего
газа, который обратно пропорционален SV T :

D∗
Kn =

12
13

ε2

(1− ε)SV T

(
8RT

πM

)1/2

. (3.52)

В (3.52) ε = (ρ − ρp)/ρ — пористость слоя порошка; ρ и ρp —
плотность вещества и насыпная плотность порошка, соответственно;
M — молярная масса газа; T — температура. Коэффициент диффузии
D∗

Kn определяется из уравнения фильтрации:

D∗
Kn =

QRTh

FpΔp
, (3.53)

где Q — поток газа в молях в единицу времени; h и Fp — высота
и площадь слоя порошка, соответственно;Δp— перепад давления газа
на слое порошка. Насыпная плотность порошка ρp = m/Fph, где m —
масса порошка. С учётом (3.52) и (3.53)

SV T =
12
13

(
8

πRTM

)1/2 F 2
p ε2ρ

mQ
Δp. (3.54)

Фильтрационный метод применим для измерения удельной по-
верхности порошков со средним размером более 100 нм.
Описанные методы определения размера наночастиц являются

наиболее распространёнными.
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СВОЙСТВА ИЗОЛИРОВАННЫХ
НАНОЧАСТИЦ

И НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ПОРОШКОВ
Изучению физических свойств малых атомных агрегаций, называ-

емых в литературе кластерами, малыми частицами, изолированными
нанокристаллами, посвящено большое число оригинальных экспери-
ментальных работ, результаты которых обобщены в ряде детальных
обзоров и монографий [1–12]. Это позволяет ограничить данный раз-
дел обсуждением лишь тех размерных эффектов, которые наблюда-
ются на структуре наночастиц и связаны с ней, а также некоторых
новых экспериментальных результатов последних лет.

4.1. Структурные и фазовые превращения
Как уже отмечалось, развитая поверхность изолированных нано-

частиц даёт большой вклад в их свойства. Неаддитивность термо-
динамических функций, связанная с вкладом границ раздела фаз
и учитываемая введением поверхностной энергии, приводит к раз-
мерным эффектам термодинамических величин. В случае наночастиц
необходимо учитывать также зависимость поверхностного натяжения
от размеров частиц. Влияние поверхностной энергии сказывается,
в частности, на термодинамических условиях фазовых превращений.
В наночастицах могут возникать фазы, которые не существуют в дан-
ном веществе в массивном состоянии. С уменьшением размера частиц
вклад поверхностной энергии Fs =

∮
σ(n)ds (где σ(n) — поверхностное

натяжение, зависящее от направления единичного вектора n, нор-
мального к поверхности) в свободную энергию F = Fv + Fs (Fv —
объёмный вклад) увеличивается. Если в массивных образцах при
некоторой температуре устойчива фаза 1, т. е. F

(1)
v < F

(2)
v , то при

уменьшении размера с учётом Fs может оказаться, что

F (2)
v + F (2)

s � F (1)
v + F (1)

s , (4.1)

и при достаточно малых размерах частицы устойчивой будет фаза 2.
Поверхностная энергия является заметной величиной по сравне-

нию с объёмной энергией. Поэтому из условия (4.1) следует, что для
уменьшения полной энергии системы может оказаться более выгодной
такая деформация кристалла, при которой поверхностная энергия
будет уменьшаться. Подобное уменьшение может быть реализовано
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изменением кристаллической структуры наночастицы по сравнению
с крупнозернистым массивным образцом. Поверхностная энергия
минимальна для плотноупакованных структур, поэтому для нано-
кристаллических частиц наиболее предпочтительны гранецентриро-
ванная кубическая (ГЦК) или гексагональная плотно-упакованная
(ГПУ) структуры [1, 2], что и наблюдается экспериментально. Так,
электронографическое исследование [13] нанокристаллов ниобия, тан-
тала, молибдена и вольфрама размером 5–10 нм показало, что они
имеют ГЦК или ГПУ структуру, тогда как в обычном состоянии эти
металлы имеют объёмноцентрированную (ОЦК) решётку. В наноча-
стицах бериллия и висмута найдены кубические фазы, хотя в мас-
сивном состоянии эти элементы имеют ГПУ решётку [14]. Массивные
кристаллические образцы гадолиния, тербия и гольмия имеют ГПУ
структуру. Авторы [15, 16], изучившие структуру частиц Gd, Tb и Ho
размером от 110 до 24 нм, обнаружили в них следы ГЦК фазы и по-
казали, что с уменьшением размеров частиц в них растёт содержание
ГЦК фазы и уменьшается содержание ГПУ фазы. В нанокристаллах
Gd размером 24 нм ГПУ фаза, характерная для массивных образцов,
вообще отсутствовала. Однако в [4] высказано сомнение в правильно-
сти выводов [15, 16] о ГПУ–ГЦК переходе, так как наблюдавшиеся на
рентгенограммах наночастиц Gd, Tb и Ho дифракционные отражения
могли принадлежать низкотемпературным кубическим модификаци-
ям оксидов этих металлов. Уменьшение размера частиц некоторых
элементов (Fe, Cr, Cd, Se) приводило к потере кристаллической и по-
явлению аморфной структуры [14, 17]. В обзоре [12] отмечено, что
уменьшение поверхностной энергии частицы может происходить не
только путём полного изменения её кристаллической структуры, но
и при некоторой деформации структуры — например, малые частицы
могут иметь множественно двойниковую структуру, которая в мас-
сивных образцах существует только как метастабильная.
Особо следует остановиться на структуре кластеров — частиц,

содержащих менее 2 · 103 атомов (гигантские кластеры могут содер-
жать до 20 тысяч атомов). Отличительной чертой кластеров является
немонотонная зависимость свойств от количества атомов в кластере.
В нанокристаллических дисперсных и объёмных материалах такая
зависимость свойств отсутствует, но появляется зависимость свойств
от размера частиц (зёрен, кристаллитов). Кластер представляет собой
группу из небольшого (счётного) и, в общем случае, переменного
числа взаимодействующих атомов, ионов или молекул (рис. 4.1). Ми-
нимальное число атомов в кластере равно двум. Верхней границе
кластера соответствует такое число атомов, когда добавление ещё
одного атома уже не изменяет свойства кластера. С химической точки
зрения большая часть изменений заканчивается, когда число атомов
в группе достигает 1–2 тысячи.
Теоретические расчёты показали, что наряду с ГЦК структурой,

характерной для масссивного кристалла, кластеры могут иметь
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кристаллографическую симметрию, для которой характерны оси
симметрии 5-го порядка [18–21]. При моделировании структуры
малоатомных кластеров учитывают две основные посылки.
1. Кластеры должны иметь плотную упаковку и должны быть по-

строены из простейших стабильных атомных конфигураций; относи-
тельная доля тетраэдров (наименьшей по объёму стабильной атомной
конфигурации) среди всех атомных конфигураций кластера должна
быть как можно больше.
2. Кластеры должны быть энергетически устойчивы. В качестве

структурных элементов кластеров обычно рассматривают тетраэдр,
октаэдр, куб, кубооктаэдр, пентагональная пирамиду, икосаэдр и др.
Наименьший устойчивый кластер с осью симметрии 5-го порядка
содержит семь атомов и имеет форму пентагональной бипирамиды,
следующая устойчивая конфигурация с осями симметрии 5-го поряд-
ка — кластер в форме икосаэдра из 13 атомов (рис. 4.1).

Рис. 4.1. Наименьшие кластеры, состоящие из n атомов: a — тетраэдр (n =
= 4); б — тригональная бипирамида (n = 5) как сочение двух тетраэдров;
в — квадратная пирамида (n = 5); г — трипирамида (n = 6), образованная
трёмя тетраэдрами; д — октаэдр (n = 6); е — пентагональная бипирамида
(n = 7) — наименьший устойчивый кластер с осью симметрии 5-го порядка;
ж — звездообразный тетраэдр (n = 8) образован пятью тетраэдрами —
к каждой из 4 граней центрального тетраэдра присоединен ещё один тетра-
эдр; з — икосаэдр (n = 13) содержит центральный атом, окружённый 12 ато-
мами, объединенными в 20 равносторонних треугольников, и имеет шесть
осей симметрии 5-го порядка. Все кластеры представляют собой различные
сочетания группировок из трёх атомов, в которых атомы расположены на
равных расстояниях друг от друга и образуют равносторонний треугольник

Устойчивые конфигурации (изомеры) кластера определяются те-
ми координатами составляющих его n атомов, которые соответствуют
минимумам поверхности потенциальной энергии в (3n − 6)-мерном
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пространстве. Кластеры с n > 10 имеют десятки и даже сотни изо-
меров [21]. Рассмотрение относительной стабильности разных струк-
турных модификаций показало, что для кластеров, содержащих ме-
нее 150–300 атомов, наиболее стабильными должны быть икосаэд-
рические формы. Существование стабильных икосаэдрических ча-
стиц металлов размером менее 10 нм подтверждено многочисленными
экспериментами, обобщенными в монографиях [4, 5]. Наименьший
икосаэдр содержит 13 атомов, двенадцать из которых располагаются
на равных расстояниях вокруг центрального атома. Икосаэдр из 13
атомов можно представить как фигуру, составленную из 20 иден-
тичных тетраэдров, имеющих общую вершину и соединенных друг
с другом общими гранями, которые являются плоскостями двойнико-
вания. В икосаэдрических группировках каждый k-й атомный слой
содержит (10k2 + 2) атома, а общее число атомов икосаэдрического

кластера равно n = (2N + 1) + 10
N

Σ
k=1

k2, где k — порядковый номер

атомного слоя (оболочки), N — число атомных слоёв. Таким образом,
число атомов в икосаэдрическом кластере равно 13, 55, 147, 309, 561
и так далее в зависимости от числа атомных слоёв. Заметим, что
на электронно-микроскопических снимках икосаэдрические частицы
имеют 6-угольный профиль.
Для каждой икосаэдрической частицы можно найти частицу —

двойник со структурой недеформированной ГЦК решётки. Однако
согласно численным расчётам [19] энергия 13-атомного икосаэдриче-
ского кластера на 17% ниже энергии ГЦК кластера, причём ГЦК
кластеры спонтанно переходят в икосаэдрическую форму.
Увеличение числа атомов в кластере приводит к быстрому ро-

сту энергии упругой деформации, которая пропорциональна объё-
му; в результате в кластере большого размера рост упругой энергии
превышает уменьшение поверхностной энергии, следствием чего яв-
ляется дестабилизация икосаэдрической структуры. Таким образом,
есть некоторый критический размер, выше которого икосаэдрические
структуры становятся менее стабильными, чем кубические или гекса-
гональные, характерные для наночастиц размером более 10 нм.
Приложение всестороннего гидростатического давления к нано-

частице тоже может приводить к уплотнению её структуры. Дей-
ствительно, под действием гидростатического давления нанокристалл
CdSe, имеющий структуру вюртцита ZnS, приобретает структуру B1
[22]. При уменьшении размера наночастицы её поверхностная энергия
увеличивается, поэтому и давление, требуемое для изменения кри-
сталлической структуры наночастицы, также должно расти. Такая
зависимость давления от размеров наночастиц в коллоидных раство-
рах наблюдалась, в частности, для CdSe [22] (рис. 4.2), CdS, Si и InP
[23, 24]. Аналогичные результаты получены авторами [25], которые
изучили влияние размера наночастиц сульфида свинца PbS на ве-
личину давления, приводящего к переходу PbS из кубической (типа
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B1) в орторомбическую структуру. При уменьшении размера наноча-
стиц давление, при котором превращение начинается и заканчивается,
растёт. Так, для наночастиц PbS размером 8,8, 5,4 и 2,6 нм превраще-
ние начинается при давлении 2,4, 3,0 и 3,3 ГПа и заканчивается при
давлении 5,8, 8,0 и 9,0 ГПа, соответственно. Наблюдаемый фазовый
переход первого рода связан со сжатием кристаллической решётки.
Согласно [25], уменьшение размера наночастиц приводит к росту их
сжимаемости: при приложении одинакового давления относительное
уменьшение объёма элементарной ячейки является наименьшим для
частиц размером 8,8 нм и наибольшим — для частиц размером 2,6 нм.

 

Рис. 4.2. Размерная зависимость гидро-
статического давления ptr , необходимо-
го для перехода наночастиц CdSe от гек-
сагональной (типа вюртцита) к кубиче-

ской структуре типа B1 [22]

Зависимость поверхност-
ной энергии от размера ча-
стицы предопределяет связь
между размером наночасти-
цы, с одной стороны, и давле-
нием насыщенного пара над
ней и температурой плав-
ления наночастицы, с дру-
гой стороны. В наиболее об-
щем виде условия равновесия
многофазных и многокомпо-
нентных систем были полу-
чены Гиббсом [26]. Приме-
нительно к равновесию ма-
лых твёрдых частиц с па-
ром или расплавом многие
термодинамические уравне-
ния и формулы следуют из

теории капиллярности Гиббса, в которой были получены общие соот-
ношения, описывающие равновесие на границе раздела жидкость–газ.
Возможность приложения этих соотношений к твёрдым частицам, на-
ходящимся в термодинамическом равновесии с паром, была показана,
например, авторами [27].
Рассмотрим систему, представляющую собой жидкую каплю,

окружённую своим паром, или твёрдую сферическую изотропную
частицу, находящуюся в своем расплаве. Если ввести в качестве
поверхности, разделяющей две фазы, поверхность натяжения Гиббса,
то мы будем иметь три подсистемы: конденсированную фазу 1,
окружающую её фазу 2 (пар или расплав) и поверхность раздела
фаз 3. В условиях равновесия общая энергия системы не меняется,
поэтому суммарное изменение энергии трёх подсистем равно 0, т. е.
δE1 + δE2 + δE3 = 0. Легко показать, что для выполнения этого
равенства необходимо и достаточно, чтобы температура и химические
потенциалы были одинаковы во всех подсистемах, т. е. T1 = T2 = T3
и μ1 = μ2 = μ3, а давление в фазе 1 превышало давление в фазе
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2 на величину 2σ/r (давление Лапласа), обусловленную кривизной
поверхности раздела фаз:

p1 − p2 =
2σ
r

. (4.2)

Учитывая равенство химических потенциалов фаз 1 и 2 и соот-
ношение (4.2), можно получить известные формулы, описывающие
зависимости давления насыщенного пара частицы p(r) или темпера-
туры плавления частицы Tmelt(r) от её размера (радиуса r).
Для плоской границы раздела фаз

μ1(p,T ) = μ2(p,T ). (4.3)

Для искривлённой межфазной границы равновесные давления
и температура отличаются от равновесных p и T , соответствующих
плоской границе, на величины Δp и ΔT . В этом случае, с учётом (4.2),
равенство химических потенциалов имеет вид

μ1(p + Δp +
2σ
r
, T + ΔT ) = μ2(p + Δp,T + ΔT ). (4.4)

Если разложить (4.4) в ряд Тейлора, ограничиваясь членами пер-
вой степени, и вычесть из полученного ряда выражение (4.3), то
найдем уравнение[(

∂μ1

∂p

)
T

−
(

∂μ2

∂p

)
T

]
Δp +

(
∂μ1

∂p

)
T

2σ
r

+

+

[(
∂μ1

∂T

)
p

−
(

∂μ2

∂T

)
p

]
ΔT = 0, (4.5)

где (∂μi/∂p)T = vi есть объём единицы вещества. Если плоская и ис-
кривлённая границы раздела фаз имеют одинаковую температуру, то
ΔT = 0 и уравнение (4.5) преобразуется к виду

Δp =
v1

v2 − v1

2σ
r

. (4.6)

Пусть давление насыщенного пара над плоской границей раздела
равно p∞, а над искривлённой границей раздела равно p(r). Объём
газовой фазы v2 = RT/p∞ и он гораздо больше, чем объём конденси-
рованной фазы v ≡ v1, т. е. v2  v1, поэтому из (4.6) следует, что

Δp

p∞
=

v

RT

2σ
r

. (4.7)

Величину Δp/p∞ можно представить как Δp/p∞ = Δ ln p =
= ln p(r) − ln p∞ = ln(p(r)/p∞), тогда

ln
p(r)
p∞

=
v

RT

2σ
r
, или p(r) = p∞ exp

{
v

RT

2σ
r

}
. (4.8)
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Уравнение (4.8), описывающее давление насыщенного пара над
жидкой каплей, имеющей радиус r, известно как уравнение Томсона–
Гиббса. Впервые оно было теоретически получено Томсоном (лордом
Кельвином) [28], а затем в несколько ином и более общем виде тер-
модинамически выведено Гиббсом [26]. В [4] показано, что уравне-
ние Томсона–Гиббса (4.8) хорошо подтверждается многочисленными
экспериментальными данными. В частности, авторы [29] подтверди-
ли применимость уравнения (4.8) при электронно-микроскопическом
изучении испарения малых частиц свинца и серебра размером менее
50 нм.
Уравнение Томсона–Гиббса (4.8) используется также при описа-

нии гомогенной конденсации пересыщенного пара, т. е. при образо-
вании кластеров, являющихся зародышами жидкой фазы. Однако
такие кластеры содержат всего несколько десятков молекул, поэтому
непосредственное применение к ним уравнения (4.8) неправомерно.
Действительно, свойства кластеров нельзя разделить на объёмные
и поверхностные, поэтому понятие поверхностного натяжения для
кластеров не имеет смысла. Кроме того, кластеры находятся в бро-
уновском движении. Последнее обстоятельство было учтено в работах
[30, 31], где уравнение (4.8) было представлено в виде

ln
p(r)
p∞

=
v

RT

2σ
r

− 4
n

. (4.9)

В (4.9) p(r) — давление пересыщенного пара, r — радиус зародыша
(кластера, содержащего n молекул).
Для двумерной системы типа малых островков на подложке урав-

нение Томсона–Гиббса имеет вид [32]

p(r) = p∞ exp
{
1

RT

γ

rρs

}
, (4.10)

где p∞ — давление пара на границе раздела твёрдое–пар, γ — краевая
свободная энергия, отнесённая на единицу длины границы двумер-
ного островка на подложке, r — радиус островка, ρs — плотность
твёрдого островка. Эта формула получена в предположении, что пар,
окружающий островок, является идеальным газом. Отклонение от
формулы (4.10) для островковых двумерных систем, имеющих конеч-
ный размер и постоянное число атомов, рассмотрено авторами [33].
Они показали, что поправки к формуле (4.10) возникают при высоком
давлении пара. Интересным результатом [33] является то, что в систе-
ме “твёрдое тело–пар” на зависимости свободной энергии F системы от
радиуса r островков при определённых условиях может наблюдаться
минимум. Это означает, что в случае пересыщенного пара свободная
энергия системы может уменьшаться благодаря образованию твёрдых
островков, которые находятся в равновесии с оставшимся паром.
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Если предположить, что давление фазы 2 одинаково для плоской
и искривлённой границы раздела, т. е. Δp = 0, то уравнение (4.5)
примет вид (

∂μ1

∂p

)
T

2σ
r

+

[(
∂μ1

∂T

)
p

−
(

∂μ2

∂T

)
p

]
ΔT = 0. (4.11)

Поскольку (
∂μ1

∂T

)
p

−
(

∂μ2

∂T

)
p

= s2 − s1 =
L

T∞
, (4.12)

где s1,2 — удельная (отнесённая к единице массы) энтропия фаз 1
и 2, T∞ — температура фазового превращения, L — скрытая удельная
теплота фазового превращения, (∂μ1/∂p)T = v1 ≡ v — удельный объём
фазы 1, то с учётом этого из (4.11) получим формулу Томсона

T (r) − T∞
T∞

=
ΔT

T∞
= − v

L

2σ
r

. (4.13)

Если рассматривать равновесие жидкой капли с паром, то форму-
ла (4.13) описывает зависимость температуры кипения T (r) жидкой
капли от её радиуса r. При равновесии твёрдой частицы с расплавом
формула Томсона описывает размерную зависимость температуры
плавления Tmelt(r) малой частицы:

Tmelt(r) − Tmelt

Tmelt
= − v

L

2σ
r
, (4.14)

где Tmelt и L— температура и удельная теплота плавления массивного
твёрдого тела, v — объём 1 г вещества (удельный объём, т. е. вели-
чина, обратная плотности). Формула Томсона (4.14) предсказывает
универсальное уменьшение температуры плавления частиц, обратно
пропорциональное их радиусу. Применительно к системе “частица–
расплав” формула (4.14) противоречит исходному допущению о рав-
новесии твёрдой частицы с окружающей средой, так как согласно этой
формуле при нагревании системы малая частица должна расплавить-
ся раньше, чем появится расплав массивного твёрдого тела. Иначе
говоря, любая частица конечного размера должна иметь более низкую
температуру плавления, чем массивное тело; ясно, что в этом случае
реально наблюдаемое равновесие кристалла с жидкостью становится
невозможным. В монографии [5] отмечено ещё одно противоречие
формулы (4.14): если в равновесных условиях малую жидкую каплю
(фаза 1) поместить внутрь массивного твёрдого тела (фаза 2), то урав-
нение (4.5) остаётся неизменным, а в уравнении (4.12) знак изменяется
на обратный. В результате правая часть формулы (4.14) становится
положительной. Это означает, что температура затвердевания малой
капли выше температуры плавления–затвердевания Tmelt массивного
твёрдого тела. Равновесные температуры плавления малой твёрдой
частицы и затвердевания малой жидкой капли, имеющих одинаковую
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массу, должны быть равны. Но из сравнения результатов для пря-
мой и инвертированной систем следует, что температура плавления–
затвердевания малой частицы (капли) может одновременно и умень-
шаться, и увеличиваться относительно температуры плавления мас-
сивного твёрдого тела. Логическая противоречивость формулы Том-
сона (4.14) для температуры плавления обусловлена сделанным при её
выводе предположением о постоянстве объёма системы “твёрдое тело–
расплав” и независимости друг от друга изменений объёма и массы
фаз.
Позднее точку плавления малых кристаллов было предложено

определять как температуру, при которой твёрдая и жидкая сфери-
ческие частицы одинаковой массы находятся в равновесии со своим
паром [34]. Фактически Tmelt(r) — это равновесная температура, при
которой в смеси твёрдых и жидких частиц с равными массами не
происходит перенос вещества через пар от твёрдого тела к жидкости
и обратно. Используя и развивая идею [34], в работах [35–37] были
получены следующие выражения для равновесной температуры плав-
ления Tmelt(r) твёрдых частиц,

Tmelt(r) = Tmelt

{
1− 2

ρsLr

[
σs − σ�

(
ρs

ρ�

)2/3
]}
, (4.15)

и частиц, покрытых слоем расплава толщиной δ,

Tmelt(r) = Tmelt

{
1− 2

ρsL

[
σs�

r − δ
+

σ�

r

(
1− ρs

ρ�

)]}
; (4.16)

здесь σs, σλ, σsλ — поверхностные напряжения твёрдой и жидкой
частиц, а также на границе твёрдой и жидкой фаз; ρs, ρλ — плотности
твёрдой и жидкой частиц.
Для условий термодинамического равновесия температура плав-

ления определяется как температура, при которой полные свободные
энергии твёрдой и жидкой фаз равны между собой. В работе [38]
в выражении полной свободной энергии была учтена поверхностная
энергия и для температуры плавления сферической частицы была
предложена формула

Tmelt(r) = Tmelt

{
1− 3

ρsLr

[
σs − σ�

(
ρs

ρ�

)2/3
]}
, (4.17)

дающая наименьшее возможное значение температуры плавления
Tmelt(r). В литературе известны и другие формулы, описывающие
уменьшение температуры плавления малых частиц при уменьшении
их размера.
Выражения (4.15)–(4.17), полученные разными авторами для опи-

сания размерного эффекта температуры плавления нанокристалли-
ческих частиц, можно представить в форме

Tmelt(r) = Tmelt

(
1− α

r

)
, (4.18)
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где α — постоянная, зависящая от плотности и теплоты плавления ма-
териала и его поверхностной энергии. Легко видеть, что зависимость
(4.18) подобна формуле Томсона (4.14). В работе [39] для описания
экспериментальных данных по Tmelt(r) было предложено использо-
вать разложение в ряд:

Tmelt(r) = Tmelt(1+ αr−1 + βr−2 + ...), (4.19)

где α, β ... — эмпирические константы.
Экспериментально уменьшение температуры плавления малых ча-

стиц наблюдалось во многих работах: Sn [36], Pb, In [37], Ag, Cu, Al
[40], In [41], Au [42–44], Pb, Sn [44], Pb, Sn, Bi, In, Ga [45–48], Ag, Au
[49].

 

Рис. 4.3. Понижение температуры
плавления Tmelt наночастиц олова Sn
в зависимости от обратного радиуса
r−1 [36]; сплошная линия — расчёт по

формуле (4.16)

Электронографическое
исследование наночастиц олова
диаметром 8–80 нм [36] обна-
ружило сильное отклонение
экспериментальных данных по
Tmelt(r) от линейной зависимо-
сти Tmelt(r) ∼ 1/r, следующей
из формулы Томсона.
Аппроксимация результатов

измерений формулой (4.16) по-
казала хорошее согласие экспе-
римента и расчёта (рис. 4.3) при
следующих значениях парамет-
ров, входящих в (4.16): ρs =
= 7, 18 · 103 кг·м−3, ρλ = 6, 98 ×
× 103 кг·м−3, σλ = 0, 58Н·м−1,
σsλ = 0, 0622Н·м−1, L = 58, 5 кДж·кг−1, δ = 3, 2 · 10−9 м, Tmelt = 505K.
Для олова формула (4.16) при этих значениях параметров имеет вид

Tmelt(r) = 505− 40
(
3, 74

r − 3, 2 − 1
r

)
, (4.20)

где размер r даётся в нм. Найденные в работах [36, 44] зависимости
относительной температуры плавления Tmelt(r)/Tmelt наночастиц Sn
от их размера практически совпадали в области r = 10−40 нм. Ранее
[42] для наночастиц золота с радиусом менее 40 нм наблюдалась такая
же зависимость Tmelt(r)/Tmelt от r, как для наночастиц Pb и Sn [44].
Формулой (4.16) были описаны размерные зависимости Tmelt(r)/Tmelt
для наночастиц Pb, Sn, In, Bi с радиусом более 2 нм [46].
Результаты электронографического определения зависимости

Tmelt(r) для частиц золота с радиусом более 1 нм [43] (рис. 4.4)
хорошо описываются как формулой (4.15), так и формулой (4.16);
точность экспериментальных измерений оказалась недостаточна для
того, чтобы установить разницу между моделями (4.15) и (4.16).
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Рис. 4.4. Зависимость температуры
плавления Tmelt от радиуса r на-
ночастиц золота Au [43]: сплошная
линия — расчёт по формуле (4.16);
пунктир — температура плавления
макроскопического образца Au

Рис. 4.5. Зависимость температуры
плавления Tmelt от радиуса r наночастиц

CdS [51]

Сильное уменьшение тем-
пературы плавления класте-
ров Sn, Ga и Hg размером ∼
∼ 1 нм, полученных в поло-
стях цеолитов, описано в [7,
50]. Образцы получали пу-
тём заполнения под давлени-
ем полостей цеолитов жидки-
ми металлами. Максималь-
ное уменьшение температу-
ры плавления кластеров Sn,
Ga и Hg составляло 152, 106
и 95K соответственно [50], тогда как плавление кластеров In, Pb и Cd
в этой работе не было обнаружено.

Рис. 4.6. Зависимости температур плавле-
ния Tmelt от обратного радиуса r−1 нано-
частиц Al, Cu, Ni и Ti, рассчитанные в [52]
по формуле (4.17) с использованием пара-

метров из табл. 4.1

Очень большое (на
несколько сотен градусов)
уменьшение температуры
плавления определено
[51] для коллоидных
наночастиц CdS радиусом
от 1 до 4 нм (рис. 4.5).
В работе [52] с исполь-

зованием формулы (4.17)
рассчитаны зависимости
температур плавления
наночастиц Al, Cu, Ni и Ti
от их обратного радиуса
1/r (рис. 4.6).Параметры
формулы (4.17), использо-

ванные для расчёта зависимостей Tmelt(1/r), а также коэффициент α
для формулы (4.18) приведены в табл. 4.1.
Из оценок [52] следует, что температура плавления наночастицы

стремится к нулю, когда её радиус становится меньше 0,5–0,6 нм.
Большинство авторов полагает, что из-за пространственной

неоднородности плавление наночастиц начинается с поверхности.
В этом случае наилучшее описание экспериментальной размерной
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Та б л и ц а 4.1
Параметры формулы 4.17 для расчёта температур плавления наночастиц

[52]

Металл Tmelt L σs ρs·10−5 σλ ρλ · 10−5 α · 1010
K Дж·моль−1 Дж·м−2 моль·м−3 Дж м−2 моль·м−3 м

Al 934 10700 1,032 0,926 0,865 0,894 4,43
Cu 1358 13050 1,592 1,320 1,310 1,250 4,07
Ni 1728 17470 2,104 1,400 1,750 1,350 3,82
Ti 1943 14150 1.797 0,910 1,500 0,868 5,80

зависимости Tmelt(r) должно давать уравнение (4.16), учитывающее
наличие жидкой оболочки. Однако в [43] показано, что те же самые
данные хорошо описываются формулой (4.15), не принимающей
во внимание жидкую оболочку. Частичным подтверждением обра-
зования жидкой оболочки является компьютерное моделирование
плавления частиц золота [53]. Согласно результатам [53], жидкая
оболочка образуется на частицах, содержащих не менее 350 атомов.
Экспериментально поверхностное плавление наблюдалось в [54, 55]

на плёнках Pb, где оно начиналось при температуре, составляющей
0,75 от температуры плавления Tmelt массивного свинца; толщина рас-
плавленного слоя росла по мере приближения к Tmelt. Поверхностное
плавление наблюдали также на Ar [56], O2 [57], Ge [58], Ne [59].
Авторы [60] предложили другую физическую картину плавления

наночастиц. Согласно [60] кластеры с заданным числом атомов имеют
резкий нижний предел температуры Tf их стабильности в жидком со-
стоянии и резкий верхний температурный предел Tmelt стабильности
кластера в твёрдом состоянии. Совокупность одинаковых кластеров
ведёт себя как статистический ансамбль, который в определённом
интервале температур и давлений состоит из твёрдых и жидких кла-
стеров. Отношение количества твёрдых и жидких кластеров равно
exp{−ΔF/T}, гдеΔF — разность свободных энергий в твёрдом и жид-
ком состояниях. Равновесие между твёрдыми и жидкими кластерами
является динамическим, и каждый отдельный кластер переходит из
твёрдого состояния в жидкое и обратно. Поскольку частота перехода
между твёрдым и жидким состояниями кластера мала, то для каждой
фазы успевают установиться равновесные свойства.
Результаты [60] были получены с помощью теоретического ана-

лиза плотности состояний кластера. Предельные температуры соот-
ветствуют достижению минимума или максимума свободной энергии,
т. е. приобретению или потере фазой локальной стабильности. После-
дующее компьютерное моделирование [61] подтвердило эти выводы.
Поведение наночастиц золота при T < Tmelt, наблюдавшееся ав-

торами [62], было в значительной степени подобно модели плав-
ления, предложенной в [60]. Частицы золота были нанесены на
подложку SiO2. При возбуждении лучом электронного микроскопа
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частицы Au размером ∼ 2 нм переходили из монокристаллической
в множественно-двойниковую структуру и обратно в результате флук-
туаций, захватывающих всю частицу. Время жизни каждой структу-
ры было около 0,1 с. У частиц с размером более 10 нм такие межфаз-
ные флуктуации отсутствовали. Ранее сходные явления наблюдали
авторы [63].
В целом на основе анализа данных разных авторов по размерной

зависимости температуры плавления малых частиц можно полагать,
что температуры плавления массивных кристаллов и малых частиц
размером> 10 нм почти не различимы. Обусловленное размерным эф-
фектом заметное уменьшение температуры плавления наблюдается,
когда размер наночастиц становится меньше 10 нм.

4.2. Период решётки
Переход от массивных кристаллов к наночастицам сопровождает-

ся изменением межатомных расстояний и периодов кристаллической
решётки [2–5, 12]. Основной вопрос состоит в том, уменьшаются или
увеличиваются периоды решётки при уменьшении размера частиц
и при каком размере наночастиц это изменение становится заметным.
Имеющиеся по этому вопросу экспериментальные данные достаточно
противоречивы.
Анализируя изменение периода решётки наночастиц, следует учи-

тывать отмеченную в разделе 4.1 возможность перехода от менее
плотных ОЦК и гексагональной структур к более плотной ГЦК струк-
туре при уменьшении размера частиц. Так, по электронографическим
данным [64], при уменьшении диаметра D частиц Gd, Tb, Dy, Er,
Eu, Yb от 8 до 5 нм сохранялись гексагональная плотноупакованная
структура и параметры решётки, характерные для массивных ме-
таллов; при дальнейшем уменьшении размера частиц наблюдалось
заметное уменьшение параметров. Однако одновременно с этим изме-
нялся вид электронограмм, что свидетельствует о структурном пре-
вращении — переходе от ГПУ к ГЦК структуре, а не об уменьшении
параметров ГПУ решётки. Действительно, в наночастицах редкозе-
мельных металлов рентгеновским методом обнаружен структурный
переход от ГПУ к ГЦК решётке [15, 16]. Таким образом, для достовер-
ного выявления размерного эффекта на периоде решётки наночастиц
необходимо учитывать также возможность структурных превраще-
ний. Наиболее надёжно установить влияние размера наночастиц на
период решётки можно путём исследования веществ с ГЦК решёткой,
для которых вероятность структурного перехода очень мала.
Одним из методов определения параметров решётки наночастиц

является электронная дифракция. Анализ систематических ошибок
этого метода показал, что для точного определения периода решётки
наночастиц пригодны лишь некоторые дифракционные линии: на-
пример, для кубических нанокристаллов рекомендуется использовать
линию (220) [65]. Учет уширения этого дифракционного отражения
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показал, что в частицах Ag диаметром 3,1 нм и частицах Pt диаметром
3,8 нм параметр решётки уменьшается на 0,7% и 0,5% соответственно
по сравнению с массивными серебром и платиной [65].

 

 
Рис. 4.7. Зависимость периода решётки
a от диаметра D наночастиц алюминия

Al [66]

В [8, 66, 67] методом элек-
тронографии с использова-
нием картин муара показано,
что изменение диаметра ча-
стиц Al от 20 до 6 нм при-
водит к уменьшению периода
решётки на 1,5% (рис. 4.7),
хотя ранее [68] для частиц Al
диаметром � 3 нм сокраще-
ния периода не было найде-
но. Снижение периода решёт-
ки от 0,405 нм для массив-
ного образца Al до 0,402 нм
для наночастицы Al диамет-
ром 40 нм обнаружено мето-
дом нейтронографии [2].
Отсутствие размерной зависимости параметра решётки отмечено

для частиц Pb и Bi с D � 5 и D � 8 нм соответственно [69],
для частиц Au диаметром 6–23 нм [70, 71], для кластеров Cu
с D � 5 нм [72]. Однако уменьшение размера кластеров меди
до 0,7 нм привело к сокращению параметра решётки на 2% по
сравнению с массивным металлом [72]. Что касается золота,
то в [73] методом электронной дифракции обнаружили неболь-
шое (∼ 0, 3%) уменьшение параметра решётки наночастиц Au

Рис. 4.8. Относительное изменение периода
решётки Δa/a в зависимости от диаметра D
наночастиц золота Au и серебра Ag [74]

диаметром 2,5–14 нм.
Сжатие параметра ре-

шётки на ∼ 0, 1% было
установлено [74, 75] при
изучении наночастиц Ag
и Au диаметром от 40 до
10 нм (рис. 4.8).
Влияние размера на-

ночастиц на параметр ре-
шётки отмечено не толь-
ко для металлов, но и для
соединений. Уменьшение
периода решётки субмик-
рокристаллических нит-

ридов титана, циркония и ниобия в зависимости от размера частиц
описано в работах [76–79]. Порошки нитридов были получены плаз-
мохимическим методом. В работе [79] для субмикрокристаллического
порошка нитрида титана приведена зависимость периода решётки
a от размера удельной поверхности Ssp порошка: a (нм)= 0, 42413 −
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− 0, 384 · 10−8Ssp (при Ssp от 4 · 104 до 1 · 105 м2·кг−1). Вместе с тем
следует отметить, что установленная в работе [79] зависимость пери-
ода решётки от дисперсности частиц нитрида титана не учитывает
того, что порошки разной дисперсности имели различный состав:
чем мельче был порошок, тем меньше было в нём содержание азота.
К сожалению, авторы [79] не попытались разделить влияние состава
нитрида титана и размера его частиц на период решётки.
Уменьшение периода решётки кубического нитрида циркония,

объясняемое в [77] уменьшением размера частиц порошка, происхо-
дило при одновременном значительном изменении состава нитрида.
Для нитрида ниобия с размером частиц ∼40 нм также было обнару-
жено значительное уменьшение периода решётки — от 0,4395 нм для
массивного образца до 0,4382 нм для порошка [78].
Получаемые плазмохимическим способом субмикрокристалличе-

ские нитриды содержат, как правило, большое (до 7 ат.%!) количество
примесного кислорода. Внедрение кислорода в карбиды и нитриды
заметно снижает период их решётки [80]. Период решётки кубических
нитридов переходных металлов IV и V групп заметно уменьшается
при уменьшении содержания азота [81, 82]. С учётом этого выво-
ды [76–78] о сокращении периода решётки кубических нитридов при
уменьшении размера частиц нельзя считать надёжными.
В некоторых случаях наблюдается не уменьшение, а увеличение

параметра решётки наночастиц [83, 84]. Уменьшение размера частиц
Si от 10 до 3 нм сопровождается ростом параметра решётки на 1,1%
[85]. Увеличение периода решётки оксида CeO2 при уменьшении раз-
мера частиц от 25 до 5 нм (рис. 4.9) обнаружено в [86]; возможно, что
увеличение периода решётки оксида церия обусловлено адсорбцией
воды, как это наблюдалось для MgO [87].

Рис. 4.9. Зависимость периода решётки
a от диаметра D наночастиц CeO2 [86]

Таким образом, экспери-
ментальные данные по раз-
мерному эффекту парамет-
ра решётки наночастиц неод-
нозначны. В первую оче-
редь эта неоднозначность мо-
жет быть связана с адсорб-
цией примесей или (в слу-
чае соединений, имеющих об-
ласти гомогенности) с раз-
личным химическим соста-
вом частиц; другая возмож-
ная причина неоднозначно-
сти результатов — структур-

ные превращения, вызываемые уменьшением размера частиц; ещё
одной причиной могут быть систематические ошибки методик изме-
рения параметра.
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Наиболее надёжные эксперименты не обнаруживают уменьшения
периода решётки при уменьшении размера частиц до 10 нм, тогда как
для частиц меньшего размера сокращение межатомных расстояний по
сравнению с массивным веществом достаточно реально. Подтвержде-
нием этого являются экспериментальные данные по межъядерным
расстояниям в металлических димерах (кластерах из двух атомов
металла) — для димеров эти расстояния меньше, чем для соответ-
ствующих массивных металлов. Так, межъядерные расстояния для
кластеров Cu2, Ni2, Fe2 равны 0,222, 0,2305 и 0,187 нм, а для этих
металлов в массивном состоянии — 0,256, 0,249 и 0,248 нм [88, 89].
Многие авторы полагают, что уменьшение параметров решётки на-

ночастиц является следствием избыточного давления Лапласа Δp =
= 2σ/r, создаваемого поверхностным натяжением σ. Согласно теории
упругости относительное изменение объёма ΔV/V частицы пропор-
ционально Δp, т. е. ΔV/V = −κT(2σ/r), где κT — изотермическая
сжимаемость. Поскольку ΔV/V = 3(Δa/a), то Δa/a = k/r, где k —
коэффициент пропорциональности. Однако значения k для одного
и того же вещества сильно различаются у разных авторов. Кроме
того, в некоторых случаях наблюдалось не сжатие, а расширение
малых частиц. Если бы лапласовское давление сжимало наночастицы,
то сжатие было бы их универсальным свойством.
В работах [90–94] уменьшение периода решётки металлических ча-

стиц объясняли образованием вакансий типа термических и увеличе-
нием их концентрации при уменьшении размера частиц. Повышенная
концентрация вакансий рассматривалась как следствие всестороннего
сжатия под действием давления Δp = 2σ/r. Последнее утверждение
вызывает сомнение. Действительно, общеизвестным фактом является
рост концентрации вакансий в металлах при увеличении температу-
ры. Температура и давление входят в формулу свободной энергии
с обратными знаками, поэтому в общем случае повышение давления
должно влиять на концентрацию вакансий так же, как уменьшение
температуры, т. е. должно приводить к уменьшению, а не к росту
числа вакансий. В свою очередь, уменьшение концентрации вакансий,
следуя логике [90–94], не может приводить к уменьшению периода
решётки.
Физический смысл давления Лапласа проанализирован в работе

[95], согласно которой оно не может вызвать однородного сжатия фи-
зических тел. Действительно, давление Лапласа стремится изменить
форму тела таким образом, чтобы обеспечить минимум его поверх-
ностной энергии Es. В случае жидкой капли принято считать, что Es

пропорциональна площади поверхности S, т. е. Es = σS, где поверх-
ностное натяжение σ считается постоянным. Площадь поверхности
капли можно уменьшить двумя способами: сделать её сферической
без уменьшения объёма или сжать ее, в результате чего уменьшится
площадь поверхности даже сферической капли. Однако феноменоло-
гическое соотношение Es= σS верно лишь в единственном случае,
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если изменение площади поверхности производится при неизменном
объёме. Это означает, что поверхностное натяжение σ определяет
равновесную форму поверхности малых частиц, но не приводит к их
сжатию.
Согласно [95] давление Лапласа — чисто математическое понятие,

позволяющее формально представить химический потенциал атомов
в теле конечных размеров при истинном давлении p как химический
потенциал в теле бесконечно больших размеров при давлении p + Δp,
т. е. при давлении, сдвинутом относительно истинного давления p на
величину лапласовского давления Δp. При термодинамическом рав-
новесии форма тела малых размеров должна обеспечивать минимум
его поверхностной энергии.
Пусть частица с размером D, имеющая площадь поверхности S

и плотность атомов n1, т. е. фаза 1, находится в равновесии с фазой
2 при давлении p и температуре T . Число атомов в частице пропор-
ционально произведению площади поверхности на линейный размер
частицы, т. е. N1 ∼ n1DS = 2n1rS. В этом случае свободная энергия
Гиббса рассматриваемой системы имеет вид F = F1(p,T ) + F2(p,T ) +
+ σS = F1(pT ) + F2(p,T ) + 2σN1/n1r.
Дифференцируя F по N1, получим химический потенциал части-

цы μ1(S, p,T ) ≡ μ1(D, p,T ) = μ1(∞, p,T ) + 2σ/n1r, где μ1(∞, p,T ) —
химический потенциал образца бесконечного размера. Отсюда, рас-
кладывая μ1 в ряд и ограничиваясь членами разложения первого
порядка, в [95] получено, что μ1(S, p,T ) = μ1(∞, p + Δp,T ). Таким об-
разом, давление Лапласа Δp позволяет выразить химический потен-
циал малой частицы через химический потенциал массивного образца
с S → ∞. При явном учёте зависимости химического потенциала
малой частицы от S вводить давление Лапласа вообще не требуется.
В целом выполненный в [95] анализ показал, что в рамках фено-

менологического подхода давление Лапласа не вызывает сжатия тел
и, следовательно, не может быть причиной уменьшения параметров
решётки наночастиц. Аналогичный вывод об отсутствии сжимающего
давления Лапласа в жидких и малых твёрдых частицах сделан в ра-
ботах [96, 97], где в микроскопическом приближении получено урав-
нение, описывающее скачок химического потенциала на поверхности
частицы.
Наиболее вероятной причиной уменьшения периода решётки ма-

лых частиц по сравнению с массивным веществом является неском-
пенсированность межатомных связей атомов поверхности в отличие
от атомов, расположенных внутри частицы, и, как следствие этого,
сокращение расстояний между атомными плоскостями вблизи поверх-
ности частицы, т. е. поверхностная релаксация. Действительно, атом
в поверхностном слое имеет меньше соседей, чем в объёме, и все
они расположены по одну сторону от него. Это нарушает равнове-
сие и симметрию в распределении сил и масс и приводит к измене-
нию равновесных межатомных расстояний, сдвиговым деформациям,
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сглаживанию вершин и ребер. Поверхностная релаксация захваты-
вает несколько поверхностных слоёв и вызывает поправки к объёму
частицы порядка D−1 (D — размер частицы). Согласно работам [95,
98, 99] в наночастицах поверхностная релаксация максимальна на
поверхности, уменьшается от поверхности к центру частицы и при
некоторых условиях может быть осциллирующей.
Физически спадающая к центру частицы осциллирующая поверх-

ностная релаксация связана с фриделевскими осцилляциями плот-
ности вырожденного электронного газа. Осцилляции Фриделя вызы-
ваются любыми дефектами, нарушающими трансляционную симмет-
рию кристалла; в данном случае таким двумерным дефектом являет-
ся поверхность. Фриделевские осцилляции передаются решётке через
электрон-фононное взаимодействие и приводят к изменению меж-
плоскостных расстояний. Согласно работе [99] в модели свободных
электронов амплитуда фриделевских осцилляций убывает по мере
удаления от поверхности. Необходимо заметить, что в зависимости от
параметров решётки и размера кристалла поверхностная релаксация
может не только уменьшать, но и увеличивать его объём.
Хорошим экспериментальным подтверждением поверхностной ре-

лаксации в наночастицах являются результаты [8, 66], где изучали
параметр решётки отдельных частиц Al, выращенных эпитаксиально
на подложке из монокристаллического MgO. Сжатие решётки удалось
разделить на сжатие объёма решётки при уменьшении размера нано-
частиц Al и на поверхностную релаксацию — уменьшение периода ре-
шётки при переходе от центра частицы к поверхности. К сожалению,
авторы работы [66] не учитывали взаимодействие эпитаксиальных ча-
стиц с подложкой, что могло сказаться на интерпретации результатов.
По мнению автора [5], основной причиной изменения межатомных

расстояний и параметров решётки в наночастицах диаметром менее
5 нм является уменьшение числа атомов, составляющих эти частицы.
Действительно, ограничение числа взаимодействующих атомов при-
водит к отличию радиального распределения атомов в наночастицах
от такового распределения в массивных кристаллах [100].
Теоретический анализ изменения периода кристаллической решёт-

ки нановещества в зависимости от размера наночастиц выполнили ав-
торы работы [101]. Они предложили рассматривать наноматериал как
двухкомпонентную систему, образованную конечными кристаллитами
и бесконечной матрицей границ зёрен, содержащей сильно разупо-
рядоченное вещество. Согласно результатам электронно-позитронной
аннигиляции [102, 103], границы зёрен содержат два типа свободных
объёмов, а именно отдельные вакансии и вакансионные кластеры.
Поэтому плотность вещества в границах зёрен заметно меньше плот-
ности совершенных кристаллитов, не содержащих дефектов. Избы-
точный объём границ зёрен определяется какΔV = (V − V0)/V0, где V
и V0 — молярные объёмы границ зёрен и совершенных кристаллитов,
соответственно. Дефекты, существующие в границах зёрен, создают
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поле напряжений. Под действием напряжений атомы нанокристал-
литов отклоняются от их нормального положения в узлах решётки
и это приводит к искажению решётки. Если a — средний параметр
решётки искажённого кристаллита, а a0 — параметр решётки совер-
шенного кристаллита, то величина a/a0 характеризует отклонение
параметра решётки нанокристаллита от его стандартного значения.
Согласно работе [101] величина a/a0 непосредственно определяется
такими параметрами наноструктуры как избыточный объём границ
зёрен ΔV , средняя ширина границ зёрен ξ, и средний размер зёрен
D:

a

a0
=
1
2D

ξ(ξ + 2r0)
ξ + r0

(
√
1+ ΔV − 1), (4.21)

здесь r0 — расстояние между ближайшими соседними атомами в со-
вершенной решётке.
В общем случае избыточный объём границ зёрен ΔV является

функцией размера зёрен D. По данным [104] избыточный объём почти
линейно увеличивается с ростом размера зёрен. Исходя из данных
[104] авторы [101] приняли, что ΔV ∼ D. В этом случае из формулы
(4.21) следует, что уменьшение размера зерна в нанокристаллическом
веществе должно приводить к увеличению периода решётки. В работе
[101] отмечено, что расширение кристаллической решётки существует
в основном вблизи границ зёрен, в тонком слое толщиной около ( 3√2 −
− 1)ξ/2. Таким образом, согласно [101], уменьшение размера зёрен
в наноматериале должно сопровождаться ростом периода решётки.
Однако такой вывод следует из предположения, что избыточный объ-
ём границ зёрен увеличивается с ростом размера зёрен, основанного
на данных единственной работы [104]. Но это предположение совсем
не обязательно. Известно, что уменьшение размера зёрен сопровож-
дается ростом относительного числа атомов, находящихся в границах
зёрен, поэтому можно полагать, что уменьшение размера зёрен будет
приводить к увеличению избыточного объёма границ зёрен, т. е. ΔV ∼
∼ D−1. Легко видеть, что и в этом случае уменьшение размера зерна
должно приводить к росту параметра решётки. Если же ΔV ∼ D−2

или ΔV ∼ D−3, то параметр решётки может оставаться постоянным
или уменьшаться при уменьшении размера наночастиц. Таким обра-
зом, теоретический анализ не даёт однозначного ответа на вопрос, как
должен меняться параметр кристаллической решётки нановещества
в зависимости от размера наночастиц. По-видимому, возможно как
увеличение, так и уменьшение параметра решётки при уменьшении
размера наночастиц.

4.3. Фононный спектр и теплоёмкость
Основной причиной изменения термодинамических характеристик

нанокристаллов в сравнении с массивным веществом являются из-
менения вида и границ фононного спектра, т. е. изменение функции



4.3. Фононный спектр и теплоёмкость 221

распределения частот атомных колебаний (далее для краткости будем
использовать термин “функция распределения частот”). Это подтвер-
ждают результаты изучения [105] массивного монокристаллического
Si и порошка того же Si методом неупругого рассеяния медленных
нейтронов. Функции распределения частот g(ω) для мелкого порошка
и массивного кремния заметно отличались. Метод рассеяния нейтро-
нов был использован также для получения фононных спектров частиц
MgO (D ∼ 11, 16 и 23 нм) и TiN (D ∼ 30 нм) и массивных образцов
MgO и TiN [106–108].
Согласно [19] в фононном спектре малых частиц появляются низ-

кочастотные моды, отсутствующие в спектрах массивных кристаллов.
В наночастицах могут возникать волны, длина которых не превы-
шает удвоенный наибольший размер частицы D, поэтому со стороны
низкочастотных колебаний фононный спектр ограничен некоторой
минимальной частотой: ωmin ∼ c/2D, где c — скорость звука; в мас-
сивных образцах такого ограничения нет. Значение ωmin зависит от
свойств вещества, формы и размеров частицы. Можно ожидать, что
уменьшение размера частиц должно смещать фононный спектр в об-
ласть высоких частот. Особенности колебательного спектра наноча-
стиц в первую очередь будут отражаться на теплоёмкости.
Распределение собственных колебаний при наличии ограничений

со стороны низких частот обсуждали авторы [109, 110]. Они предло-
жили сходные выражения, описывающие число собственных колеба-
ний n(ω) прямоугольной частицы с учётом её геометрических харак-
теристик. Полученное в работе [110] выражение для n(ω) в несколько
модифицированном виде было применено в работе [111] для описания
размерного эффекта на низкотемпературной теплоёмкости. Согласно
[109] функция распределения частот g(ω) фононного спектра малой
частицы прямоугольной формы с ребрами Lx, Ly, Lz имеет вид

g(ω) =
V ω2

2π2c3
+

Sω

8πc2
+

L

16πc1
, (4.22)

где V = LxLyLz, S = 2(LxLy + LxLz + LyLz), L = 4(Lx + Ly + Lz) —
объём, площадь поверхности и общая длина ребер; c�, ct — скорости
продольных и поперечных упругих колебаний; c−1

j = c−j
� + 2c−j

t —
эффективная скорость (здесь для перехода от функции g(ν), при-
ведённой в [111], к функции g(ω) использовано выражение g(ω) =
= (1/2π)g (ν = ω/2π)). Следует заметить, что в теории упругости
физически точно определена только величина c−1

3 = c−3
� + 2c−3

t , соот-
ветствующая эффективной скорости звука в теле большого объёма,
V → ∞, когда граничные условия, обусловленные наличием поверх-
ности, несущественны. Корректное выражение для величины c−1

2 ,
найденное в [112–114] с учётом точных граничных условий,

∑
�

[δk�(A−
− B)divu + B(∂�uk + ∂ku�)] = 0, (A + B)1/2 = cλ и B1/2 = ct, имеет
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вид
c−1
2 =

2c4
t − 3c2

t c
2
� + 3c4

�

c2
t c

2
�(c

2
� − c2

t )
. (4.23)

В выражении (4.23) учтен эффект взаимоперемешивания мод, обу-
словленный конечными размерами частицы [115]. Правильное выра-
жение для величины c−1

1 до сих пор неизвестно.
Подобное (4.22), но более точное спектральное распределение най-

дено в работе [116]. Общее число нормальных мод для частицы, со-
держащей N атомов, равно

3N =

ωmax∫

ωmin

g(ω) dω, (4.24)

откуда, с учётом (4.23),

ωmax ≈ ωmin +
(
18π2Nc3

V

)1/3

×

×
[
1− S

144πc2N1/3

(
18π2c3

V

)2/3

+ Δ
(
N−2/3

)]
, (4.25)

где Δ(N−2/3) — поправочные члены порядка N−2/3. Поскольку ω =
= 2πν, то при ωmin = 0 выражение (4.25) полностью совпадает с анало-
гичным выражением для ωmax, полученным в [111]. С учётом границ
фононного спектра теплоёмкость малой частицы можно найти как

CV =

ωmax∫

ωmin

∂ε(ω,T )
∂T

g(ω)dω, (4.26)

где ε(ω,T ) = (�ω/2) cth(�ω/2kBT ) — средняя энергия осциллятора.
Согласно [111], при T → 0, теплоёмкость малой частицы в приближе-
нии ωmin = 0 можно представить в виде

CV (r) =
4kBV ω3

max

π2c3

(
kBT

�ωmax

)3

I4+

+
(

kBSω2
max

2πc2

)(
kBT

�ωmax

)2

I3+

+
(

kBLωmax

8πc1

)(
kBT

�ωmax

)
I2, (4.27)

где Im = (4m!/2m+1)
∞∑

N=1
N−m ≡ (4m!/2m+1)ζ(m); ζ(m) — дзета-

функция Римана (I4 = π4/30; I3 = 1, 8031; I2 = π2/6). Если принять,
что ωmax = (18π2Nc3/V )1/3, т. е. совпадает с максимальной частотой



4.3. Фононный спектр и теплоёмкость 223

массивного кристалла, то в (4.27) первый член представляет со-
бой дебаевский вклад в теплоёмкость (12π4NkB/5)(T/ϑD)3, где ϑD =
= �ωmax/kB — температура Дебая массивного кристалла. Выражение
(4.27) можно записать как

CV (r) = a3V T 3 + a2ST 2 + a1LT , (4.28)

где a1, 2, 3 — положительные постоянные. Из (4.27) и (4.28) следует,
что в случае малых частиц в теплоёмкости присутствует вклад, обу-
словленный их большой поверхностью, и поэтому можно ожидать уве-
личения низкотемпературной теплоёмкости и, соответственно, умень-
шения температуры Дебая.
Выполненный в [111, 112] анализ размерных эффектов фононного

спектра основан на квазиконтинуальном приближении. Квантовый
подход [117–119] к вычислению функции распределения частот g(ω)
малой частицы радиусом r, содержащей N атомов, базируется на
выражении

g(ω) =
∑
�,s

δ(ω − ω�,s), (4.29)

где δ — энергетический интервал между соседними разрешенными
состояниями; ωλ,s = k�,sct = cta

′
�,s/r; k�,s — волновой вектор; ct —

скорость поперечных упругих колебаний; a′
�,s — s-й нуль производной

от сферической функции Бесселя порядка λ; вырождение k�,s (или
a′

�,s) равно (2λ + 1).
Согласно [117] для сферической частицы радиусом r, содержащей

N атомов, в предельном случае больших волновых векторов общее
число мод равно

N =
2
9π

r3k3
n +

1
4
r2k2

n +
2
3π

rkn, (4.30)

где kn — граничный волновой вектор, соответствующий максималь-
ной частоте колебаний ωmax малой частицы. Слагаемые в правой ча-
сти (4.30) учитывают объёмный, поверхностный и линейный вклады.
Молярная теплоёмкость конечного кристалла размером r имеет

вид

CV (r) = 3NAkB

3N∑
j=1

(�ωj/kBT )2 exp(�ωj/kBT )
[exp(�ωj/kBT )]2

, (4.31)

где частоты ωj , с учётом уравнения (4.30), зависят от размера ча-
стицы. Асимптотическое разложение теплоёмкости (4.31) с использо-
ванием формулы Пуассона для области температур ηωmin/kB � T <
< ϑD = ηωmax/kB приводит к выражению [117, 118]

CV (r) = CV + vm
9ζ(3)k3

BT 2

4π�2c2r
+ vm

k2
BT

6�cr2 , (4.32)
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где vm — молярный объём; ζ(3) = 1, 20206. При r →∞ второй и третий
члены в (4.32) обращаются в нуль, а первый член представляет собой
выражение Дебая для теплоёмкости

CV = 9R
(

T

ϑD

)3
ϑD/T∫

0

x4 exp{x} dx

(exp{x} − 1)2 = 9R
(

T

ϑD

)3

D(x). (4.33)

При высоких температурах T  ϑD верхний предел интегрирова-
ния в (4.33) 1 ϑD/T → 0, интеграл D(x) → (1/3)(ϑD/T )3 и теплоём-
кость CV → 3R, т. е. стремится к предельному значению, определяе-
мому законом Дюлонга–Пти.
Согласно точному решению [117] сумма второго и третьего членов

в (4.32), т. е. прирост колебательной части теплоёмкости малой части-
цы с учётом квантовых размерных эффектов имеет вид

ΔC = CV (r) − CV = vm
∑

�

∑
s

3(2� + 1)kB

4πr3 ξ2 exp{ξ}
(exp{ξ} − 1)2 , (4.34)

где ξ = �ca′
�,s

/
kBrT ; суммирование в (4.34) ведётся по всем s и λ

вплоть до λmax, определяемого из условия
�max∑
�=0

(2� − 1) � N . Из выра-

жений (4.32) и (4.34) так же, как из формул (4.27) или (4.35), следует,
что при ηωmin/kB � T < ϑD теплоёмкость малой частицы CV (r) боль-
ше теплоёмкости CV массивного кристалла и с увеличением размера
частицы (r → ∞) разность теплоёмкостей ΔC = CV (r) − CV → 0.
В области низких температур (T → 0) теплоёмкость (4.31) асимп-

тотически можно представить [118] как

CV (r) ≈ 3NAkB

(
�ωmax

kBT

)2

exp
{
−�ωmax

kBT

}
. (4.35)

Рис. 4.10. Температурная зависимость теп-
лоёмкости C: сплошная линия — теория
Дебая; штрих-пунктир — предел Дюлонга–
Пти; штриховая кривая — связанное с кван-
товым размерным эффектом отклонение

теплоёмкости от теории Дебая [118]

При T → 0 тепло-
ёмкость CV (r) (4.35)
убывает быстрее, чем
дебаевская теплоёмкость
CV (4.33), поэтому
согласно [118] в области
низких температур ΔC =
= CV (r) − CV < 0. Это
значит, что существует
некоторая температура
T0, ниже которой ΔC < 0,
а при T > T0 эта разность
ΔC > 0 (рис. 4.10).
В [111, 116–119] рас-

сматривался размерный эффект колебательной (решёточной) части
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теплоёмкости. Для массивных металлов электронная подсистема
в низко- и высокотемпературной областях вносит в теплоёмкость су-
щественный электронный вклад Cel = γeT . Оценка электронной теп-
лоёмкости наночастиц затруднена дискретностью электронных энер-
гетических уровней, возникающей из-за ограниченного числа атомов.
В случае малых частиц и низких температур, когда среднее рассто-
яние между уровнями δ = ηpF/2m∗D > kBT (pF — импульс Ферми,
D — размер частицы, m∗ — эффективная масса электрона проводи-
мости), электронная теплоёмкость Cel может сильно отличаться от
таковой для массивного (bulk) металла. Вид функциональной зависи-
мости Cel(T ) определяется распределением энергетических уровней.
В работах [120, 121] в предположении о случайном распределении
электронных уровней была получена линейная зависимость электрон-
ной теплоёмкости от температуры с коэффициентом γ∗

e = (2/3)γe. Тео-
ретический анализ теплоёмкости в двумерных системах [122] показал,
что электронная часть теплоёмкости остаётся линейной функцией
температуры, а колебательная часть является квадратичной функци-
ей температуры. Это согласуется с выводами [111, 116–119], согласно
которым в температурной зависимости теплоёмкости малых частиц
появляется квадратичный член bT 2, обусловленный поверхностным
вкладом.
Для массивного кристалла с граничным волновым вектором k

в [123] после простых преобразований выражения (4.30) была получе-
на размерная зависимость температуры Дебая. Если k = (6π2/v)1/3 —
граничный волновой вектор в массивном теле и v = V/N — атомный
объём, то N = (2/9π)k3r3. С учётом этого выражение (4.30) можно
записать в виде

k3r2 = r2k3
n +

9π
8

rk2
n + 3kn, (4.36)

или, с точностью до членов первого порядка kn = k(1+ Δk/kn),

kn

k
=

ϑD(r)
ϑD

≈ 3r2k2 + (9π/8)rk
3r2k2 + (9π/4)rk + 3

. (4.37)

В пренебрежении последним слагаемым rkn в (4.30) можно полу-
чить более простую размерную зависимость температуры Дебая:

kn

k
=

ϑD(r)
ϑD

≈ 1+ (3π/8rk)
1+ (3π/4rk)

. (4.38)

С небольшой потерей точности выражение (4.38) можно записать
в виде

ϑD(r)
ϑD

≈ 1− 3π
8rk

. (4.39)

Для оценки ϑD(r) малой частицы произвольной формы, имеющей
объём V и площадь поверхности S, формулы (4.38) или (4.39) можно

8 А. И.
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применять с учётом приближения r ≈ 3V/S:

ϑD(r)
ϑD

≈ 1+ (πS/8V k)
1+ (πS/4V k)

. (4.40)

Дополнительный учёт в [123] поверхностного натяжения σ позво-
лил преобразовать соотношение (4.39) к виду

ϑD(r)
ϑD

≈ 1+
[
2Kσγ

r
− 3π
8rκT

]
, (4.41)

где γ — постоянная Грюнайзена, κT — изотермическая сжимаемость.
Зависимость температуры Дебая ϑD(r) от эффективной скорости

звука c можно также найти, используя предложенное [117] выражение
для максимальной частоты колебаний частицы ωmax = a′

maxc(r)/r:

ϑD(r) =
�ωmax

kB
=

ηa′
maxc(r)
kBr

. (4.42)

Поскольку в большинстве случаев температура Дебая ϑD(r) на-
ночастиц меньше, чем ϑD соответствующих массивных материалов,
то из (4.42) следует, что эффективная скорость звука в наночастицах
уменьшается при уменьшении размера пропорционально rm, где m >
> 1.
Изменения фононного спектра малых частиц должны сказывать-

ся также на величине среднеквадратических динамических атомных
смещений:

〈u2〉 =
1

Nm

ωmax∫

ωmin

ε(ω,T)
ω2 g(ω)dω. (4.43)

Теплоёмкость — одно из наиболее изученных свойств наночастиц.
Очень интересны результаты исследования теплоёмкости коллоидных
наночастиц серебра Ag и золота Au в области очень низких темпе-
ратур 0,05–10,0K в магнитном поле с плотностью магнитного потока
B от 0 до 6Tл [124]. При T > 1K теплоёмкость наночастиц Ag (D =
= 10 нм) и Au (D = 4, 6 и 18 нм) в 3–10 раз больше теплоёмкости
массивных образцов серебра и золота. Теплоёмкость cамых крупных
частиц Au (D = 18 нм) в области 0,2–1,0K почти совпадает с теплоём-
костью массивного образца. С уменьшением размера частиц Au от 18
до 6 нм дополнительный положительный вклад в теплоёмкость снача-
ла растёт, а при дальнейшем уменьшении диаметра до 4 нм несколько
уменьшается, но не исчезает и остаётся положительным даже для
кластеров Au55 размером 1,5 нм. Измерения теплоёмкости наночастиц
серебра Ag размером 10 нм в магнитном поле с B = 6Тл обнаружили
квантовый размерный эффект: при T < 1K теплоёмкость наночастиц
Ag была меньше, а при T > 1K — больше теплоёмкости массивного се-
ребра; в отсутствие магнитного поля теплоёмкость коллоидных нано-
частиц серебра во всем изученном температурном интервале больше
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теплоёмкости массивного Ag (рис. 4.11). Этот экспериментальный ре-
зультат хорошо согласуется с теоретическими выводами [118] о кван-
товом размерном эффекте теплоёмкости наночастиц. Аналогичный
эффект на коллоидных частицах Au наблюдать не смогли, так как
их теплоёмкость с ростом плотности магнитного потока становится
неизмеримо малой.

 
 
 

 

Рис. 4.11. Удельная теплоёмкость C
коллоидных наночастиц Ag диамет-
ром D = 10 нм при T � 10K [124]: из-
мерения выполнены в отсутствие маг-
нитного поля и в магнитном поле B =
= 6Tл, пунктир соответствует удель-
ной теплоёмкости крупнозернистого

серебра

Измерения теплоёмкости на-
ночастиц свинца Pb диамет-
ром 2,2, 3,7 и 6,6 нм и наноча-
стиц индия In диаметром 2,2 нм
[125, 126] показали, что при
T < 10K теплоёмкость CV (r)
наночастиц на 25–75% боль-
ше теплоёмкости CV массив-
ных металлов. Максимальное
отклонение ΔC = CV (r) − CV

наблюдали в области темпера-
тур 3–5K. Резкий спад CV (r)
при T � 2K обусловлен низко-
частотным обрезанием фонон-
ного спектра вследствие раз-
мерного эффекта. Результаты
[125, 126] были объяснены [117]
с помощью формулы (4.34)
и с использованием в теорети-
ческих расчётах модельной на-
ночастицы размером 2,2 нм, со-
стоящей из 184 атомов. Авто-
ры [127] измерили ΔC наноча-
стиц ванадия V диаметром 3,8
и 6,5 нм и наночастиц палладия
Pd диаметром 3,0 и 6,6 нм, по-
лученных конденсацией паров.
Теплоёмкость частиц ванадия
V при T < 10K определяется,
в основном, электронным вкладом и величина ΔC, обусловленная
размерным эффектом решёточной теплоёмкости, сравнительно мала.
Увеличение теплоёмкости наночастиц Pd по сравнению с массивным
палладием при 1, 4 < T < 30, 0K (рис. 4.12) полностью обусловлено
дополнительным решёточным вкладом, так как электронная теплоём-
кость независимо от размера частиц описывалась обычным линейным
законом γeT , причём коэффициент электронной теплоёмкости γe был
такой же, как для массивного палладия.
Аналогичный размерный эффект на теплоёмкости нанокристал-

лического порошка Pd со средним диаметром частиц 8 нм наблюдали
в работе [128].

8*
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Рис. 4.12. Температурная зависимость
теплоёмкости наночастиц Pd диаметром
3,0 нм (1) и 6,6 нм (2) и массивного пал-

ладия (3) [127]

Температурную зависи-
мость теплоёмкости нано-
кристаллического палладия
n-Pd при 1K � T < 20K
описали степенной функ-
цией C(T ) = aT + bT 2 +
+ cT 3, аналогичной формуле
(4.28) при фиксированном
значении r. В зависимости
C(T ) массивного палладия
квадратичный член bT 2

отсутствовал. Коэффициент
электронной теплоёмкости
a = γe нанокристаллического
палладия n-Pd оказался

немного меньше, а температурный коэффициент решёточной
теплоёмкости c был в два раза больше, чем те же коэффициенты a
и c для массивного палладия (табл. 4.2). Результаты [128] находятся
в хорошем согласии с данными [126] по теплоёмкости n-Pd.

Та б л и ц а 4.2
Коэффициенты полинома C(T ) = aT + bT 2 + cT 3, описывающего

теплоёмкость

Образец a b c Литера-
мДж· моль−1K−2 мДж·моль−1K−3 мДж·моль−1K−4 тура

Pd
(массивный)

9,7 ± 0,2 0 0,10 ± 0,03 [128]

нано-Pd
(D ∼ 8 нм)

8,5 ± 0,2 0,10 ± 0,03 0,20 ± 0,03 [128]

Cu
(массивный)

0,68 0,01 0,051 [129]

нано-Cu
(D ∼ 50 нм)

1,03 0,32 0,066 [129]

нано-CuO
(D ∼ 50 нм)

0 0 0,410 [129]

Теплоёмкость массивной меди и нанокристаллических порошков
Cu и CuO с размером частиц ∼ 50 нм была исследована в интерва-
лах температур 1–20K и 300–800K [129]. Для описания теплоёмкости
при T � 20K использовали полином C(T ) = aT + bT 2 + cT 3 (значе-
ния коэффициентов полинома приведены в табл. 4.2). Квадратичный
член bT 2 присутствовал только в температурной зависимости тепло-
ёмкости наночастиц Cu. Заметим, что коэффициенты при линейном
и кубическом членах теплоёмкости n-Cu больше соответствующих
коэффициентов для массивного образца меди (табл. 4.2). При всех
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изученных температурах (от 1 до 20K и от 300 до 800K) наибольшую
теплоёмкость имел нанопорошок CuO, а наименьшую — массивная
медь. Теплоёмкость наночастиц Cu больше теплоёмкости массивной
меди в 1,2–2,0 раза вплоть до 450K. При дальнейшем повышении
температуры происходит интенсивный рост наночастиц Cu и обуслов-
ленное этим уменьшение теплоёмкости до значений, соответствующих
массивной меди.
Согласно [130] теплоёмкость наночастиц никеля Ni диа-

метром 22 нм примерно в 2 раза больше теплоёмкости мас-
сивного никеля при 300–800K. На зависимости C(T ) n-Ni на-
блюдаются слабый размытый экзотермический эффект при
380–480K, связанный с собирательной кристаллизацией ча-
стиц никеля, и большой эндотермический пик с максимумом
при 560K, обусловленный магнитным фазовым переходом.

Рис. 4.13. Фононная плотность состоя-
ний g(ω) нанокристаллического никеля
Ni в компактированном (a) и порошко-
образном (б) виде и крупнозернистого

никеля (в) [131]

В массивном никеле сла-
бый эндотермический пик,
соответствующий магнитно-
му превращению, наблюдал-
ся при 630K.
Авторы [131] методом

неупругого рассеяния ней-
тронов при 100–300K изу-
чили фононную плотность
состояний крупнозернистого
поликристаллического Ni
и нанокристаллического
никеля с размером частиц
∼ 10 нм в виде порошка
и спрессованного компактно-
го образца с относительной
плотностью 80%. Наиболее
заметным размерным эф-
фектом является увеличение
плотности фононных состо-
яний образцов n-Ni в срав-
нении с крупнозернистым
Ni в области энергий ниже
15мэВ (рис. 4.13). Согласно
[131] изменение фононного
спектра n-Ni обусловлено
малой плотностью вещества
на границах зёрен.
Понижение температуры

Дебая ϑD, связанное с уменьшением размера частиц, наблю-
дали многие исследователи (табл. 4.3). Относительную величи-
ну ϑD(r)/ϑD определяли калориметрическим и дифракционными
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методами. Однако изучение малых частиц Au и Fe (D = 5−7 нм)
с помощью эффекта Мессбауэра показало, что эти частицы имеют
ту же температуру Дебая, как и массивные кристаллы [137, 138].
Сопоставление параметра решётки малых частиц Au и Fe с относи-
тельной интенсивностью рассеянного ими рентгеновского излучения
[139] также показало, что наблюдаемые эффекты нельзя объяснить
только уменьшением дебаевской температуры. Согласно [5] отмечен-
ная противоречивость экспериментальных данных по температуре
Дебая малых частиц указывает на необходимость учёта колебаний
кластеров (метастабильных атомных группировок с повышенной ло-
кальной устойчивостью), образующих наночастицу и имеющих иную
симметрию, чем кристалл. Следует учитывать также ангармониче-
ские эффекты, которые в наночастицах должны быть достаточно
велики.

Та б л и ц а 4.3
Зависимость температуры Дебая ϑD(D) малых частиц от их размера D

(ϑD — температура Дебая массивного металла)

Металл D (нм) ϑD(D)/ϑD Литература

Ag ∼ 20 0,75 [132]
Ag 10–20 0,75–0,83 [133]
Ag 15 0,735 [134]
Al 15–20 0,50–0,67 [133]
Au 2,0 0,69 [135]
Au 1,0 0,92 [123]
Au 10,0 0,995 [123]
In 2,2 0,80 [126]
Pb 2,2 0,87 [126]
Pb 3,7 0,90 [126]
Pb 6,0 0,92 [126]
Pb 20,0 0,84 [136]
Pd 3,0 0,64–0,83 [127]
Pd 6,6 0,67–0,89 [127]
V 3,8 0,83 [127]
V 6,5 0,86 [127]

4.4. Магнитные свойства
Особенности магнитных свойств наночастиц связаны с дискрет-

ностью их электронных и фононных состояний. Одной из таких осо-
бенностей является осциляционная зависимость восприимчивости на-
ночастиц парамагнитных металлов от напряжённости H магнитного
поля. Кроме того, по причине малых размеров парамагнетизм Кю-
ри может заметно перекрывать парамагнетизм Паули. Теоретические
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вопросы и экспериментальные результаты по магнитным свойствам
наночастиц парамагнетиков рассмотрены в обзорах [10, 11].
Влияние дискретности электронных состояний на магнитную вос-

приимчивость малых частиц парамагнитных металлов с учётом чёт-
ного или нечётного числа электронов в них обсуждалось в работах
[120, 121, 140]. В малых магнитных полях μpH � Δ (μp — магнитная
проницаемость, Δ — расстояние между соседними электронными
уровнями) электронный спиновый парамагнетизм металлических ча-
стиц с чётным числом электронов при достаточно низкой температуре
kBT/Δ � 1 уменьшается почти до нуля, но не исчезает полностью
благодаря имеющемуся слабому спин-орбитальному взаимодействию.
У частиц с нечётным числом электронов при уменьшении температу-
ры парамагнитная восприимчивость растёт по закону Кюри [141]. При
достаточно высокой температуре kBT/Δ > 1 парамагнетизм частиц
с чётным и нечётным числом электронов асимптотически стремится
к парамагнетизму Паули.
Изменение магнитной восприимчивости χ наночастиц Li (D ∼

1нм), Pt (D ∼ 2 нм) и Al (D ∼ 2 нм) в низкотемпературной области
по закону Кюри было обнаружено в работах [142, 143]. Согласно
[144] магнитная восприимчивость наночастиц лития диаметром 3,2 нм
в области высоких температур соответствует парамагнетизму Паули,
а в области низких температур подчиняется закону Кюри.
Размерная зависимость восприимчивости обнаружена на частицах

селена Se и теллура Te размером от 1 до 1000 нм [145]: уменьшение
частиц Se приводит к росту диамагнетизма, тогда как магнитная
восприимчивость Te изменяется в противоположном направлении из-
за увеличения орбитального парамагнетизма Ван-Флека.
Измерения магнитной восприимчивости кластеров Hg13 и Ga13

в магнитном поле с напряжённостью до 15 кЭ показали, что они яв-
ляются слабыми парамагнетиками независимо от температуры [146,
147]. Однако в поле с H > 20 кЭ при уменьшении температуры ниже
70–80K восприимчивость кластеров Hg13 возрастала по закону Кюри
до больших парамагнитных значений (χ ≈ 1 см3·г−1 при H = 40 кЭ),
хотя массивная ртуть является диамагнетиком. Согласно [148, 149]
магнитная восприимчивость кластеров Na в цеолите также подчи-
няется закону Кюри даже в больших магнитных полях. Изменение
магнитной восприимчивости кластеров Ag в цеолите по закону Кюри–
Вейсса при T = 4−300K обнаружено в [150]. Рост парамагнитной вос-
приимчивости наночастиц Mg (D ∼ 3 нм) по сравнению с массивным
магнием и резкое падение восприимчивости наночастиц при T → 0
отмечены в [151]. По мнению авторов работы [12] отмеченные экспери-
ментальные факты объясняются тем, что очень маленькие кластеры
и наночастицы этих металлов не имеют металлических свойств, так
как их внешние s-электроны локализованы на атомах. Благодаря
этому между атомами в кластерах становится возможным обычное
обменное взаимодействие. Действительно, кластеры и наночастицы
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металлов с уменьшением размера теряют металлические свойства:
так, изучение фотоэмиссии из кластеров Pt6 [152] и туннельных яв-
лений в кластерах Fe13 объёмом 0,15 нм3 (D ∼ 0, 5 нм) [153] показали,
что эти кластеры не являются металлами (хотя кластер Fe35 уже
имеет металлические свойства). Согласно [154] в кластерах ртути,
содержащих от 20 до 70 атомов, происходит переход от кристалла
Ван-дер-Ваальса к металлу.
В работе [128] в интервале температур 1,8–300,0K была измерена

магнитная восприимчивость нанокристаллических частиц палладия
Pd (D = 8 нм) и массивного палладия. Во всей области температур
n-Pd и массивный Pd являются парамагнетиками, уменьшение тем-
пературы приводит к росту восприимчивости. На зависимости χ(T )
массивного палладия при T ≈ 80K наблюдался размытый слабый
максимум, который отсутствовал на аналогичной зависимости n-Pd.
При T > 20K и вплоть до 300K восприимчивость n-Pd на 20–25%
ниже восприимчивости массивного палладия. По мнению авторов ра-
боты [128] отсутствие максимума на зависимости χ(T ) наночастиц
палладия свидетельствует о значительной разнице электронных энер-
гетических спектров n-Pd и массивного Pd вблизи уровня Ферми.
Результаты магнитных измерений [128] вызывают определённые со-
мнения, так как температурная зависимость восприимчивости мас-
сивного палладия весьма заметно отличается от таковой, полученной
в надёжных и точных экспериментах [155, 156].
Аномалии магнитной восприимчивости наночастиц проявляются

в исследованиях методом ЭПР. Согласно работе [157] уменьшение
размера наночастиц должно приводить к сужению линий ЭПР и та-
кой эффект должен наблюдаться для частиц размером менее 10 нм.
Однако изучение методом ЭПР малых частиц Na размером от 600 до
2 нм [158, 159] обнаружило обратную зависимость — с уменьшением
размера частиц натрия ширина линии ЭПР увеличивалась. Заметное
уширение линий ЭПР наночастиц Gd (D ∼ 10 нм) по сравнению с мас-
сивным Gd обнаружили авторы работы [160].
Наноструктурное состояние влияет на свойства ферромагнети-

ков. Ферромагнитные материалы имеют доменную структуру, кото-
рая возникает в результате минимизации суммарной энергии фер-
ромагнетика в магнитном поле. Согласно [161] эта энергия вклю-
чает энергию обменного взаимодействия, минимальную при парал-
лельном расположении спинов электронов; энергию кристаллогра-
фической магнитной анизотропии, обусловленную наличием в кри-
сталле осей легкого и трудного намагничивания; магнитострикци-
онную энергию, связанную с изменением равновесных расстояний
между узлами решётки и длины доменов; магнитостатическую энер-
гию, связанную с существованием магнитных полюсов как внутри
кристалла, так и на его поверхности. Замыкание магнитных пото-
ков доменов, расположенных вдоль осей легкого намагничивания,
снижает магнитостатическую энергию, тогда как любые нарушения
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однородности ферромагнетика (границы раздела) увеличивают его
внутреннюю энергию.
При уменьшении размера ферромагнетика замыкание магнитных

потоков внутри него оказывается всё менее выгодным энергетически.
Пока ферромагнитная частица имеет многодоменную структуру, её
взаимодействие с внешним магнитным полем сводится к смещению
граничного слоя (стенки) между доменами. По мере приближения
ферромагнитных частиц к однодоменному состоянию основным ме-
ханизмом перемагничивания становится когерентное вращение боль-
шинства магнитных моментов отдельных атомов. Этому препятству-
ют анизотропия формы частиц, кристаллографическая и магнитная
анизотропия. При достижении некоторого критического размера Dc
частицы становятся однодоменными, что сопровождается увеличени-
ем коэрцитивной силы Hc до максимального значения (для перемаг-
ничивания однодоменной сферической частицы путём когерентного
вращения нужно приложить обратное магнитное поле (максимальную
коэрцитивную силу) Hc = 2K/Is, где K — константа анизотропии,
Is — намагниченность насыщения). Согласно [162] наибольший размер
однодоменных частиц Fe и Ni не превышает 20 и 60 нм соответственно.
Дальнейшее уменьшение размера частиц пприводит к резкому паде-
нию коэрцитивной силы до нуля вследствие перехода в суперпара-
магнитное состояние. Исходя из соотношения неопределённостей Гей-
зенберга в [161] показано, что критический линейный размер части-
цы, при котором из-за тепловых флуктуаций ориентации магнитного
момента происходит разупорядочение и при всех температурах ниже
температуры Кюри исчезает ферромагнетизм, составляет ∼ 1 нм.
Действительно, если линейный размер ферромагнитной частицы

равен некоторой величине δ0, то импульс p электрона, который сво-
бодно распространяется в объёме частицы, обладает неопределённо-
стьюΔp. Из соотношения неопределённостей Гейзенберга следует, что
Δp ≈ η/δ0. Часть энергии электрона, обусловленная ограниченными
размерами частицы, равна

Δε0 =
(Δp)2

2me
≈ η2

2meδ2
0
, (4.44)

или, с учётом значений η и me,

Δε0 ≈ 6, 1 · 10−39

δ2
0

, (4.45)

где энергия Δε0 измеряется в Дж, а размер δ0 в метрах. Энергия
Δε0 оказывает на магнитные моменты разупорядочивающее действие,
аналогичное действию тепловых колебаний.
При нарушении однородности намагниченности возникает поправ-

ка к энергии обменного взаимодействия. Эта поправка является мак-
симальной, когда вектор намагниченности меняет своё направление
на обратное на расстояниях порядка расстояния между соседними
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металлическими атомами, т. е. на расстояниях порядка периода ре-
шётки a. Физический смысл поправки состоит в том, что энергия
обмена стремится сохранить однородность намагниченности при лю-
бом её нарушении. Иначе говоря, энергия обмена является энергией
магнитного упорядочения. Максимальная поправка к энергии обмена
равна Δεmax

обм ≈ AV /a3, где A — энергия обмена, V — объём тела.
Полное нарушение однородности намагниченности и разориентация
магнитных моментов происходят при температуре Кюри TC, когда ис-
чезает самопроизвольная намагниченность ферромагнетика. Поэтому
поправка Δεmax

обм должна быть равна или несколько меньше тепловой
энергии kBTCV/a3, откуда следует, что энергия обмена

A ≈ kBTC. (4.46)

Приравнивая разупорядочивающую энергию Δε0 (4.45) и упорядо-
чивающую энергию обмена A (4.46), можно оценить критический
линейный размер δ0 ферромагнитной частицы, при котором ферро-
магнетизм исчезает при всех температурах из-за разупорядочения
магнитных моментов под действием энергии Δε0:

δ0 [м] ≈ 2 · 10−8T
−1/2
C . (4.47)

Согласно (4.47) для ферромагнетиков с температурой Кюри 500–
1000K критический линейный размер частицы, при котором фер-
ромагнетизм исчезает и происходит переход в суперпарамагнитное
состояние, составляет ∼ 1 нм. Фактически энергия обмена несколько
меньше kBTC, поэтому величина δ0 может быть несколько больше, чем
следует из оценки по (4.47). Для типичных ферромагнетиков переход
в суперпарамагнитное состояние возможен, когда размер частицы
становится меньше 1–10 нм.
Выполненный в [4] анализ литературных данных по зависимости

коэрцитивной силы Hc от средних размеров ферромагнитных частиц
подтверждает рост Hc при уменьшении частицы до некоторого крити-
ческого размера; максимальные значения Hc достигаются для частиц
Fe, Ni и Co со средним диаметром 20–25, 50–70 и 20 нм соответственно.
Эти величины близки к теоретическим оценкам Dc однодоменных
частиц [162]. Что касается уменьшения Hc при D < Dc, то оно мо-
жет быть связано не только с эффектом суперпарамагнетизма, но
и с иными магнитными свойствами поверхностного слоя: так, если
поверхностный слой имеет меньшую анизотропию, то он будет пере-
магничиваться в более слабых полях и облегчать перемагничивание
всей наночастицы [162]. Зависимость относительной остаточной на-
магниченности Ir/Is (здесь Is — намагниченность насыщения массив-
ного металла) от размера частиц Fe, Co и Ni также проходит через
максимум вблизи соответствующих значений Dc [4].
Понижение намагниченности насыщения при уменьшении размера

наночастиц Fe, Ni и Co и ферромагнитных сплавов наблюдали во
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многих работах [163–170]. Авторы [4, 163–167] рассматривают умень-
шение Is как результат окисления поверхностного слоя металлических
наночастиц, тогда как в [168–170] уменьшение Is объясняли непосред-
ственно размерным эффектом.
В работе [170] были изучены магнитные свойства сферических ча-

стиц железа диаметром 14–100 нм при температурах 4,2–300K в полях
напряжённостью до 25 кЭ. Частицы были взвешены в парафине, их
объёмная концентрация составляла 0,01. Исследование с помощью
ядерного гамма-резонанса показало, что изучаемые частицы железа
не окислены. Измерения коэрцитивной силы частиц разного размера
при 4,2, 77 и 300K обнаружили отчётливый максимум Hc при D ∼
∼ 24 нм. По мнению [170] этот максимум обусловлен наложением двух
процессов — увеличением Hc при переходе частиц в однодоменное
состояние и появлением суперпарамагнетизма у однодоменных частиц
при достижении ими критического размера. Намагниченность насы-
щения Is даже для самых крупных частиц железа (D ∼ 98 нм) была
меньше намагниченности насыщения массивного железа; при умень-
шении размера частиц до ∼ 40 нм Is сначала уменьшалась, а начиная
с D = 35 нм оставалась постоянной. Максимум отношения Ir/Is (Ir —
остаточная намагниченность) наблюдался для частиц размером 24 нм.
Согласно результатам [170] переход частиц железа из ферромагнит-
ного в суперпарамагнитное состояние происходит при размере частиц
D � 24 нм.
Исследование намагниченности насыщения массивного Ni и нано-

кристаллического порошка Ni (D = 12, 22 и 100 нм) при 10–300K [130]
показало, что с уменьшением размера частиц до 12 нм величина Is
уменьшается почти в два раза по сравнению с массивным Ni. При тем-
пературе ниже 50K для наночастиц Ni с D < 50 нм петля магнитного
гистерезиса была асимметричной. Согласно [130] смещение петли ги-
стерезиса и уменьшение Is связаны с наличием на поверхности частиц
никеля оксидной оболочки и обусловлены анизотропией обменного
взаимодействия ферромагнитного Ni с антиферромагнитным оксидом
NiO, образующим оболочку наночастиц.
В целом, единого мнения о причинах изменения намагниченности

насыщения ферромагнитных наночастиц нет. В этой связи следу-
ет упомянуть результаты исследования компактированного нанокри-
сталлического nc-Ni со средним размером зерна 70–100 нм [171] (аббре-
виатура “nc” означает нанокристаллический образец, получением ком-
пактированием из нанокристаллического порошка). Намагниченность
насыщения nc-Ni была примерно на 10% меньше намагниченности
крупнозернистого никеля; то же самое наблюдали в субмикрокри-
сталлическом Ni, полученном деформационно-термической обработ-
кой [172]. Для объяснения этого эффекта авторы [173] предположили,
что атомы, расположенные вблизи границ зёрен, находятся в нерав-
новесном состоянии, динамически более активны, чем атомы в зёр-
нах, и образуют зернограничную фазу. Отличие магнитных свойств
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зернограничной фазы от свойств фазы в зерне служит причиной
уменьшения намагниченности насыщения субмикрокристаллического
Ni. С учётом этого нельзя исключить, что уменьшение намагничен-
ности насыщения наночастиц может быть связано не только с окис-
лением поверхности или непосредственно с размерным эффектом, но
и с особым состоянием поверхностного слоя изолированных наноча-
стиц или наночастиц в порошках. Вместе с тем наличие развитой
поверхности наночастиц само по себе является следствием их малого
размера.
В последнее время зависимость коэрцитивной силы от размера

наночастиц Fe, Ni и наночастиц сплава Fe0,91Si0,09 изучали авторы
[174, 175]. Нанокристаллические порошки Fe, Ni и сплава Fe0,91Si0,09
с минимальным размером частиц 8, 12 и 6 нм, соответственно, были
получены размолом в шаровой мельнице в течение 380, 350 и 180
часов. Магнитные измерения показали, что уменьшение размера на-
ночастиц Fe от 80 до 8–10 нм сопровождается увеличением коэрци-
тивной силы Hc почти в три раза. На зависимости коэрцитивной
силы от размера частиц n-Ni наблюдался максимум, соответствующий
наночастицам диаметром 15–35 нм; при уменьшении размера частиц
от 15 до 12 нм Hc резко уменьшалась почти в 5 раз. Намагниченность
насыщения Is частиц n-Ni (D = 10 нм) оказалась на 37% больше, чем
Is массивного никеля, но это было связано с появлением в результате
размола примеси 15 ат.% Fe. Уменьшение размера наночастиц сплава
Fe0,91Si0,09 от 40 до 6 нм приводило к росту коэрцитивной силы в 5
раз.
Размерная и температурная зависимости коэрцитивной силы азо-

тированных и оксидированных (окисленных) с поверхности наноча-
стиц кобальта Co размером от 15 до 60 нм была изучена в [176]. Ко-
эрцитивная сила азотированных и оксидированных частиц Co растёт
при уменьшении температуры от 240K и 200K для частиц размером
∼ 10 нм и 30–50 нм соответственно. Наибольшая величина Hc ≈ 2 кЭ
была получена при 5K для наночастиц диаметром 34 нм. Согласно
[176] окисление приводит к большему увеличению Hc наночастиц
кобальта Co, чем азотирование. Заметим, что рост Hc при окислении
наночастиц Fe и Co наблюдался ранее [177–179].
Значительное (до ∼800K) повышение температуры Нееля было

обнаружено в наночастицах ОЦК-Cr диаметром 38–75 нм [180], хотя
массивный хром является антиферромагнетиком с температурой Нее-
ля 311K.
Интересные результаты получены при изучении магнитных

свойств наночастиц гематита α-Fe2O3 [181]. В обычном состоянии
гематит является антиферромагнетиком. Измерения показали, что
при уменьшении диаметра частиц от 300 до 100 нм сохраняется
величина магнитной восприимчивости, соответствующая массивному
кристаллу, а дальнейшее уменьшение диаметра от 100 до 20 нм
приводит к быстрому росту магнитной восприимчивости.
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Анализ спонтанной намагниченности наночастиц, выполненный
в [182] в приближении молекулярного поля, показал наличие раз-
мерной зависимости температуры Кюри. Согласно [182] уменьшение
температуры Кюри становится заметным для частиц c размером D <
< 10 нм; для наночастиц с D = 2 нм уменьшение TC в сравнении
с массивным металлом не превышает 10%. Напротив, из результа-
тов изучения термодинамики суперпарамагнитных частиц методом
Монте–Карло [183] следует, что из-за отсутствия в этих частицах явно
выраженного магнитного перехода нельзя говорить о каком-либо сме-
щении температуры Кюри в зависимости от размера частиц. Действи-
тельно, переход наночастиц из суперпарамагнитного в парамагнитное
состояние происходит плавно, без явно видимой резкой точки маг-
нитного превращения. Измерения температуры Кюри наночастиц Ni
(D = 2, 1−6, 8 нм) [184], намагниченности насыщения и температуры
Кюри плёнок Fe толщиной � 1, 5 нм [185], намагниченности насыще-
ния наночастиц Fe (D = 1, 5 нм) [186] и Co (D = 0, 8 нм) [187] показа-
ли, что эти величины в пределах погрешности измерений совпадают
с таковыми для массивных металлов. Согласно [4, 5] температура
Кюри ферромагнитных частиц при уменьшении их размера до 2 нм
не отличается от TC массивных металлов. Однако в [188] обнаружено
уменьшение TC на 7 и 12% для наночастиц Ni диаметром 6,0 и 4,8 нм
соответственно. Следует отметить, что явление суперпарамагнетизма
существенно затрудняет исследование размерных зависимостей коэр-
цитивной силы, намагниченности насыщения и температуры Кюри
ферромагнитных наночастиц.
Как уже указывалось, уменьшение размеров однодоменной части-

цы приводит к переходу из ферромагнитного в суперпарамагнитное
состояние. Тепловые флуктуации могут вызвать вращение магнитных
моментов, если средняя тепловая энергия kBT равна или больше энер-
гии анизотропии E = KV , гдеK — константа суммарной анизотропии,
V — объём частицы. Полная намагниченность частицы, возникаю-
щая в достаточном для насыщения внешнем магнитном поле, после
выключения поля за время релаксации τr становится равной нулю.
В модели дискретных ориентаций [189] время релаксации равно

τr = τ0 exp
{

KV

kBT

}
. (4.48)

Если время измерения τm значительно меньше времени релакса-
ции τr, то частица сохраняет своё первоначальное ферромагнитное со-
стояние. В противоположном случае, когда время измерения больше
τr, тепловые флуктуации полностью разориентируют магнитные мо-
менты, и частица будет вести себя как суперпарамагнитная. Переход
из ферромагнитного в суперпарамагнитное состояние происходит при
некоторой температуре блокирования T = Tb, для которой τr = τm.
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С учётом 4.48 температура блокирования равна

Tb =
KV

kB ln(τm/τ0)
. (4.49)

Наночастица из ферромагнитного материала, имеющая объём V ,
при T < Tb ведёт себя как ферромагнетик, а при T > Tb находится
в суперпарамагнитном состоянии.
Для заданной температуры условие τr = τm определяет также

критический объём Vb (объём блокирования): наночастица с V < Vb
находится в суперпарамагнитном состоянии, а наночастица, объём
которой больше критического (V > Vb), является ферромагнетиком.
Оценки [161] показывают, что для типичных ферро- или ферримаг-
нетиков при 100K критический объём составляет 10−27−10−23м3, что
соответствует наночастицам с линейными размерами менее 1–15 нм.
Суперпарамагнетизм наблюдался на наночастицах (D � 10 нм) ни-

келя в матрицах из силикагеля [190] и свинца [191]; кобальта в матрице
меди [192] и в ртути [193]; железа в ртути [186, 193] и в β-латуни [194].
Имеющиеся в литературе экспериментальные данные по суперпара-
магнетизму достаточно подробно рассмотрены в [4, 5], поэтому кратко
обсудим лишь более поздние экспериментальные исследования.
Детальное изучение магнитных свойств наночастиц кобальта диа-

метром от 1,8 до 4,4 нм, полученных осаждением из коллоидного
раствора, выполнено в работе [195]. Магнитные свойства измеряли
с помощью СКВИД-магнитометра в области температур 2–300K в по-
ле напряжённостью до 55 кЭ. При 300K наночастицы Co были су-
перпарамагнитными. Изменение температуры блокирования Tb от 22
до 50K при увеличении размера частиц от 1,8 до 4,4 нм было опи-
сано зависимостью Tb = KV/30kB, т. е. функцией (4.49). Используя
найденную зависимость Tb(V ) и экспериментальные результаты по
Tb и размеру частиц, авторы [195] нашли размерную зависимость
константы анизотропии K: с уменьшением размера частиц константа
анизотропии растёт и во всём изученном интервале 1, 8K � D � 4, 4 нм
оказывается больше, чем K массивного ГЦК кобальта. Размерная
зависимость коэрцитивной силы Hc была измерена при 10K, когда
наночастицы всех размеров находились в ферромагнитном состоя-
нии. Рост Hc с увеличением размера частиц n-Co вполне соответ-
ствует поведению однодоменных частиц. Результаты по размерным
зависимостям Tb, K, Hc наночастиц кобальта хорошо согласуются
с аналогичными данными для наночастиц других ферромагнитных
металлов. Иначе обстоит дело с намагниченностью. Измерения по-
казали, что при T = 2K наночастицы Co не достигают магнитного
насыщения даже в поле 55 кЭ. По этой причине значения намагни-
ченности насыщения Is были получены экстраполяцией зависимости
I(1/H) на бесконечно большое поле, т. е. 1/H → 0. Величина Is росла
с уменьшением размераD и для частиц сD < 3, 3 нм была больше, чем
Is массивного кобальта. Намагниченность насыщения самых мелких
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частиц Co (D = 1, 8 нм) была на 20% больше Is массивного кобальта.
Увеличение магнитного момента атома кобальта в наночастицах было
теоретически предсказано [196, 197] и экспериментально наблюдалось
[198] на кластерах кобальта.
Нанокристаллический порошок γ-Fe2O3 (D ∼ 4−7 нм) был синте-

зирован плазмохимическим методом с применением СВЧ-генератора
[199]. Магнитные измерения показали, что наночастицы γ-Fe2O3 явля-
ются суперпарамагнитными с температурой блокирования Tb ≈ 80K.
При уменьшении T < Tb частицы γ-Fe2O3 ведут себя как ферримагне-
тик, их остаточная намагниченность растёт, достигая максимума при
20K, а затем начинает уменьшаться.
Размерная зависимость температуры блокирования наночастиц γ-

Fe2O3 размером от 3 до 10 нм, распределённых в полимерной матрице,
была определена авторами работы [200]. Зависимость Tb(V ) была
близка к линейной и описывалась функцией вида (4.49). Для частиц
объёмом ∼ 100 нм3 (D ∼ 4−5 нм) Tb ≈ 75K, что хорошо согласуется
с результатами [199].
Исследование суперпарамагнетизма наночастиц Fe, распределён-

ных в медной матрице, было проведено авторами [201]. Исходная
медь, содержащая около 0,01 ат.% растворённого Fe, была диамагнит-
ной во всей изученной области температур 300–1225K, полученная
для нее зависимость χ(T ) хорошо согласуется с данными работы
[202]. В результате интенсивной пластической деформации исходной
меди методом равноканального углового прессования (истинная ло-
гарифмическая степень деформации e составляла 3,5) была получена
субмикрокристаллическая медь n-Cu с размером зёрен 130–150 нм
и произошло выделение частиц железа, ранее растворённого в меди.

 

Рис. 4.14. Последовательность из-
мерений в отжиговом эксперименте
[203]: ◦ — измерение при температу-
ре отжига T ; • — измерение после
охлаждения от температуры отжига

до 300K

Магнитные измерения вы-
полняли в вакууме 1, 3 · 10−3Па
(10−5 мм рт. ст.) на высокочув-
ствительных магнитных весах
в поле с индукцией 8,8 кГс. Для
понимания результатов важна
методика измерений: нагрев от
300K до температуры отжига
T ; выдержка в течение 1 часа
при этой температуре и изме-
рение восприимчивости в конце
выдержки; охлаждение до 300K
и измерение восприимчивости;
нагрев до следующей темпера-
туры отжига и т. д. (рис. 4.14)
[203].
Температура отжига изменя-

лась от 300 до 1225K через каждые 25K. Измерения, сделанные
непосредственно при температуре отжига, относятся к температурной
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зависимости восприимчивости и обозначаются далее χ(T ). Измерения
восприимчивости, выполненные после отжига и последующего охла-
ждения до 300K, относятся к отжиговой кривой и обозначаются далее
χ(300,T ). Результаты измерений показаны на рис. 4.15.

 

Рис. 4.15. Магнитная воспри-
имчивость χ нанокристалли-
ческой медной (n-Cu) мат-
рицы с примесным железом
в поле с индукцией 8,8 кГс
[201]: 1 — температурная за-
висимость χ(T ); 2 — отжи-
говая зависимость χ(300,T );
3 — обратный температурный
ход восприимчивости, соот-
ветствующий восприимчиво-
сти меди с растворённой в ней
примесью железа Fe в количе-

стве 0,01%

Измерения показали, что восприимчивость субмикрокристалличе-
ской меди заметно больше восприимчивости исходной меди. Кроме
того, появилась зависимость восприимчивости n-Cu, обратно пропор-
циональная напряжённости магнитного поля H, что указывало на
присутствие в образце ферромагнитной примеси железа Fe. Известно,
что растворённое железо выделяется из меди при прокатке [204]. В ра-
боте [201] выделение частиц железа, до того растворённого в меди,
было инициировано интенсивной пластической деформацией.
На отжиговой зависимости χ(300,T ) вблизи температуры на-

ноперехода Tn ≈ 425K (переход меди из субмикрокристаллическо-
го в крупнозернистое состояние) наблюдается скачкообразное повы-
шение восприимчивости; затем в интервале 450–650K восприимчи-
вость почти не меняется, а при дальнейшем подъёме температуры
растёт, проходит через максимум при 975K и резко уменьшается
до диамагнитных значений, соответствующих восприимчивости меди
(рис. 4.15). Восприимчивость χ(300,T ) перестает зависеть от напря-
жённости магнитного поля H после отжига при T > 1200K.
На температурной зависимости восприимчивости χ(T ) заметное

уменьшение χ происходит при T < 425K; после некоторого роста
восприимчивости в интервале 425–475K кривая опускается до диамаг-
нитных значений и при 850K переходит в температурную зависимость
восприимчивости меди. Зависимость χ от напряжённости поля H
исчезает при T > 850K.
Обратный температурный ход восприимчивости от 1225 до 300K

(рис. 4.15) соответствует восприимчивости меди с растворённой в ней
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примесью железа в количестве 0,01 ат.% [205]. Зависимость восприим-
чивости от напряжённости магнитного поля отсутствует.
Одним из наиболее интересных экспериментальных фактов, обна-

руженных в [201, 206–208], является скачок на отжиговой и темпе-
ратурной зависимостях магнитной восприимчивости при температу-
ре Tn ≈ 425K, соответствующей переходу субмикрокристаллической
меди в крупнозернистую. Связан ли наблюдаемый скачок с измене-
нием восприимчивости собственно меди? Основными вкладами в маг-
нитную восприимчивость кристаллической меди являются диамаг-
нетизм атомных остовов, спиновый парамагнетизм Паули и диамаг-
нетизм Ландау электронов проводимости. Сумма этих вкладов для
меди отрицательна, и поэтому медь является диамагнетиком. Сла-
бая квадратичная температурная зависимость восприимчивости [202]
обусловлена вкладом парамагнетизма Паули. В рассматриваемом слу-
чае восприимчивость n-Cu по знаку положительна из-за выделения
частиц железа. Более низкая восприимчивость субмикрокристалличе-
ской меди (рис. 4.15, зависимость χ(300,T )) могла бы быть следствием
меньшей плотности состояний на уровне Ферми и эффективной мас-
сы электронов проводимости. Однако это не должно было привести
к существенному изменению температурной зависимости. Поэтому
объяснить разницу в значениях восприимчивости на отжиговой и тем-
пературной кривых n-Cu после наноперехода (Δχ = χ(300,T ) − χ(T )
при T ∼ 500K) только изменением состояния меди невозможно.
Выполненный А.А. Ремпелем в работах [201, 206–208] анализ по-

казал, что скачок χ на отжиговой и температурной зависимостях
восприимчивости при 425–450K скорее всего связан не с изменением
восприимчивости меди, а с изменением магнитного вклада от примеси
железа, выделяющейся в виде наночастиц в стыках зёрен меди.
Если предположить, что скачок на зависимостях χ(T ) и χ(300,T )

при нанопереходе в n-Cu связан с изменением магнитного вклада от
примеси, то из χ(T ) можно вычесть восприимчивость меди χCu(T )
и определить вклад в восприимчивость от ферромагнитной фазы
χFe(T ) (рис. 4.16). Эта фаза может быть поверхностной или объёмной.
Если фаза поверхностная (двумерная), то она может располагаться
на границе двух зёрен, если же фаза трёхмерная, то, скорее всего, она
будет располагаться в стыках трёх или более зёрен. Рассмотрим более
подробно выполненную авторами [201, 208] аппроксимацию зависимо-
сти χFe(T ). Аппроксимация проводилась в приближении выделения
частиц железа одинакового размера и независимости температуры
Кюри TC железа от размера наночастиц.
Температурная зависимость восприимчивости в насыщающих

магнитных полях при низких температурах для обычных ферромаг-
нетиков не такая сильная, как наблюдалось в эксперименте (рис. 4.16)
[201]. Сильная зависимость при низких температурах возможна
в случае суперпарамагнетизма выделившихся частиц железа.
Суперпарамагнитный вклад χsp, выраженный в безразмерных



242 Гл. 4. Наночастицы и нанокристаллические порошки

  

 
 

 
 
 

 

Рис. 4.16. Аппроксимация температурной зависимости восприимчивости
примесной суперпарамагнитной фазы [201]: (1, 2) — изменение восприим-
чивости после наноперехода с учётом и без учёта растворения примеси Fe;
(3) — изменение восприимчивости до наноперехода; (�) — значение вос-
приимчивости суперпарамагнитной примеси при 300K после наноперехода
в меди. Вертикальными штриховыми линиями показаны область нанопере-

хода вблизи температуры Tn и температура Кюри TFe
C железа

единицах, при температуре T в магнитном поле H можно представить
в виде [161]

χsp = nspVsp
Ms(T )

H
L

(
VspMs(T )H

kBT

)
, (4.50)

где L = [cth(x) − 1/x] — функция Ланжевена; nsp — число суперпара-
магнитных частиц в единице объёма; Vsp — объём суперпарамагнит-
ной частицы; Ms(T ) — намагниченность насыщения ферромагнитной
фазы при температуре T .
Температурная зависимость намагниченности насыщения кри-

сталлической ферромагнитной фазы Ms(T ) определяется решением
уравнения

Ms(T )
Ms(0)

= th
(

Ms(T )TC

Ms(0)T

)
, (4.51)

где Ms(0) — намагниченность насыщения при T = 0K. Для кристал-
лического железа Ms(0) = 1740Гс и TC = 1043K [209]. Намагничен-
ности насыщения Ms(0) = 1740Гс соответствует магнитный момент
атомов железа 2, 22μB (μB — магнетон Бора).
Исчезновение ферромагнитного вклада происходит при 850K —

гораздо более низкой температуре, чем температура Кюри обычно-
го поликристаллического железа (рис. 4.15, 4.16). Это может быть
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связано с полным растворением ферромагнитной примеси в меди уже
при температуре 850K. Согласно фазовой диаграмме [204] концен-
трация растворённого в меди железа cFe(T ) растёт при увеличении
температуры в соответствии с выражением

cFe(T ) = cFe(0) − C exp
{
− Em

kBT

}
, (4.52)

где cFe(0) ≈ cFe(300) — максимальная атомная концентрация раство-
рённого Fe при 0K или практически равная ей концентрация при
300K; C — константа; Em — энергия смешения. Согласно [204] C = 43,
Em/kB = 9217K, или Em = 0, 79 эВ.
Для перехода от безразмерной объёмной восприимчивости χsp

и атомной концентрации cFe к массовой восприимчивости ферромаг-
нитной фазы, концентрация которой меняется в результате растворе-
ния, можно использовать соотношение

χFe(T ) = χsp(T ,nsp,Vsp)cFe(T )
AFe

ACuρFe
, (4.53)

где ACu = 63, 55 и AFe = 55, 85 — атомный вес меди и железа, ρFe =
= 7, 86 г см−3 — плотность железа. Аппроксимируя температурную
зависимость восприимчивости χFe(T ) в интервале температур 425–
1043K выражением (4.53) с учётом (4.50)–(4.52) и полагая темпера-
туру Кюри равной 1043K, а энергию смешения равной Em = 0, 79 эВ,
авторы [201, 208] получили хорошую сходимость с экспериментом
(рис. 4.16, кривая 1). Кривая 1 проходит также при 300K через точку,
обозначенную �, которая соответствует значениям χ(300,T ) в интер-
вале температур отжига 450–600K и находилась бы на температурной
кривой, если бы не было скачка восприимчивости при нанопереходе
в меди. Кривая 2 (рис. 4.16) построена без учёта растворения железа,
т. е. при неизменной концентрации ферромагнитной примеси вплоть
до температуры Кюри. Аппроксимация (рис. 4.16, кривая 1) дала
значения объёма суперпарамагнитной частицы Vsp = 1, 8 · 10−20 см3

и их числа nsp = 5, 7 · 1014 см−3 после наноперехода, а также константу
C = 0, 4. Это значение константы C приблизительно в 100 раз меньше,
чем в [204], и означает, что по данным [201, 208] скорость растворения
железа выше, чем по данным [204]. Более высокая, чем в равновесных
условиях, скорость растворения железа является следствием того,
что выделение наночастиц Fe и их существование в матрице меди
термодинамически неравновесно.
Если пренебречь растворением железа в меди до температуры

650K, то относительная объёмная концентрация суперпарамагнитной
примеси nspVsp в меди до и после наноперехода одинакова. Следова-
тельно, в соответствии с (4.50) суперпарамагнитные вклады при 0K
тоже одинаковы. Полагая, что температура Кюри не зависит от раз-
мера суперпарамагнитных частиц, а восприимчивость меди при нано-
переходе не меняется, можно аппроксимировать экспериментальные
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данные по восприимчивости до наноперехода (рис. 4.16, кривая 3).
Аппроксимация показала, что до наноперехода объём суперпарамаг-
нитных частиц был в 1,62 раза меньше, а средний размер частиц
в (1, 62)1/3 = 1, 17 раза меньше, чем после перехода. Различие в тем-
пературных зависимостях восприимчивости до и после наноперехода
связано с увеличением среднего размера суперпарамагнитных нано-
частиц с 2,8 до 3,3 нм.
На одну суперпарамагнитную примесную частицу приходится объ-

ём меди, равный V = 1/nsp. Это позволяет найти линейный размер ча-
стицы меди. Оказывается, на каждую суперпарамагнитную частицу
приходится частица меди диаметром 128 нм до наноперехода и 150 нм
после перехода. Эти размеры близки к размерам зёрен меди в образце
до и после перехода, поэтому можно предположить, что частицы
примеси распределены в меди равномерно и на каждое медное зерно
приходится одна частица железа. Она может находиться, например,
в стыке, т. е. в узле соединения нескольких зёрен. При укрупнении зё-
рен меди, вследствие перехода из субмикрокристаллического в более
крупнозернистое состояние, число стыков зёрен уменьшается и атомы
примесного железа вынуждены диффундировать по поверхности зё-
рен меди в остающиеся узлы. При этом уже имеющиеся наночастицы
примеси укрупняются, и число их уменьшается. Аналогичные процес-
сы происходят и при более высоких температурах отжига, когда рост
зёрен меди продолжается.
В интервале температур 450–600K отжиговая зависимость

χ(300,T ) (рис. 4.15) почти постоянна. Это означает, что состояние
суперпарамагнитной примеси, т. е. число и размер частиц, при нагреве
в этом температурном интервале и последующем охлаждении не
меняется. Для температурной зависимости χ(T ) это подтверждают
результаты расчёта (рис. 4.16, кривые 1 и 2), из которого следует, что
растворение железа при 450–600K пренебрежимо мало. Наблюдаемый
после отжига при температуре от 650 до 975K рост восприимчивости
χ(300,T ) (рис. 4.15) на ∼ 1 · 10−7 см3·г−1 частично связан с увеличе-
нием размеров суперпарамагнитных частиц в охлажденной до 300K
меди и, соответственно, с увеличением вклада от примеси при 300K.
Однако этим можно объяснить рост χ(300,T ) лишь на величину
∼ 2 · 10−8 см3·г−1. Остальное повышение восприимчивости связано
с другими факторами, например, с меньшей намагниченностью
насыщения Ms наночастиц в сравнении с массивным кристаллом
или выделением большего количества ферромагнитной фазы при
охлаждении.
Согласно работам [201, 206–208] уменьшение восприимчивости

в интервале температур 1000–1225K наблюдается лишь при большой
скорости охлаждения образца, т. е. при закалке высокотемпературно-
го состояния, когда вся ферромагнитная примесь растворена в ме-
ди. Если охлаждение после отжига проводить медленно, то примесь
железа успевает выделиться в ферромагнитную фазу и наблюдаемое
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на рис. 4.15 уменьшение восприимчивости χ(300,T ) после максимума
отсутствует.
Исследования [201, 206–208] показали, что измерение магнитной

восприимчивости является информативным методом изучения фер-
ромагнитных наночастиц в диамагнитной матрице. Наличие матрицы
препятствует интенсивному росту наночастиц при температуре струк-
турной релаксации ферромагнитного поликристалла и тем самым
значительно увеличивает температурный интервал существования на-
носостояния ферромагнетика.

4.5. Оптические свойства
Рассеяние и поглощение света наночастицами по сравнению с мак-

роскопическим твёрдым телом имеет ряд особенностей [210]. Экспе-
риментально эти особенности наиболее отчётливо проявляются при
изучении большого числа частиц. Так, коллоидные растворы и грану-
лированные плёнки могут быть интенсивно окрашены вследствие спе-
цифических оптических свойств наночастиц. Классическим объектом
изучения оптических свойств дисперсных сред является золото. Еще
Фарадей обратил внимание на подобие цвета коллоидного раствора
и плёнки золота и высказал предположение о дисперсном строении
последней.
При поглощении света тонкозернистыми плёнками металлов в ви-

димой части спектра появляются пики поглощения, отсутствующие
у массивных металлов (в металлах оптическое поглощение электрона-
ми проводимости происходит в широком диапазоне длин волн λ). На-
пример, гранулированные плёнки из частиц Au диаметром 4 нм имеют
явно выраженный максимум поглощения в области λ = 560−600 нм
[211, 212]. Спектры поглощения наночастиц Ag, Cu, Mg, In, Li, Na,K
также имеют максимумы в оптическом диапазоне [4, 213].
Еще одной особенностью гранулированных плёнок является

уменьшение их поглощения при переходе из видимой в инфракрасную
область спектра в отличие от сплошных металлических плёнок,
у которых поглощение излучения растёт с увеличением длины волны
[4, 212, 214–218].
Размерные эффекты оптических свойств существенны для наноча-

стиц, размер которых заметно меньше длины волны и не превышает
10–15 нм [9, 210].
Различия спектров поглощения наночастиц и массивных метал-

лов обусловлены различием их диэлектрической проницаемости ε =
= ε1 + iε2. Диэлектрическая проницаемость наночастиц с дискретным
энергетическим спектром зависит как от размера частиц, так и от
частоты излучения. Более того, значение диэлектрической проница-
емости зависит от частоты не монотонно, а осциллирует вследствие
переходов между электронными состояниями [219].
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Минимальное число частиц, необходимое для экспериментального
исследования оптических свойств, составляет не менее 1010. Получить
1010 − 1013 частиц одного размера и формы невозможно, поэтому
в реальном эксперименте для ансамбля частиц эти осцилляции сгла-
живаются. Тем не менее даже усреднённое по ансамблю значение ε
отличается от значения диэлектрической проницаемости массивного
вещества. Согласно работам [219, 220] мнимая часть диэлектрической
проницаемости обратно пропорциональна радиусу r частицы:

ε2(ω) = ε∞,2(ω) +
A(ω)

r
, (4.54)

где ε∞2(ω) — мнимая часть диэлектрической проницаемости макро-
скопического кристалла; A(ω) — некоторая функция частоты. Экс-
периментальные результаты [221, 222], полученные на частицах зо-
лота с r = 0, 9−3, 0 нм при постоянной длине волны λ = 510 нм, под-
тверждают зависимость ε2 ∼ 1/r. От размера частиц зависят также
ширина полосы поглощения и форма низкочастотного края полосы
поглощения. Уширение полосы поглощения света наночастицами Au
и Ag при уменьшении их размера наблюдали авторы [221, 223, 224].
Другим размерным эффектом является смещение резонансного

пика поглощения света. Длина свободного пробега электрона в ме-
таллических частицах, диаметр которых меньше длины свободного
пробега электронов λ∞ в массивном металле, равна радиусу частицы
r [4, 5]. В этом случае при поглощении света эффективное время
релаксации τef можно представить в виде

τ−1
ef = τ−1 +

vF

r
, (4.55)

где τ = λ∞/vF — время релаксации в массивном металле; vF — ско-
рость электрона на уровне Ферми. Согласно работе [225] в пренебре-
жении межзонными переходами и при учёте движения только свобод-
ных электронов

ε1 = 1− ω2
p

ω2
1 + 1/τef

, (4.56)

где ωp = 4πNe2/m∗ — плазменная частота; N , e,m∗ — концентрация,
заряд и эффективная масса свободных электронов. В теории Ми [226]
максимум поглощения света достигается при условии εm = −ε1(ω1);
с учётом этого для очень малых частиц с τ−1

ef ∼ vF/r из (4.56) следует
выражение для резонансной частоты

ω1 =

(
ω2

p

1+ 2εm
− v2

F
r2

)1/2

. (4.57)

Согласно (4.57) резонансная частота уменьшается при уменьшении
размера частицы, т. е. полоса поглощения должна смещаться в низко-
частотную область. Красное смещение резонансного пика поглощения
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света при уменьшении размера частиц предсказывает теория [227].
С другой стороны, квантовомеханические расчёты [219, 228] предска-
зывают повышение частоты резонансного пика, т. е. голубое (синее)
смещение полосы поглощения при уменьшении размера наночастиц.
Экспериментальные результаты по смещению частоты резонанс-

ного поглощения в зависимости от размера наночастиц также проти-
воречивы. В работах [229–231] при уменьшении размера частиц Ag от
10 до 1 нм наблюдали сильное красное смещение пика поглощения,
тогда как по данным [232–234] положение пика поглощения частиц
Ag и Au диаметром 2,5–10,0 нм не зависит от размера частиц. Голубое
(синее) смещение пика поглощения наночастиц Ag при уменьшении
их размера до 1–2 нм установлено работам [219, 223, 224, 235].
В работах [236, 237] показано, что в зависимости от степени размы-

тия электронного облака по поверхности частицы может наблюдаться
как голубое (синее), так и красное смещение; для перехода от одного
эффекта к другому достаточно незначительного изменения размера
области диффузного размытия электронов. Согласно работам [236,
237] ширина полосы поглощения света является сложной функцией
размера частиц и достигает максимума вблизи D ≈ 1, 1 нм.
В последние годы большой интерес вызывают исследования раз-

мерных эффектов на оптических и люминесцентных свойствах полу-
проводниковых веществ, так как оптическое поглощение — один из
основных методов изучения зонной структуры полупроводников.
В полупроводниках энергия межмолекулярных взаимодействий

велика, поэтому при описании электронных свойств макроскопиче-
ский полупроводниковый кристалл можно рассматривать как од-
ну большую молекулу. Электронное возбуждение полупроводнико-
вых кристаллов приводит к образованию слабосвязанной электронно-
дырочной пары — экситона. Область делокализации экситона может
во много раз превосходить период кристаллической решётки полупро-
водника. Уменьшение полупроводникового кристалла до размеров,
сопоставимых с размерами экситона, влияет на его свойства.
Таким образом, специфические свойства полупроводниковых на-

ночастиц обусловлены тем, что размер наночастиц сравним как с раз-
мерами молекул, так и с боровским радиусом экситонов в макро-
скопическом кристалле rex ≈ n2η2ε/μexe

2; μex = memh/(me + mh) —
приведённая масса экситона; me, mh — эффективные массы электро-
на и дырки; n = 1, 2, 3, ...). Для полупроводников боровский радиус
экситона меняется в широких пределах — от 0,7 нм для CuCl до 10 нм
для GaAs. Энергия электронного возбуждения изолированной моле-
кулы обычно заметно больше энергии межзонного перехода (ширины
запрещённой зоны) в макроскопическом полупроводнике. Отсюда сле-
дует, что при переходе от кристалла к молекуле, т. е. при уменьшении
частицы должна существовать область размеров, в которой энергия
электронного возбуждения плавно меняется от меньшего значения
к большему. Иначе говоря, уменьшение размера полупроводниковых
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наночастиц должно сопровождаться смещением полосы поглощения
в высокочастотную область. Проявлением этого эффекта является
голубое (синее) смещение экситонной полосы поглощения полупровод-
никовых наночастиц при уменьшении их размеров [238–242]. В наибо-
лее изученном полупроводнике CdS голубое (синее) смещение полосы
поглощения наблюдается для наночастиц с D � 10−12 нм. Влияние
размеров наночастиц на оптические спектры обнаружено для многих
типов полупроводников [239–254].
В макроскопическом кристалле энергия экситона E состоит

из ширины запрещённой зоны Eg (разности энергий между зоной
проводимости и валентной зоной), уменьшенной на энергию связи
электрона и дырки (эффективную энергию Ридберга ERy =
= μexe

4/2n2η2), и кинетической энергии центра тяжести экситона.
Для полупроводниковой наночастицы радиуса r последнее слагаемое
равно n2π2η2/2μexr

2 [238], т. е. обратно пропорционально квадрату
радиуса. Более строгий анализ [240, 255] влияния размеров нано-
частицы на энергию экситона и учёт кулоновского взаимодействия
электрона и дырки дают следующее выражение:

E = Eg − 0, 248ERy +
n2π2

�
2

2μexr2 − 1, 78e
2

εr
. (4.58)

Сумма первого и третьего слагаемых в (4.58) представляет со-
бой эффективную ширину запрещённой зоны. Из (4.58) следует, что
уменьшение размера частиц должно сопровождаться ростом эффек-
тивной ширины запрещённой зоны. Именно такой эффект уширения
отмечен на наночастицах CdTe: при переходе от массивного кристалла
к наночастицам диаметром 4 и 2 нм эффективная ширина запрещён-
ной зоны увеличилась с 1,5 эВ до 2,0 и 2,8 эВ соответственно [256].
Рост ширины запрещённой зоны тонкодисперсного порошка Si3N4
в сравнении с массивным кристаллом обнаружен при изучении ИК-
и флуоресцентных эмиссионных спектров [257].
Поскольку энергия возбуждения экситона E = ηω (ω — частота

падающего света), то из уравнения (4.57) следует, что с уменьшением
размера наночастиц линии оптического спектра должнысмещаться
в высокочастотную область. Такое смещение (до 0,1 эВ) полос погло-
щения в спектрах наночастиц CuCl (D = 31, 10 и 2 нм), диспергиро-
ванных в стекле, наблюдали в работе [239].
На рис. 4.17 в качестве примера показаны оптические спектры на-

ночастиц CdSe [254]: при уменьшении диаметра наночастиц CdSe по-
лоса поглощения сдвигается в область более высоких энергий, т. е. на-
блюдается голубое (синее) смещение. В первом приближении энергия
максимума полосы поглощения обратно пропорциональна квадрату
радиуса частиц CdSe. Большая ширина полос поглощения (∼ 0, 15 эВ,
или 1200 см−1) обусловлена дисперсией размера наночастиц — от-
клонение диаметра частиц от среднего значения составляло ±5%.
Действительно, даже при изучении самых монодисперсных образцов
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Рис. 4.17. Оптические спектры поглощения наночастиц CdSe диаметром от
2,1 до 4,0 нм при 10K (указан средний диаметр 〈D〉 частиц) [254]

наблюдаются уширенные спектры поглощения, т. е. так называемое
негомогенное уширение. Поэтому в работе [254] для изучения динами-
ки экситонов в нанокристаллическом CdSe была применена фемтосе-
кундная фотон-эхо техника. Это позволило исключить негомогенное
уширение и найти ”гомогенную” ширину линий, точно соответствую-
щую данному размеру частиц [254]. В результате было показано, что
уменьшение диаметра наночастиц приводит к увеличению ширины
линий поглощения (рис. 4.18, кривая 4).
Авторы [254] выделили в “гомогенной” ширине линии поглоще-

ния три вклада. Наиболее существенный вклад (рис. 4.18, кривая
1) в ширину линии обусловлен упругим рассеянием излучения на
примесях и дефектах решётки. Этот вклад зависит от размера нано-
частицы (точнее — от эффективной площади поверхности рассеяния,
пропорциональной отношению S/V , где S — площадь поверхности
и V — объём наночастицы) и не зависит от температуры. Второй
вклад (рис. 4.18, кривая 2) обусловлен связыванием низкочастотных
колебательных мод нанокристалла. Этот вклад сильно зависит от
температуры и вызывает уширение линии, которое линейно растёт
с увеличением температуры. Фононное уширение, обусловленное свя-
зыванием низкочастотных колебаний, даёт значительный (до 20–35%)
вклад в “гомогенную” ширину не только при высоких, но даже при
низких температурах. Третий вклад в ширину линии (рис. 4.18, кри-
вая 3) является наименьшим. Он связан с временем жизни, которому
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Рис. 4.18. Зависимость истинной (“гомогенной”) ширины Δ оптической ли-
нии поглощения и вкладов в нее от диаметра наночастиц CdSe при 15K
[254]: 1 — вклад, обусловленный упругим рассеянием на примесях и де-
фектах решётки; 2 — фононное уширение, обусловленное связыванием низ-
кочастотных колебательных мод; 3 — вклад, учитывающий время жизни
экситона. Истинная (“гомогенная”) ширина линии (4 ) является суммой трёх

указанных вкладов

соответствует быстрый распад исходного состояния в другую элек-
тронную конфигурацию, слабо связанную с основным состоянием.
Изменение состояния заметно зависит от размера частицы вследствие
захвата экситона локализованными поверхностными состояниями. Ес-
ли захват связан с простым перекрытием внутренних волновых функ-
ций с локализованными поверхностными состояниями, тогда скорость
захвата должна меняться пропорционально отношению площади по-
верхности частицы к её объёму, т. е. S/V .
Рекомбинация генерированных светом зарядов приводит к люми-

несценции наночастиц. Изучение спектров люминесцеции наночастиц
ZnO [258], ZnS [259, 260], CdS [261–264], CdSe [265, 266] также об-
наружило голубое (синее) смещение, т. е. сдвиг спектров в коротко-
волновую область при уменьшении размера частиц. При заданном
размере наночастицы время затухания люминесценции зависит от
длины волны и тем меньше, чем больше энергия и меньше длина
волны испускаемого кванта света. Зависимость времени жизни воз-
бужденного состояния от длины волны λ люминесценции обусловлена
вкладом кулоновского взаимодействия электрона и дырки в энергию
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излучаемого светового кванта, ηω = 2πηc/λ [267]:

2πηc

λ
= Emin − (Dh − De) +

e2

εreh
, (4.59)

где Emin — минимальная энергия возбуждения люминесценции нано-
частицы радиуса r; Dh, De — глубины ловушек дырки и электрона;
reh — расстояние между электроном и дыркой. Электронно-дырочные
пары с малыми расстояниями reh при туннельной рекомбинации ды-
рок и электронов излучают свет быстрее и с меньшей длиной волны,
чем пары с большими reh.
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bounded thermal radiation fields. // Phys. Rev. A. 1976. V.13. №5. P. 1866–
1873.
117. Baltes H. P., Hilf E.R. Specific heat of lead grains. // Solid State

Commun. 1973. V. 12. №5. P. 369–373.
118. Nonnenmacher Th. F. Quantum size effect on the specific heat of small

particles. // Phys. Lett. 1975. V. 51A. №4. P. 213–214.
119. Lautenschlager R. Improved theory of the vibrational specific heat of

lead grains. // Solid State Commun. 1975. V. 16. №12. P. 1331–1334.
120. Kubo R. Electronic properties of metallic fine particles. // J. Phys. Soc.

Japan. 1962. V. 17. №6. P. 975–986.
121. Kubo R. Discreteness of energy levels in small metallic particles. // J. de

Physique — Colloque C2. 1977. V. 38. Suppl. №7. P.C2-69–C2-75.
122. Chu H.T. Two-dimension motion of charge of carriers in ultrafine films.

// J. Phys. and Chem. Solids. 1988. V. 49. №10. P. 1191–1196.
123. Couchman P.R.,Karasz F. E. The effect of particle size on Debye

temperature. // Phys. Lett. A. 1977. V. 62. №1. P. 59–61.
124. Goll G., Lohneyen H. Specific heat of nanocrystalline and colloidal

noble metals at low temperatures. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8.
P. 559–562.
125. Novotny V., Meincke P. P.M., Watson J.H. P. Effect of size and

surface on the specific heat of small lead particles. // Phys. Rev. Lett. 1972.
V. 28. №14. P. 901–903.
126. Novotny V., Meincke P. P.M. Thermodynamic lattice and electronic

properties of small particles. // Phys. Rev. B. 1973. V. 8. №9. P. 4186–4199.

9 А. И.



258 Литература к главе 4

127. Comsa G.H., Heitkamp D., Rade H. S. Specific heat of ultrafine vana-
dium particles in the temperature range 1,3–10K. // Solid State Commun. 1976.
V. 20. №9. P. 877–880;
Effect of size on the vibrational specific heat of ultrafine palladium particles.

// Solid State Commun. 1977. V. 24. №8. P. 547–550.
128. Chen Y.Y., Yao Y.D., Jen S.U. et al. Magnetic susceptibility and

low temperature specific heat of palladium nanocrystals. // Nanostruct. Mater.
1995. V. 6. №5–8. P. 605–608.
129. Chen Y.Y., Yao Y.D., Lin B.T. et al. Specific heat of fine copper

particles. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 597–600.
130. Yao Y.D., Chen Y.Y., Hsu C.M. et al. Thermal and magnetic studies

of nanocrystalline Ni. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 933–936.
131. Trampenau J., BauszusK., Petry W., Herr U. Vibrational behaviour

of nanocrystalline Ni. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 551–554.
132. Fujita T., OhshimaK.,Kuroishi T. Temperature dependence of electri-

cal conductivity in films of fine particles. // J. Phys. Soc. Japan. 1976. V. 40.
№1. P. 90–92.
133. OhshimaK., Fujita T.,Kuroishi T. The phonon softening in metallic

fine particles. // J. de Physique — Colloque C2. 1977. V. 38, Suppl. №7. P.C2-
163–C2-165.
134. Kashiwase Y., Nishida I., Kainuma I., KimotoK. X-ray diffraction

study on lattice vibration of fine particles. // J. de Physique — Colloque C2.
1977. V. 38, Suppl. №7. P.C2-157–C2-160.
135. Buffat P. Size effect modifications of the Debye-Waller factor in small

gold particles. // Solid State Commun. 1977. V. 23. №8. P. 547–550.
136. Петров Ю.И. Влияние тепловых дефектов в металлах при высоких

температурах на интенсивность рассеянных рентгеновских лучей. // ФММ.
1965. Т. 19. №5. С. 667–674.
137. Viegers M.P.A., Trooster J.M. Mössbauer spectroscopy of small gold
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properties of nanocrystalline Fe and Fe(Si) alloys. // Nanostruct. Mater. 1995.
V. 6. №5–8. P. 973–976.
176. Hong-Ming Lin., Hsu C.M., Yao Y.D. et al. Magnetic study of both

nitrided and oxidized Co particles. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8.
P. 977–980.
177. Gangopadhyay S., Hadjipanayis G.C., Dale O. et al. Magnetic proper-

ties of ultrafine iron particles. // Phys. Rev. B. 1992. V. 45. №17. P. 9778–9787.
178. Gangopadhyay S., Hadjipanayis G.C., Shah S. I. et al. Effect of oxide

layer on the hysteresis behavior of fine Fe particles. // J. Appl. Phys. 1991.
V. 70. №10, part 2. P. 5888–5890.
179. Gangopadhyay S., Hadjipanayis G.C., Dale B. et al. Magnetism of

ultrafine particles. // Nanostruct. Mater. 1992. V. 1. №1. P. 77–82.



Литература к главе 4 261

180. Matsuo S., Nishida I. Magnetic properties of a new magnetic phase in
fine bcc chromium particles prepared by gas evaporation method. // J. Phys.
Soc. Japan. 1980. V. 49. №3. P. 1005–1012.
181. Muench G. J., Arais S., Matijevic E. Magnetic properties of monodis-

persed submicronic hematite α–Fe2O3 particles. // J. Appl. Phys. 1981. V. 52.
№3, part 2. P. 2493–2495.
182. Hellenthal W. Theorie der spontanen Magnetisierung kleiner ferromag-

netischer Teilchen. // Ztschr. Phys. 1962. Bd. 170. №3. S. 303–319;
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МИКРОСТРУКТУРА КОМПАКТНЫХ
НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ МАТЕРИАЛОВ

Различие свойств нанокристаллических и крупнозернистых поли-
кристаллических веществ связано с малой величиной кристаллитов
и чрезвычайно развитыми границами раздела, содержащими до 50%
атомов нанокристалла. В настоящее время многие исследователи ком-
пактных нанокристаллических материалов полагают, что специфика
их свойств (особенно, механических) в первую очередь обусловлена
именно протяжённостью и особым строением границ раздела [1, 2]. По
этой причине изучение микроструктуры компактных нанокристалли-
ческих веществ сосредоточено, в основном, на выяснении особенно-
стей строения межзёренных границ.
Перед обсуждением микроструктуры нанокристаллических мате-

риалов, т. е. поликристаллических веществ, уточним некоторые поня-
тия, которые будут использоваться далее. В поликристаллическом ве-
ществе существуют три типа касания зёрен. Это поверхности касания,
линии касания и точки касания. Поверхности двух зёрен, касающиеся
друг друга, называются границами раздела или интерфейсами (inter-
faces). Линия касания может быть общей линией для трёх и более со-
седних зёрен. Линия касания трёх зёрен называется тройным стыком
(triple junction). Тройные стыки наиболее часто встречаются среди
всех линий касания, которые существуют в поликристаллах. В точ-
ке касания соединяются обычно около шести зёрен. Границей зерна
является его поверхность. Границы зёрен, наблюдаемые на шлифах,
являются сечением интерфейсов плоскостью шлифа. Тройная точка
(triple point) представляет собой сечение линии касания трёх зёрен,
т. е. тройного стыка, плоскостью.

5.1. Границы раздела в компактированных
наноматериалах

Плотность нанокристаллических материалов, полученных разны-
ми методами компактирования нанопорошков [3–13], составляет от
70–80% до 95–97% теоретической плотности. В простейшем случае
нанокристаллический материал, состоящий из атомов одного сорта,
содержит два компонента, различающихся по структуре [14]: упоря-
доченные зёрна (кристаллиты) размером 5–20 нм и межкристаллит-
ные границы шириной до 1,0 нм (рис. 5.1). Все кристаллиты имеют
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одинаковую структуру и отличаются только своей кристаллографи-
ческой ориентацией и размерами. Структура границ раздела опре-
деляется типом межатомных взаимодействий (металлические, кова-
лентные, ионные) и взаимной ориентацией соседних кристаллитов.
Разная ориентация соседних кристаллитов приводит к некоторому
уменьшению плотности вещества в границах раздела. Кроме того,
атомы, принадлежащие границам раздела, имеют иное ближайшее
окружение, чем атомы в кристаллитах. Действительно, рентгено-
и нейтронографические исследования нанокристаллического компак-
тированного nc-Pd [15, 16] показали, что плотность вещества границ
раздела на 20–40% меньше плотности обычного Pd, а координаци-
онное число атома, принадлежащего границе раздела, меньше ко-
ординационного числа атома в обычном кристалле. Ширина границ
раздела, определённая разными методами на различных компактных
нанокристаллических материалах, составляет от 0,4 до 1,0 нм [17-20].

Рис. 5.1. Компьютерная двумерная модель атомной структуры нанокри-
сталлического материала (межатомные взаимодействия моделировались
потенциалом Морзе) [14]: (◦) — атомы кристаллитов; (•) — атомы границ
раздела, смещённые относительно узлов идеальной кристаллической ре-

шётки более чем на 10%; все атомы химически идентичны

Согласно первоначальным модельным представлениям [7, 21, 22]
структура межкристаллитного вещества характеризуется произволь-
ным размещением атомов и отсутствием не только дальнего, но
и ближнего порядка. Такое состояние авторы [7, 21, 22] назва-
ли газоподобным (gas-like), имея в виду не подвижность атомов,
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а только их расположение (рис. 5.1). Экспериментальным свидетель-
ством некоторой разупорядоченности межкристаллитного вещества
в наноматериалах, полученных компактированием, послужили ре-
зультаты дифракционных исследований [21, 22].
Вместе с тем последующие исследования [23–27] показали, что

структура границ раздела в наноматериалах близка к таковой в обыч-
ных поликристаллах и степень порядка во взаимном расположении
атомов в границах раздела значительно выше, чем предполагали
ранее. В частности, авторы [23] методом рентгеновской дифракции
провели детальное сравнительное изучение структуры крупнозерни-
стого палладия и нанокристаллического палладия nc-Pd, полученного
испарением с последующей конденсацией [3–5, 7]. Они установили, что
наблюдаемое уширение дифракционных отражений nc-Pd обусловле-
но малым размером кристаллитов и напряжениями в зёрнах или на
границах раздела зёрен, а не газоподобной структурой зерногранич-
ной фазы или большим количеством вакансий в зёрнах. Применение
электронной микроскопии высокого разрешения [28] показало, что
в наноматериалах, как и в обычных поликристаллах, атомы границ
раздела находятся под влиянием только двух соседних кристаллитов.
Поры были обнаружены только в тройных стыках, а не по всей про-
тяжённости границ раздела; плотность атомов в межкристаллитных
границах оказалась практически такой же, как в кристаллитах.
Впервые о достаточно высокой степени порядка в расположении

атомов на границах зёрен в образцах нанокристаллического ком-
пактированного nc-Pd сообщили авторы [17, 18, 23, 24]. B работе
[25, 26] для анализа экспериментальных данных по рентгеновской
дифракции и рентгеновской абсорбционной спектроскопии (EXAFS)
нанокристаллических веществ использовали функцию радиального
распределения атомной плотности

ρ(r) = xλρλ(r) + (1− xλ)〈ρ〉gb, (5.1)

где r — межатомное расстояние; xλ — доля атомов, занимающих узлы
кристаллической решётки; ρλ(r) — функция распределения атомной
плотности для нанокристалла, в котором атомы наружных слоёв кри-
сталлита расположены в узлах решётки; 〈ρ〉gb — атомная плотность
границы зерна, в которой все атомы расположены в случайных по-
зициях, не соответствующих узлам кристаллической решётки. Значе-
ние коэффициента xλ можно определить, если известна эксперимен-
тальная функция распределения атомной плотности ρ(r). Для этого,
используя функцию ρ(r), нужно построить зависимость относитель-
ного координационного числа Zi/Z

id
i (Zi — экспериментальное число

атомов в i-й координационной сфере; Z id
i — координационное число

i-й координационной сферы идеального кристалла) от межатомного
расстояния r. Предельное значение Zi/Z

id
i при r = 0 соответствует

величине xλ — доле атомов, занимающих узлы кристаллической ре-
шётки.
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Рис. 5.2. Функция распределения атомной плотности для состаренного ком-
пактного нанокристаллического образца nc-Pd [25]: стрелками показаны

пики, соответствующие первым восьми координационным сферам

Рис. 5.3. Зависимость относительного координационного числа Zi/Z
id
i в об-

разцах nc-Pd от межатомного расстояния ri [25]: a — образец nc-Pd после
старения при комнатной температуре в течение ∼4 месяцев, б — тот же
самый состаренный образец после дополнительного отжига при 973K, в —

свежеприготовленный исходный образец nc-Pd

На рис. 5.2 показана функция радиального распределения атом-
ной плотности в образце компактного нанокристаллического nc-Pd,
состаренного при комнатной температуре в течение 4 месяцев. Функ-
ция распределения ρ(r) была рассчитана [25] на основе эксперимен-
тальных данных по рентгеновской дифракции. Выполненный с помо-
щью функции ρ(r) анализ показал, что в образцах nc-Pd, состаренных
при комнатной температуре в течение нескольких месяцев или в тех
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же образцах, дополнительно отожжённых при 973K после старения,
отношение Zi/Z

id
i при r = 0, т. е. значение коэффициента xλ, в преде-

лах ошибки равно единице (рис. 5.3a, 5.3б). В образцах nc-Pd, иссле-
дованных не позже, чем через десять дней после компактирования, от
8 до 14% атомов находилось не на узлах решётки (рис. 5.3в), и степень
ближнего порядка в их взаимном расположении была очень мала.
Эти результаты показывают, что сразу после получения компактного
образца границы зёрен в nc-Pd находятся в неравновесном состоянии
с малым ближним порядком. Это состояние нестабильно даже при
комнатной температуре и в течение 120–150 дней переходит в бо-
лее упорядоченное состояние с одновременным увеличением размера
кристаллитов от 12 до 25–80 нм (рис. 5.4) [26]. Результаты [25–27]
показывают, что координационное число атомов, расположенных по
границам раздела в состаренном nc-Pd, близко к таковому в крупно-
зернистом поликристаллическом палладии.

 

Рис. 5.4. Изменение размера зёрен 〈D〉
нескольких образцов нанокристалли-
ческого компактного палладия nc-Pd
в результате старения при комнатной

температуре [26]

Исследование [29] методом
EXAFS ближнего порядка
в нанокристаллическом
компактированном nc-Pd
и поликристаллическом
крупнозернистом Pd пока-
зало идентичность функций
радиального распределения
атомной плотности ρ(r).
Координационное число для
первой координационной
сферы в свежеприготовленном
и отожжённом при 373K
образцах nc-Pd оказалось
на 5–6% меньше, чем для
крупнозернистого палладия,
что согласуется с данными
[25] (см. рис. 5.3a, 5.3в). Согласно [29] уменьшение координационного
числа первой координационной сферы nc-Pd является следствием
термодинамически неравновесного состояния образца и наличия
в нём решёточных вакансий.
Изучение полученных в высоком вакууме компактных образцов

нанокристаллического железа nc-Fe со средним размером кристал-
литов 10 нм [30] обнаружило, что 95 ± 5% всех атомов расположено
в узлах ОЦК решётки. В более ранней работе [22] авторы не нашли
заметного ближнего порядка в расположении атомов на границах
зёрен nc-Fe. В [30] показано, что необычные результаты [22] связаны
с окислением поверхности кристаллитов: в образцах nc-Fe, получен-
ных в высоком вакууме с последующей выдержкой на воздухе, только
72 ± 5% атомов занимают узлы ОЦК решётки железа; большинство
остальных атомов железа (∼ 23%) принадлежит аморфной оксидной
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фазе и лишь малая часть (∼ 5%) атомов Fe расположена в узлах
решётки кристаллической оксидной фазы.
Исследование ближнего порядка в нанокристаллическом компак-

тированном кобальте nc-Co [31] со средним размером кристалли-
тов 7 нм показало, что образцы содержали ∼ 70% неупорядоченной
аморфной фазы и ∼ 30% упорядоченной кристаллической фазы. Ав-
торы [31] отметили, что неупорядоченная фаза, расположенная по
границам зёрен, не имеет специфических особенностей, которые при-
сущи неупорядоченной газоподобной фазе. Относительное содержа-
ние неупорядоченной фазы в nc-Co, по-видимому, очень завышено,
так как образцы nc-Co были частично окислены (об этом сообщают са-
ми авторы); кроме того, при обработке экспериментальных спектров
не учитывалось наличие дефектов решётки и свободных объёмов.
Действительно, границы раздела компактированных нанокристал-

лических материалов могут содержать три типа дефектов [32]:
– отдельные вакансии;
– вакансионные агломераты или нанопоры, образующиеся в трой-
ных стыках кристаллитов;

– большие поры на месте отсутствующих кристаллитов (рис. 5.5).
Эти дефекты являются структурными элементами границ раздела
с уменьшенной плотностью.

Рис. 5.5. Двумерная модель
нанокристаллического мате-
риала с микроскопическими
свободными объёмами,
обнаруживаемыми методом
аннигиляции позитронов [32]:
вакансия в границе раздела
(время жизни позитрона
τ1), вакансионный агломерат
(нанопора с объёмом,
равным примерно объёму
10 вакансий) в тройном
стыке кристаллитов (τ2)
и большая пора (τ3) на месте
отсутствующего кристаллита

Пренебрежение наличием свободных объёмов приводит к за-
метным ошибкам при определении объёмной доли границ раздела
в нанокристаллических материалах. Так, изучение nc-Pd методом
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малоуглового рассеяния нейтронов [33] и последующая обработка
экспериментальных данных без учёта пористости привела к ошибоч-
ному заключению о том, что объёмные доли кристаллитов и границ
раздела в nc-Pd равны 0,3 и 0,7 соответственно; относительная
плотность межкристаллитного вещества составляла, по оценке [33],
всего 50%. В более позднем исследовании nc-Pd с высокой степенью
уплотнения [34] нашли, что плотность второй фазы уменьшается
до нуля. Это означало, что рассеивающим объектом были поры,
а не границы раздела с уменьшенной плотностью. Сопоставление
данных работ [33, 34] и собственных результатов привело авторов [26]
к выводу о том, что малоугловое рассеяние может дать информацию
о границах раздела за исключением свободных объёмов.

5.2. Исследование наноматериалов методом
аннигиляции позитронов

Наиболее эффективным, чувствительным и надёжным методом
изучения свободных объёмов в нанокристаллических компактиро-
ванных материалах является аннигиляция позитронов [32, 35]. Этот
метод наиболее перспективен для изучения электронной структуры
твёрдого тела с точечными, линейными и объёмными дефектами. Он
чувствителен к очень малому содержанию дефектов в твёрдом теле —
от 10−6 до 10−3 дефектов на атом. Благодаря захвату дефектами
твёрдого тела, позитроны успешно используются для анализа границ
раздела в наноструктурных веществах. Длина свободного пробега
(диффузии) позитрона в бездефектном идеальном кристаллическом
твёрдом теле составляет около 100 нм, т. е. превышает размер ча-
стиц или зёрен нанокристаллического вещества. Поэтому после тер-
мализации, т. е. торможения, позитрон, как правило, захватывается
в границе раздела двух соседних зёрен. Кроме того, часть позитронов
может захватываться в стыках трёх соседних кристаллитов — нано-
порах и в свободных объёмах отсутствующих нанокристаллитов (см.
рис. 5.5) [32]. Это обстоятельство даёт уникальную возможность ре-
шить одну из самых сложных и интересных проблем наноматериалов
– понять структуру границ раздела. Действительно, структура гра-
ниц раздела наряду с малостью размера зёрен определяет большин-
ство свойств наноматериала. Другими прямыми методами, включая
просвечивающую электронную микроскопию высокого разрешения
и диффузию атомов, изучать границы раздела гораздо труднее.
Хотя электронно-позитронная аннигиляция является современ-

ным методом изучения дефектов твёрдых тел, включая нанокристал-
лические материалы, она мало известна широкому кругу материало-
ведов, поэтому кратко обсудим её специфику, возможности и области
применения.
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Аннигиляция позитронов позволяет определять характеристики
электронной системы совершенных кристаллов и одновременно чув-
ствительна к несовершенствам особо малого размера в твёрдом теле,
таким как вакансии, вакансионные кластеры и свободные объёмы до
одного кубического нанометра. Существуют три метода электронно-
позитронной аннигиляции — время жизни позитронов, угловая кор-
реляция аннигиляционного излучения (angular correlation of annihila-
tion radiation) и доплеровское уширение аннигиляционного излучения
(coincident Dopler broadening of positron-electron annihilation radia-
tion). Если измерение времени жизни позитронов даёт информацию
об электронной плотности в месте аннигиляции позитрона, то два
других метода дают информацию о распределении импульсов элек-
тронов, с которыми аннигилирует позитрон. Все три метода можно
подразделить на две группы. В первой группе используют медленные
позитроны, позволяющие исследовать вещество на небольшой глубине
ниже поверхности. Во второй группе применяют быстрые позитроны,
которые проникают на большую (до 50мкм) глубину и дают информа-
цию о типе, концентрации и распределении дефектов во всём объёме
твёрдого тела.
Для исследования наноматериалов в основном применялись быст-

рые позитроны, поскольку они эффективны для получения информа-
ции о строении границ раздела. Обычно в качестве источника пози-
тронов используют радиоактивные изотопы 22Na, 44Ti и 58Co с мак-
симальной энергией эмиттируемых позитронов 0,54, 1,50 и 0,47МэВ
[36], соответственно. Согласно работе [37] коэффициент абсорбции
(линейного поглощения) позитрона в твёрдом теле равен

α =
(16± 1)ρ

E1,43
max

[см−1]. (5.2)

Подставляя в (5.2) максимальную энергию позитрона Emax в МэВ
и плотность ρ в г·см−3, можно найти величину x = α−1, т. е. глубину
проникновения позитрона в нановещество при заданной интенсивно-
сти пучка. Наиболее часто используемые изотопы эмиттируют по-
зитроны с максимальной энергией около Emax = 0, 5МэВ, плотность
наноматериалов ρ составляет от 5 до 10 г·см−3. С учётом этого из
(5.2) следует, что позитрон проникает в нановещество на максималь-
ную глубину 200–300мкм (при этом интенсивность пучка позитронов
ослабляется в e6 раз), а основная информация поступает из нанове-
щества с глубины 25–50мкм (ослабление интенсивности в e раз).
Излучённый из радиоактивного источника (эмиттера) позитрон

после попадания в твёрдое тело термализуется, т. е. быстро теряет
свою скорость и энергию, которая уменьшается до значения, соот-
ветствующего температуре кристалла. Продолжительность термали-
зации составляет около 1–5 пс и пренебрежимо мала по сравнению
с временем жизни позитрона в твёрдом теле. Поскольку размер зё-
рен наноматериалов составляет около 40 нм, то после термализации
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позитроны равномерно распределяются по объёму многих зёрен, ле-
жащих на большой глубине от поверхности кристалла. Из-за малого
размера зёрен доля позитронов, термализованных вблизи поверхности
зёрен, по порядку величины совпадает с долей позитронов, термали-
зованных внутри зерна.
После термализации позитрон начинает диффундировать по на-

номатериалу в так называемом свободном или делокализованном со-
стоянии и аннигилирует из этого состояния с характерным временем
τf около 100 пс. Такое время жизни позитронов в свободном состоянии
характерно для металлов [38] и для многих соединений, например, для
карбидов [39]. За время τf позитрон может переместиться в бездефект-
ных твёрдых телах на расстояние около 100 нм. Эта оценка следует из
экспериментальных данных по коэффициенту диффузии позитронов
D+

0 = 1−2 см2 с−1 в таких металлах как Al, Cu, Mo, Ag и в карбиде
кремния SiC [40, 41], где позитроны за время жизни в свободном
состоянии перемещаются на расстояние 100–180 нм и 70± 10 нм, соот-
ветственно. В веществе, которое содержит дефекты, позитроны могут
захватываться этими дефектами. Если расстояние между дефектами
близко к длине диффузии позитрона, тогда одна часть позитронов
будет аннигилировать из свободного состояния, а другие позитроны
будут аннигилировать из захваченного (локализованного) состояния.
В этом случае спектр времени жизни позитронов содержит две ком-
поненты. Если же расстояние между дефектами значительно меньше,
чем длина диффузии позитрона, тогда все позитроны захватываются
дефектами, т. е. происходит насыщение захвата. В этом случае спектр
времени жизни позитронов содержит одну компоненту.
Поскольку размер зёрен в наноматериалах меньше, чем длина

диффузии позитрона в бездефектном зерне, то практически все пози-
троны могут достигать поверхности зёрен, а, следовательно, и границ
раздела (интерфейсов). В этом случае бóльшая часть полученной
информации относится к дефектам в интерфейсах и тройных стыках.
Если внутри зёрен имеются дефекты, которые захватывают позитро-
ны, то только часть позитронов достигает границ зёрен, благодаря
чему можно получить информацию о внутризёренных дефектах.
Как показали многочисленные исследования, время жизни по-

зитронов τ в веществе определяется не общим числом электронов,
а числом валентных электронов. Это происходит потому, что положи-
тельно заряженный позитрон избегает близости к положительно за-
ряженным ядрам атомов. Поэтому практически все позитроны (около
95–98%) аннигилируют в межъядерном пространстве с валентными
электронами. В работах [38, 42, 43] была установлена корреляция
между нормированной скоростью аннигиляции позитронов,

λ∗ =
λ − λ∞

λ∞
, (5.3)
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и нормированной объёмной плотностью валентных электронов

η = zVB/V. (5.4)

В формулах (5.3) и (5.4) λ∞ = 2, 004 · 109 с−1; λ = 1/τ ; z — число
валентных электронов, участвующих в аннигиляции и приходящихся
на одну формульную единицу вещества, занимающую объём V ; VB =
= 6, 208 · 10−31 м3 — объём шара с радиусом Бора. Для металлов
зависимость между нормированной скоростью аннигиляции позитро-
нов, λ∗, и объёмной плотностью валентных электронов, η, оказалась
нелинейной [42]:

λ∗ = (24,8η)0,81. (5.5)

Для оксидов переходных металлов [43] было найдено отклонение
от этой зависимости, связанное с участием в аннигиляции d элек-
тронов. В карбидах, где углеродные вакансии окружены атомами
переходных металлов, зависимость между нормированной скоростью
аннигиляции (5.3) и плотностью d электронов, вычисленной по фор-
муле (5.4), оказалась близка к зависимости (5.5), но линейна [38]:

λ∗ = 17, 9ηval
M . (5.6)

Суть корреляций (5.5) и (5.6) заключается в том, что чем больше
объёмная плотность валентных электронов, тем короче время жизни
позитронов. Кроме того, эти корреляции позволяют количественно
оценить свободное время жизни позитронов и время жизни позитро-
нов в вакансиях, если известны атомно-кристаллическая структура
и химический состав вещества.
Из фундаментальных исследований аннигиляции позитронов в ме-

таллах [38], полупроводниках [44], нанокристаллах [45, 46], аморфных
материалах [47, 48] и керамических веществах [38, 43] известно, что
позитроны захватываются вакансиями металлической и неметалли-
ческой подрешёток, вакансионными кластерами, границами зёрен,
дислокациями и т. д. Межузельные атомы, которые также являют-
ся дефектами твёрдого тела, обычно не захватывают позитроны из-
за большого положительного заряда ядра. После захвата дефектом
позитрон аннигилирует из локализованного состояния через время,
превышающее τf. Электронная плотность в дефекте меньше, чем
в межатомном пространстве бездефектного кристалла, поэтому время
жизни позитрона в дефекте больше свободного времени жизни.
Время жизни позитронов существенно зависит от размера свобод-

ного объёма. Чем больше свободный объём, тем больше время жизни.
Интересное исследование было проведено в [49], где найдена кон-
кретная зависимость между временем жизни позитронов τ и числом
вакансий NV в свободном объёме в кремнии Si:

τ = C +
ANV

B + NV
, (5.7)
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где A = 266, 57 пс, C = τSi
f = 218 пс и B = 4, 60. Переходя от числа

вакансий к величине свободного объёма V , уравнение (5.7) можно
упростить и приближенно представить в виде

τ [нс] = 0, 22+ 1, 4V [нм3]. (5.8)

Хотя эта зависимость получена для одноэлементного вещества крем-
ния, её можно использовать для оценки размера свободного объёма
V в границах раздела (interfaces) нанокристаллических материалов.
Для этого формулу надо представить в виде

τ [нс] = τf[нс]+ 1, 4V [нм
3], (5.9)

где τf — время жизни позитрона в крупнокристаллическом бездефект-
ном материале или в бездефектном монокристалле.
Наряду с возможностью исследования размера свободных объё-

мов метод аннигиляции позитронов позволяет провести химический
анализ атомного окружения свободного объёма [50–52]. Такая воз-
можность появилась в последнее время в результате бурного разви-
тия и удешевления высокоразрешающей аппаратуры детектирования
гамма-квантов. Недорогие и удобные в эксплуатации детекторы с вы-
соким разрешением по энергиям (около 1–2 кэВ) для гамма-квантов
с энергией вблизи 511 кэВ позволили развить двух-детекторный метод
доплеровского уширения аннигиляционного излучения. Для получе-
ния профиля распределения импульсов электронов вплоть до очень
больших значений импульса используются специальные измерения
по методике совпадений с помощью двух детекторов. Эта методика
позволяет увеличить отношение сигнал–шум и уменьшить влияние
фона на спектр.
Доплеровский эксперимент позволяет получить информацию

о распределении импульса электронов, аннигилирующих с по-
зитроном. Термализованный позитрон не имеет существенного
импульса, поэтому сдвиг энергии аннигиляционных гамма-квантов
определяется исключительно импульсами электронов. Большие
импульсы электронов определяются остовными электронами атомов,
поэтому профиль распределения при больших импульсах является
своеобразным “отпечатком” орбиталей остовных электронов элемента
и позволяет идентифицировать химические элементы, атомы которых
находятся в ближайшем окружении места аннигиляции позитрона,
т. е. окружают свободный объём.
Расчёт или численная обработка профиля экспериментального до-

плеровского спектра возможны, если известно трёхмерное импульс-
ное распределение электрона; только с учётом этого распределения
можно построить доплеровский спектр. Импульсное распределение
можно определить, используя уравнение Шредингера и первоприн-
ципные квантовые расчёты, но это очень долгий и трудный путь, не
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всегда приводящий к успеху в случае сложных дефектных веществ
и нанокристаллических материалов.
Для анализа химического окружения дефектов можно использо-

вать полуэмпирическую модель, предложенную в [53]. Эта модель
основана на возможности измерения средней кинетической энергии
остовных электронов Ek и сопоставлении её с табличными значениями
энергии связи EB, которые известны в настоящее время для электрон-
ных орбиталей практически всех элементов периодической системы.
Такие измерения возможны в эксперименте по угловой корреляции
аннигиляционного излучения или в доплеровском эксперименте. Для
сопоставления средней кинетической энергии электрона определённой
орбитали и энергии связи этого электрона в атоме используется тео-
рема вириала, следствием которой является равенство EB = Ek.
Для расчёта доплеровского спектра все электроны можно разде-

лить на валентные и остовные. Среди валентных электронов, т. е.
тех, которые принимают участие в химической связи, необходимо раз-
личать делокализованные и локализованные электроны. Делокали-
зованными являются квазисвободные электроны металлической свя-
зи, а локализованными — электроны ковалентной и ионной связей,
а также электроны остовных оболочек. Позитроны, благодаря своему
положительному заряду, отталкиваются от атомных ядер, поскольку
те тоже имеют положительный заряд. Поэтому вероятность присут-
ствия позитрона в области межъядерного пространства максимальна.
Однако вероятность того, что позитрон проникнет в область остов-
ных электронов, не равна нулю и составляет несколько процентов.
Основная информация о волновой функции позитрона извлекается из
экспериментальных спектров, в которых вклад каждой составляющей
пропорционален интегралу перекрытия волновой функции электрона
соответствующей орбитали и волновой функции позитрона.
При описании валентных электронов в модели свободных (делока-

лизованных) электронов волновая функция газа свободных электро-
нов является блоховской волной с непрерывным спектром импульсов
в пределах сферы Ферми. Квадрат волновой функции позитронов
в области валентных электронов близок к константе, поэтому спектр
доплеровского уширения [53] является усечённой инвертированной
параболой:

Ip(pz) = hp

[
1−

(
pz

pF

)2
]

f(|pz| − pF), (5.10)

где pz — z-ая компонента импульса электрона, hp —высота параболы,
pF — импульс отсечения параболы или импульс Ферми, f(|pz| − pF) =

=
{
1, если |pz| � pF
0, если |pz| > pF

— функция Хевисайда. Такой подход позволяет

экспериментально определить энергию Ферми EF = (pF)2/2m0.
Уже в работах по нестехиометрическим карбидам переходных ме-

таллов [53] эмпирически было установлено, что высокоэнергетическая
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часть спектров угловой корреляции аннигиляционного излучения хо-
рошо описывается гауссианой. Спектры угловой корреляции и допле-
ровского уширения дают одну и ту же физическую информацию об
импульсном распределении, поэтому распределение импульсов в спек-
трах доплеровского уширения можно представить в форме гауссианы:

IG(pz) = hG exp
{
− p2

z

2σ2

}
, (5.11)

где hG — высота гауссианы, σ — второй момент гауссианы. В соот-
ветствии c результатами работы [54] от параметра σ можно перейти
непосредственно к энергии связи по формуле EB = (2σ)2/2m0, (m0 —
масса покоя электрона).
Для установления типа химического окружения дефекта разло-

жим доплеровский спектр на составляющие — усечённую инвертиро-
ванную параболу и несколько гауссиан:

I(pz) = Ip(pz) +
∑

i

IGi(pz), (5.12)

где i — число гауссиан, равное числу различных орбиталей электрон-
ных оболочек, участвующих в аннигиляции с позитронами.
Итак, парабола соответствует вкладу от аннигиляции позитронов

со свободными электронами, а каждая гауссиана — вкладу от анниги-
ляции с определённой орбиталью остовных электронов. Для переход-
ных металлов и их соединений применение такой модели осложняется
гибридизацией s, p и d полос, поэтому только часть валентных элек-
тронов может быть описана усечённой инвертированной параболой;
остальные валентные электроны обычно можно описать гауссианой.
Из-за кулоновского отталкивания позитрона от атомных ядер вклад
остовных электронов в спектры распределения импульса электронов
составляет не более нескольких процентов, поэтому остовные компо-
ненты можно разделить только в области высоких импульсов электро-
нов, в которой вкладом от валентных электронов можно практически
пренебречь.
Вследствие конечного разрешения детекторов экспериментальный

спектр N(pz) оказывается уширенным и может быть представлен
свёрткой истинного спектра с функцией разрешения спектрометра
R(pz):

N(pz) =

∞∫

−∞
(p ′ − pz) · I(pz) dp ′. (5.13)

В результате интегрирования выражения (5.13), с использованием
функций (5.10)–(5.12) и функции разрешения в виде гауссианы, в ра-
боте [55] была получена следующая зависимость:
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N(pz) =
hp(p2

F − σ2
R)

2p2
F

[
1− (pz − p0)2

(p2
F − σ2

R)

]{
erf

[
pF − (pz − p0)

σR
√
2

]
+

+ erf
[
pF + (pz − p0)

σR
√
2

]}
+

+
hpσR

p2
F

√
2π

{
[pF + (pz − p0)] exp

{
− (pF − pz + p0)2

2σ2
R

}
+

+[pF − (pz − p0)] exp
{
− (pF + pz − p0)2

2σ2
R

}}
+

+
∑

i

hGiσGi√
σ2

R + σ2
gi

exp
{
− (pz − p0)2

2(σ2
R + σ2

Gi)

}
+ BG, (5.14)

где erf(x) =
2√
π

x∫
0
exp{−t2}dt — интеграл ошибок; p0 — импульс, соот-

ветствующий максимуму доплеровского спектра; σR — второй момент
функции разрешения прибора; BG — фон случайных совпадений.
Использование описываемой модели предполагает подгонку парамет-
ров методом взвешенных наименьших квадратов, т. е. предполагает
минимизацию функции

χ2 =
∑

j

[N(pzj
) − Nexp(pzj

)]2

Nexp(pzj
)

. (5.15)

Перейдем непосредственно к анализу исследований нанокристал-
лических материалов, проведённых описанными выше методами ан-
нигиляции позитронов. Для изучения особенностей структуры нано-
кристаллических материалов метод аннигиляции позитронов впервые
был применён авторами [56], которые исследовали вакансии в нано-
частицах Ni (D ∼ 15 нм), измеряя время жизни позитронов. Изучение
наноматериалов методом электронно-позитронной аннигиляции наи-
более интенсивно и с хорошим физическим осмыслением полученных
результатов проводилось под руководством немецкого исследователя
Г.-Э. Шефера [32, 35, 38, 43–48, 52, 54, 57–62] в Институте теоретиче-
ской и прикладной физики Штутгартского университета.
Методом аннигиляции позитронов было обнаружено существова-

ние вакансий и нанопор в нанокристаллических металлах Al, Cu, Mo,
Pd, Fe и Ni, в нанокристаллических кремнии Si и оксиде циркония
ZrO2 [32, 35, 38, 57–60].
Результаты этих исследований показывают, что в спектрах време-

ни жизни позитронов обычно можно выделить две сильные и одну
слабую составляющие с интенсивностями I1, I2 и I3 = 1 − I1 − I2,
которым соответствуют времена жизни τ1, τ2 и τ3 (рис. 5.5, табл. 5.1).
В нанокристаллических металлах время жизни τ1 по величине близко
к времени жизни позитронов τ1V в решёточных моновакансиях круп-
нозернистых металлов и поэтому τ1 рассматривается как время жизни
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позитронов в вакансиях границ раздела зёрен (интерфейсных вакан-
сиях). Размер этих вакансий соответствует одному-двум удаленным
атомам, а принадлежность вакансий именно границам раздела, а не
кристаллитам, доказывается тем, что время жизни τ1 наблюдается
в нанокристаллических металлах даже после их отжига при темпера-
туре, которая выше температуры отжига решёточных моновакансий.
Время жизни позитронов τ2 характеризует аннигиляцию позитронов
в трёхмерных вакансионных агломератах (нанопорах), размер кото-
рых примерно соответствует 10 удаленным атомам.

Таблица 5.1
Времена жизни позитронов τ1, τ2, τ3 и относительные интенсив-

ности составляющих спектра времени жизни I1, I2 для нанокри-
сталлических материалов, полученных испарением и компактиро-
ванием (1), распылением и компактированием (2) или интенсивной
пластической деформацией (3), а также среднее время жизни по-
зитронов τ в нанокристаллических сплавах, полученных кристал-
лизацией аморфных сплавов (4) [32, 35, 60–62]

Мате-

ри-
ал

Сп D
(нм)

τ1
(пс)

τ2
(пс)

τ3
(пс)

I1 I2 *τf
(пс)

*τ1V

(пс)
*τiV

(пс)
[63]

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11

Al 1 40 253
± 4

412
± 7

1970
± 160

0,58 0,41 163
[38]

251
[38]

422
i = 13

Fe 1 10 161
± 8

337
± 6

900
± 40

0,20 0,75 106
[38]

175
[38]

334
i = 10

Ni 1,
2

12 174
±1

363
± 2

530
± 70

0,28 0,72 94
[38]

180
[64]

376
i = 13

Cu 1 20 175
± 10

299
± 40

470
± 50

0,43 0,44 112
[38]

179
[38]

–

Cu 2 14 182
± 8

311
± 13

600
± 200

0,40 0,59 – – –

Pd 1 12 182
± 5

347
± 5

1080
± 170

0,33 0,66 108
[65]

115
[60]

–

Pd I 1 20 211 465 – 0,59 0,41 108
[65]

– –

Pd
II

1 20 186 365 – 0,47 0,53 108
[65]

– –

Pd
III

1 29 161 316 – 0,40 0,60 108
[65]

– –

Pd
IV

1 86 202 359 – 0,90 0,10 108
[65]

– –

Pd 3 76 172 398 – 0,96 0,04 108
[65]

– –
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Мате-

ри-
ал

Сп D
(нм)

τ1
(пс)

τ2
(пс)

τ3
(пс)

I1 I2 *τf
(пс)

*τ1V

(пс)
*τiV

(пс)
[63]

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11

Mo 2 10 204
± 9

345
± 2

– 0,16 0,84 103
[38]

180
[38]

321
i = 9

Cu 3 �100 171
± 2

297
± 9

– 0,83 0,17 – – –

Ni 3 200 161
± 1

330
± 9

– 0,88 0,12 – – –

Si 1 10 314
± 35

422
± 11

3300
± 300

0,20 0,79 219
[44]

272
[44]

272
i = 8
[66]

Pd3Fe 2 9 170
± 8

351
± 3

– 0,16 0,84 108
(Pd)
[65]

– –

NiZr 2 20 189
± 2

415
± 6

– 0,79 0,21 142
[38]

– –

ZrO2 2 10 199
± 2

378
± 1

14500
± 600

0,31 – 175
[43]

– –

Сп — Способ получения
I — измерено в вакууме;
II — измерено после выдержки на воздухе;
III — компактирование под давлением 2ГПа при температуре 373K
IV — размол в шаровой мельнице
∗ — Для сравнения даны времена жизни позитронов в свободном
состоянии τf в бездефектном кристалле, а также позитронов в ре-
шёточных моновакансиях τ1V и в агломератах из i вакансий τiV ;
D — размер кристаллита.

Сплав Способ τ(пс)
получения НК А К

Co33Zr67 4 191± 1 187± 1 148± 1
Fe90Zr10 4 158± 1 158± 1 145± 1

Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9 4 145± 1 151± 1 114 (Fe3Si)
НК — нанокристаллический, А — аморфный, К — крупнозернистый

Времена жизни позитронов τ1 и τ2 в субмикрокристаллических
металлах Cu, Pd, Ni (табл. 5.1) близки к значениям τ1 и τ2 для со-
ответствующих нанокристаллических металлов. Однако для субмик-
рокристаллических металлов вклад второй составляющей I2 в спектр
времени жизни позитронов гораздо меньше, так как размер кристал-
литов в субмикрокристаллических металлах больше, чем в нанокри-
сталлических металлах.
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Очень большое время жизни позитронов τ3 соответствует анни-
гиляции позитронов в порах — больших свободных объёмах, размер
которых близок к размеру кристаллита.
Отжиг n-Pd при 700 > T > 400K приводит к увеличению средне-

го времени жизни позитронов τ вследствие объединения отдельных
свободных объёмов и увеличения их размеров; этот процесс струк-
турной релаксации границ раздела сопровождается ростом плотности
вещества границ раздела. При более высоких температурах отжи-
га происходит рост кристаллитов и при T > 1200K средний размер
кристаллитов уже превышает длину пробега свободного позитрона,
поэтому вклад свободных объёмов границ раздела в аннигиляцию
позитронов уменьшается, и время жизни τ сокращается до величины,
соответствующей времени жизни свободных позитронов τf в крупно-
зернистых металлах.
Рассмотрим подробно исследования, проведённые на нанокристал-

лических сплавах системы Fe-Si-Nb [67], которые максимально рас-
крыли возможности метода аннигиляции позитронов в изучении на-
номатериалов. Эта работа показывает как с помощью метода анни-
гиляции позитронов можно детально и точно на микроскопическом
атомном уровне следить за сложными и интересными процессами,
происходящими в наноматериалах при повышенных температурах.
В работе [67], используя комбинацию методов аннигиляции по-

зитронов и рентгеноструктурного анализа, исследовали образование
термических вакансий и формирование дальнего порядка типа DO3
в неупорядоченном (Fe3Si)95Nb5, полученном методом механосинтеза
[68]. С использованием радиоактивного 58Co в качестве источника
позитронов стало возможным измерение времени жизни позитронов
in situ при высоких температурах и наблюдение за образованием
вакансий в объёме зёрен и в интерфейсах. Двухдетекторная допле-
ровская спектроскопия обнаружила ниобий в интерфейсах и тройных
стыках и позволила выяснить механизм стабильности наносостояния.
Система Fe-Si-Nb была выбрана из-за уникального сочетания вы-
сокотемпературной стабильности наносостояния и малой энтальпии
образования вакансий в кристаллитах Fe3Si, упорядоченных по типу
DO3. Более ранние исследования промышленного сплава Finemet,
который получают кристаллизацией аморфного состояния, показа-
ли, что высокая диффузионная подвижность является результатом
высокой концентрации термических вакансий в нанокристаллитах
Fe80Si20[48]. В [67] показано, что особенность на температурной за-
висимости среднего времени жизни позитронов, наблюдаемая при
800К, появляется из-за конкуренции двух процессов: захвата пози-
тронов в нанопорах и захвата позитронов в термических ваканси-
ях. Анализ поведения времени жизни позитронов с использованием
простой модели, рассмотренной далее, позволил вычислить энталь-
пию образования вакансий в нанокристаллическом Fe3Si. В работе
[67] рассмотрена также корреляция между процессом упорядочения
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и изменением диффузионной подвижности вследствие модификации
локального расположения атомов, т. е. ближнего порядка.
Нанокристаллический порошок (Fe3Si)95Nb5 был получен меха-

ническим растиранием [68] в установке Spex 8000. Смесь порошков
элементов, содержащую 71,25 ат.% Fe, 23,75 ат.% Si и 5 ат.% Nb, раз-
малывали в инертной атмосфере аргона при комнатной температуре
в течение 48 часов. Мельница и шары были из твёрдого сплава на
основе карбида вольфрама. Отношение веса шаров к весу порошка
составляло 4:1. Образцы диаметром 5мм и толщиной 1мм для иссле-
дований методом аннигиляции позитронов были спрессованы из полу-
ченного порошка при комнатной температуре под аксиальным давле-
нием 1,5 ГПа. В качестве источника позитронов использовали радио-
активный изотоп 58Co, который в виде жидкого хлорида 58CoCl2 на-
носили на поверхность одного образца. Из-за пористости образец был
частично пропитан хлоридом кобальта. После сушки образца было
проведено восстановление кобальта из дихлорида в атмосфере H2 при
температуре 483K в течение 2 часов. Образец с источником позитро-
нов был помещён между двумя другими образцами. Приготовленный
сэндвич в контейнере из железа был помещён в кварцевую ампулу
и запаян в ней под высоким вакуумом. Контейнер из железа, имею-
щего короткое время жизни позитронов (около 100 пс), использовали
для того, чтобы в течение эксперимента контролировать отсутствие
загрязнения внешней поверхности сэндвича источником позитронов.
В случае такого загрязнения часть позитронов будет аннигилировать
с окружающей средой, то есть с железом. Компоненту, ответственную
за аннигиляцию позитронов с железом, если она появится, выделить
очень просто, поскольку она намного короче других компонент спек-
тра исследуемого вещества. При отсутствии железного контейнера в
случае загрязнения поверхности сэндвича происходила бы аннигиля-
ция с кварцем, для которого время жизни позитронов велико. Ком-
поненту в спектре времени жизни, ответственную за аннигиляцию
позитронов с кварцем, невозможно отделить от компонент спектра
исследуемого вещества, так как они очень близки друг к другу по
величине. Время жизни позитронов измеряли на γγ — спектромет-
ре быстро–медленных совпадений. Время разрешения спектрометра
(полная ширина на половине высоты FWHM) составляло 215 пс, а ми-
нимальное число совпадений в спектре составляло 0, 5 · 106.
Серия 2-часовых отжигов с одновременным измерением времени

жизни позитронов была проведена in situ в спектрометре при тем-
пературах Tan = 623, 713, 833 и 1023K. Кроме того, после каждого
отжига спектры времени жизни позитронов были сняты при комнат-
ной температуре.
Эволюцию структуры образца при отжиге наблюдали рентгено-

структурным методом. Контролировали такие параметры структуры,
как усреднённый по объёму размер зёрен 〈D〉V , корень квадратный из
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среднего квадрата микронапряжений 〈ε2
{hkl}〉1/2, параметры дальнего

порядка SDO3 , SB2 и постоянная решётки a. Исследование проводили
при комнатной температуре на рентгеновском дифрактометре Siemens
D500 с использованием CuKα излучения и вторичным графитовым
монохроматором. Спектры были проанализированы псевдо-методом
Ритвелда с описанием профиля рефлексов двумя функциями Фойгта
для Kα1 и Kα2 линий с одной и той же шириной. Интенсивности
дублетов вычисляли по структурным факторам, используя кинема-
тическую теорию рассеяния и соответствующие факторы интенсив-
ности [69]. Параметры дальнего порядка определяли для соедине-
ния, имеющего состав Fe3Si. Вакансии не учитывали, поскольку их
концентрация намного меньше, чем концентрация антиструктурных
дефектов как для частично, так и для полностью упорядоченного
состояния. Было принято, что параметры дальнего порядка линейно
зависят от степени заполнения позиций, изменяясь от максимальных
значений SDO3 = 1 и SB2 = 1/2 до SDO3 = SB2 = 0 в полностью
неупорядоченном состоянии. Параметры дальнего порядка определя-
ли по отношению интенсивностей сверхструктурных рефлексов {111}
и {200} к интенсивности структурного рефлекса {220}. Интенсивность
рефлекса {111} пропорциональна S2

DO3
и определяется только фазой

DO3, тогда как интенсивность рефлекса {220} зависит от парамет-
ров дальнего порядка обеих фаз и пропорциональна (SDO3 + 2SB2)2.
Благодаря этому было можно определить параметры дальнего поряд-
ка для обеих фаз DO3 и B2. Из ширины линий были определены
размеры зёрен и среднеквадратичные микронапряжения 〈ε2

{hkl}〉1/2.
При этом учитывалась анизотропия упругих искажений и уширение
сверхструктурных рефлексов {111}, {200} и т. д. за счёт границ упо-
рядоченных доменов [70].
Для определения химического окружения свободных объёмов,

в которых аннигилирует позитрон, было измерено распределение им-
пульсов электронов. Эти измерения были выполнены методом допле-
ровского уширения при комнатной температуре. Для анализа спек-
тров доплеровского уширения была использована рассмотренная мо-
дель описания распределения импульсов электронов (см. уравнения
(5.13), (5.14) и (5.15)). Разложение спектров на составляющие показа-
ло, что в области импульса электронов от 18 · 10−3m0c до 24 · 10−3m0c
(или в энергиях гамма-квантов от 4,5 до 6 кэВ) спектры определяются
в основном остовными электронами, а в области от 0 до 10 · 10−3m0c —
валентными электронами. В промежуточной области важны вклады
как от валентных, так и от остовных электронов.
Для того чтобы видеть особенности спектров на глаз, т. е. без

предварительного численного анализа, спектры доплеровского уши-
рения приводят к одинаковой площади, а затем строят “кривые от-
ношения” путём деления спектра на эталонный спектр. В качестве
эталона обычно используют кремний Si (см. рис. 5.2 в работе [67]).
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Температурные зависимости структурных параметров и среднего вре-

 

 

 

 

 

Рис. 5.6. Параметры дальнего порядка SDO3 и SB2, период решётки a,
средний размер зерна 〈D〉V , среднеквадратические напряжения 〈ε2

{220}〉1/2

и среднее время жизни позитронов τ для нанокристаллического сплава
n-(Fe3Si)95Nb5, измеренные при комнатной температуре после 2-часового

отжига при температуре Tan [67]

мени жизни позитронов τ , измеренного при 300 K, показаны на
рис. 5.6. Размолотый материал имеет малый размер зёрен 〈D〉V =
= 15 нм, что находится в хорошем согласии с исследованиями методом
просвечивающей электронной микроскопии [68], высокими микрона-
пряжениями 〈ε2

{220}〉1/2 = 1, 1% и очень малым параметром дальнего
порядка фазы DO3. Период решётки a превышает период упорядо-
ченного сплава Fe75Si25 (a0 = 0, 565 нм [71]). Уменьшенный период
решётки в упорядоченном состоянии часто наблюдается при фазовых
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превращениях беспорядок–порядок в металлических сплавах [72, 73].
Эффект уменьшения обычно относят к разным размерам атомов,
которые в упорядоченном состоянии могут привести к более плот-
ной упаковке. Однако период решётки a = 0, 5710 нм, измеренный
для размолотого и наиболее неупорядоченного (Fe3Si)95Nb5 оказал-
ся даже больше, чем для размолотых и неупорядоченных Fe75Si25
(0,5663 нм [74] или 0,5695 нм [75]). Экстраполяция периода решётки
твёрдого раствора с содержанием Si менее 10% [76] на период решётки
раствора с содержанием Si, равным 25%, также даёт низкую величину
0,5699 нм. Таким образом, большой период решётки указывает на то,
что наряду с разупорядочением в соединении происходит растворение
атомов ниобия Nb, имеющих большой атомный радиус.
После отжига образца при 483K в течении двух часов видно слабое

уменьшение периода решётки и микронапряжений 〈ε2
{220}〉1/2, в то

время как размер зёрен 〈D〉V практически не изменяется. Среднее
время жизни позитронов τ = 221 ± 2 пс определяется двумя компо-
нентами τ1 = 171 и τ2 = 375 пс, имеющими относительные интенсив-
ности I1 = 75% и I2 = 25% (табл. 5.2).

Та б л и ц а 5.2
Среднее время жизни позитронов τ и компонентный анализ

спектров времени жизни исходного нанокристаллического сплава
(Fe3Si)95Nb5 и того же образца после 2-часового отжига при Tan =
= 1023K. I1 и I2 — относительные интенсивности двух компонент с
временами жизни τ1 и τ2, соответственно [67]

Tan (K) τ (пс) τ1 (пс) τ2 (пс) I1 (%) I2 (%)

*483 222 ± 2 171 ± 1 375 ± 2 75,0 ± 0,5 25,0 ± 0,5
1023 225 ± 2 174 ± 1 370 ± 3 74 ± 1 26 ± 1
*Отожжённый в течение 2 часов при 483K образец использовался
как исходный для измерения времени жизни позитронов

Значение τ1 совпадает с временем жизни позитронов в монова-
кансиях ферромагнитного α–Fe(τ1V = 175 пс [77]) и силицида железа
Fe3Si со структурой DO3 (τ1V = 175 пс [78]) и потому характеризует
время жизни позитронов в свободном объёме размером один отсут-
ствующий атом (моновакансия). Компонента τ2 соответствует време-
ни жизни позитронов в нанопорах размером 10–15 отсутствующих
атомов [63] (диаметр нанопор 0,5–0,8 нм). Обе компоненты времени
жизни позитронов отражают характерные черты спектров наноме-
таллов [57]: τ1 относится к захвату позитронов в структурных ва-
кансиях в интерфейсах или в неравновесных термических вакансиях,
а τ2 связана с нанопорами, расположенными на пересечениях ин-
терфейсов плотноупакованных нанокристаллитов. Отсутствие более
короткой компоненты, чем свободное время жизни позитронов τf,
означает, что имеется насыщение захвата позитронов дефектами. На-
сыщение происходит, поскольку средняя длина диффузии позитрона
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в металлических кристаллах (L+ ≈ 100 нм) намного больше размера
кристаллитов, и поэтому позитроны за время диффузии с большой
вероятностью достигают ловушек в интерфейсах.
Из распределения импульсов электронов в [67] установлено, что

позитроны аннигилируют вблизи атомов ниобия Nb. Об этом свиде-
тельствует профиль распределения импульсов электронов, который
больше напоминает профиль распределения для чистого ниобия, чем
профили распределений электронных импульсов для железа или си-
лицида железа Fe3Si (см. рис. 5.2 в работе [67]). Это говорит о том,
что либо в интерфейсах происходит сегрегация атомов ниобия, либо
вакансии в кристаллитах окружены атомами ниобия.
Отжиг при температуре Tan = 623 K приводит к заметному умень-

шению среднего времени жизни позитронов от 221 до 215 пс. Это
уменьшение происходит из-за структурной релаксации в интерфей-
сах, связанной с отжигом напряжений в кристаллитах и с началом
сегрегации ниобия Nb в интерфейсах, что приводит к значительному
уменьшению постоянной решётки a. При этом сохраняется малая сте-
пень дальнего порядка — такая же как в размолотом состоянии. Почти
полное упорядочение типа DO3 (SDO3 ≈ 0, 9) достигается после отжи-
га при Tan = 713K. Действительно, из сдвига сверхтонкого магнитно-
го поля, измеренного месбауэрской спектроскопией [68, 79] известно,
что растворённый ниобий покидает тело кристаллита после часового
отжига при 723K. Следовательно, при этой температуре интенсивно
происходят оба процесса (упорядочение и сегрегация атомов Nb),
ведущие к дальнейшему уменьшению постоянной решётки a (при-
близительно на 0,9%) и уменьшению микронапряжений 〈ε2

{220}〉1/2

(рис. 5.6).
После отжигов при температурах Tan = 833 и 1023 K достигает-

ся полный дальний порядок и, судя по сужению сверхструктурного
рефлекса {111}, отжигаются все антифазные домены и особенно те,
которые определяются вектором смещения 〈100〉/2. На этой стадии
среднеквадратические смещения уменьшаются, а постоянная решёт-
ки a достигает значения 0,5658 нм, соответствующего составу Fe76Si24
[74] (если все атомы ниобия сегрегированы в интерфейсах). Такой
состав находится в согласии с энерго-дисперсионным рентгеновским
анализом (EDX) [68].
При высокой температуре 800–1000K наиболее очевидным ме-

ханизмом структурной релаксации является рост зёрен. Из мень-
шей термической стабильности Fe3Si без добавок ниобия Nb можно
сделать вывод, что сегрегация ниобия в интерфейсах затормажи-
вает рост зёрен. После отжига при 1023K, когда средний размер
зёрен 〈D〉V достигает ∼ 110 нм, никаких признаков существования
компоненты, соответствующей свободному времени жизни позитро-
нов, не появляется. Поскольку инструментальная ширина дифрак-
тометра, определённая на поликристалле нитрида кремния Si3N4,
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соответствует размеру кристаллитов 100–200 нм, то величина 〈D〉V ≈
≈ 110 нм является существенно неопределённой. Насыщаемость за-
хвата позитронов означает, что L+ ≈ 100 нм всё ещё меньше, чем ра-
диус зерна 〈D〉V /2, и подтверждает результаты рентгеноструктурного
анализа. Заметим, что среднее время жизни позитронов τ и соотно-
шение компонент практически одинаково в отожжённом и исходном
состояниях (см. табл. 5.2), хотя размер кристаллитов отличается су-
щественно. Если следовать обычной интерпретации, согласно кото-
рой нанопоры преимущественно расположены на линиях пересечения
трёх или более интерфейсов, то отношение I2/I1 должно существенно
уменьшаться при увеличении размера кристаллитов. По-видимому,
уменьшение величины I2/I1 компенсируется отжигом закалённых
термических или интерфейсных вакансий, в результате чего интен-
сивность I1 уменьшается. Интерфейсные вакансии можно связать
с наличием в интерфейсах атомов ниобия, поскольку в чистом Fe3Si
интерфейсных вакансий нет. Кроме того, во время роста кристаллитов
из-за агломерации вакансий могут появиться дополнительные нано-
поры, что приводит к увеличению интенсивности I2. Это выполняется
для чистого железа, подвергнутого шаровому размолу. Двухкомпо-
нентный анализ подтверждает гипотезу, что наблюдаемое увеличение
среднего времени жизни позитронов τ после отжига при Tan = 1023K
происходит благодаря уменьшению I1 или увеличению I2, а не из-за
изменения размера вакансионных кластеров. Важно отметить, что по-
сле отжига при 823K были обнаружены только небольшие изменения
в распределении импульсов электронов, что согласуется с описанной
выше картиной об аннигиляции позитронов в интерфейсах с сегреги-
рованными в них атомами ниобия или же в структурных вакансиях,
окружённых атомами ниобия.
Наиболее важный результат работы [67] заключается в обнаруже-

нии необычного поведения среднего времени жизни позитронов при
высоких температурах, T > 800K. Как видно из рис. 5.7, среднее
время жизни τ имеет максимум вблизи 800K, а затем быстро умень-
шается с ростом температуры. Полученная зависимость τ(T ) является
равновесной и полностью повторяется при последующем уменьшении
или увеличении температуры
Из анализа спектров времени жизни позитронов следует, что новой

компоненты с малым временем жизни, с помощью которой можно
объяснить уменьшение τ , не возникает. Уменьшение τ коррелирует
с увеличением интенсивности I1 за счёт уменьшения интенсивно-
сти I2. При увеличении температуры вероятность захвата позитро-
нов вакансиями, образующимися в термодинамическом равновесии
внутри кристаллитов, растёт. Поскольку время жизни позитронов
в равновесных термических вакансиях (τV ,T ) приблизительно рав-
но времени жизни позитронов в интерфейсных вакансиях (τV,S), то
в результате интенсивность короткой компоненты τ1 увеличивается,

10 А. И.
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Рис. 5.7. Среднее время жизни позитронов τ в нанокристаллическом сплаве
n-(Fe3Si)95Nb5, измеренное [67] в изотермических условиях: Δ — 2-часовой
отжиг при Tan = 1023K; ◦ — образец охлажден до 293 K и далее измерения
были выполнены при повышении температуры до 1003K; � — измерения
выполнены при уменьшении температуры от 1023K. Использованная по-
следовательность измерений обеспечила полную обратимость наблюдаемой
температурной зависимости. Сплошная линия построена аппроксимацией
всего набора экспериментальных данных с помощью трёхстадийной модели
захвата позитронов (уравнение (5.16)). На вставке те же данные показаны
с распространением аппроксимирующей кривой в область более высоких

температур

а интенсивности компоненты τ2 уменьшается. Это обеспечивает рав-
новесность и повторяемость зависимости τ(T ).
Химическое окружение интерфейсных вакансий богато ниобием,

а термических вакансий, образующихся внутри кристаллитов, бедно.
Поэтому распределение импульсов электронов при высоких темпера-
турах должно меняться, а профиль спектра должен приближаться
к профилю спектра чистого крупнокристаллического Fe3Si.
Согласно изложенной интерпретации, температурную зависимость

τ можно описать комбинацией температурных зависимостей трёх раз-
личных ловушек позитронов.
1. Интерфейсные вакансии, имеющие скорость захвата позитронов

σV,SCV,S , которая не зависит от температуры и может быть
выражена [80] в виде σV,SCV,S = 6α/〈D〉, где CV,S — концен-
трация интерфейсных вакансий, 〈D〉 — размер зёрен, и α —
коэффициент захвата позитронов границами зёрен. Если α =
= 4, 2 · 102 м с−1, как определено в [81], а 〈D〉 = 110 нм (в соот-
ветствии с рентгеноструктурным анализом), то скорость захвата
равна σV,SCV,S = 2, 3 · 1010 с−1.
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2. Нанопоры, имеющие скорость захвата σvoidCvoid = (1 + β(T −
− 293)) (σvoidCvoid)T=293 K , которая линейно растёт с температу-
рой. Величину (σvoidCvoid)T=293 K можно определить из уравне-
ния I2/I1 = σvoidCvoid/σV,SCV,S подстановкой величин I1 и I2,
измеренных при T = 293K, и рассчитанной величины σV,SCV,S .
В результате получим (σvoidCvoid)T=293 K = 0, 8 · 1010 с−1.

3. Термодинамически равновесные термические вакансии, имею-
щие удельную скорость захвата σV ,T и концентрацию CV ,T =
= exp{SF

V ,T /kB} exp{−HF
V ,T /kBT}, где HF

V ,T и SF
V ,T — эффектив-

ные энтальпия и энтропия образования вакансии, kB — постоян-
ная Больцмана.

В трёхстадийной модели захвата без учёта отрыва позитронов от
дефектов, среднее время жизни позитронов имеет следующий вид:

τ =
τV ,T σV ,T CV ,T + τV,SσV,SCV,S + τvoidσvoidCvoid

σV ,T CV ,T + σV,SCV,S + σvoidCvoid
. (5.16)

Зависимость (5.16) с приведёнными выше значениями σV,SCV,S
и (σvoidCvoid)T=293 K была использована для аппроксимации темпера-
турной зависимости среднего времени жизни позитронов после отжи-
га образца при 1023K. При аппроксимации времена жизни позитронов
были приняты постоянными и равными значениям, определённым из
двухкомпонентного анализа спектра, полученного при комнатной тем-
пературе (табл. 5.2), т. е. τV ,T = τV,S = τ1 = 174 пс и τvoid = τ2 = 370 пс.
Свободными параметрами при аппроксимации были температурный
коэффициент βtr, комбинированный предэкспоненциальный фактор
σV ,T exp{SF

V ,T /kB} и энтальпия образования вакансии HF
V ,T . Хорошее

согласие между модельной кривой и экспериментальными данными
(рис. 5.7) обеспечивается температурным коэффициентом скорости
захвата позитронов нанопорами σvoid, который описывает низкотем-
пературную часть кривой. Он определён равным βtr = (1, 0 ± 0, 1) ×
× 10−3. Эту величину необходимо сравнить с величиной βtr ≈ 8 · 10−3,
определённой с облучённом нейтронами молибдене Mo, в котором на-
нопоры имели размер 2,6 нм [82]. Принимая во внимание, что в нашем
случае диаметр нанопор составляет 0,5–0,8 нм, а коэффициент βtr
линейно зависит от квадрата диаметра [83], два результата находят-
ся в хорошем согласии и подтверждают, что именно температурная
зависимость величины σvoid (скорости захвата позитронов нанопо-
рами) является принципиальной причиной наблюдаемого линейного
увеличения τ в интервале температур 300–600K. Захват позитронов
в нанопорах ограничивает захват позитронов термическими ваканси-
ями. В изученном сплаве (Fe3Si)95Nb5 это ограничение действует до
более высоких температур, чем в облучённом нейтронами Mo, так как
концентрация нанопор в (Fe3Si)95Nb5 заметно выше, чем в Mo. Ина-
че говоря, захват позитронов нанопорами остаётся лимитированным
переходом.

10*
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В табл. 5.3 параметры образования вакансии, полученные ап-
проксимацией, сравниваются с параметрами для крупнозернистого
Fe79Si21 со сверхструктурой DO3, Fe75Si25 [78] и Fe76Si24 [38, 68].
Величина энтальпии образования вакансии HF

V ,T = 1, 1 эВ для нано-
кристаллического (Fe3Si)95Nb05 совпадает с величиной энтальпии для
силицидов, богатых железом. Это совпадение подтверждает справед-
ливость использованной модели описания температурной зависимо-
сти τ(T ). Согласно этой модели ожидается, что при увеличении тем-
пературы среднее время жизни позитронов сначала увеличивается,
а затем уменьшается до предельной величины τV ,T , когда процесс за-
хвата позитронов термическими вакансиями доминирует полностью.
Как показано на вставке на рис. 5.7, где модельная кривая τ(T ) про-
должена до высоких температур, зависимость τ(T ) должна достичь
предельной величины τ = τV ,T при T � 1400K. Эта температура
близка к температуре плавления Tmelt = 1500K силицида железа.
Однако в этом температурном интервале рост зёрен должен быть
таким быстрым, что проверить это предположение для наносостояния
нельзя.

Та б л и ц а 5.3
Энтальпия образования вакансий HF

V, T и предэкспоненциальный
множитель σV ,T exp{SF

V ,T /kB} для нанокристаллического сплава n-
(Fe3Si)95Nb5 [67] и крупнозернистых или монокристаллических сплавов
Fe75Si25, Fe76Si24 и Fe79Si21

Сплав HF
V ,T (эВ)

σV ,T exp{SF
V ,T /kB}

(1016 с−1)

n-(Fe3Si)95Nb5 1,1 ± 0,2 0,5
Fe76Si24 [83, 84] 1,06 ± 0,04 2.2*
Fe75Si25 [77] 0,77 ± 0,08 0,5
Fe79Si21 [77] 1,11 ± 0,06 4.4
* — σV ,T = 6, 6 · 1014 с −1 и SF

V ,T = 3, 5kB взяты
из [84] и [85], соответственно

Для того, чтобы определить основную причину упорядочения, рас-
смотрим процесс диффузии атомов. Полное упорядочение абсолютно
неупорядоченного состояния требует взаимной перестановки по мень-
шей мере половины атомов кремния Si и железа Fe в кристаллите.
Перескок единичной вакансии происходит чаще, чем перескок еди-
ничного атома, а максимальное расстояние до ловушек и источников
атомов или вакансий (например, до границ зёрен и интерфейсов) в на-
нокристаллах очень мало, поэтому только очень малая часть атомов
должна передвинуться, чтобы установилась равновесная концентра-
ция термических вакансий. В связи с этим равновесные диффузион-
ные свойства необходимо экстраполировать на очень короткие длины
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диффузии. Можно ожидать, что полное упорядочение наступает, ко-
гда все атомы совершают несколько перескоков с длиной диффузии
около 1 нм. Оцененная длина диффузии при средней температуре
650 K процесса упорядочения Fe и Si в абсолютно неупорядоченном
состоянии со структурой A2 несколько больше, чем “длина упорядоче-
ния”, равная 1 нм (табл. 5.4). Кроме того, энтальпия активации ближ-
него упорядочения для сверхструктуры DO3 в нанокристаллическом
(Fe3Si)95Nb5составляет 2,7 эВ [79]. Эта величина выше, чем величина
энтальпии, оцененная для неупорядоченного состояния со структурой
A2 (табл. 5.4). В сильно деформированном Fe3Si энтальпия активации
ближнего упорядочения равна 2,0 эВ [68]. Частичное упорядочение
по типу B2 (рис. 5.6) или содержание в зёрнах ниобия могут быть
причиной того, что упорядочение в нано-(Fe3Si)95Nb5 происходит мед-
леннее, чем ожидалось. Длина диффузии атомов железа Fe в упоря-
доченном состоянии DO3 намного больше, чем кремния Si (табл. 5.4),
которая меньше 1 нм. Можно сделать вывод, что движение атомов
Si является лимитирующим фактором при упорядочении частично
упорядоченной сверхструктуры DO3. Приняв предэкспоненциальный
фактор диффузии атомов кремния в сверхструктуре DO3 равным
D0 = 0, 19м2 −1 (табл. 5.4), а энтальпию активации, измеренную для
ближнего упорядочения, равной 2,7 эВ, получим, что длина диффузии
атомов кремния Si будет равна 2,5 нм при 650K. Это значение очень
близко к “длине упорядочения”. В заключение отметим, что модель,
в которой упорядочение контролируется движением атомов кремния
и образованием термических вакансий, находится в согласии с дан-
ными по диффузии крупнокристаллического силицида железа Fe3Si.

Таким образом, в работе [67] методом электронно-позитронной
аннигиляции было изучено упорядочение и образование вакансий
в наноструктурированном (Fe3Si)95Nb5. Были исследованы состояния
от размолотого неупорядоченного до полностью упорядоченного со
структурой DO3 и с размером кристаллитов около 100 нм. Сверх-
структура DO3 образуется после двух часов отжига при 713K. Её
образование контролируется диффузионной подвижностью элемен-
тов Si и Fe в неупорядоченной фазе, причём диффузионная подвиж-
ность кремния меньше, чем железа. Присутствие ниобия Nb замед-
ляет процесс упорядочения по сравнению с кинетикой упорядоче-
ния в чистом силициде Fe3Si. Энтальпия активации, которая равна
2,7 эВ [79] и больше, чем энергия активации для неупорядоченного
силицида Fe3Si, позволяет объяснить экспериментальные результаты.
Структурное упорядочение приводит к стабильности наноматериала,
в котором быстрая самодиффузия железа происходит из-за низкой
энтальпии образования вакансий. Именно эта связь отличает Fe3Si
от соединения FeAl с B2 структурой, в котором низкая энтальпия
образования вакансии не сопровождается возможностью перескоков
атомов железа на ближайшие к ним узлы кристаллической решётки.
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Та б л и ц а 5.4
Энтальпия активации диффузии Q, частотный фактор D0 и диффузи-

онная длина
√
4Dtan , рассчитанные для указанных элементов в различных

материалах системы Fe–Si при продолжительности отжига tan = 2 час [67]

Q D0
√
4Dtan при 650 K

(эВ) (м2 с−1) (нм)
59Fe в DO3-Fe76Si24 [85] 1,64 ± 0,04 1, 3+0,5

−0,4 · 10−4 850
71Ge в DO3-Fe76Si24 * [85] 3,23 ± 0,04 1, 9+0,9

−0,6 · 10−1 0,02
59Fe в A2-Fe76Si24 ** 2,2 8·10−4 14
Si в A2-Fe76Si24 *** 2,2 3·10−3 28

* — Диффузионная длина для атомов Si близка к таковой для атомов
Ge
** — Значения Qи D0 получены экстраполяцией диффузии атомов
железа в сплаве Fe1−xSix со структурой A2 при малом содержании
Si (x � 0,1). Отношение Q/Tm = 0,0015 эВ·K−1 определено из рис. 14
работы [86] с использованием температуры плавления Tmelt = 1500 K
сплава Fe76Si24. При температуре ниже, чем температура Кюри, эн-
тальпия активации Q и частотный фактор D0 должны быть несколько
больше.
*** — По-видимому, коэффициент диффузии атомов Si в неупорядо-
ченном сплаве Fe76Si24 в 2–5 раз больше, чем коэффициент диффузии
атомов Fe.

В наноструктурированном сплаве (Fe3Si)95Nb5 образование тер-
модинамически равновесных вакансий в нанокристаллитах доказано
воспроизводимой равновесной температурной зависимостью среднего
времени жизни позитронов τ(T ). Конкурирующий захват позитронов
нанопорами и термическими вакансиями приводит к максимуму за-
висимости τ(T ) вблизи 800K. Такое поведение вызвано уникальной
комбинацией стабильности к росту зёрен, обеспеченной сегрегацией
атомов ниобия в интерфейсах, и низкой энтальпией образования ва-
кансии. Данные по времени жизни позитронов хорошо описываются
трёхстадийной моделью захвата с низкой энтальпией образования
вакансий HF

V ,T = (1, 1± 0, 2) эВ, которая полностью соответствует ре-
зультатам, полученным для крупнокристаллического Fe3Si.
Таким образом, повышенная термическая стабильность нанокри-

сталлического состояния к росту зёрен связана с сегрегацией атомов
Nb в интерфейсах нанозёрен и атомным упорядочением. Благодаря
малой диффузионной подвижности в качестве стабилизаторов для
других наноструктурных материалов следует выбирать либо пере-
ходные металлы IV группы (Ti, Zr) и V группы (V, Ti), либо их
карбиды, нитриды и оксиды. Заметим, что такое явление структурной
модификации как атомное упорядочение, контролируемое диффузи-
ей, наблюдалось в нанокристаллическом карбиде ванадия. Понимание
атомных механизмов, определяющих процессы роста зёрен и атомного
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упорядочения, приведёт в будущем к направленному синтезу нанома-
териалов с заданной микроструктурой.
В 1999 г. для изучения точечных термических дефектов Г.-Э. Ше-

фер и сотрудники [87] предложили новый экспериментальный ме-
тод — time-differential length change. Основой этого метода являет-
ся бесконтактное измерение изменения длины исследуемого образца
в зависимости от времени при скачкообразном изменении температу-
ры. Изучаемый образец имеет цилиндрическую форму с кольцевым
выступом в средней части. Один конец образца жёстко закреплён
в охлаждаемом держателе. Кольцевой выступ в виде ступеньки рас-
положен на расстоянии l = 20мм от другого (внешнего) конца образца
(рис. 5.8). Поверхность выступа параллельна поверхности внешнего
торца образца и обе поверхности отполированы. В эксперименте из-
меряется изменение расстояния l в зависимости от времени t. Изме-
нение длины фиксируется двухлучевым лазерным интерферометром,
излучение которого отражается от параллельных полированных по-
верхностей торца и выступа. Определение этим методом энтальпии
образования вакансии, энтальпии активации и энтальпии миграции
вакансии в Fe55Al45 показало, что найденные значения хорошо согла-
суются со значениями, полученными ранее с помощью спектроскопии
времени жизни позитронов [88]. В [89] отмечено, что метод [87] явля-
ется методологической новинкой в изучении термических вакансий.

  

Рис. 5.8. Схема экспериментального устройства, фиксирующего изменение
длины исследуемого образца при скачкообразном изменении температуры.
Образец вместе с нагревателем (печью) находится в вакуумной камере,
один конец образца закреплён в нагревателе. Изменение длины фиксиру-
ется с помощью излучения двух лазеров, отражаемого от параллельных

полированных поверхностей торца и выступа [87]

В целом изучение аннигиляции позитронов в компактных нано-
кристаллических металлах и сплавах показало следующее.
1. Время жизни позитронов в нанокристаллических металлах
больше, чем время жизни τf свободных позитронов.

2. Доля позитронов, захваченных вакансиями, растёт с увеличени-
ем давления, используемого для компактирования; это означает,
что увеличение давления компактирования приводит к росту
площади границ раздела.
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3. Позитроны захватываются моновакансиями, вакансионными
комплексами, а также порами, по размеру близкими к кристал-
литам.

4. Свободные вакансионные объёмы, захватывающие позитроны
при низких температурах, принадлежат границам раздела, а не
кристаллитам.

5. Захват позитронов дислокациями кристаллитов маловероятен,
так как пластическая деформация металлов приводит к меньше-
му изменению времени жизни позитронов, чем получение метал-
лов в нанокристаллическом состоянии путём компактирования.

Подробное описание методов электронно-позитронной аннигиля-
ции, их применения для изучения электронной структуры конденси-
рованных веществ, природы и концентрации точечных и протяжён-
ных дефектов можно найти в монографии [90], а также в обзоре [91].

5.3. Особенности структуры
субмикрокристаллических металлов

В настоящее время ясно, что модель газоподобной структуры
не соответствует реальному строению границ раздела в нанокри-
сталлических материалах. Альтернативой ей является представление
о неравновесных границах раздела, обладающих повышенной энер-
гией из-за наличия дислокаций непосредственно в границах разде-
ла и нескомпенсированных дисклинаций в тройных стыках. Даль-
нодействующее поле напряжений неравновесных границ раздела ха-
рактеризуется тензором деформации, компоненты которого внутри
зерна пропорциональны r−1/2 (r — расстояние до границы зерна).
Следовательно, поле напряжений приводит к возникновению упругих
искажений кристаллической решётки, величина которых максималь-
на вблизи границ раздела. Эта модель была предложена [92–97] при
изучении субмикрокристаллических материалов, полученных различ-
ными методами интенсивной пластической деформации.
Электронная микроскопия показывает, что основной особенностью

структуры субмикрокристаллических материалов является наличие
произвольно разориентированных неравновесных границ зёрен. Для
неотожжённых субмикрокристаллических металлов и сплавов харак-
терно наличие на зёрнах (вдоль их границ) контуров экстинкции,
свидетельствующих о больших упругих напряжениях [92, 93, 98–102].
Поскольку плотность дислокаций внутри зёрен заметно меньше, чем
на границах раздела, то именно неравновесные границы раздела яв-
ляются основным источником упругих напряжений. После отжига
многие зёрна полностью очищаются от дислокаций, экстинкционные
контуры исчезают и на границах раздела появляется полосчатый кон-
траст, типичный для равновесного состояния. Последнее указывает,
что произошла релаксация этих границ.
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Рис. 5.9. Микроструктура субмикрокристаллического палладия Pd после
отжига в течение 1 часа при разных температурах [101]: a — 475K, б —

505K, в — 535K, г — 575K, д — 795K, е — 855K

Как пример на рис. 5.9 показана микроструктура субмикрокри-
сталлического палладия Pd, полученного интенсивной пластической
деформацией (кручением под квазигидростатическим давлением),
и её изменение в результате отжига в течение одного часа при раз-
ных температурах [101]. Как исходный материал был использован
крупнозерниcтый Pd. В результате кручения в Pd была достигнута
истинная логарифмическая степень деформации e, равная 7,0. После
интенсивной пластической деформации образцы приобрели сильно
измельченную, насыщенную дислокационными клубками структуру
со средним размером разориентированных фрагментов около 150 нм.
Объёмная плотность дислокаций в границах отдельных зёрнах дости-
гала ρV ,b = 4 · 1011 см−2. После отжига при 475K в образце возникла
субмикрокристаллическая структура со средним размером зёрен ∼
∼ 200 нм (рис. 5.9a). Около 40–60% зёрен чисты от решёточных дис-
локаций, внутри остальных зёрен плотность дислокаций доходит до
2, 5 · 1010 см−2. Изгибные контуры экстинкции внутри зёрен и диф-
фузный контраст на границах указывают на неравновесность границ
зёрен, объёмная плотность зернограничных дислокаций ρV ,b = 1, 10×
× 1011 см−2. После отжига при 505K (рис. 5.9б) средний размер
зёрен возрос до 300 нм, а доля зёрен, очищенных от решёточных
дислокаций, достигла 60–70%. Отжиг при 535K (рис. 5.9в) привёл
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к неравномерному росту зёрен. Распределение зёрен по размеру ста-
ло бимодальным со средним значением 850 нм. 30–40% зёрен имеют
неравновесные границы и средний размер 350 нм. Размер остальных
зёрен около 1100 нм и в половине из них наблюдается полосчатый
контраст, характерный для равновесного состояния. Наличие контра-
ста указывает на релаксацию этих границ. В неравновесных границах
плотность дислокаций ρV ,b составляет 6 · 108 см−2. После отжига при
575K (рис. 5.9г) размер зёрен увеличился до 2,2мкм. На границах
зёрен по-прежнему видны дислокации. Примерно в 10–20% всех зёрен
плотность решёточный дислокаций составляет (0, 3−1, 5) · 109 см−2,
в остальных ρV ,b не превышает 2·107 см−2. Из этого следует, что
большинство зёрен уже очистилось от дислокаций. Отжиг при 795K
(рис. 5.9д) приводит к увеличению размера зёрен до 4.5мкм. Внут-
ри зёрен дислокаций уже нет, но границы половины зёрен остаются
неравновесными с плотностью дислокаций ρV ,b ≈ 4 · 109 см−2. После
отжига при 855K (рис. 5.9е) размер зёрен достигает 9мкм и поло-
вина зёрен не содержит дислокаций. Но в остальных зёрнах ситу-
ация резко изменилась, и в них появились сплетения решёточных
дислокаций с плотностью до 3 · 109 см−2. Эти дислокации образуют
ячеистую структуру с размером ячеек около 0,5–2,0мкм. В резуль-
тате дальнейшего отжига рост зёрен продолжается, а внутренняя
часть зёрен полностью очищается от дефектов. После отжига при
1075K средний размер зёрен составляет 20мкм. Из результатов изуче-
ния микроструктуры субмикрокристаллического Pd [101] следует, что
отжиг сопровождается двухстадийным увеличением размера зёрен.
Первое заметное увеличение размера зёрен происходит при темпера-
туре несколько выше 475K. Вторая стадия роста зёрен начинается
при температуре выше 795K, т. е. выше температуры собирательной
рекристаллизации.
Свидетельством наличия упругих напряжений в границах разде-

ла являются экспериментально наблюдаемые локальные искажения
решётки кристаллитов вблизи их границ [17]. Исследование субмик-
рокристаллического Fe с помощью мессбауэровской спектроскопии
[103] показало, что экспериментальный спектр является суперпозици-
ей спектров, соответствующих двум различным состояниям атомов
железа. Одно из них (состояние атомов Fe в кристаллитах) совпадает
с состоянием атомов железа в обычном крупнозернистом α-Fe. Вторая
составляющая экспериментального спектра отражает особое состоя-
ние атомов железа в границах раздела, хотя кристаллическая струк-
тура зёрен и их границ была одинакова. Согласно работам [92, 93]
различие параметров сверхтонкой структуры мессбауэровских спек-
тров субмикрокристаллического железа обусловлено более высокой
динамической подвижностью атомов границ раздела.
О некотором сходстве микроструктуры нано- и субмикрокристал-

лических материалов и, в частности, о наличии в них свободных
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объёмов одинакового типа свидетельствуют результаты, полученные
методом аннигиляции позитронов [62] (см. табл. 5.1).
В процессе отжига субмикрокристаллических материалов наряду

с релаксацией границ раздела происходит рост зёрен, причём резкое
скачкообразное изменение свойств субмикрокристаллических метал-
лов наблюдается после отжига в той же области температур, при
которой начинается рост зёрен. Подтверждением этого являются ре-
зультаты изучения эволюции микроструктуры и свойств субмикро-
кристаллических Ni и сплава Ni3Al [104]. Исходный упорядоченный
интерметаллический сплав Ni3Al был получен сплавлением элементов
с последующим отжигом при 1423K. Для создания тонкозернистой
структуры исходные крупнозернистые никель и интерметаллический
сплав Ni3Al были подвергнуты интенсивной пластической деформа-
ции, осуществлённой при комнатной температуре методом кручения
под квазигидростатическим давлением 8ГПа. В результате такой де-
формации был получен субмикрокристаллический никель со средним
размером зёрен около 100 нм и неупорядоченный субмикрокристал-
лический сплав Ni3Al со средним размером зёрен около 20 нм. Ранее
[105] методом кручения под давлением 4ГПа был получен субмикро-
кристаллический сплав Ni3Al со средним размером зёрен 50 нм.
Увеличение температуры отжига субмикрокристаллического Ni до

450K сопровождалось медленным уменьшением остаточного электро-
сопротивления ρ4.2 и микротвёрдости HV при почти неизменном раз-
мере кристаллитов (рис. 5.10). Отжиг при температуре 500–525K при-
водил к резкому падению величины электросопротивления и микро-
твёрдости вследствие начала быстрого роста зёрен. При дальнейшем
повышение температуры отжига продолжается слабый рост зёрен суб-
микрокристаллического Ni и наблюдаются незначительные изменения
электросопротивления и микротвёрдости. Более сложное изменение
остаточного электросопротивления, микротвёрдости и размера зёрен
происходило при отжиге субмикрокристаллического сплава Ni3Al.
Увеличение температуры отжига от 293 до 530K сопровождалось
небольшим ростом электросопротивления и скачкообразным увели-
чением микротвёрдости от 6,3–6,5 до 8,8 ГПа при почти неизменном
размере зёрен и увеличении параметра дальнего порядка от 0 до 0,27.
Отжиг при температуре от 530 до 830K привёл к резкому уменьше-
нию электросопротивления до минимальной величины, медленному
уменьшению микротвёрдости, быстрому росту размера зёрен от 25–30
до 150 нм и увеличению параметра дальнего порядка до 0,6. В резуль-
тате отжига сплава Ni3Al при температуре 830–1330K электросопро-
тивление почти не менялось, микротвёрдость уменьшилась до 2ГПа,
параметр дальнего порядка немного увеличился.
Согласно работе [104], изменения электросопротивления и мик-

ротвёрдости никеля Ni в зависимости от температуры отжига непо-
средственно связаны с увеличением размера зёрен в процессе ре-
кристаллизации и сравнительно слабо коррелируют с внутренними
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напряжениями. В случае интерметаллического сплава Ni3Al элек-
тросопротивление изменяется, в основном, на стадии, предшествую-
щей рекристаллизации и почти не зависит от роста зёрен. Напротив,
уменьшение микротвёрдости Ni3Al в результате отжига при T > 530K
хорошо коррелирует с интенсивным ростом зёрен.

 

Рис. 5.10. Эволюция остаточного электросопротивления ρ4.2, микротвёрдо-
сти HV и размера зёрен СМК-Ni в зависимости от температуры отжига T

[104]

Модель границ зерна [94–97, 106–108], учитывающая наличие дис-
локаций и дисклинаций, позволяет количественно оценить величи-
ну создаваемых напряжений и избыточной энергии границ разде-
ла, а также изменение объёма кристалла, обусловленное избыточной
упругой энергией. Согласно [95] среднеквадратическое напряжение
εdisl, возникающее в границе раздела, представляющей собой неупо-
рядоченную сетку дислокаций, и отнесённое к единице площади гра-
ницы раздела, равно

εdisl ≈ 0, 23b
[

ρ

D
lg

(
R

2b

)]1/2

≈ 0, 13b
[
ρV lg

(
R

2b

)]1/2

. (5.17)

Обусловленная наружными дислокациями избыточная энергия
γex,disl, приходящаяся на единицу площади границы раздела, равна

γex,disl =
Gb2ρ lg(R/2b)
4π(1− ν)

. (5.18)

В выражениях (5.17), (5.18) b — вектор Бюргерса дислокаций; D —
размер зерна в нанокристалле; ρ и ρV ≈ 3ρ/D — линейная и объёмная
плотности дислокаций; R — размер зерна в крупнозернистом поли-
кристалле; G — модуль сдвига; ν — коэффициент Пуассона.



5.3. Структура субмикрокристаллических металлов 301

Большие внутренние напряжения приводят к изменению объёма
субмикрокристаллического материала:

ΔV

V
≈ 0, 13b2ρV lg

(
R

2b

)
. (5.19)

Аналогичные уравнения для системы дисклинаций, образующейся
на стыке нескольких зёрен, получены в двумерной модели поликри-
сталла с квадратными зёрнами [106]:

εdiscl ≈ 0, 1〈Ω2〉1/2, (5.20)

γex,discl =
G〈Ω2〉D lg 2
16π(1− ν)

, (5.21)

где 〈Ω2〉 — среднеквадратическая мощность дисклинаций.
Согласно [109] дисклинации имеют мощность 1−2◦, откуда

〈Ω2〉1/2 ≈ 0, 03. Объёмная плотность дислокаций ρV в субмикрокри-
сталлических материалах составляет 3 · 1015 м−2 [43]. С учётом этого
оценки дают следующие значения: для субмикрокристаллического
алюминия Al с размером зёрен 100 нм γex,disl ≈ 0, 3Дж·м−2 и γex,discl ≈
≈ 0, 06Дж·м−2. Увеличение объёма, обусловленное наличием
дислокаций, составило ΔV/V ≈ 4 · 10−4. Поскольку изменение объёма
пропорционально упругой энергии и γex,discl в пять раз меньше γex,disl,
то увеличение объёма, обусловленное наличием дисклинаций, будет
∼ 0, 8 · 10−4. Полное увеличение объёма субмикрокристаллического Al
составляет ΔV/V ≈ 4, 8 · 10−4. Это вдвое меньше экспериментальной
величины ΔV/V ≈ 9 · 10−4 [110]. По-видимому, дополнительное
увеличение объёма связано с образованием вакансий в процессе
деформации. Для субмикрокристаллической меди с размером зёрен
D = 200 нм при ρV ≈ 3 · 1015 м−2 и 〈Ω2〉1/2 ≈ 0, 03 оценка с помощью
уравнений (5.17)–(5.21) даёт εdisl ≈ 7, 5 · 10−3, εdiscl ≈ 3 · 10−3,
полное внутреннее упругое напряжение ε = (ε2

disl + ε2
discl)

1/2 ≈
≈ 8 · 10−3, γex,disl ≈ 0, 41Дж м−2, γex,disсl ≈ 0, 09Дж м−2 и γex
= γex,disl + γex,discl ≈ 0, 5Дж м−2. Полученная величина ε неплохо
согласуется с результатами [96] по определению величины внутренних
напряжений в субмикрокристаллической меди методом рентгеновской
дифракции.
Модель [97, 106, 107] предусматривает важную роль дисклинаций,

образующихся в тройных стыках зёрен. Особый интерес представля-
ют расщепляющиеся дисклинации [107, 108]. Расщепление дисклина-
ций в тройных стыках уменьшает упругую энергию системы. Такое
расщепление на дисклинации меньшей мощности может быть объём-
ным (рис. 5.11б); в этом случае происходит локальная аморфизация
области тройного стыка. Другим вариантом является расщепление
дисклинации на три ряда менее мощных дисклинаций, расположен-
ных по границам соседних зёрен (рис. 5.11в). Возможно и линейное
расщепление дисклинации на ряд дисклинаций меньшей мощности,
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Рис. 5.11. Расщепление дисклинаций, расположенных в тройном стыке (a)
и на границе раздела (г) [107]: б — расщепление исходной дисклинации на
ансамбль дисклинаций меньшей мощности с образованием в тройном стыке
области локальной аморфизации; в — расщепление исходной дисклинации
на три ряда дисклинаций меньшей мощности, расположенных вдоль границ
раздела кристаллитов; д — линейное расщепление дисклинации границы

раздела

расположенных вдоль границы зерна (рис. 5.11д). Согласно рабо-
там [107, 108] уменьшение упругой энергии исходной зернограничной
дисклинации тем больше, чем больше число образующихся новых
дисклинаций. В случае линейного расщепления наибольшее уменьше-
ние упругой энергии достигается при образовании двух дисклинаций,
расположенных на максимальном допустимом расстоянии друг от
друга, т. е. на расстоянии, равном длине границы зерна. Расщепление
дисклинаций в границах раздела нанокристаллических материалов
является эффективным каналом релаксации упругой энергии, оно со-
провождается изменением структуры границ раздела (появлением де-
фектов упаковки), уменьшает вероятность зарождения микротрещин
вблизи границы раздела и стимулирует зернограничную диффузию.
В целом из результатов экспериментального и теоретического изу-

чения границ раздела следует, что наличие дальнодействующего по-
ля упругих напряжений является (наряду с малым размером зёрен
и большой протяжённостью границ раздела) основной особенностью
нанокристаллических материалов.
Представления о микроструктуре нанокристаллических материа-

лов во многом базируются на результатах рентгеновского изучения
параметров решётки, внутренних напряжений, атомных смещений.
По сравнению с крупнозернистыми материалами рентгенограммы
нанокристаллических материалов отличаются большей шириной ди-
фракционных отражений, некоторым изменением их формы, а так-
же смещением их положения. Уширение дифракционных отражений
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обусловлено малым размером зёрен, микродеформациями (дефекта-
ми упаковки) кристаллической решётки и негомогенностью, т. е. неод-
нородным составом вещества (см. раздел 3.2). Форма и интенсивность
отражений зависят от атомных смещений; смещение отражений сви-
детельствует об изменении параметров решётки.
В общем случае интенсивность рассеяния кристаллом можно пред-

ставить [111–115] как сумму

I(q) = I0(q) exp{−2M} + IDAD(q)[1− exp{−2M}] + ID(q), (5.22)

где I0(q) — теоретическая интенсивность структурных дифракцион-
ных отражений при отсутствии атомных смещений; q — дифракцион-
ный вектор (|q| ≡ q = (2 sin ϑ)/λ); exp{−2M} ≡ exp{2πiquj} — фак-
тор Дебая–Валлера, учитывающий ослабление интенсивности струк-
турных отражений вследствие статических и динамических (тепло-
вых) смещений атомов. Второе слагаемое в (5.22) IDAD(q)[1 − exp{−
−2M}] описывает интенсивность диффузного фона, возникающую
вследствие смещений uj атомов из узлов кристаллической решётки.
Слагаемое ID(q) описывает интенсивность диффузного рассеяния,
обусловленная разницей атомных факторов рассеяния и корреляция-
ми во взаимном расположении атомов, т. е. ближним порядком. Иначе
говоря, ID(q) есть интенсивность диффузного рассеяния неупорядо-
ченным кристаллическим твёрдым раствором. Согласно [113–115], ин-
тенсивность ID(q) можно представить как сумму интенсивности фона
Лауэ и интенсивности диффузного рассеяния, связанного с ближним
порядком.
Важные сведения об особенностях структуры даёт фон, являю-

щийся суммой трёх вкладов:
– диффузное рассеяние, вызванное смещениями атомов (второе
слагаемое в (5.22));

– диффузное рассеяние ID(q) неупорядоченным кристаллическим
твёрдым раствором;

– диффузное рассеяние, обусловленное отсутствием порядка в
расположении атомов в аморфном веществе.

В результате аморфизации часть атомов (или все — при полной амор-
физации) покидает узлы кристаллической решётки. Это приводит
к уменьшению интенсивности структурных отражений от I0(q) до
[I0(q)−Δ] и к появлению дополнительного вклада, равного Δ, в диф-
фузное рассеяние. Иначе говоря, в результате аморфизации часть
интенсивности структурных отражений перекачивается в интенсив-
ность диффузного рассеяния. Смещения атомов вызывают монотон-
ный рост интенсивности фона с ростом угла отражения ϑ, а отсут-
ствие порядка в расположении атомов — монотонное убывание фона.
Диффузное рассеяние, обусловленное наличием ближнего порядка
типа упорядочения или расслоения, модулирует фон Лауэ, т. е. при-
водит к периодическим изменениям интенсивности фона [112–115].
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Судя по экспериментальным данным, уменьшение размера зёрен
нанокристаллических веществ может приводить как к уменьшению
[116–119], так и к увеличению [119–121] периодов a, b, c и объёма
V элементарной ячейки кристаллической решётки. Например, для
таких кубических металлов как Cr и Pd отмечено увеличение объ-
ёма элементарной ячейки при уменьшении среднего размера зерна
[120]. В нанокристаллическом nc-Se уменьшение размера зёрен сопро-
вождается увеличением периода a элементарной ячейки, тогда как
период c остаётся неизменным; в соответствии с этим объём элемен-
тарной ячейки nc-Se при уменьшении размера зёрен от 70 до 12,5 нм
растёт от 0,0819 до 0,0823 нм3 [121]. Наиболее заметный рост периода
решётки a и объёма элементарной ячейки V нанокристаллического
селена наблюдается, когда размер зёрен D становится меньше 15 нм.
Однако более вероятным кажется уменьшение объёма и периода (или
периодов) решётки, которое может наблюдаться при размере кристал-
литов менее 10 нм вследствие их сжатия. Наблюдаемое увеличение
объёма элементарной ячейки и периода решётки скорее всего является
следствием адсорбции и растворения примесей поверхностью кри-
сталлитов, как и в случае изолированных наночастиц (см. раздел 4.2).
Уширение дифракционных отражений наблюдается на всех нано-

кристаллических материалах. В разделе 3.2 показано, что уширение
βs, связанное с малым размером 〈D〉 кристаллитов, описывается фор-
мулой

βs(2ϑ) ≡ 2βs(ϑ) =
Khklλ

〈D〉 cos ϑ
, (5.23)

где Khkl — постоянная Шеррера, значение которой зависит от формы
частицы (кристаллита, домена) и от индексов (hkl) дифракционного
отражения. Деформационное уширение βd, обусловленное дефектами
упаковки, рассчитывается по формуле

βd(2ϑ) = 4A〈ε2〉1/2 tg ϑ, (5.24)

где A — постоянная, примерно равная единице при равномерном рас-
пределении дислокаций в кристаллите; в (5.23) и (5.24) уширение β
выражается в радианах.
Благодаря различной зависимости размерного и деформационного

уширения от порядка отражения можно разделить эти вклады, ис-
пользуя пары дифракционных отражений (hkl), отличающиеся только
порядком отражения, и формулу

β ≈ 0, 5[βs + (β2
s + β2

d)1/2], (5.25)

где β — полное уширение дифракционного отражения. При разделе-
нии полагают, что βs не зависит от индекса l. Разделение размерного
и деформационного уширения отражений показывает, что средне-
квадратическая деформация в нанокристаллических Al, Ru, Pd, Cu,
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AlRu [23, 117, 122, 123] составляет 1–3% и заметно выше аналогичной
величины в крупнозернистых металлах.
Методика анализа дифракционных измерений с целью определе-

ния размера кристаллитов и величины деформации подробно описана
в разделе 3.2. Результаты рентгеновских дифракционных исследова-
ний некоторых нанокристаллических материалов частично рассмот-
рены в [124].
Представляет интерес моделирование рентгеновской дифракцион-

ной картины нанокристаллических материалов [125–128] с учётом раз-
мера зерна, искажений кристаллической решётки, толщины и струк-
туры границ раздела. Моделирование было выполнено с применени-
ем кинематической теории рассеяния рентгеновского излучения. Рас-
сматривался поликристалл, содержащий 361 кубический кристаллит;
длина ребра кристаллита была равна Na (a — период элементар-
ной ячейки). Размеры кристаллита варьировались изменением числа
N . При расчёте атомных смещений предполагалось, что все атомы
внешнего слоя кристаллитов смещены из позиций идеальной решётки
случайным образом, и величина смещений меняется от 0 до 0, 5b (b =
= a/

√
2 — вектор Бюргерса).

Расчёты [125, 126] показали, что атомные смещения на поверх-
ности кристаллитов приводят только к уменьшению интенсивности
дифракционных отражений, но не влияют на их форму, ширину
и положение. Уменьшение размера кристаллитов вызывает заметное
уширение дифракционных отражений. Влияние дальнодействующего
поля упругих напряжений на параметры дифракционного отражения
моделировалось изменением линейной плотности дислокаций ρ гра-
ниц раздела. Увеличение плотности дислокаций от 0 до 0,1 и 1,0 нм−1

привело к уширению отражения и его смещению в область больших
углов ϑ. При ρ = 0, 1 нм−1 размерный эффект уширения является
преобладающим, когда размер кристаллитов меньше, чем 30 периодов
элементарной ячейки (D < 30a). В случае более крупных кристал-
литов основной вклад в уширение дифракционных отражений дают
упругие искажения решётки кристаллита, обусловленные дислока-
циями границ раздела. Из этого следует, что влияние упругих на-
пряжений границ раздела на микроструктуру нанокристаллических
материалов уменьшается при уменьшении размера кристаллитов.

5.4. Наноструктура неупорядоченных систем
Исследования стёкол и аморфных металлических сплавов, вы-

полненные после 1985 года, показывают, что для неупорядоченных
материалов характерна своеобразная наноструктура.
Подтверждением нанонеоднородной структуры аморфных метал-

лических сплавов служат, в частности, результаты дифракционных
и электронно-микроскопических исследований [129–139], рассмотрен-
ные в предшествующих разделах.
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Аналогичные выводы о нанонеоднородном строении стёкол
и аморфных веществ были независимо сделаны на основе иссле-
дований низкоэнергетических колебательных спектров и свойств,
определяемых спектральным распределением упругих колебаний.
Кратко рассмотрим результаты этих исследований.
Колебательные спектры таких неупорядоченных систем как стек-

ла и аморфные тела существенно отличаются от спектров обычных
кристаллов. Плотность колебательных состояний кристаллов в низ-
коэнергетической области хорошо описывается дебаевским законом

gD(ω) = 9N
ω2

ω3
D
, (5.26)

где ωD — максимальная частота дебаевской функции распределения
частот.
В отличие от кристаллов в спектрах стёкол и аморфных веществ

при энергиях меньше 1K наблюдается постоянная плотность колеба-
тельных состояний, а в области энергий 2–10МэВ (> 15K) имеется
избыточная (по сравнению с дебаевской) плотность колебательных
состояний. Эта избыточная плотность состояний наблюдается во всех
стёклах и проявляется в низкоэнергетических спектрах неупруго-
го рассеяния нейтронов, низкочастотных спектрах комбинационного
рассеяния света, в спектрах инфракрасного поглощения, в низкотем-
пературной теплоёмкости и теплопроводности. Согласно модельным
представлениям [140–144], колебательные возбуждения, ответствен-
ные за избыточную плотность состояний в неупорядоченных веще-
ствах, локализованы в области, содержащей от нескольких десятков
до сотни атомов и имеющей размер от одного до нескольких нано-
метров. Таким образом, низкоэнергетические особенности фононных
спектров неупорядоченных материалов свидетельствуют о наличии
в структуре аморфных веществ и стёкол областей с характерным
пространственным масштабом порядка нескольких нанометров, т. е.
о наноструктурном строении указанных материалов.
Действительно, анализ и сопоставление колебательных спектров

наночастиц и экспериментальных результатов по фононным спектрам
и низкотемпературной теплоёмкости наночастиц и наноматериалов
(см. раздел 4.3) с наблюдаемыми особенностями низкоэнергетических
спектров неупорядоченных веществ позволяет отметить следующее.
В области энергий меньше 15МэВ плотность колебательных состоя-
ний и теплоёмкость нанокристаллических и неупорядоченных стек-
лообразных материалов выше, чем те же величины для крупнозер-
нистых кристаллов. В области низких частот колебательные спектры
нанокристаллических и стеклообразных материалов отличаются в ос-
новном видом избыточной плотности состояний. В стёклах избыточ-
ная плотность колебательных состояний выглядит как пик (рис. 5.12),
а в нанокристаллических материалах с размером частиц ∼ 10 нм
проявляется как наплыв (см., например, рис. 4.13, где представлена
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плотность фононных состояний g(ω) нанокристаллического никеля
n-Ni).

Рис. 5.12. Плотность колебательных состояний в кристаллическом (1) и
стеклообразном (2) материалах [144]: a — As2S3; б — SiO2; в — Mg70Zn30

Низкоэнергетические квазилокальные возбуждения в стеклооб-
разных материалах и их кристаллических аналогах As2S3, SiO2
и Mg70Zn30 были изучены методами неупругого некогерентного рассе-
яния нейтронов и комбинационного рассеяния света [144]. Неупругое
рассеяние нейтронов даёт прямую информацию о плотности колеба-
тельных состояний (рис. 5.12). Избыточная плотность колебательных
состояний Δg(ω) = g(ω) − gD(ω), где gD(ω) — дебаевская плотность
колебательных состояний, была найдена по экспериментальным ско-
ростям звука. Для всех трёх неупорядоченных материалов избыточ-
ная плотность состояний Δg(ω) представляет собой пик, максимум
которого соответствует частоте ωmax и энергии Emax и превышает
gD(ωmax) в 2–6 раз. Для стёкол разного химического состава, с разным
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характером ближнего порядка и разным типом химической связи
(плоскостная структура в As2S3, ковалентные связи в SiO2, плотная
упаковка в металлических стёклах Mg70Zn30), зависимости приве-
дённой избыточной плотности состояний Δg′ = Δg(ω)/Δg(ωmax) от
приведённой энергии E/gmax имеют одинаковую форму. Одинаковая
спектральная форма приведённой избыточной плотности состояний
Δg′ указывает на универсальный характер особенностей структуры
аморфных материалов, ответственных за появление низкочастотных
аномалий колебательных спектров.
В спектрах комбинационного рассеяния света стёкол в низкоча-

стотной области наблюдается широкий пик, отсутствующий в спек-
трах соответствующих кристаллов. Анализ спектров показал, что
низкочастотный пик связан с рассеянием света первого порядка на
колебательных возбуждениях, подчиняющихся статистике Бозе [144].
Характерная частота максимума бозонного пика лежит в области
акустических колебаний и составляет в разных материалах от 1/3 до
1/7 от дебаевской частоты ωD. Это означает, что характерная длина
локализации колебательных возбуждений, которые рассеивают свет
с появлением бозонного пика, составляет несколько межатомных рас-
стояний. Бозонный пик является отражением избыточной плотности
колебательных состояний в спектре комбинационного рассеяния све-
та. В приведённых координатах спектральная форма бозонного пика
для самых различных стёкол, полученных охлаждением расплава,
оказывается одинаковой [145].
Наиболее оптимальной функцией, описывающей эксперименталь-

ные спектры избыточной плотности колебательных состояний и бо-
зонный пик в стёклах и содержащей наименьшее число подгоночных
параметров, является логарифмически нормальная функция:

Δg′(ω) = exp
{
− ln2(ω/ωmax)

2σ2

}
. (5.27)

В приведённых координатах функция (5.27) определяется только
одним безразмерным параметром — дисперсией распределения σ, ко-
торая для всех низкомолекулярных стёкол равна одному и тому же
числу 0, 48 ± 0, 05 [146]. Таким образом, в физике стёкол появляется
новый универсальный параметр — дисперсия распределения σ, свя-
занная с базисными характеристиками наноструктуры (заметим, что
аналогичной логарифмически нормальной функцией (1.1) описывает-
ся распределение по размерам нанокристаллических частиц, получа-
емых испарением и конденсацией). Все это дало основание авторам
[144] связать избыточную плотность колебательных состояний с нали-
чием в стёклах областей, имеющих характерную длину (радиус) на-
нометрового масштаба. Предполагается, что низкоэнергетические ко-
лебательные возбуждения, ответственные за избыточную плотность
состояний, локализованы на нанонеоднородностях структуры. Это
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Рис. 5.13. Низкочастотные спек-
тры комбинационного рассеяния
света в фотохромных стёклах
с матрицей SiO2–B2O3, содержа-
щей галоидное серебро [144]: 1 —
исходный образец, 2 — отожжён-
ный образец с кластерами гало-
идного серебра, 3 — расчётный
спектр вклада акустических ко-
лебательных возбуждений

подтверждают, в частности, результаты низкочастотного комбинаци-
онного рассеяния света стёклами, в матрице которых были выращены
кластеры другого химического состава размером несколько наномет-
ров [147, 148]. В работе [147] изучали фотохромные стекла с матрицей
SiO2–B2O3, в которой содержались кластеры галоидного серебра. Раз-
мер кластеров зависел от продолжительности отжига образцов и ме-
нялся в пределах от 4 до 8 нм. В спектрах комбинационного рассеяния
света исходного стекла наблюдался бозонный пик, характерный для
спектров всех стеклообразных материалов (рис. 5.13). Отжиг образ-
цов приводил к изменению спектра только в области низких частот,
где возникал новый пик: если матрица стекла содержала не менее
2% кластеров, то после отжига в спектре неупруго рассеянного света
появлялась дополнительная полоса (рис. 5.13). Разность спектров ото-
жжённого и исходного образцов соответствует спектру поверхностных
колебательных мод кластеров, причём в экспериментальном спектре
КРС присутствуют только основные моды с частотой

ωT =
0, 8vt

D
, (5.28)

где vt — поперечная скорость звука, D — диаметр сферического кла-
стера, ωT — частота основной торсионной моды. Согласно [148], ана-
логичный спектр стёкол Al2O3·MgO с кластерами MgCr2O3−MgAl2O3
содержит лишь сферические колебательные моды с частотой

ωS =
0, 8vλ

D
, (5.29)

где vλ — продольная скорость звука. Разница между первым и вто-
рым случаями связана с различным соотношением упругих констант
кластера и матрицы: в фотохромных стёклах матрица, более жёсткая,
чем кластер, подавляет сферические колебания.
Выполненный в [149] анализ показал, что низкотемпературная теп-

лопроводность стёкол с кластерами имеет плато, положение которого
коррелирует с размером кластеров. Согласно работе [149], в области
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плато выполняется критерий Иоффе–Регеля для локализации фоно-
нов, т. е. λ ∼ l, где l — длина свободного пробега, которая при сильном
рассеянии определяется размером неоднородности структуры, а λ —
длина волны фонона. Сопоставляя эти данные с результатами изме-
рений теплопроводности в стёклах, где масштаб локализации соответ-
ствует корреляционной длине структуры, авторы работы [149] нашли,
что длина корреляции для стёкол равна 1–3 нм.
Прямой расчёт избыточной низкоэнергетической плотности коле-

бательных состояний в среде с флуктуирующими упругими констан-
тами был выполнен [150] в рамках теории возмущений по малым
флуктуациям. Расчёт показал, что флуктуации упругих констант,
имеющие радиус корреляции Rc ≈ 1−2 нм, приводят к появлению
в низкочастотной (ω ∼ v/Rc) области избыточной плотности состо-
яний. Можно показать, что любая разумная функция корреляции
упругих констант, убывающая с расстоянием, приводит к перемеще-
нию части высокочастотных колебательных мод в низкочастотную
часть спектра, тем самым образуя избыточную плотность колебатель-
ных состояний. Как уже было отмечено, спектр избыточной плотно-
сти колебательных состояний хорошо описывается логарифмически
нормальной функцией (5.27) со значением дисперсии логарифма ча-
стоты σ = 0, 48. Если избыточная плотность состояний обусловлена
колебательными возбуждениями, локализованными на нанометровых
неоднородностях структуры, то частота квазилокальных колебаний
ω связана с размером неоднородности D соотношением ω = Kv/D,
где K — константа порядка единицы. Это означает, что распреде-
ление нанонеоднородностей по размеру также может быть описано
логарифмически нормальной функцией, аналогичной (5.27) и с тем
же значением дисперсии σ:

F (D) = exp
{
− ln2(D/D0)

4σ2

}
. (5.30)

В (5.30) величина D0 есть наиболее вероятный размер нанонеод-
нородности.
Связанные с наличием нанонеоднородностей низкоэнергетические

особенности колебательных спектров стёкол могут существенно вли-
ять на свойства стёкол не только при низких, но и при высоких
температурах вплоть до температуры затвердевания стекла. К таким
свойствам относятся те, для которых влияние низкоэнергетической
плотности колебательных состояний усилено по сравнению с областью
спектра вблизи дебаевской частоты. Например, вклад низкоэнергети-
ческих фононов в величину среднеквадратичных тепловых колебаний
атомов усилен пропорционально обратному квадрату частоты колеба-
ний. В результате, как показано в работе [151], наличие в стёклах из-
быточной плотности колебательных состояний, составляющей ∼ 10%,
увеличивает амплитуду тепловых колебаний атомов на 30–40% по
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сравнению с кристаллическим материалом, имеющим ту же темпера-
туру.
Предлагаемая [144] универсальная форма спектра низкоэнерге-

тических колебаний стеклообразных и аморфных веществ означает,
что в их структуре имеются неоднородности нанометрового размера.
В том хаосе и беспорядке, с которым обычно связывают структуру
аморфных материалов и стёкол, имеется универсальный простран-
ственный масштаб, присущий стеклам различной природы (диэлек-
трическим, полупроводниковым, металлическим). Наличие в неупо-
рядоченных материалах нанообластей может, по мнению авторов ра-
боты [144], иметь для теории стеклообразного и жидкого состояния
такую же важную роль, как наличие элементарной ячейки для теории
строения кристаллов.
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88. Würschum R., Grupp C., Schaefer H.-E. A simultaneous study of va-

cancy formation and migration at high-temperatures in B2-type Fe aluminides.
// Phys. Rev. Lett. 1995. V. 75. №1. P. 97–100.
89. Cahn R.W. Measures of crystal vacancies. // Nature. 1999. V. 397.

№6721. P. 656–657.
90. Krause-Rehberg R., Leipner H. S. Positron Annihilation in Solids. Defect

Studies. – Berlin: Springer, 1999. – 378 p.
91. Графутин В.И., Прокопьев Е.П. Применение позитронной анни-

гиляционной спектроскопии для изучения строения вещества. // Успехи
физических наук. 2002. Т. 172. №1. С. 67–83.
92. Валиев Р. З., Корзников А.В., Мулюков Р. Р. Структура и свой-

ства металлических материалов с субмикрокристаллической структурой.
// ФММ. 1992. Т. 73. №4. С. 70–86.
93. Valiev R. Z., Korznikov A.V., Mulyukov R.R. Structure and properties

of ultrafine-grained materials by severe plastic deformation. // Mater. Sci.
Engineer. A. 1993. V. 168. P. 141–148.
94. Nazarov A.A., Romanov A.E., Valiev R. Z. On the structure, stress

fields and energy of non-equilibrium grain boundaries. // Acta Metall. Mater.
1993. V. 41. №4. P. 1033–1040.
95. Nazarov A.A., Romanov A.E., Valiev R. Z. On the nature of high

internal stresses in ultrafine grained materials. // Nanostruct. Mater. 1994. V. 4.
№1. P. 93–102.
96. Gertsman V.Yu., Birringer R., Valiev R. Z., Gleiter H. On the structure

and strength of ultrafine-grained copper produced by severe plastic deforma-
tion.// Scripta Metall. Mater. 1994. V. 30. №2. P. 229–234.



Литература к главе 5 317

97. Valiev R. Z. Approach to nanostructured solids through the studies of
submicron grained polycrystals. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №1. P. 73–82.
98. Valiev R. Z., Krasilnikov N.A., Tsenev N.K. Plastic deformation of

alloys with submicron-grain structure. // Mater. Sci. Engineer. A. 1991. V. 137.
P. 35–40.
99. Ахмадеев Н.А., Валиев Р. З., Копылов В.И., Мулюков Р. Р. Форми-

рование субмикрозернистой структуры в меди и никеле с использованием
интенсивного сдвигового деформирования. // Металлы. 1992. №5. С. 96–
101.
100. Ремпель А.А., Гусев А.И., Мулюков Р. Р., Амирханов Н.М. Мик-

роструктура и свойства палладия, подвергнутого интенсивной пластиче-
ской деформации. // Металлофизика и новейшие технологии. 1996. Т. 18.
№7. С. 14–22.
101. Rempel A.A., Gusev A. I. Magnetic susceptibility of palladium sub-

jected to severe plastic deformation. // Phys. Stat. Sol. (b). 1996. V. 196. №1.
P. 251–260.
102. Rempel A.A., Gusev A. I., Mulyukov R.R., Amirkhanov N.M. Mi-

crostructure, microhardness and magnetic susceptibility of submicrocrystalline
palladium. // Nanostruct. Mater. 1996. V. 7. №6. P. 667–674.
103. Валиев Р. З., Мулюков Р. Р., Овчинников В.В. и др. О физической

ширине межкристаллитных границ. // Металлофизика. 1990. Т. 12. №5.
С. 124–126.
104. Korznikov A., Dimitrov O.,Korznikova G. Thermal evolution of the

structure of ultrafine grained materials produced by severe plastic deformation.
// Ann. Chim. France. 1996. V. 21. №6–7. P. 443–460.
105. Languillaume J., Chmelik F., Kapelski G. et al. Microstructures and

hardness of ultrafine-grained Ni3Al. // Acta Metal. Mater. 1993. V. 41. №10.
P. 2953–2962.
106. Nazarov A.A., Romanov A.E., Valiev R. Z.Models of the defect struc-

ture and analysis of the mechanical behavior of nanocrystals. // Nanostruct.
Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 775–778.
107. Gutkin M.Yu., Ovid’ko I. A., MikaelyanK.H. On the role of discli-

nations in relaxation and deformation processes in nanostructured materials.
// Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 779–782.
108. Гуткин М.Ю., Микаелян К.Н., Овидько И.А. Линейное расщепле-

ние дисклинаций в поликристаллах и нанокристаллах. // ФТТ. 1995. Т. 37.
№2. С. 552–554.
109. Rybin V.V., Zisman A.A., Zolotarevsky N.Yu. Junction disclinations

in plastically deformed crystals. // Acta Metal. Mater. 1993. V. 41. №9. P. 2211–
2217.
110.Musalimov R. Sh., Valiev R. Z. Dilatometric analysis of aluminium alloy

with submicrometer grained structure. // Scripta Metall. Mater. 1992. V. 27.
№12. P. 1685–1690.
111. Кривоглаз М.А. Теория рассеяния рентгеновских лучей и тепловых

нейтронов реальными кристаллами. – М.: Наука, 1967. – 336 с.
112. Уманский Я.С., Скаков Ю.А., Иванов А.Н., Расторгуев Л.Н.

Кристаллография, рентгенография и электронная микроскопия. – М.: Ме-
таллургия, 1982. – 632 с.



318 Литература к главе 5

113. Гусев А.И., Ремпель А.А. Структурные фазовые переходы в несте-
хиометрических соединениях. – M.: Наука, 1988. – 308 c.
114. Гусев А.И., Ремпель А.А. Нестехиометрия, беспорядок и порядок

в твёрдом теле. – Екатеринбург: УрО РАН, 2001. – 580 с.
115. Gusev A. I., Rempel A.A., Magerl A. Disorder and Order in Strongly

Nonstoichiometric Compounds: Transition Metal Carbides, Nitrides and Oxides.
– Berlin-Heidelberg: Springer, 2001. – 607 p.
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ВЛИЯНИЕ РАЗМЕРА ЗЁРЕН И ГРАНИЦ
РАЗДЕЛА НА СВОЙСТВА КОМПАКТНЫХ

НАНОМАТЕРИАЛОВ

Для теоретического осмысления экспериментальных результатов,
полученных на компактных наноматериалах, нужно уметь разделять
поверхностные (связанные с границами раздела (interfaces)) и объ-
ёмные (связанные с размером частиц) эффекты. Эта задача далека
от полного решения, так как в настоящее время изучение компакт-
ных наноматериалов всё ещё находится на этапе накопления экспе-
риментальных результатов. По этой причине уровень теоретического
понимания строения и свойств компактных нанокристаллических ма-
териалов заметно ниже по сравнению с имеющимися теоретическими
моделями строения и различных свойств изолированных наночастиц.
Анализу свойств компактных наноматериалов в зависимости от раз-
мера зёрен и состояния межзёренных границ посвящены обзоры [1, 2].

6.1. Аномалии механического поведения
Возможности практического использования компактных (bulk) на-

нокристаллических материалов обусловили интенсивное изучение их
твёрдости, прочности, упругости, пластичности и других механиче-
ских свойств.
Среди механических свойств нанокристаллических материалов

в первую очередь необходимо отметить необычайно высокую твёр-
дость. Твёрдость характеризует сопротивление материала пластиче-
ской деформации при вдавливании в него более твёрдого тела, напри-
мер, алмаза. При измерении твёрдости по методу Виккерса эффекты,
связанные с различием упругих свойств материалов, практически
исключаются, так как размер отпечатка измеряется после снятия на-
пряжения, т. е. в отсутствие упругого нагружения. Экспериментально
измеренные величины твёрдости подвержены влиянию таких побоч-
ных факторов, как неидеальность поверхности материала, отклоне-
ние от перпендикулярности поверхности материала и оси индентора,
неправильный выбор времени нагружения и массы нагрузки, а также
наличие в материале пор и свободных объёмов, однако в основном
твёрдость материала определяется пределом текучести σy. Размер
зёрен оказывает заметное влияние на микротвёрдость; этот эффект

11 А. И.
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хорошо изучен на металлах, сплавах и керамике с размером зёрен D
более 1мкм. Согласно закону Холла-Петча [3, 4],

σy = σ0 + kyD−1/2, (6.1)

где σ0 — внутреннее напряжение, препятствующее движению дисло-
каций; ky — постоянная. При температуре T/Tmelt < 0, 4–0,5 (Tmelt —
температура плавления) твёрдость HV (микротвёрдость по Виккер-
су) связана с пределом текучести σy эмпирическим соотношением
HV /σy ≈ 3 [5]. Отсюда следует размерная зависимость твёрдости:

HV ≈ H0 + kD−1/2, (6.2)

где H0 и k — постоянные.
Если деформация осуществляется диффузионным скольжением,

то согласно [6] при небольшой температуре T/Tmelt скорость дефор-
мации ė ≡ dε/dt равна

dε

dt
=

BσΩδddif

kBTD3 , (6.3)

где B — коэффициент пропорциональности; σ — приложенное на-
пряжение; Ω — атомный объём; δ — толщина границы зерна; ddif —
коэффициент зернограничной диффузии.
Из уравнений (6.1)–(6.3) следует, что уменьшение размера зёрен

должно приводить к заметному изменению механических свойств.
В частности, уравнения (6.1), (6.2) предсказывают упрочнение мате-
риала при уменьшении размера зерна D. Вместе с тем из (6.3) следу-
ет, что при нанометровом размере зёрен диффузионное скольжение
приобретает важную роль даже при комнатной температуре, заметно
увеличивая скорость деформации. Таким образом, влияние разме-
ра зёрен на прочностные свойства нанокристаллического материала
неоднозначно и зависит от соотношения между изменениями предела
текучести и скорости деформации. Кроме этого нужно учитывать
возможное увеличение коэффициента зернограничной диффузии ddif
при уменьшении размера зёрен.
При 300K микротвёрдость нанокристаллических материалов в 2–7

раз выше, чем HV крупнозернистого материалов.
Литературные данные по размерной зависимости микротвёрдости

нанокристаллических материалов достаточно противоречивы. Впер-
вые влияние размера зёрен на микротвёрдость нанокристаллических
металлов (меди Cu и палладия Pd) было исследовано в работе [7].
Размер зёрен Cu и Pd изменяли с помощью отжига. Было уста-
новлено, что уменьшение зёрен крупнозернистой меди от 25 · 103 до
5 · 103 нм сопровождается ростом микротвёрдости. Микротвёрдость
нанокристаллической меди n-Cu (D ∼ 16 нм) была в ∼ 2, 5 раза боль-
ше, чем меди с размером зерна 5 · 103 нм, однако при уменьшении
зёрен n-Cu от 16 до 8 нм HV уменьшалась на ∼ 25%. Уменьшение HV

наблюдалось и при уменьшении зёрен n-Pd от 13 до 7 нм. Уменьшение
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микротвёрдости n-Cu и n-Pd было объяснено в работе [7] существенно
более высокой (по сравнению с крупнозернистыми металлами) скоро-
стью деформации ė ≡ dε/dt.
Уменьшение HV нанокристаллических сплавов Ni-P, TiAlNb,

TiAl, NbAl3 при уменьшении размера зёрен от 60–100 до 6–10 нм
обнаружено авторами работ [8–11]. Этот эффект, по мнению авторов,
вызван ростом вклада диффузионной подвижности в деформацию
при уменьшении D.
РостHV при уменьшении зёрен n-Cu, n-Fe, n-Ni наблюдали авторы

работ [12–15].
Интересный факт был отмечен в работе [16]: рост или уменьшение

HV зависят от того, каким методом изменяли размер зерна. Рост HV

при уменьшении D (точнее — пропорциональная зависимость HV от
D−1/2 согласно закону Холла–Петча (6.2)) наблюдался, когда измере-
ния проводили на разных образцах, отличающихся размером зёрен.
Если микротвёрдость измеряли на одном и том же образце, который
последовательно отжигали для роста зёрен, то зависимость микро-
твёрдости была другой. Увеличение размера зёрен до некоторого кри-
тического значения приводило к росту твёрдости HV , а дальнейшее
увеличение D сопровождалось уменьшением HV , соответствующим
закону Холла–Петча. Например, первоначальный отжиг при 569K
компактированного nc-Pd в течение 60–90 минут приводит к росту
зёрен и увеличению твёрдости на 7–11%; более продолжительный от-
жиг, приводящий к дальнейшему росту зёрен, сопровождался умень-
шением твёрдости. Микротвёрдость компактированной nc-Cu увели-
чивалась на 4–5% в течение первых 20–30 минут отжига при 423K,
а затем уменьшалась (рис. 6.1) [16].

Рис. 6.1. Зависимость микро-
твёрдости HV компактной на-
нокристаллической меди nc-
Cu от D−1/2 (D — размер
зерна) [16]: рост зёрен nc-
Cu достигался увеличением
времени отжига при 423K
(пунктирная стрелка указы-
вает направление увеличения
продолжительности отжига)

                                       

Результаты измерений твёрдости нанокристаллических металлов
Ag, Cu, Pd, Se, Fe, Ni на разных образцах, имеющих разный размер
зерна, были обобщены [17]. Согласно работе [17], если несколько неза-
висимо полученных образцов нанокристаллического металла имеют
зёрна разного размера, то твёрдость таких образцов увеличивается

11*
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при уменьшении D до 4–6 нм; зависимость HV от D−1/2 подчиняется
закону Холла–Петча (6.2). Твёрдость интерметаллидов и сплавов,
в которых размер зерна изменяли отжигом, зависит от D более слож-
ным образом: сначала увеличение D приводит к росту HV , а затем
к уменьшению [17]. Иначе говоря, в случае роста зёрен вследствие
отжига зависимость Холла–Петча (уменьшение HV при увеличении
D) выполняется только при D > 12−20 нм.
По мнению [18] наблюдаемое в области малых значений D умень-

шение твёрдости нанокристаллических материалов может быть след-
ствием того, что объёмная доля тройных стыков становится больше
объёмной доли границ зёрен.
Согласно [17, 19], противоречивость экспериментальных данных

по размерной зависимости твёрдости наноматериалов может быть
следствием разной структуры границ раздела. В связи с этим пред-
ставляют интерес результаты изучения микротвёрдости субмикрокри-
сталлических сплавов Al98,5Mg1,5 [20, 21]. Они показали, что даже
при неизменном размере зерна D ≈ 150 нм уменьшение степени нерав-
новесности границ раздела, достигаемое с помощью отжига, заметно
влияет на величину микротвёрдости. По данным электронной мик-
роскопии отжиг субмикрокристаллического сплава Al98,5Mg1,5 (D ∼
150 нм) при 400K приводит к релаксации границ зёрен и их постепен-
ному переходу в равновесное состояние, хотя размер зёрен не менялся.
Релаксация границ зёрен вследствие отжига сопровождалась умень-
шением микротвёрдости от 1,7 до 1,4 ГПа.
Неоднозначное выполнение закона Холла–Петча наблюдается

и для нанокристаллических сплавов, полученных кристаллизацией
аморфных сплавов Fe–Si–B, Fe–Co–Si–B, Fe–Cu–Nb–Si–B, Pd–Cu–Si.
Кристаллизация этих аморфных сплавов приводит к выделению
мелкодисперсных фаз с размером зерна несколько нанометров. Так,
в сплавах Fe–Si–B в аморфной фазе выделяются зёрна ОЦК фазы
α-Fe(Si) и борида Fe2B. В богатых кобальтом сплавах Fe–Co–Si–B
в аморфой фазе могут выделяться α- и β-Co, Co2Si, Co2B (или
(Fe,Co)2B) и α-Fe [22, 23]. В нанокристаллических сплавах Fe–
Cu–Nb–Si–B в аморфной матрице распределены частицы основной
дисперсной ОЦК фазы α-Fe(Si) размером 5–15 нм и кластеры меди
[24–26]. В нанокристаллических сплавах Pd–Cu–Si обнаруживаются
частицы Pd, Pd5Si и Pd9Si2 размером от 5 до 30 нм [27, 28]. Фазовый
состав сплавов и размер зёрен дисперсных фаз зависят от условий
термической и (или) деформационной обработки.
В работе [28] была изучена зависимость микротвёрдости этих на-

нокристаллических сплавов от размера зёрен выделяющихся дисперс-
ных фаз. Изменение размера зёрен достигалось, в основном, измене-
нием температуры отжига. Полученные в [28] зависимости микротвёр-
достиHV нанокристаллических сплавов от D−1/2 (D — размер части-
цы нанокристаллической дисперсной фазы) показаны на рис. 6.2. Как
видно, зависимость Холла–Петча справедлива для всех изученных
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в [28] сплавов в области D от ∼ 10 до ∼ 100 нм и более. При размере
зерна D < 10 нм закон Холла–Петча выполняется лишь для сплава
Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9. Для остальных сплавов уменьшение размера
зёрен от ∼10 нм до ∼4 нм сопровождается уменьшением микротвёр-
дости. Рост микротвёрдости в соответствии с зависимостью Холла–
Петча наблюдается в нанокристаллическом сплаве Ni75W25 [29] при
уменьшении среднего размера зерна от 1000 до ∼ 10 нм, дальнейшее
уменьшение размера зёрен приводит к уменьшению микротвёрдости.
Исходный аморфный сплав Ni75W25 был получен электроосаждением,
размер зерна изменяли в процессе кристаллизации аморфного сплава
с помощью отжига при разных температурах [29]. Заметим, что для
нанокристаллических сплавов, обсуждаемых в [28, 29] (за исключе-
нием сплава Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9) зависимость микротвёрдости от
размера зерна, изменяемого с помощью отжига, имеет такой же вид,
как в [16, 17].

Рис. 6.2. Зависимость микротвёр-
дости HV от размера зёрен D
дисперсных фаз, выделяющих-
ся в нанокристаллических спла-
вах, получаемых кристаллизаци-
ей из аморфного состояния [28]:
1 — Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9; 2 —
Fe81Si7B12; 3 — Fe5Co70Si15B10;

4 — Pd81Cu7Si12

 

Управление структурой нанокристаллических и квазинанокри-
сталлических материалов, полученных кристаллизацией аморфных
сплавов, является эффективным средством достижения высокой
прочности на растяжение в сочетании с хорошей ковкостью.
В разделе 2.3 были кратко рассмотрены особенности структуры
быстро затвердевающих аморфных алюминиевых сплавов Al–Cr–
Ce–Co в связи с их высокой прочностью на растяжение σf. Высокая
прочность этих сплавов обусловлена выделением в аморфной фазе
икосаэдрических наночастиц, покрытых слоем алюминия. В [30]
были изучены структура и прочностные свойства аморфных сплавов
системы Al–V–Fe, отличающихся большим объёмным содержанием
наноразмерных аморфных частиц. Аморфные сплавы Al98−xVxFe2
и Al96−xV4Fex в виде ленты были получены методом спиннингования
при температуре от 1373 до 1423K со скоростью 40м·с−1. Быстро
охлажденные сплавы Al96V4, Al95V3Fe2 и Al93V5Fe2 содержали
только ГЦК фазу, богатую Al, и икосаэдрическую фазу. В отличие
от них структура закалённых сплавов Al94V4Fe2 представляет
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собой двухфазную смесь равномерно распределённых фазовых
нанообластей размером ∼7 нм для богатой алюминием ГЦК фазы
и ∼10 нм для аморфной фазы. Объёмные доли аморфной и ГЦК
фаз в этих сплавах составляют ∼60% и ∼40%. Частицы аморфной
фазы находятся в окружении ГЦК фазы, однако явная граница
между фазами отсутствует. Аморфная фаза имеет состав Al94V4Fe2,
а обогащённая алюминием ГЦК фаза — Al93V5Fe2. Близость составов
фаз указывает на то, что перераспределение элементов между ними
подавляется при быстром затвердевании. Исследование зависимостей
прочности на растяжение σf и микротвёрдости HV от состава быстро
закалённых сплавов Al98−xVxFe2 и Al96−xV4Fex [30] показало, что
наивысшие значения σf = 1350−1400МПа и HV = 0, 47−0, 48 ГПа
соответствуют сплаву Al94V4Fe2. Сопоставление структуры сплавов
разного состава и их механических свойств дало основание авторам
[30] считать, что переход от икосаэдрической к аморфной фазе
увеличивает σf и HV . Это означает, что наночастицы аморфной фазы
действуют как упрочняющая фаза. Более того, имеется тенденция
к увеличению σf при уменьшении расстояния между частицами
и увеличении объёмной доли упрочняющих аморфных наноча-
стиц. Дифференциальный термический и высокотемпературный
рентгеновский анализы закалённых сплавов Al94V4Fe2 показали,
что кристаллизация аморфной фазы начинается при температуре
580K и по мере нагрева протекает как переход “аморфная фаза →
→ икосаэдрическая фаза → (Al + Al11V)”.
Таким образом, исследования [22–30] показали, что структура

аморфных сплавов (металлических стёкол) непосредственно после по-
лучения и, тем более, после кристаллизации характеризуется наличи-
ем нанообластей, соответствующих различным фазам, т. е. является
нанонеоднородной.
Значительный интерес представляют сплавы на основе Fe и Ni, со-

держащие Al, Ti, Cr, V, Mo, Co и W в разных сочетаниях, а также от 5
до 12 ат.% B и от 0 до 7.5 ат.% C, P и Si, способствующих образованию
стеклообразного (аморфного) состояния [31–33]. Аморфные ленты
этих сплавов получают спиннингованием, затем ленты консолидиру-
ют экструзией или горячим изостатическим прессованием. В процессе
консолидации сплавы полностью кристаллизуются с образованием
наноструктуры. Например, сплавы Ni59Mo29B12 и Ni56Mo23Fe10B11
имеют матрицу на основе Ni, в которой равномерно распределены
тонкодисперсные частицы интерметаллидов Ni2Mo и Ni4Mo и круп-
ные (0,5–2.0мкм) боридные частицы NiMoB2. Эти сплавы имеют
повышенную вязкость разрушения и более высокую твёрдость, чем
режущие стали, особенно при температуре > 600K. Микроструктура
и свойства этих сплавов существенно зависят от условий получения
объёмного компактного материала. Старение сплавов также увели-
чивает их твёрдость. Наноструктура сплава Ni81Si10B9 подобна нано-
структуре сплавов на основе Al: в аморфной металлической матрице
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равномерно распределены наночастицы Ni размером 10–20 нм [34].
Нанокристаллические сплавы Ni–Si–B являются более прочными, чем
полностью аморфные сплавы того же состава.
Измерения HV наноматериалов при 300K после отжига при неко-

торой температуре T используются для определения температур ре-
лаксации. Влияние температуры отжига на HV и структуру субмик-
рокристаллической Cu со средним размером зёрен 200–300 нм изучали
в работе [35], медь с размером зёрен 130–160 нм исследовали авторы
работ [36–38]. Микротвёрдость исходной и субмикрокристаллической
меди, изученной в работах [36–38], была равна 1,2 и 1,4 ГПа соот-
ветственно. Отжиг при T < 400K не привёл к заметному изменению
структуры и HV . Скачкообразное падение микротвёрдости субмик-
рокристаллической Cu в 2–3 раза произошло после отжига при 425–
450K (рис. 6.3) и было связано с ростом зёрен, снятием внутренних
напряжений и уменьшением плотности дислокаций, т. е. с необра-
тимым переходом из субмикрокристаллического в крупнозернистое
состояние.

 

Рис. 6.3. Зависимость микротвёрдо-
сти СМК-Cu, измеренной при 300K,
от температуры отжига T [37]

Рис. 6.4. Зависимость микротвёрдо-
сти СМК-Pd, измеренной при 300K,
от температуры отжига T [40]

Микротвёрдость субмикрокристаллического Pd со средним разме-
ром зёрен 150 нм, полученного методом кручения под квазигидроста-
тическим давлением, равна 2,1 ГПа [38–41]. Отжиг привёл к уменьше-
нию микротвёрдости субмикрокристаллического Pd, причём её резкое
падение началось после отжига при 475K (рис. 6.4). Скачкообразное
уменьшение HV почти в 3 раза после отжига при 475–600K связано,
как показало электронно-микроскопическое исследование, с ростом
зёрен и частичным отжигом дислокаций.
Микротвёрдость субмикрокристаллического титана со средним

размером зёрен 150 нм, полученного равноканальным угловым прес-
сованием с последуюшей холодной прокаткой, была равна 2,9 ГПа [42].
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Это в два раза больше микротвёрдости исходного крупнозернистого
титана. Отжиг субмикрокристаллического титана в течение 1 часа
при температуре до 573K практически не влияет на микротвёрдость
и размер зёрен (рис. 6.5). Заметное уменьшение HV , обусловленное
процессами рекристаллизации и роста зёрен, начинается при темпе-
ратуре отжига выше 600K и продолжается до 873K. После отжи-
га при температуре 773K средний размер зёрен увеличился до 1–
2мкм, а после отжига при 973K размер зёрен достиг 15мкм. Даль-
нейшее повышение температуры отжига до 1145K приводит к плав-
ному уменьшению микротвёрдости до 1,5 ГПа, что близко к микро-
твёрдости крупнозернистого титана, равной 1,3–1,4 ГПа [43]. Более
длительный 3-часовой отжиг при T < 573K не влияет на величину
микротвёрдости, а при температуре от 573 до 873K приводит к более
заметному уменьшению HV (рис. 6.5). Это означает, что в интервале
температур 573–873K, соответствующем области рекристаллизации,
субмикрокристаллический титан находится в неравновесном состоя-
нии и не успевает перейти в равновесное состояние за 1 час отжига.

 

Рис. 6.5. Зависимость микро-
твёрдости HV субмикрокри-
сталлического титана от темпе-
ратуры отжига T : (•) — значе-
ния HV после отжига длитель-
ностью в 1 час, (◦) — значе-
ния HV после отжига в течение
3 часов [42]. Штриховыми ли-
ниями показаны температуры
начала и конца рекристаллиза-
ции. Точность измерения мик-
ротвёрдости составляет ±5%

Отжиг образцов nc-Ag (D ≈ 10 нм), полученных компактировани-
ем нанокластеров, сопровождался постепенным уменьшением микро-
твёрдости от 1.5 до 0.3–0,5 ГПа; скачкообразного падения HV не на-
блюдалось [44]. Снижение HV и рост зёрен начинались после отжига
при 370K. В отличие от nc-Ag, отжиг образцов нанокристаллического
оксида nc-MgO (D ≈ 10 нм) вплоть до температуры 870K не сопро-
вождался изменением микротвёрдости, составлявшей 2, 5 ± 0, 2 ГПа
870K [45]. Разное поведение микротвёрдости нанокристаллических
металла (nc-Ag) и керамики (nc-MgO) в результате отжига (рис. 6.6)
указывает на более высокую структурную устойчивость нанокристал-
лической керамики и сохранение в ней неизменного размера зёрен
вплоть до температур 800–900K. Интересно, что отжиг nc-MgO при
870 < T � 1070K привёл к увеличению микротвёрдости на ∼30%.
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Измерение микротвёрдости применяется как метод аттестации на-
нокомпозитов. В работе [46] промышленные порошки Cu и Fe были
размолоты в шаровой мельнице. Размол в среде аргона в течение

Рис. 6.6. Изменение микротвёрдости HV

компактных нанокристаллических се-
ребра nc-Ag и оксида магния nc-MgO по-

сле отжига [44, 45]

12–20 часов позволил по-
лучить порошковую смесь
Cu1−xFex со средним раз-
мером зёрен 10–20 нм. На-
нопорошок был подвергнут
предварительному холодно-
му прессованию, а затем
горячему прессованию под
давлением 0,64 ГПа; темпе-
ратура горячего прессова-
ния была от 723 до 773K.
В результате удалось полу-
чить нанокомпозит Cu1−xFex
(0, 15 � x � 1, 0) с гомоген-
ным распределением зёрен Fe
и Cu, имеющих размер 25–
30 и 45–30 нм соответственно.
Микротвёрдость nc-Cu и nc-
Fe была в 4 раза выше по
сравнению с HV крупнозернистых Cu и Fe. Микротвёрдость наноком-
позита Cu1−xFex во всём интервале составов была на 40–50% выше,
чем ожидаемая аддитивная микротвёрдость HV механической смеси.
Наибольшее увеличение HV наблюдалось для нанокомпозита с 70%
Fe. Аналогичное повышение HV наблюдали в нанокомпозитах Cu–W
и Cu–Nb [47, 48]. Согласно [46] рост HV в нанокомпозите Cu–Fe обу-
словлен формированием границ раздела с повышенной плотностью
дислокаций, так как Cu и Fe имеют разные (ГЦК и ОЦК) структуры.
В целом рассмотрение совокупности имеющихся эксперимен-

тальных данных по твёрдости металлических и керамических
нанокристаллических материалов показывает, что твёрдость растёт
при уменьшении размера зерна до некоторой критической величины
Dcr, а при D < Dcr твёрдость уменьшается. Факторы, определяющие
величину критического размера зерна, не совсем ясны. До сих пор
нельзя уверенно утверждать, что значения твёрдости, измеренные
на компактированных наноматериалах, соответствуют значениям
твёрдости идеально плотных (беспористых) наноматериалов. По-
видимому, на величину измеренной твёрдости заметно влияют поры,
микротрещины и другие особенности макроструктуры, связанные
с методом получения нанокристаллического материала.
Отклонение размерной зависимости твёрдости наноматериалов

от соотношения Холла–Петча (6.2) объясняют разными причинами.
Предполагается, в частности, что в кристаллах при размере зёрен
D < Dcr ограничено образование плоских дислокационных скоплений
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и это должно приводить к уменьшению твёрдости и прочности. Авто-
ры [49] предположили, что отжиг наноматериала приводит к релак-
сации межзёренной структуры и уменьшению избыточной зерногра-
ничной энергии, что обусловливает аномальное уменьшение твёрдости
при уменьшении размера зёрен. Согласно [50] изменение твёрдости
(или предела текучести) с размером зерна описывается зависимостью
HV (D) ∼ Dn, где, в отличие от соотношения Холла–Петча, n �= −1/2,
а меняется от −1/4 до −1. Каждому значению показателя степени
n соответствует характерный механизм взаимодействия дислокаций
с границами зёрен. Предполагается также, что величина n зависит от
типа кристаллической решётки.
Простая феноменологическая модель, описывающая зависимость

твёрдости от размера зерна, предложена авторами [51]. Модель ос-
нована на предположении [52] о том, что наноматериал содержит
внутризёренную кристаллическую фазу и аморфную зернограничную
фазу. Если кристаллическая фаза подчиняется соотношению Холла–
Петча, а зернограничная фаза имеет постоянную твёрдость Hgb, то
твёрдость нанокристаллического материала H можно представить
как суперпозицию двух вкладов:

H = v(H0 + kD−1/2) + (1− v)Hgb, (6.4)

где v = (D − s)3/D3 — объёмная доля кристаллической фазы, s —
толщина зернограничной фазы, Hgb = G/12, G — модуль сдвига круп-
нозернистого компактного (coarse grained bulk) материала. Однако
зависимость (6.4) не имеет экстремума и не описывает переход от
одного типа размерной зависимости твёрдости к другому вблизи Dcr.
Совмещённый механизм пластической деформации нанокристал-

лических материалов предложен в [53]: в крупных зёрнах пластиче-
ский сдвиг происходит по дислокационной модели, а в мелких зёр-
нах — с помощью вакансионного механизма зернограничного про-
скальзывания.
Таким образом, в рассмотренных моделях пластической дефор-

мации наноматериалов [49–51, 53] важная роль отводится зерногра-
ничному скольжению. Авторы работы [2], рассмотрев размерные эф-
фекты механических свойств наноматериалов, сделали следующий
вывод: пластическая деформация нанокристаллических материалов,
независимо от способа получения, всегда начинается с зерногранич-
ного микропроскальзывания. Микропроскальзывание осуществляется
так же, как процесс сдвиговой деформации в аморфном состоянии,
поскольку структуру границ зёрен в наноматериалах полностью или
частично можно описать моделью аморфного состояния.
Измерение скоростей продольных и поперечных ультразвуковых

колебаний в субмикрокристаллической меди Cu в зависимости от тем-
пературы отжига позволило оценить величину модуля упругости Юн-
га E и модуля сдвига G [54]. Размер зёрен субмикрокристаллической
Cu до отжига составлял 200–400 нм. Отжиг проводили в интервале



6.1. Аномалии механического поведения 331

температур 373–623K с шагом 25–50K с выдержкой в течение 1 часа
при каждой температуре. Значения E и G исходной субмикрокристал-
лической Cu были на 10–15% меньше в сравнении с крупнозернистой
медью. Ранее уменьшенная на ∼ 30% величина упругих модулей была
обнаружена в нанокристаллическом nc-Pd [12, 55]. При температуре
отжига 423–456K наблюдалось скачкообразное увеличение E и G
(рис. 6.7). Наблюдаемые изменения упругих модулей авторы [54] объ-
яснили изменением структурного состояния границ зёрен: в образцах
субмикрокристаллической Cu с размером зёрен ∼200 нм границы зё-
рен были неравновесными и обладали избыточной энергией. Отжиг
при T � 423K привёл к релаксации границ зёрен. В [56, 57] на основе
данных работы [54] были оценены упругие модули границ зёрен. Для
границы толщиной 1 нм в равновесном состоянии Eeq

gb = 0, 16E и Geq
gb =

= 0, 12G. Аналогичная оценка показала, что толщина неравновесных
границ зёрен в субмикрокристаллических металлах может достигать
4 нм.

  
 

Рис. 6.7. Влияние температуры отжига T
на модуль упругости E и модуль сдвига G
субмикрокристаллической меди Cu, изме-

ренные при 300K [54]

В работе [58] пока-
зано, что уменьшение
модуля упругости меди,
подвергнутой интен-
сивной пластической
деформации, связано,
по-видимому, с возникно-
вением кристаллографи-
ческой структуры, а не
только с уменьшением
размера зерна. Однако
для нанокристаллических
материалов с размером
зёрен менее 5–10 нм доля
атомов, расположенных
в границах зёрен, очень
велика. Такие вещества, по
мнению [2], приближаются
к аморфным материа-
лам. Модули упругости
аморфных материалов примерно в два раза меньше, чем модули
аналогичных крупнозернистых кристаллических материалов [59],
поэтому можно ожидать заметного уменьшения упругих свойств
наноматериалов с зёрнами размером 5–10 нм и менее. Это согласуется
с теоретическими оценками [60], полученными методом молекулярной
динамики: уменьшение модулей Юнга, сдвига и объёмной упругости
меди при уменьшении размера зёрен до нескольких нанометров
составляет 25, 50 и 8%, соответственно.
Влияние температуры на модуль упругости E и предел текуче-

сти субмикрокристаллической меди, полученной компактированием
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наночастиц (D ∼ 80 нм) и методом равноканального углового прес-
сования (D ∼ 200 нм), изучено в работах [61, 62]. Медь, компакти-
рованная из нанопорошка под давлением 1ГПа, имела пористость ∼
∼ 11%. Модуль упругости E компактированной меди увеличивался
после отжига при T � 470−520K и резко уменьшался после отжи-
га при 670K вследствие роста зёрен и одновременного увеличения
пористости компактированной меди. Модуль упругости пластически
деформированной меди при увеличении температуры отжига быстро
возрастает при 370–500K и 720–870K, а предел текучести с ростом
температуры отжига уменьшается. Скачок E после отжига при 370K
авторы [61] объяснили закреплением зернограничных дислокаций то-
чечными дефектами и уменьшением дислокационной подвижности
вследствие изменения структуры границ раздела, а второй скачок —
исчезновением зернограничной фазы в результате роста зёрен.
В целом результаты [54, 55, 58–62] указывают на то, что необычные

упругие свойства субмикрокристаллических металлов обусловлены не
только малым размером зёрен, но и состоянием границ раздела.
Уменьшение размера зёрен является известным способом

повышения прочностных свойств материалов. Изучение зависи-
мостей “напряжение–деформация” на компактированных образцах
нанокристаллических Pd (D = 5−15 нм) и Cu (D = 25−50 нм) [12]
показало, что предел текучести σy нанокристаллических металлов
в 2–3 раза выше, чем крупнозернистых металлов. Заметный рост σy
субмикрокристаллических сплавов магния по сравнению с аналогич-
ными крупнозернистыми сплавами обнаружили авторы работы [63].
В нанокристаллических сплавах Fe–Si–B, Fe–Co–Si–B, Fe–Cu–Nb–
Si–B и Pd–Cu–Si, полученных кристаллизацией аморфных сплавов,
уменьшение размера D частиц выделяющихся дисперсных фаз от
30–35 до ∼ 10 нм сопровождается ростом предела текучести, тогда
как при дальнейшем уменьшении D предел текучести снижается [28].
Прочность на растяжение нанокристаллических металлов в 1,5–8 раз
выше, чем крупнозернистых металлов [12, 17]. Согласно [12] основной
причиной повышения прочности нанокристаллических металлов
могут быть обусловленные малым размером зёрен затруднения
в образовании и движении дислокаций или же большие остаточные
напряжения. В целом изменение прочностных свойств материалов
при переходе в нанокристаллическое состояние требует углубленного
изучения. В особенности это относится к многофазным нанокристал-
лическим сплавам, получаемым кристаллизацией аморфных сплавов
[64].
Важной проблемой является демпфирование колебаний метал-

лических материалов. Повышение демпфирующих свойств снижает
вредное воздействие циклических нагрузок, вызывающих большин-
ство аварий и поломок; уменьшает шумы, связанные с вибрацией
механизмов; благодаря гашению вибрации, способствует повышению
точности измерительных приборов.
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Исследования [65–69] амплитудной зависимости внутреннего тре-
ния в субмикрокристаллической меди Cu показали, что чем меньше
размер кристаллитов и чем более неравновесны границы зёрен, тем
выше фон внутреннего трения и демпфирующие свойства материа-
ла. Так, в субмикрокристаллической Cu со средним размером зёрен
∼ 200 нм, отожжённой при 423K, уровень фона в 3–5 раз выше, чем
у крупнозернистых образцов, и в 2–3 раза выше, чем у серого чугуна
(величина фона серого чугуна является условной границей высокого
демпфирования). Температура начала интенсивного роста внутренне-
го трения в субмикрокристаллической Cu уменьшается примерно на
100K по сравнению с крупнозернистой медью; кроме этого, при 475K
появляется отчётливо выраженный максимум внутреннего трения.
Это почти в 3 раза увеличивает внутреннее трение субмикрокристал-
лической Cu в интервале температур от 240 до 475K по сравнению
с крупнозернистым образцом.
Эти особенности связаны с отмеченным ранее в [70, 71] различи-

ем модулей упругости зёрен и межзёренных границ. Различие мо-
дулей позволяет рассматривать субмикрокристаллический материал
как неоднородный для распространения упругих колебаний. Вслед-
ствие этого в субмикрокристаллическом материале происходит суще-
ственное рассеяние упругих колебаний, обусловливающее рост демп-
фирующих свойств. Заметим, что нанокристаллические и субмикро-
кристаллические материалы сочетают повышенные прочностные [16,
61, 72] и демпфирующие [65–71] свойства; в обычных материалах при
повышение демпфирующих свойств прочностные свойства снижают-
ся.
Обнаруженный на субмикрокристаллической меди эффект одно-

временного повышения демпфирующих и прочностных свойств был
подтвержден при исследовании нержавеющей стали [73, 74]. Оказа-
лось, что в результате формирования в стали субмикрокристалличе-
ской структуры фон внутреннего трения и предел текучести выросли
в 4 раза.
Следует также упомянуть о сверхпластичности керамических на-

номатериалов. Долгое время сверхпластичность была мечтой мате-
риаловедов, разрабатывающих процессы формования и деформиро-
вания керамики. Сверхпластичность характеризуется исключительно
большим относительным удлинением материала при растяжении [75].
Впервые это явление было продемонстрировано в 1934 году на приме-
ре удлинения сплава Sn-B более чем в 20 раз [76]. Сверхпластичность
керамики впервые была обнаружена в 1985 году на поликристалли-
ческом тетрагональном оксиде ZrO2, стабилизированном оксидом ит-
трия Y2O3 [77]. Позднее сверхпластичность наблюдали на двухфазной
композиционной керамике Si3N4/SiC [78], на других керамических
материалах.
Сверхпластичность очень важна для получения изделий из

керамических материалов формованием, твёрдофазным спеканием,
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горячим прессованием при достаточно низких температурах. Бла-
годаря сверхпластичности достигается высокая точность размеров
керамических изделий очень сложной формы, имеющих внутренние
полости и поверхности с меняющейся кривизной.
Согласно работе [79] сверхпластичность керамики в наибольшей

степени проявляется при размере зёрен менее 1мкм, причём размер
зёрен должен сохраняться неизменным при повышении температуры
как можно дольше. Например, в нанокристаллическом компактиро-
ванном оксиде магния nc-MgO размер зёрен остаётся почти неизмен-
ным при отжиге вплоть до температуры 800–900K [45]. В оксиде
циркония ZrO2 рост зёрен при подъёме температуры подавляется
небольшими добавками оксида иттрия Y2O3. В двухфазной керамике
на основе нитрида и карбида кремния рост зёрен матричной фазы по-
давляется благодаря дисперсионному выделению зёрен второй фазы.
Факторами, повышающими пластичность керамики, являются также
высокоугловая разориентировка границ зёрен и наличие небольшого
количества межзёренной аморфной фазы [80]. В наносостоянии неко-
торые керамические материалы (например, TiO2 [81]) пластически
деформируются уже при комнатной температуре.
В работе [82] особенности поведения таких механических свойств

как микротвёрдость и модуль упругости при уменьшении размера
зёрен рассмотрены в рамках статистической модели ансамбля зерно-
граничных дефектов. Ансамбль дефектов типа микросдвигов и мик-
ротрещин на развитых стадиях деформации обладает явными призна-
ками коллективного поведения. Концентрация таких дефектов очень
высока и достигает 1013–1014 см−3, поэтому причину появления коопе-
ративных эффектов можно рассматривать как чисто термодинамиче-
скую. Вместе с тем каждый из элементарных дефектов (межзёренная
граница или микротрещина) в общем случае является термодинами-
чески неравновесной системой.
Эволюция ансамблей межзёренных дефектов обусловлена видом

распределения зародышей дефектов и взаимодействием между де-
фектами. Решение уравнения Фоккера–Планка для функции распре-
деления зародышей дефектов приводит к выводу о разном поведении
зависимости компоненты тензора pzz от приложенного напряжения
σzz при различных значениях некоторого безразмерного параметра δ.
Анализ [82] показал, что существуют три разных области решений,
разделённых асимптотиками δc и δ∗ и определяющих качественно
различные реакции поликристалла на рост концентрации дефектов
при нагружении в зависимости от размеров зёрен. Согласно [82],
область значений δ > δ∗ с устойчивым распределением зерногранич-
ных дефектов соответствует реакции нанокристаллических материа-
лов. В частности, изменение размеров зёрен в окрестности δ∗ может
проявляться в разном по величине и знаку наклоне зависимостей
Холла–Петча, в резком изменении модулей упругости (см., например,
рис. 6.1, 6.7).
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Применение нанокристаллических веществ или элементов из
них в конструкционных материалах делает необходимой разра-
ботку аналитических моделей, которые описывают механическое
деформирование наноразмерных объектов. Как правило, в моделях,
основанных на уравнениях теории упругости, используют значения
упругих модулей, полученных из макроскопических экспериментов.
Однако, как уже отмечено, нанокристаллические материалы имеют
иные упругие модули.
Авторы работы [83] на примере двумерной монокристаллической

полосы теоретически изучили зависимость модуля упругости Юнга
и коэффициента Пуассона от числа N атомарных слоёв монокристал-
ла. Они показали, что при уменьшении числа атомарных слоёв коэф-
фициент Пуассона убывает, а модуль упругости растёт в соответствии
с формулой

E1 =
N

Nt
E∞, (6.5)

где E1 — модуль упругости, соответствующий растяжению вдоль
оси x бесконечной в этом направлении монокристаллической полосы;
E∞ — модуль упругости бесконечного кристалла; Nt — безразмерный
параметр, характеризующий толщину, H = Nth0, деформированного
нанокристалла, причём N − 1 � Nt � N ; h0 = (

√
3/2 )a0 — толщина

одного атомарного слоя в недеформированном кристалле; a0 — рас-
стояние между ближайшими атомами в недеформированном кристал-
ле. Из (6.5) следует, например, что для двухслойной кристаллической
плёнки модуль упругости E может быть в два раза больше, чем
макроскопическое значение E∞, так как в этом случае Nt = 1.
В связи с применением в современной технике углеродных нано-

трубок стало актуальным изучение влияния масштабного фактора на
изгибную жёсткость наноматериалов [84, 85]. Согласно работе [85],
изгибная жёсткость двумерной монокристаллической полосы, имею-
щей N � 2 слоёв по толщине и J  N слоёв по длине, описывается
формулой

D =
Ca3

0N(N2 − 1)
16

, (6.6)

где C = (
√
3/2 )E∞ — жёсткость межатомной связи. С учётом (6.5)

E∞ = (Nt/N)E1, поэтому C = (
√
3/2 )(Nt/N)E1. Поскольку h0 =

= (
√
3/2 )a0 и H = Nth0, то величина a0 = (2/

√
3 )H/Nt. Подставляя

выражения для C и a0 в (6.6), изгибную жёсткость D монокристал-
лической полосы можно выразить через её толщину H, число слоёв
N и модуль упругости E1:

D = E1H
3 N2 − 1
12N2

t

. (6.7)
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Если Nt = N , то E1 = E∞, H = Nh0 и

D = D∞

(
1− 1

N2

)
, (6.8)

где D∞ = E∞H3/12 — изгибная жёсткость полосы, получаемая в мак-
роскопической теории упругости. Из (6.8) следует, что изгибная жёст-
кость нанокристалла изменяется в пределах 0 � D � D∞. При ма-
лом N величина D существенно зависит от числа атомарных слоёв.
При увеличении N изгибная жёсткость возрастает и при N → ∞
она стремится к значению, следующему из макроскопической теории
упругости, т. е. D → D∞.
В работе [84], где была рассмотрена задача об изгибной жёстко-

сти нанотрубок в квазиконтинуальном приближении, для нескольких
конкретных значений N были получены результаты, совпадающие
с вычисленными по формуле (6.8).

6.2. Тепловые и электрические свойства
В отличие от наночастиц, для которых достаточно подробно изуче-

ны поверхностные и размерные эффекты, наблюдаемые в фононном
спектре и на теплоёмкости (см. раздел 4.3), аналогичные исследо-
вания теплоёмкости компактных нанокристаллических материалов
ограничены несколькими работами. Теоретический анализ и экспери-
ментальные калориметрические исследования показали, что в интер-
вале температур 10K � T � ϑD теплоёмкость нанопорошков в 1,2–
2 раза больше, чем соответствующих массивных материалов. По-
вышенная теплоёмкость нанопорошков обусловлена как собственно
размерным эффектом, так и их чрезвычайно развитой поверхностью,
вносящей дополнительный вклад в теплоёмкость.
Теплоёмкость Cp образцов nc-Pd (D = 6 нм) и nc-Cu (D = 8 нм),

полученных компактированием нанокластеров, была измерена в обла-
сти температур 150–300K [86]. Относительная плотность образцов nc-
Pd составляла 80%, а nc-Cu — 90% от плотности беспористого поли-
кристаллического металла. Измерения обнаружили, что Cp образцов
nc-Pd и nc-Cu на 29–53% и 9–11% выше, чем теплоёмкость обыч-
ных поликристаллических Pd и Cu, соответственно (рис. 6.8). При
нагреве nc-Pd при T = 350K наблюдался экзотермический тепловой
эффект, и размер зёрен оставался неизменным или возрастал до 10 нм;
теплоёмкость nc-Pd, нагретого до 350K, была больше теплоёмкости
крупнозернистого палладия только на 5%. Авторы работы [86] пред-
положили, что наблюдаемая повышенная теплоёмкость обусловлена
более “рыхлой” структурой границ раздела. Такое объяснение выгля-
дит мало правдоподобным, так как в настоящее время установлено,
что структура границ раздела в компактированных наноматериалах
мало отличается от структуры кристаллитов. Более вероятно, что
избыточная теплоёмкость обусловлена примесями.
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Рис. 6.8. Эффект нанострук-
турного состояния на темпе-
ратурных зависимостях тепло-
ёмкости Cp(T ) меди и палла-
дия [86]: (�) — компактирован-
ный нанокристаллический nc-
Pd и (Δ) — крупнозернистый
палладий Pd; (•) — компакти-
рованная нанокристаллическая
nc-Cu и (◦) — поликристаличе-
ская крупнозернистая медь Cu

 

 

Действительно, при изучении теплоёмкости nc-Pt авторы [87] при-
шли к выводу, что при температуре ∼ 300K большая часть избыточ-
ной теплоёмкости компактированных наноматериалов является след-
ствием возбуждения примесных атомов водорода. Примесный водо-
род часто присутствует в наноматериалах, полученных конденсацией
нанокластеров в инертном газе и их последующим компактированием.
Например, повышенная растворимость водорода в границах зёрен nc-
Pd отмечена в [88, 89]; согласно [90] водород преимущественно рас-
творяется не в границах раздела, а непосредственно в зёрнах nc-Pd.
Низкотемпературная теплоёмкость компактированной нанокри-

сталлической меди nc-Cu с размером зёрен 6,0 и 8,5 нм в области
температур 0,06–10,0K оказалась в 5–10 раз больше теплоёмкости
крупнозернистой меди [91]. Наибольшее увеличение теплоёмкости на-
блюдалось на образце nc-Cu с меньшим размером зёрен. Увеличение
теплоёмкости nc-Cu при T > 1K может быть обусловлено тем, что
слабосвязанные атомы на поверхности зёрен ведут себя как линейные
осцилляторы Эйнштейна и в фононном спектре появляются поверх-
ностные колебательные моды. Согласно оценке [91] такими осцилля-
торами, в зависимости от размера зёрен, являются каждый 6-й–10-й
атом поверхности.
В работе [92] методом неупругого рассеяния нейтронов при 100–

300K была изучена плотность фононных состояний g(ω) в нанопо-
рошке n-Ni, в компактированном нанокристаллическом образце nc-
Ni с относительной плотностью 80% и в крупнозернистом никеле.
Размер зёрен в n-Ni и nc-Ni составлял ∼ 10 нм. Наиболее заметным
размерным эффектом является увеличение плотности фононных со-
стояний g(ω) образцов n-Ni и nc-Ni в сравнении с крупнозернистым
никелем в области энергий ниже 14МэВ (см. рис. 4.13). Расчёт с ис-
пользованием данных по плотности фононных состояний показал, что
теплоёмкость nc-Ni при T � 22K в 1,5–2 раза больше теплоёмкости
крупнозернистого никеля. По мнению [92] изменение фононного спек-
тра и повышенная теплоёмкость nc-Ni обусловлены вкладом границ
зёрен с уменьшенной плотностью вещества. В [92] также отмечено,
что избыточная теплоёмкость компактных наноматериалов в области
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комнатной температуры скорее всего обусловлена примесью атомов
водорода, чьи колебания возбуждаются при T � 300K.
Измерения температурной зависимости теплоёмкости компакти-

рованных образцов нанокристаллического никеля nc-Ni со средним
размером зёрен ∼ 70 нм [93] показали, что при T � 600K nc-Ni имеет
более высокую теплоёмкость в сравнении с крупнозернистым нике-
лем. По мнению [70, 93] повышенная теплоёмкость nc-Ni обусловлена
вкладом зернограничной фазы, которая имеет уменьшенную темпе-
ратуру Дебая и повышенную (на 10–25%) теплоёмкость по сравнению
с крупнозернистым материалом.
Измерения температурной зависимости теплоёмкости аморфного,

нанокристаллического и крупнозернистого селена Se в интервале тем-
ператур 220–500K [94] обнаружили небольшое увеличение теплоёмко-
сти нанокристаллического nc-Se по сравнению с крупнозернистым Se
при T < 375K. Теплоёмкости аморфного и nc-Se совпадают в пределах
ошибки измерений. Компактный (bulk) нанокристаллический nc-Se
был получен кристаллизацией из аморфного состояния, что исклю-
чает влияние искажений структуры, газовых и других примесей на
теплоёмкость. В табл. 6.1 приведены данные по теплоёмкости несколь-
ких веществ в нанокристаллическом, аморфном и крупнозернистом
состояниях.

Та б л и ц а 6.1
Сравнение теплоёмкости Cp (Джмоль−1K−1) различных материалов в
нанокристаллическом, аморфном и крупнозернистом состояниях [86]

Материал

Состояние

T (K)
Литера-нанокристаллическое

Cp-А Cp-КЗметод D Cp тура
синтеза* (нм)

Pd 1 6 37 27 25 250 [86]
Cu 1 8 26 - 24 250 [86]
Ru 2 15 28 - 23 250 [72]

Ni0,8P0,2 3 6 23,4 23,4 23,2 250 [95 ]
Se 3 10 24,5 24,7 24,1 245 [94 ]

D — размер кристаллитов; Cp-А — аморфное состояние;
Cp-КЗ — крупнозернистое состояние;

* 1 — компактирование нанопорошков, полученных испарением
и конденсацией;

2 — размол в шаровой мельнице;
3 — кристаллизация из аморфного состояния.

Большая разница в теплоёмкости по сравнению с крупнозерни-
стым состоянием наблюдается для образцов, полученных компактиро-
ванием нанопорошков. Напротив, эта разница очень мала и не превы-
шает 2% для образцов, полученных кристаллизацией из аморфного
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состояния. Можно полагать, что основная часть избыточной теп-
лоёмкости компактированных наноматериалов обусловлена большой
площадью границ раздела, структурными искажениями и примесями.
Температурные измерения параметров кристаллической решётки се-
лена Se [96] позволили также определить зависимость коэффициента
объёмного термического расширения αV от размера кристаллитов D.
Коэффициент αV нанокристаллического селена увеличивается при-
мерно на 30% при уменьшении размера кристаллитов D от 45 до
10 нм. Для объяснения аномалии низкотемпературной теплоёмкости

Рис. 6.9. Трехмерная модель ячейки нанокристалла, включающая восемь
одинаковых по размеру ромбоэдрических зёрен типов 1 и 2 [97]: все грани

зёрен одного и того же типа кристаллографически эквивалентны

в [97] предложена модель компактного нанокристаллического мате-
риала, в котором все зёрна имеют форму ромбоэдра и одинаковые
размеры. Модельная ячейка включала 8 таких зёрен (рис. 6.9). При
моделировании размер зерна D, определяемый как диаметр сфериче-
ской частицы с таким же числом атомов, принимали равным 1,1, 2,0
и 2,8 нм. Для описания межатомных взаимодействий использовали по-
тенциал Ленард–Джонса. Расчёт плотности колебательных состояний
g(ν) показал, что по сравнению с идеальным ГЦК монокристаллом
из 500 атомов g(ν) модельного нанокристалла (D = 1, 1 нм) размыта
в низко- и высокочастотную области (рис. 6.10). Большинство допол-
нительных низко- и высокочастотных колебательных мод локализова-
но на границах зёрен. Согласно проведённым расчётам нанокристалл
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имеет более высокую теплоёмкость, чем идеальный ГЦК кристалл;
разность их теплоёмкостей ΔC тем больше, чем меньше размер зер-
на (рис. 6.11). Аномальная избыточная теплоёмкость наноматериала
обусловлена, в основном, низкочастотными колебательными модами,
связанными с границами зёрен. Вклад высокочастотных колебаний
в аномальное увеличение теплоёмкости нанокристалла незначителен.

Рис. 6.10. Плотность колебатель-
ных состояний g(ν) для идеально-
го модельного нанокристалла с зёр-
нами размером D =1,1 нм (сплош-
ная линия) и для бездефектного
ГЦК монокристалла из 500 атомов

(пунктир) [97]

 

Рис. 6.11. Зависимость избыточной
теплоёмкости ΔCV от температуры
и размера зерна модельного нано-

кристалла [97]

Теоретический анализ внутренней энергии и избыточной теплоём-
кости нанокристаллических материалов был выполнен также в [98]
с использованием формализма, эквивалентного приближению сред-
него поля. Согласно работе [98] в низкотемпературной области избы-
точная теплоёмкость ΔC является линейной функцией температуры,
а при T � J разность ΔC имеет широкий максимум (J — энергети-
ческий параметр, описывающий взаимодействие атомов, каждый из
которых имеет две равновесные позиции).
В простейшем случае согласно формуле Грюнайзена коэффици-

ент термического расширения α пропорционален теплоёмкости CV . С
учётом этого можно ожидать, что нанокристаллические материалы
должны иметь более высокий коэффициент α по сравнению с обыч-
ными поликристаллами. Действительно, nc-Cu со средним размером
кристаллитов 8 нм имеет коэффициент термического расширения α =
= 31 · 10−6K−1 , т. е. в два раза больше, чем α = 16 · 10−6K−1 круп-
нозернистой меди [99, 100].
Для выявления влияния границ зёрен на коэффициент термиче-

ского расширения авторы [101] измеряли тепловое расширение про-
катанной медной фольги с размером зёрен 17мкм и поликристал-
лической меди с размером зёрен 19мм. Коэффициент термического
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расширения медной фольги оказался больше, чем крупнозернистой
меди. Согласно [101] большая величина α обусловлена тем, что гра-
ницы зёрен имеют существенно более высокий коэффициент тер-
мического расширения, чем кристаллиты: для границ зёрен αgb =
= (40−80) · 10−6K−1, т. е. в 2,5–5,0 раз больше, чем α крупнозернистой
меди. Заметим, что изученная в [101] медная фольга по методу по-
лучения близка к субмикрокристаллическим материалам, в которых
атомы границ раздела обладают повышенной подвижностью.
Размерная зависимость α(D) нанокристаллического сплава

Ni0,8P0,2 изучена в [102]. Нанокристаллические образцы были
получены кристаллизацией ленты из аморфного сплава Ni0,8P0,2
при семи разных температурах отжига от 583 до 693K. По-
лученные образцы сплава Ni–P содержали две фазы: твёрдый
раствор фосфора в Ni, имеющий ГЦК структуру, и соедине-
ние Ni3P с объёмноцентрированной тетрагональной структурой.

Рис. 6.12. Зависимость коэффициента
линейного термического расширения α
нанокристаллического сплава Ni0,8P0,2
от размера зёрен фазы Ni3P [102]

Средний размер зёрен
выделившейся фазы Ni3P
в зависимости от температуры
отжига составлял от 7,5 до
127 нм. Измерения показали,
что при уменьшении размера
зёрен от 127 до 7,5 нм коэф-
фициент линейного термиче-
ского расширения α растёт
от (15, 5 ± 1, 0) · 10−6K−1

до (20, 7 ± 1, 5) · 10−6K−1

(рис. 6.12). Коэффициенты
α крупнозернистого сплава
Ni-P (D � 10мкм) и аморф-
ного сплава Ni–P того же
состава равны 13, 7 · 10−6

и 14, 2 · 10−6K−1, соответственно. Ясно, что нанокристаллический
сплав имеет бо́льшее значение коэффициента α по сравнению
с крупнозернистым и аморфным сплавами. Авторы представили αnc
нанокристалла в виде

αnc = αinfin + αc(1− fin), (6.9)

где αin, αc — коэффициенты линейного термического расширения
границ раздела и кристаллитов; fin = c/D — объёмная доля границ
раздела; c = 1, 9 — постоянная; D — размер кристаллита. Расчёт
с использованием экспериментальных результатов показал, что при
уменьшенииD разность (αin − αc) = (αnc − αc)/fin быстро уменьшает-
ся. Так, приD = 100 нм αin/αc = 12, 7, т. е. коэффициент термического
расширения границ раздела на порядок больше, чем коэффициент
термического расширения кристаллитов.
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Для нанокристалла с размером зёрен несколько нанометров
αin/αc = 1, 2. По мнению [102] значительное уменьшение величины
(αin − αc) при уменьшении размера зёрен может быть следствием
уплотнения границ раздела и/или сжатия решётки нанометровых
кристаллитов. Последнее кажется более вероятным.
В работе [103] для описания коэффициента линейного термическо-

го расширения нанокристаллического компактированного палладия
nc-Pd со средним размером зёрен 〈D〉 = 9 нм была предложена фор-
мула, аналогичная уравнению (6.9):

αnc = αinβin + αc(1− βin). (6.10)

В отличие от (6.9) в формуле (6.10) вклад кристаллитов и гра-
ниц раздела в коэффициент термического расширения учитывается
не через объёмную долю границ раздела, а через линейную долю
границ зёрен βin от полной длины образца в направлении измерения.
Линейную долю βin определяли как

βin =
2δ

2δ + 〈D〉 , (6.11)

где δ = Vin/Sin — толщина границы зёрен, Vin и Sin — полный объ-
ём и полная площадь границ зёрен. Расчёты [103] с использовани-
ем экспериментальных данных показали, что при температуре 200K
и толщине границ зёрен 0,5 нм коэффициент термического расшире-
ния границ зёрен равен αin ≈ 1, 7αc. Во всём изученном интервале
температур 130–273K для нанокристаллического палладия коэффи-
циент термического расширения был больше, чем для крупнозер-
нистого. Например, при 273K измеренный коэффициент линейного
термического расширения nc-Pd равен αnc = 12, 5 · 10−6K−1, а для
крупнозернистого палладия αc = 11, 5 · 10−6K−1.
Повышенные теплоёмкость и коэффициент термического расшире-

ния компактированных нанокристаллических материалов свидетель-
ствуют об их термодинамической нестабильности. Действительно, как
показано в [104] на примере nc-Pd, структурное состояние компак-
тированного нанокристаллического материала непосредственно после
получения является термодинамически неравновесным (см. раздел
5.1).
Общие вопросы термодинамики и поверхностной сегрегации в на-

нокристаллических бинарных твёрдых растворах (сплавах) обсужда-
лись в работах [105–108]. В работах [105, 106] рассмотрено влияние
сегрегации на границах зёрен на термодинамическую стабильность
твёрдых растворов, имеющих большую теплоту сегрегации. Согласно
[105, 106] в случае, если удельная энергия границ зёрен σ в бинарном
твёрдом растворе отрицательна, то твёрдый раствор является мета-
стабильным. Такой случай может быть реализован при не слишком
высоких температурах. Если σ < 0, то зависимость свободной энергии
Гиббса G от размера D кристаллитов становится немонотонной и на
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ней появляется минимум. На рис. 6.13 показана модельная зависи-
мость G(D) твёрдого раствора α−β с концентрацией второго ком-
понента xβ = 0, 05, рассчитанная для температуры 600K. Для этого
твёрдого раствора σ = −1, 7Дж·м−2.
Как видно, зависимость G(D) имеет минимум свободной энергии

в интервале D от 10 до 20 нм или, более точно, при D = 14 нм. Когда
размер зёрен достаточно велик, свободная энергия поликристал-
лического сплава асимптотически стремится к свободной энергии
G ≈ 4 кДж·моль−1 монокристаллического сплава, показанной на
рис. 6.13 пунктиром (состав поликристаллического и монокристал-
лического сплава одинаков). Из результатов [105, 106] следует,
что зависимость свободной энергии Гиббса от состава твёрдого
раствора количественно и качественно изменяется, когда размер
зёрен поликристаллического сплава уменьшается до нанометрового
интервала.

Рис. 6.13. Модельная зави-
симость молярной свободной
энергии Гиббса G бинарного
нанокристаллического сплава
α − β (концентрация второго
компонента xβ = 5 ат.%) от
размера D кристаллитов [106].В
расчёте было принято, что
на границе зёрен образуется
монослой(Z = 1) сегрегирующих

атомов.
В расчёте использованы следующие параметры: удельная энергия гра-

ниц зёрен чистого растворителя σ0 = 1Дж·м−2, удельная энергия границ
зёрен сплава σ = −1, 7Дж·м−2, T = 600K, химические потенциалы чи-
стых компонентов μ0

i = 0, (i = α,β), энтальпия раствора в границах зёрен
ΔHsol

β−gb = 0, энтальпия раствора в решётке ΔHsol
β−α = 100 кДж·моль−1,

атомный объём Ω = 1, 2 · 10−29 м3. Для сравнения пунктиром показана не
зависящая от размера зёрен свободная энергия Гиббса G ≈ 4 кДж·моль−1

монокристаллического бинарного твёрдого раствора с такой же концентра-
цией xβ

Проблема термодинамической стабильности компактированных
нанокристаллических материалов рассмотрена в работе [109]. При
температуре 613K была измерена времeнна́я зависимость электродви-
жущей силы (ЭДС) высокочистого nc-Pd со средним размером зёрен
11 и 18 нм. В качестве относительного электрода сравнения исполь-
зовался крупнозернистый палладий с зёрнами ∼ 20мкм. Измерения
показали, что при 613K ЭДС нанокристаллических образцов отрица-
тельна и в течение первых 4–5 минут растёт быстро, а затем медлен-
но увеличивается, асимптотически приближаясь к нулю. Вследствие
большой площади границ зёрен обменная электрохимическая реакция
в nc-Pd протекает на границах зёрен с большой скоростью и в этом
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случае ЭДС наноматериала непосредственно связана с термодина-
мическими характеристиками границ зёрен простым соотношением
ΔGgb = −|z|FE, где z — валентность иона палладия; F — постоянная
Фарадея; ΔGgb — энергия Гиббса границ раздела. С учётом этого от-
рицательная ЭДС соответствует положительной энергии Гиббса нано-
кристаллического палладия по сравнению с крупнозернистым Pd; это
означает, что nc-Pd термодинамически неустойчив при повышенных
температурах. Согласно [109] быстрый рост ЭДС на первой стадии
измерения обусловлен релаксацией границ зёрен, а последующее мед-
ленное приближение ЭДС к 0 связано с ростом зёрен. Аналогичное
поведение, связанное с релаксацией границ раздела и ростом зёрен,
наблюдали при калориметрических измерениях нанокристаллической
платины [110].
Значение ЭДС после релаксации границ раздела составляло –36,

–7 и –4мВ для nc-Pd с размером зёрен 11, 18 и 20 нм, соответственно.
Таким образом, чем меньше размер зерна, тем ниже термодинами-
ческая устойчивость наноматериала. Термодинамическая нестабиль-
ность наноматериала в первую очередь обусловлена неравновесно-
стью границ зёрен.
Чрезвычайно развитые границы раздела и высокая концентра-

ция дефектов обусловливают интенсивное рассеяние носителей тока
в наноматериалах. Значительное повышение удельного электросопро-
тивления нанокристаллических Cu, Pd, Fe, Ni и различных сплавов
при уменьшении размера зёрен обнаружено многими исследователя-
ми. Изучение температурной зависимости электросопротивления ком-
пактных наноматериалов используется для характеристики состояния
межзёренных границ и определения температуры релаксации.
Теоретические представления о влиянии размера зёрен на рассея-

ние электронов на границах раздела первоначально были развиты на
плёнках. Согласно [111], для поликристаллических плёнок выполняет-
ся следующее соотношение между электросопротивлением ρ и длиной
свободного пробега электронов �:

ρ0

ρin
=

�in
�0
, (6.12)

где ρ0 и ρin — сопротивление моно- и поликристаллической плёнки;
�in и �0 — длина свободного пробега электронов в моно- и поликри-
сталлической плёнке. Из (6.12) следует, что сопротивление на грани-
цах раздела ρin пропорционально отношению �0/�in. Используя этот
результат, авторы [112] показали, что электропроводность σ поли-
кристаллической металлической плёнки пропорциональна произведе-
нию средней длины свободного пробега электронов �∞ в бездефект-
ном монокристалле на некоторую функцию f(�∞/〈D〉, r), где 〈D〉 —
средний размер зерна, r — коэффициент рассеяния электронов при
переходе межзёренной границы. Физически величина �∞/〈D〉 есть
число межзёренных границ, которые пересекает электрон. Согласно
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работе [112], ln[f(�∞/〈D〉, r)] = (�∞/〈D〉) ln r, т. е. lnσ ∼ (�∞/〈D〉) ln r
или ln ρ ∼ −(�∞/〈D〉) ln r. В работе [103] электросопротивление нано-
кристаллического материала в зависимости от среднего размера зёрен
представлено в виде

ln ρ = k − �∞
〈D〉 ln r. (6.13)

Если k пропорционально ln ρ∞, где ρ∞ — удельное электросо-
противление крупнозернистого вещества, то выражение (6.13) можно
переписать как

ln
(

ρ

ρ∞

)
=

�∞
〈D〉 ln

(
1
r

)
. (6.14)

Поскольку коэффициент рассеяния 0 < r < 1, то из (6.14) следует,
что с уменьшением размера зёрен сопротивление нанокристалличе-
ского материала должно расти. Именно такую зависимость электросо-
противления образцов нанокристаллического компактированного nc-
Pd от размера зёрен (рис. 6.14) наблюдали в работе [103]. Нужно отме-
тить, что на зависимости ln(ρ/ρ∞) = f(1/〈D〉) нанокристаллического
палладия (рис. 6.14) при 〈D〉 ≈ 8 нм наблюдается излом и при даль-
нейшем уменьшении размера зёрен сопротивление растёт медленнее.

Рис. 6.14. Удельное электросопротивле-
ние ρ нанокристаллического компактиро-
ванного nc-Pd как функция среднего раз-
мера зёрен 〈D〉 [103]. ρ∞ — сопротивление

крупнозернистого Pd

Удельное электросопро-
тивление ρ nc-Cu (D =
= 7 нм) в области темпе-
ратур 0 < T � 275K в 7–
20 раз выше, чем ρ обыч-
ной крупнозернистой меди
[113]. При T � 100K удель-
ное сопротивление ρ обыч-
ной меди и nc-Cu линей-
но растёт при увеличении
температуры, однако для
nc-Cu величина ∂ρ/∂T =
= 17 · 10−9 ом·см·K−1 боль-
ше, чем ∂ρ/∂T = 6, 6 ×
× 10−9 ом·см·K−1 обычной
меди. Анализ эксперимен-
тальных зависимостей ρ(T )
нанокристаллической и крупнозернистой меди показал, что коэффи-
циент рассеяния электронов на границах зёрен nc-Cu равен r = 0, 468
при 100K и 0,506 при 275K, а для крупнозернистой меди r = 0, 24, т. е.
в 2 раза меньше. Эта разница является следствием разной ширины
и структуры границ зёрен в нанокристаллической и крупнозернистой
меди. Температурная зависимость коэффициента r nc-Cu обусловлена
большим коэффициентом термического расширения границ зёрен —
согласно работам [99, 100], αgb = 66 · 10−6K−1. По мнению [113] по-
вышенные электросопротивление ρ и температурный коэффициент
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∂ρ/ρ∂T nc-Cu обусловлены, в основном, рассеянием электронов на
границах зёрен. Другой причиной повышенного электросопротивле-
ния nc-Cu может быть малая средняя длина свободного пробега элек-
трона �: для nc-Cu � ≈ 4, 7 нм, а для крупнозернистой меди � ≈ 44 нм.
Изучение сопротивления нанокристаллических плёнок Co тол-

щиной от 2 до 50 нм показало, что величина ρ почти не зависит
от температуры, уменьшается с ростом толщины плёнки и больше,
чем ρ массивного кобальта [114]. Согласно [114] большое удельное
сопротивление и близкий к нулю температурный коэффициент со-
противления нанокристаллических плёнок Co являются следствием
частичной локализации электронов, когда размеры зёрен становятся
меньше длины свободного пробега электрона. Локализация влияет
на электропроводность сильнее, чем увеличение рассеяния носите-
лей заряда на границах раздела, так как приводит к уменьшению
концентрации носителей заряда. В результате уменьшение размера
кристаллитов приводит к росту локализации и уменьшению концен-
трации носителей заряда и тем самым — к увеличению удельного
сопротивления.
Удельное сопротивление субмикрокристаллических Cu, Ni и Fe,

полученных методом равноканального углового прессования, изуче-
но в работах [115–117]. Средний размер зёрен в субмикрокристал-
лических металлах составлял от 100 до 200 нм. При 80K удельное
сопротивление субмикрокристаллической Cu почти в 2 раза больше,
чем ρ крупнозернистой меди. Повышенное сопротивление субмикро-
кристаллической меди обусловлено более высоким коэффициентом
рассеяния r электронов на неравновесных границах зёрен: в субмик-
рокристаллической меди r = 0, 29−0, 32 вместо r = 0, 24 для равно-
весных границ в крупнозернистой меди. Согласно [118] повышение
коэффициента r обусловалено двумя причинами:
1) искажениями трансляционной симметрии, вызванными дально-

действующими полями напряжений, и
2) динамически возбужденным состоянием атомов в зерногранич-

ной фазе.
В результате отжига при 420–470K происходит резкое падение ρ;

при дальнейшем повышении температуры отжига удельное сопро-
тивление ρ медленно уменьшается [115, 116]. Судя по результатам
микроструктурных исследований, резкое уменьшение ρ в результате
отжига при 420–470K обусловлено релаксацией границ зёрен и их
переходом из напряжённого неравновесного в равновесное состояние.
Последующее медленное уменьшение ρ является следствием роста
зёрен.
По данным работы [117] при 250K удельное сопротивление ρ суб-

микрокристаллических Cu, Ni и Fe на 15, 35 и 55% выше, чем ρ
соответствующих крупнозернистых металлов; температурные коэф-
фициенты сопротивления субмикрокристаллических и крупнозерни-
стых Cu, Ni и Fe отличаются мало. В работе [117] были измерены
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также температурные зависимости термо-ЭДС субмикрокристалли-
ческих Cu, Ni и Fe. По абсолютной величине термо-ЭДС субмикро-
кристаллических металлов меньше, чем термо-ЭДС крупнозернистых
металлов; для Cu и Fe термо-ЭДС положительна, а для Ni — отрица-
тельна. Наблюдаемые изменения транспортных свойств субмикрокри-
сталлических металлов при повышении температуры от 20 до 270K
авторы [117] объяснили большим рассеянием электронов на границах
зёрен.

6.3. Магнитные свойства
Влияние нанокристаллического состояния на магнитные свойства

парамагнетиков изучено в [38–41, 119] на примере палладия. Обычный
поликристаллический Pd с размером кристаллитов несколько мик-
рометров обладает уникальной электронной структурой, очень чув-
ствительной к введению ферромагнитных примесей или к влиянию
внешнего давления. Это дало основание авторам [119] предположить,
что формирование в Pd субмикрокристаллической структуры может
повлиять на его электронную структуру и магнитную восприимчи-
вость.
Субмикрокристаллический Pd был получен из крупнозернисто-

го Pd интенсивной пластической деформацией путём кручения под
квазигидростатическим давлением; при этом достигалась истинная
логарифмическая степень деформации e = 7, 0. Плотность субмик-
рокристаллического Pd совпадала с плотностью исходного палладия
и не менялась после отжига при температуре от 300 до 1200K. Это
свидетельствует об отсутствии пористости субмикрокристаллическо-
го Pd. Размер зёрен в субмикрокристаллическом Pd, определённый
дифракционным и электронно-микроскопическим методами, состав-
лял 120–150 нм.
Магнитная восприимчивость χ была измерена методом Фарадея

с точностью ±0, 05 · 10−6 см3г−1 в вакууме 1, 3 · 10−3Па (10−5 мм рт.
ст.). Магнитная восприимчивость исходного и субмикрокристалли-
ческого Pd не зависела от напряжённости H магнитного поля, что
указывало на отсутствие в образцах ферромагнитных примесей. Ре-
зультаты измерения температурной χ(T ) и отжиговой χ(300,T ) за-
висимостей магнитной восприимчивости исходного и субмикрокри-
сталлического Pd в интервале температур 300–1225K показаны на
рис. 6.15 (измерения χ, сделанные непосредственно при температуре
отжига после выдержки в течение 1 часа, относятся к температур-
ной зависимости χ(T ); измерения восприимчивости, выполненные при
300K после отжига при температуре и последующего охлаждения
образцов, относятся к отжиговой зависимости χ(300,T )).
При T < 825K восприимчивость субмикрокристаллического Pd

χ(300,T ) заметно превышает восприимчивость исходного палладия,
которая не зависит от температуры отжига. В результате отжига при
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Рис. 6.15. Магнитная восприимчивость χ субмикрокристаллического
и крупнозернистого палладия [40]: (1, 2) — отжиговая χ(300,T ) и темпера-
турная χ(T ) зависимости восприимчивости субмикрокристаллического Pd,
соответственно; (3, 4) — отжиговая χ(300,T ) и температурная χ(T ) зави-
симости восприимчивости исходного крупнозернистого Pd, соответственно.
Отжиговые зависимости χ(300,T ) восприимчивости (кривые 1 и 3) измере-
ны при 300K после отжига при температуре T и последующего охлаждения

до 300K

825–1025K восприимчивость субмикрокристаллического Pd сначала
резко, а затем медленно уменьшается до значений χ, соответствующих
исходному палладию. На температурной зависимости χ(T ) образца
субмикрокристаллического Pd (кривая 2, рис. 6.15) аналогичный рез-
кий переход отсутствует: при увеличении температуры восприимчи-
вость субмикрокристаллического Pd уменьшается и плавно переходит
в зависимость χ(T ) исходного Pd; начиная с T = 725K температур-
ные зависимости χ(T ) субмикрокристаллического Pd и исходного Pd
практически совпадают.
Основной вклад в восприимчивость поликристаллического палла-

дия Pd даёт спиновый парамагнетизм электронов проводимости Па-
ули χp [120]. При этом существует большое стонеровское усиление χp

в 10–15 раз [121], отражающее многочастичные эффекты взаимодей-
ствия электронов. Другой важной особенностью палладия является
наличие вблизи энергии Ферми высокого и узкого (∼ 0, 3 эВ) пика
[121], обусловливающего большую плотность электронных состояний
на уровне Ферми (∼ 2, 3 эВ−1атом−1). Узкий пик плотности состояний
определяет чувствительность свойств Pd к энергии Ферми.
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В низкотемпературной области приблизительно до 50K [122] маг-
нитная восприимчивость Pd возрастает пропорционально квадрату
температуры T 2 и описывается обычной для фермионов температур-
ной зависимостью Паули:

χp(T ) = χp(0)
(
1+

1
6
π2ν0kBT 2

)
, (6.15)

где χp(0) — магнитная восприимчивость при 0K с учётом стонеров-
ского усиления; ν0 — константа, зависящая от плотности состояний
на уровне Ферми N(EF), а также её первой и второй производных по
энергии.
При повышении температуры восприимчивость Pd проходит через

отчётливо выраженный максимум в области 50–100K и затем быстро
убывает [122, 123]. В [39–41, 119] была исследована высокотемпера-
турная область (T � 300K), в которой вклад (6.15) в восприимчивость
непрерывно уменьшается и максимум на экспериментальной зависи-
мости χ(T ) не наблюдается.
Статистическая обработка температурных зависимостей измерен-

ной в работах [39–41, 119] магнитной восприимчивости χ(T ) исходного
и субмикрокристаллического Pd показала, что при T � 775K они
удовлетворительно описываются зависимостью Кюри:

χ =
C

T
=
1
3

NA

ρ

μ2
Bp2

kBT
, (6.16)

где χ — магнитная восприимчивость единицы массы; C — константа
Кюри; NA — число Авогадро; μB — магнетон Бора; ρ — плотность
вещества; p — эффективное число магнетонов Бора на атом. При
T � 775K константы Кюри C в пределах ошибки измерения совпа-
дают для исходного и субмикрокристаллического Pd и равны (1945±
± 10) см3K·г−1. Эффективный магнитный момент, вычисленный из
константы Кюри C по формуле (6.16), составил μэф = pμB = 0, 44μB .
Наблюдаемый в широком температурном интервале 50–775K посте-
пенный и непрерывный переход восприимчивости от зависимости Па-
ули к зависимости Кюри, связанный с термическим возбуждением
электронов и размытием энергии Ферми, можно рассматривать как
аналог перехода в распределении электронов от статистики Ферми-
Дирака к классической статистике Максвелла-Больцмана. Восприим-
чивость больцмановских электронов не связана с плотностью состоя-
ний, соответствующей энергии Ферми, а обусловлена только неском-
пенсированностью локализованных магнитных моментов электронов.
По этой причине при высокой температуре магнитная восприимчи-
вость Pd не чувствительна к воздействиям, влияющим на плотность
состояний. Это подтверждается наблюдавшимся в [39–41, 119] совпа-
дением температурных зависимостей восприимчивости χ(T ) исходно-
го и субмикрокристаллического Pd при T > 775K.
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Наиболее интересным результатом [39–41, 119] является наблю-
даемое при 300K значительное (на 8%) различие восприимчивостей
субмикрокристаллического и исходного крупнозернистого палладия.
Это различие сохраняется и после отжига субмикрокристаллического
Pd при T < 825K. Согласно работам [39, 40] отмеченное различие
χ не может быть связано с изменением объёмного содержания гра-
ниц зёрен и их переходом из напряжённого неравновесного состояния
в равновесное, так как по электронно-микроскопическим данным и ре-
зультатам измерения микротвёрдости (см. рис. 6.4) наиболее суще-
ственный рост зёрен, уменьшение плотности дислокаций и релаксация
границ зёрен происходят после отжига при T < 800K. В частности,
объёмная доля границ зёрен в субмикрокристаллическом Pd в резуль-
тате отжига в интервале температур 300–800K меняется на порядок,
а плотность решёточных дислокаций на три порядка, однако это
не отражается на поведении восприимчивости, уменьшение которой
начинается только при температуре отжига T > 810K (кривая 1,
рис. 6.15).
По мнению авторов [39–41] наиболее вероятным типом дефектов,

влияющим на поведение восприимчивости, являются внутризёренные
вакансионные комплексы. В работе [124] установлено, что в нанокри-
сталлическом n-Pd (D = 5−10 нм) вакансии агломерируются в ком-
плексы, которые менее подвижны, чем отдельные вакансии, и могут
сохраняться до температур больше 400K. Влияние внутризёренных
вакансионных комплексов на магнитную восприимчивость субмик-
рокристаллического палладия Pd может быть следствием изменения
плотности электронных состояний, соответствующей энергии Ферми.
Как уже отмечалось, в палладии энергия Ферми находится на спаде
очень узкого и высокого пика плотности состояний N(E) [121]. Появ-
ление в решётке палладия cv вакансий высвобождает necv состояний
в зоне проводимости (ne = 10 — число электронов в зоне проводи-
мости, приходящееся на один атом палладия). Если при введении cv

вакансий энергия Ферми уменьшается на ΔEv, то число освободив-
шихся состояний можно представить как

EF∫

EF−ΔEv

N(E)dE = necv. (6.17)

Используя численные данные [121] по N(EF), N ′(EF) и N ′′(EF)
и раскладывая N(E) в ряд Тейлора до членов второго порядка, ав-
торы [40] рассчитали, что при 0K для увеличения восприимчивости
и, следовательно, плотности состояний на уровне Ферми в 1,08 раза
энергия Ферми должна уменьшиться на ΔEv = 0, 014 эВ. С учётом
этого по формуле (6.17) нашли, что концентрация вакансий, обеспе-
чивающая требуемое увеличение N(EF) и уменьшение энергии Ферми
наΔEv = 0, 014 эВ, равна 0,003 вакансии на атом. Такая концентрация
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вакансий 0,3 ат.% вполне может быть достигнута с помощью интен-
сивной пластической деформации, поскольку из приведённого в [125]
соотношения,

cv ≈ (exp{e} − 1) · 10−4, (6.18)

при e = 7 следует гораздо более высокая концентрация вакансий.
При T > 500K размытие энергии Ферми на величину ∼ kBT ста-

новится сравнимым с шириной узкого пика на плотности состояний
вблизи энергии Ферми, поэтому при высоких температурах влияние
вакансий на магнитную восприимчивость Pd несущественно. Этим
объясняется отсутствие скачка на температурной зависимости χ(T )
субмикрокристаллического Pd.
Таким образом, повышенная восприимчивость субмикро-

кристаллического Pd связана с избыточной концентрацией ва-
кансий, объединённых в комплексы. Возврат восприимчивости
субмикрокристаллического Pd к значениям χ, характерным для
крупнозернистого палладия, обусловлен конденсацией вакансий
и отжигом дислокационных сплетений при T > 825K. В определённом
противоречии с выводами [39, 40] о влиянии вакансионных комплексов
на магнитную восприимчивость субмикрокристаллического Pd
находятся результаты работы [126] по времени жизни позитронов
в этом материале.
Согласно работе [126], в спектре времени жизни позитронов суб-

микрокристаллического Pd наблюдаются две компоненты, которым
соответствуют времена жизни τ1 ≈ 167 пс и τ2 ≈ 280−330 пс. Первая
компонента имеет большую интенсивность (около 95 %), а интен-
сивность второй составляет около 5%. Значение времени жизни τ1
свидетельствует о захвате и аннигиляции позитронов в решёточных
вакансиях, вторая компонента с большим временем жизни τ2 соответ-
ствует аннигиляции позитронов в вакансионных агломератах объёмом
6–12 удалённых атомов. Согласно [126], вакансионные агломераты
существуют в субмикрокристаллическом Pd лишь до температуры
T � 455K, а при более высоких температурах отжигаются. Таким
образом, хотя работа [126] подтвердила предположение [40] о наличие
в субмикрокристаллическом Pd вакансионных комплексов, которые
оказывают влияние на электронно-энергетический спектр палладия
вблизи уровня Ферми, вопрос о температурной стабильности этих
комплексов в настоящее время до конца не решён.
В последние годы возрос интерес к получению субмикрокристал-

лического титана [127–131]. Предполагается, что физические свойства
субмикрокристаллического и крупнозернистого титана будут суще-
ственно различаться, как это наблюдается в других веществах [1, 132,
133]. Действительно, применение интенсивной пластической деформа-
ции (равноканальное угловое прессование и всесторонняя ковка) поз-
волило уменьшить размер зёрен в титане до субмикронных размеров
[127–131] и обнаружить изменение механических свойств. Заметное



352 Гл. 6. Влияние размера зёрен и границ раздела...

различие магнитной восприимчивости крупнозернистого и субмик-
рокристаллического титана обнаружили авторы [42]. В качестве ис-
ходного материала они использовали горячекатанный поликристал-
лический титан с ГПУ структурой (a = 0, 29494 нм, c = 0, 46844 нм).
Средний размер зерна в исходном титане равен 15мкм, плотность —
4,505 г×см−3. Содержание примесей в исходном титане составляет
(масс.%): Al — 0,32, Fe — 0,18, O — 0,12, C — 0,07, N — 0,04, H — 0,01.
Для сравнения и анализа возможного влияния ферромагнитных при-
месей в качестве эталона использовали недеформированный образец
из сверхчистого титана, в котором содержалось 1, 75 · 10−4 масс.% Fe,
0, 01 · 10−4 масс.% Co и 10 · 10−4 масс.% Ni.
Субмикрокристаллический Ti был получен из титанового прутка

диаметром 40мм с помощью обработки в два этапа. Первый этап ин-
тенсивной пластической деформации представлял собой восемь после-
довательных циклов равноканального углового прессования (РКУ)
в интервале температур 670–720K, угол между каналами был равен
90◦ [130, 134]. После каждого цикла образец поворачивали на 90◦
вокруг продольной оси, а после четырех циклов — дополнительно на
180◦ вокруг оси, перпендикулярной продольной оси. После первого
этапа деформации образец имел однородную структуру как в про-
дольном, так и в поперечном сечениях. Средний размер зёрен со-
ставлял 300 нм. На втором этапе обработки деформированный ти-
тан был подвергнут холодной прокатке в фигурных калибрах круг–
овал–ромб–круг; при этом достигалась степень деформации, равная
93% [134]. Прокатка велась в направлении, паралельном оси прес-
сования. Прокатка привела к уменьшению зерна с 300 нм до 150 нм.
Оснастка для РКУ и прокатные валки были изготовлены из ферро-
магнитной инструментальной стали. Равноканальное угловое прессо-
вание и прокатку проводили на воздухе за короткое время (продол-
жительность каждого цикла не превышала 30 с), поэтому окисления
или притока примесей в объём образца за счёт диффузии практически
не было. Кроме того, образцы для измерений вырезали из середины
объёма деформированного титана, что исключало попадание в них
частиц материала валков. Необходимо отметить, что вырезание об-
разца из середины объёма после равноканального углового прессова-
ния не препятствует переносу частиц оснастки в образец, поскольку
в процессе прессования идёт постоянный перенос поверхности образ-
ца, соприкасающегося с оснасткой, внутрь образца. Таким образом,
несмотря на предпринятые меры, исключить попадания в парамаг-
нитный образец ферромагнитных примесей нельзя.
Структурную аттестацию образцов проводили с помощью просве-

чивающей электронной микроскопии тонких фольг на микроскопе
JEM-100B и методом рентгеновской дифракции в CuKα-излучении
с определением уширения дифракционных отражений. Для анализа
термической стабильности деформированного титана и структурных
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превращений в процессе отжига использовали измерение микротвёр-
дости с нагрузкой 100 г.
Магнитную восприимчивость измеряли по той же методике, ко-

торая была использована при изучении магнитной восприимчивости
субмикрокристаллических меди и палладия Pd [36–40] и описана ра-
нее (см. также раздел 4.4 и рис. 4.13). Нагрев, отжиг и охлажде-
ние образца проводили непосредственно в установке по измерению
восприимчивости. Температура отжига изменялась от 300 до 1043K
через каждые 50K, выдержка образца при температуре отжига со-
ставляла 1 час. Измерения, выполненные непосредственно при тем-
пературе отжига, относятся к температурной зависимости воспри-
имчивости и обозначаются далее χ(T ). Измерения восприимчивости,
выполненные после отжига и последующего охлаждения до темпера-
туры окружающей среды (∼ 300K), относятся к отжиговой кривой
и обозначаются далее χ(300,T ).
Микроструктура полученного субмикрокристаллического титана

в поперечном и продольном сечениях показана рис. 6.16. В попереч-
ном сечении зёрна являются равноосными и имеют средний размер
150 нм, а в продольном сечении они вытянуты в направлении прокат-
ки, совпадающем с направлением прессования, и имеют субзёренную
структуру.

Рис. 6.16. Микроструктура субмикрокристаллического титана, полученно-
го равноканальным угловым прессованием и холодной прокаткой [42]: по-
перечное (a) и продольное (б) сечения по отношению к оси прокатки. Ось

прокатки совпадала с осью прессования и осью прутка

Для обоих сечений характерны наличие высоко- и малоугловых
границ зёрен, а также повышенная до 1014−1015м−2 плотность ре-
шёточных дислокаций. Азимутальное размытие точечных рефлексов
на электронограммах свидетельствует о наличии высоких внутренних
напряжений. Анализ уширения дифракционных отражений (1 0 1 0)
и (2 0 2 0) показал, что размер областей когерентного рассеяния
составляет 70–90 нм, а упругие искажения (〈e2〉1/2) в поперечном
сечении составляют 0,23% [135]. Рентгеновское исследование пока-
зало также, что в результате деформационной обработки субмик-
рокристаллический титан обладает заметной кристаллографической

12 А. И.
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Рис. 6.17. Полюсные фигуры для трёх сечений образца субмикрокристал-
лического титана [42]: 1 — направление, перпендикулярное направлению
прокатки, 2 — направление прокатки. Направления [1 0 1 0], [0 0 0 1], [1 0 1 1]

перпендикулярны плоскости рисунка

текстурой [136]: базисная плоскость (0 0 0 1) преимущественно распо-
лагается в плоскости, параллельной оси прессования (рис. 6.17).
Плотность субмикрокристаллического титана была на 0,2% мень-

ше, чем плотность исходного крупнозернистого титана. Это свиде-
тельствует об отсутствии значительной пористости, характерной для
компактных образцов титана, полученных из нанопорошков [137].
Несмотря на большую плотность дислокаций в субмикрокристалли-
ческом титане, можно предположить, что они вносят в образец пре-
небрежимо малый свободный объём. Растровая и просвечивающая
электронная микроскопия подтвердили отсутствие в титане пористо-
сти, поэтому его уменьшенная плотность может быть связана либо
с увеличением межатомных расстояний вблизи границ зёрен [137],
либо с вакансиями и вакансионными кластерами, появившимися в ре-
зультате интенсивной пластической деформации.
Результаты измерения магнитной восприимчивости образца после

первого этапа деформации, т. е. после теплого многоразового равнока-
нального углового прессования показаны на рис. 6.18. В соответствии
с результатами просвечивающей электронной микроскопии микро-
структура образца была изотропной, форма зёрен близка к сфери-
ческой, а размер зёрен составлял около 300 нм. Температурная зави-
симость χ(T ) для исходного титана в изученной области температур
хорошо согласуется с литературными данными [138]. Величина вос-
приимчивости субмикрокристаллического титана при комнатной тем-
пературе на 5% превышает восприимчивость исходного титана и со-
ставляет 3, 3 · 10−6 см3г−1. Отжиговая зависимость восприимчивости
χ(300, ) субмикрокристаллического титана оставалась постоянной
вплоть до температуры 673K, а затем наблюдалось плавное, необра-
тимое уменьшение восприимчивости до значений, соответствующих
исходному титану. Аналогичный переход к более низким значениям
восприимчивости в интервале температур 673–823K наблюдался на
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температурной зависимости восприимчивости χ(T ). В интервале от
300 до 673K восприимчивость субмикрокристаллического титана пре-
вышала восприимчивость исходного титана на одну и ту же величину
0, 15 · 10−6 см3г−1. При T > 823K температурные зависимости χ(T )
субмикрокристаллического и исходного титана практически совпада-
ют, т. е. происходил полный возврат значений магнитной восприимчи-
вости.
Другая ситуация наблюдается для магнитной восприимчивости

субмикрокристаллического образца после второго этапа пластической
деформации — прокатки. Поскольку прокатка привела к анизотропии
микроструктуры, для измерений были использованы два образца.
Один образец был вырезан вдоль оси прокатки и далее обозначен как
smc||-Ti. Другой образец, обозначенный далее как smc⊥-Ti, вырезан
поперёк оси прокатки. Известно, что магнитная восприимчивость мо-
нокристаллического титана имеет анизотропию. Так, вдоль направ-
ления (0001) восприимчивость чистого титана при комнатной темпе-
ратуре составляет 3, 35 · 10−6 см3г−1 , а поперёк этого направления
3, 07 · 10−6 см3г−1 [139]. Благодаря анизотропии различие в восприим-
чивости для разных ориентаций образца достигает 9%, т. е. сравнимо
с эффектами, наблюдаемыми на субмикрокристаллическом титане.
Из сравнения рис. 6.18 и 6.19 видно, что значения восприимчивостей

 

 

Рис. 6.18. Магнитная восприимчивость исходного и субмикрокристалли-
ческого титана [42]: (•, �) — отжиговая зависимость χ(300, ); (◦, �) —
температурная зависимость χ(T ). Область температур, в которой происхо-
дят необратимые процессы структурной релаксации и рекристаллизации,

обозначена вертикальными штриховыми линиями

12*
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в продольном и поперечном сечении субмикрокристаллического ти-
тана больше восприимчивости исходного крупнозернистого титана.
Разница между восприимчивостями продольного и поперечного на-
правлений (образцы smc||-Ti и smc⊥-Ti, рис. 6.19) соответствует ани-
зотропии, равной 9%. Это говорит о том, что дополнительный вклад
в восприимчивость, возникающий в результате прессования и прокат-
ки, не зависит от кристаллографического направления и анизотропии
микроструктуры.

 

 

  

  

Рис. 6.19. Магнитная восприимчивость субмикрокристаллического титана,
вырезанного вдоль (smc‖-Ti) и поперёк (smc⊥-Ti) оси прокатки: (•, �) —
отжиговая зависимость χ(300, ); (◦, �) — температурная зависимость
χ(T ). Температурная область структурной релаксации и рекристаллизации
субмикрокристаллического титана обозначена штриховыми линиями

Возврат восприимчивости к значениям χ крупнозернистого титана
для образца без прокатки происходит в области температур 670–
820K (рис. 6.18), а для образца с прокаткой в области температур
727–935К (рис. 6.19). Необходимо отметить, что полного возврата
восприимчивости для образца с прокаткой не происходит. Область
температур возврата для образцов с прокаткой и без неё смещена
к большим значениям по сравнению с температурным интервалом
рекристаллизации 573–873K, определённым по измерениям микро-
твёрдости (см. рис. 6.5). Это значит, что изменение восприимчивости
субмикрокристаллического титана в результате деформации и отжига
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связано с рекристаллизацией только косвенно и в большей степени
определяется изменением электронной структуры титана.
В принципе возможны два основных механизма повышения маг-

нитной восприимчивости субмикрокристаллического титана — при-
месный и внутренний.
Примесный механизм может реализоваться за счёт внесения фер-

ромагнитных и парамагнитных примесей в процессе пластической
деформации. Кроме того, при пластической деформации может про-
изойти выделение или активизация примесей, содержавшихся в ис-
ходном Ti, как это происходит в субмикрокристаллической меди [37].
Наблюдаемое повышение восприимчивости субмикрокристаллическо-
го титана на 5% нельзя объяснить большим массопереносом пара-
магнитного вещества из оснастки в образец. Если предположить, что
перенесённое вещество обладает в два раза большей парамагнитной
восприимчивостью, чем титан, то наблюдаемый рост χ может про-
изойти при переносе в образец 5масс.% этого вещества. Поскольку
отжиг субмикрокристаллического титана без прокатки приводит к ис-
чезновению добавки в восприимчивость без изменения массы образца,
то такой примесный механизм можно исключить однозначно. В суб-
микрокристаллическом титане, подвергнутом прокатке, не наблюда-
ется исчезновения добавки после отжига. В этом образце наряду
с увеличением восприимчивости вследствие изменения структурного
состояния появляется также примесный вклад в восприимчивость.
Рассмотрим внутренний механизм повышения восприимчивости.

Он не может быть реализован за счёт изменения парамагнитного
вклада Паули, как это происходит в субмикрокристаллическом пал-
ладии [119], поскольку электронный спектр титана не имеет особен-
ностей вблизи уровня Ферми. На отсутствие такого вклада указывает
также наклон температурных зависимостей восприимчивости субмик-
рокристаллических образцов (рис. 6.18, 6.19), который для всех случа-
ев соответствует парамагнитному вкладу Паули чистого недеформи-
рованного титана. Согласно [42] наиболее вероятной причиной повы-
шения магнитной восприимчивости после пластической деформации
является изменение парамагнетизма Ван-Флека. Парамагнетизм Ван-
Флека не зависит от температуры и появляется в результате наруше-
ния симметричности электронных оболочек атомов из-за структурной
неоднородности, напряжений и искажений кристаллической решётки.
Все эти факторы имеются в титане после пластической деформации.
Косвенным подтверждением связи обсуждаемого изменения χ с па-
рамагнетизмом Ван-Флека является возврат восприимчивости при
температурах рекристаллизации, когда структурные неоднородности,
напряжения и искажения в субмикрокристаллическом титане исчеза-
ют.
Большинство работ по изучению магнитных свойств компактных

нанокристаллических материалов выполнено на ферромагнитных ме-
таллах и сплавах.
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Намагниченность насыщения Is, температура Кюри TC и коэр-
цитивная сила Hc компактированного нанокристаллического никеля
nc-Ni (D = 10 нм) и монокристалла Ni были изучены в работе [140].
Магнитные измерения проводили при температуре от 5 до 680K
в поле с индукцией до 5,5Тл. При T < 300K намагниченность nc-
Ni была меньше, чем Is монокристалла. Измерение температурной
зависимости намагниченности nc-Ni в поле 0,017Тл показало, что
при температуре 510–545K намагниченность резко уменьшается на ∼
∼ 20%. Авторы работы [140] предположили, что это уменьшение
связано с переходом ферромагнетик-парамагнетик в веществе границ
раздела и поэтому для зернограничной фазы nc-Ni температура Кюри
TC = 545K. Дальнейший нагрев nc-Ni, сопровождающийся ростом
зёрен от 15 до 48 нм, приводил к уменьшению и полному исчезновению
намагниченности при температуре Кюри 630K, соответствующей TC
крупнозернистого никеля. При охлаждении от 650 до 450K переход
в ферромагнитное состояние происходит при 630K и далее намагни-
ченность плавно возрастает без каких-либо особенностей; значения
намагниченности при охлаждении более высокие, чем при нагреве
nc-Ni. Согласно [140] для T = 0K намагниченность nc-Ni составляет
0, 52μB на атом в отличие от крупнозернистого никеля, для которого
Is(0) = 0, 6μB атом−1. Коэрцитивная сила Hc nc-Ni в области темпе-
ратур 100–300K не менялась и составляла ∼ 10Э. Самым необыч-
ным результатом [140] является уменьшение температуры Кюри nc-
Ni, поэтому позднее [141] та же группа авторов вновь исследовала
магнитные свойства nc-Ni, обратив внимание на примесь кислорода.
Они обнаружили, что наблюдавшееся ранее необычное уменьшение
намагниченности nc-Ni при 510–545K является следствием наличия
примесного кислорода, поэтому нет никаких оснований говорить об
изменении температуры Кюри нанокристаллического никеля. Дей-
ствительно, грубая оценка показывает, что каждый примесный атом
кислорода снижает магнитный момент частицы Ni на величину, со-
ответствующую магнитному моменту одного атома кристаллического
никеля.
Об уменьшении TC nc-Ni (D = 70−100 нм) на 30–40K по сравнению

с обычным крупнозернистым никелем сообщали авторы работы [93].
Этот результат был получен методом сканирующей калориметрии
и измерением температурной зависимости намагниченности насыще-
ния. Измерения зависимости Is(T ) обнаружили, что при 300K намаг-
ниченность nc-Ni (D = 100 нм) на ∼ 10% меньше, чем Is крупнозерни-
стого (D ≈ 1мкм) никеля. Компактные образцы nc-Ni были получены
в [93] прессованием нанопорошка на воздухе и, конечно, содержали
большое количество кислорода. Учитывая высокую чувствительность
магнитных свойств никеля к примеси кислорода [142] и результаты
работы [141], можно полагать, что наблюдавшиеся в [93] эффекты
непосредственно не связаны с наносостоянием никеля, а являются
следствием загрязнения нанокристаллического никеля кислородом.
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Небольшое (∼ 3%) уменьшение намагниченности субмикрокри-
сталлического Ni, полученного методом кручения под квазигидроста-
тическим давлением, отмечено в работе [143]. Размер зёрен субмик-
рокристаллического Ni предполагали равным 100–200 нм. Темпера-
турные зависимости восприимчивости χ(T ) образцов субмикрокри-
сталлического Ni имели вид, характерный для ферромагнетиков. При
первоначальном нагреве пластически деформированных образцов Ni
уменьшение восприимчивости при подходе к температуре Кюри про-
исходило плавно, а в хорошо отожжённых образцах субмикрокри-
сталлического Ni при подходе к TC наблюдался резкий спад χ —
такой же, как для недеформированного никеля в области перехода
ферромагнетик-парамагнетик. Восприимчивость деформированного
Ni в результате последовательных отжигов увеличивалась до зна-
чений χ, соответствующих исходному недеформированному никелю.
Наблюдаемые аномалии магнитных свойств субмикрокристалличе-
ского Ni авторы [143] объяснили тем, что часть наиболее мелких
кристаллитов субмикрокристаллического Ni находится в суперпара-
магнитном состоянии. В этом случае субмикрокристаллический Ni
следует рассматривать как гетерогенный материал, восприимчивость
которого является суперпозицией восприимчивостей ферромагнитной
и суперпарамагнитной составляющих.
Предложенное в работе [143] объяснение выглядит достаточно со-

мнительным. Авторы [143] предположили, что границы зёрен нахо-
дятся в аморфном состоянии и образуют вокруг зёрен Ni парамаг-
нитную оболочку, изолирующую зёрна друг от друга. Однако много-
численные экспериментальные результаты показывают, что границы
раздела даже в материалах с гораздо меньшим размером зёрен сохра-
няют кристаллическую структуру (см. раздел 5). Кроме того, аморф-
ный Ni находится в парамагнитном состоянии только при T > 530K
и едва ли может быть хорошим магнитным изолятором при средней
ширине границ 3 нм. Суперпарамагнитное поведение Ni может наблю-
даться на частицах размером менее 10–15 нм [144] (см. также раздел
4.4). В субмикрокристаллическом Ni со средним размером зёрен более
100 нм доля зёрен с D < 10 нм пренебрежимо мала. В [141] показано,
что после отжига нанокристаллического Ni, содержащего примесь
кислорода, его намагниченность увеличивается. Сопоставление ре-
зультатов работы [141] с данными работы [143] о характере измене-
ния магнитной восприимчивости субмикрокристаллического Ni после
нескольких последовательных отжигов позволяет предположить, что
наблюдавшиеся в работе [143] эффекты связаны с наличием в суб-
микрокристаллическом Ni примесного кислорода. Загрязнение никеля
кислородом могло произойти во время пластической деформации,
проводившейся на воздухе.
Изучение температурной зависимости коэрцитивной силы Hc

сплавов Ni–Cu [145] показало, что интенсивная пластическая
деформация не влияет на температуру Кюри никеля, тогда как
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коэрцитивная сила Hc субмикрокристаллических сплава Ni–Cu и Ni
в несколько раз больше, чем Hc исходного сплава и крупнозернистого
никеля.
Исследования микроструктуры и магнитного гистерезиса субмик-

рокристаллических Ni и Co [146, 147] подтверждают, что коэрцитив-
ная сила пластически деформированных ферромагнетиков в несколь-
ко раз выше, чем Hc исходных металлов. В работе [146] показано,
что отжиг субмикрокристаллического Ni при T � 470K приводит
к уменьшению коэрцитивной силы при практически неизменном раз-
мере зёрен. Отжиг при более высоких температурах сопровождается
одновременным уменьшением Hc и увеличением размера зёрен. Из
этого следует, что повышенная коэрцитивная сила субмикрокристал-
лических металлов и сплавов в равной степени обусловлена напря-
жённым неравновесным состоянием границ раздела, с одной стороны,
и малым размером зёрен, с другой стороны. Релаксация границ раз-
дела в результате отжига или рост зёрен уменьшают Hc.
В работе [148] для изучения структуры границ раздела в nc-Fe

(D = 10−15 нм) были использованы методы магнитного последей-
ствия (after-effect) и магнитного насыщения. Магнитное последей-
ствие представляет собой временную зависимость магнитной воспри-
имчивости после размагничивания. Отжиг nc-Fe при T = 350−500K
приводил к необратимым изменениям спектра магнитного последей-
ствия; одновременно с этим наблюдалась временная зависимость маг-
нитного последействия. Согласно [148] подобные изменения обуслов-
лены переориентацией атомов, связанной с уменьшением свободных
объёмов в границах раздела. После отжига nc-Fe при 600K магнитный
момент, приходящийся на один атом железа при температуре 5K,
увеличился с 2, 0μB до 2, 2μB, т. е. до значения, соответствующего
обычному крупнозернистому α-Fe. Это означает, что в nc-Fe локаль-
ное распределение атомов в границах раздела несколько отличается
от такового в крупнозернистом железе.
В последнее десятилетие особый интерес вызывают ферромагнит-

ные аморфные сплавы (металлические стекла) на основе Fe с добав-
ками Nb, Cu, Si, B, на основе Co или Fe-Co с добавками Si и B,
сплавы систем Fe–M–C, Co–M–C, Ni–M–C (M–Zr, Hf, Nb, Ta). Путём
кристаллизации таких аморфных материалов получают нанокристал-
лические сплавы с размером зерна 8–20 нм, обладающие уникальными
магнитными свойствами. Изменения структуры и свойств этих и дру-
гих металлических сплавов, связанные с переходом из аморфного
в нанокристаллическое состояние, рассмотрены, в частности, в работе
[149]. Кристаллизация аморфных сплавов осуществляется при малой
подвижности атомов, что в большей степени благоприятствует обра-
зованию кристаллитов, чем их росту, т. е. способствует формированию
нанокристаллической структуры.
Хорошо известны нанокристаллические сплавы Fe73.5Cu1Nb3Si13.5B9
системы Fe–Cu–Nb–Si–B, называемые “finemet”. Эти сплавы являются
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мягкими магнитными материалами с очень малой коэрцитивной си-
лой, близкой к Hc аморфных сплавов на основе кобальта, и высоким
магнитным насыщением, сравнимым с таковым в аморфных сплавах
на основе Fe [24, 150].
Развитие наноструктуры в аморфном сплаве предполагает сочета-

ние высокой скорости образования центров кристаллизации и малой
скорости их роста. В сплавах системы Fe–Cu–Nb–Si–B наличие Cu
способствует увеличению числа центров кристаллизации и их рав-
номерному распределению в объёме, Nb замедляет рост зёрен, а Si
способствует образованию ОЦК фазы α-Fe(Si). Отжиг аморфного
сплава при 740–820K вызывает выделение кристаллитов упорядо-
ченного твёрдого раствора α-Fe(Si) размером 10–15 нм с содержани-
ем Si до 13–19 ат.%; кристаллиты α-Fe(Si) разделены тонким слоем
аморфной фазы (рис. 6.20) [150, 151]. Наличие меди снижает энергию
активации кристаллизации и облегчает зарождение ОЦК фазы α-
Fe(Si) [152]. Кристаллизация при более высокой температуре отжига
ведёт к образованию боридных фаз. Выделение тех или иных фаз
зависит от соотношения между температурой и временем отжига:
количество ОЦК фазы растёт, а аморфной фазы — уменьшается при
увеличении температуры и времени отжига. Наибольшими магнитной
проницаемостью μp и магнитным насыщением обладают сплавы с вы-
соким содержанием ОЦК фазы, получаемые отжигом при 780–820K
в течение 1 часа.

Рис. 6.20. Схематическое изображение микроструктуры типичных нанокри-
сталлических мягких магнитных сплавов, полученных кристаллизацией из

аморфного состояния [150]

В обычных ферромагнитных сплавах рост зёрен приводит к умень-
шению коэрцитивной силы. Согласно работе [150] для нанокристал-
лических сплавов систем Fe–Cu–M–Si–B (M — это Nb, Ta, W, Mo,
Zr, V) коэрцитивная сила пропорциональна квадрату размера зерна,
т. е. Hc ∼ D2. Сплав Fe73.5Cu1Nb3Si13.5B9 со средним размером зё-
рен ∼ 10 нм имеет очень малую коэрцитивную силу Hc ≈ 0, 5А·м−1.
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Высокая чувствительность магнитной проницаемости, коэрцитивной
силы, намагниченности насыщения, магнитострикции и других маг-
нитных характеристик этих сплавов к их микроструктуре явилась
причиной активных исследований условий кристаллизации аморфных
сплавов [151–162].
В работах [25, 163] показано, что предварительная деформация

(∼ 6%) прокаткой ленты аморфного сплава Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9 с
последующим часовым отжигом при 813–820K дополнительно умень-
шает зёрна от 8–10 до 4–6 нм. Низкотемпературный отжиг сплава при
723K в течение 1 часа и последующий кратковременный отжиг при
923K в течение 10 с привёл к получению нанокристаллической струк-
туры с размером зёрен 4–5 нм. Фазовый состав сплавов, полученных
этими способами, был тот же, как после обычной кристаллизации при
810–820K.
В настоящее время известны и другие магнитомягкие нанокри-

сталлические сплавы, получаемые кристаллизацией аморфных спла-
вов. Сплавы Fe–M–C, Fe–M–B, Fe–M–N и Fe–M–O (M — это Zr, Hf,
Nb, Ta, Ti) (рис. 6.20) при среднем размере зёрен 10 нм имеют на-
магниченность насыщения 1,5–1,7Т, проницаемость μp = 4000−5000
и малую (< 10−6) величину магнитострикции [150, 164–166].
Исследование нанокристаллических сплавов Fe–M–B (M — это Zr,

Hf, Nb) [167] показало, что их магнитные свойства можно значительно
улучшить, если увеличить скорость нагрева до температуры, при
которой проводится кристаллизационный отжиг. Так, магнитная про-
ницаемость μp сплава Fe90Nb7B3, отожжённого для кристаллизации
при 923K в течение 1 часа, составляла 2400 и 29000 при скорости на-
грева 0,008 и 3,3K·с−1, соответственно; коэрцитивная сила сплава при
тех же скоростях нагрева была равна 20 и 5 А·м−1, соответственно.
Высокая скорость нагрева позволяла получать более узкое распреде-
ление зёрен выделяющейся тонкодисперсной ОЦК фазы по размеру
и уменьшить средний размер зерна: при скорости нагрева 0,042K·с−1

средний размер зерна ОЦК фазы был 19,8 нм, а при скорости нагрева
3,3 K·с−1 — уже 13,3 нм. Коэрцитивная сила Hc нанокристаллических
сплавов Fe78−93M5−11B2−11 (M — Zr, Hf, Nb) в области размера зё-
рен D < 35 нм была пропорциональна D5/2 и быстро увеличивалась
с увеличением размера зерна; при 35 � D � 100 нм коэрцитивная
сила Hc ≈ 1200−1300А·м−1 и не зависила от размера зерна. Введение
в сплавы Fe–M–B малых легирующих добавок позволяло дополни-
тельно улучшить магнитные свойства [167]. Например, магнитная
проницаемость сплава Fe84Nb7B9, отожжённого при 923K в течение
1 часа со скоростью нагрева 3,3K·с−1, составляла ∼ 34000; введение
в этот сплав небольшого количества галлия Ga и кристаллизация
в таких же условиях позволили получить нанокристаллический сплав
Fe83Nb7B9Ga1 с магнитной проницаемостью 38000 при частоте 1 кГц.
Мягкие магнитные сплавы систем Fe–Cu–Nb–Si–B и Fe–M–B (где

M — Zr, Hf, Nb или Ta), получаемые быстрой закалкой в виде ленты,
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неустойчивы при высокой температуре. Между тем в ряде случаев,
например, для использования в записывающих магнитных головках,
требуются тонкоплёночные мягкие магнитные материалы, имеющие
термическую стабильность, достаточную, чтобы сохранить свои свой-
ства в процессе высокотемпературного соединения с подложкой. Этим
требованиям отвечают наноструктурные композитные материалы си-
стем Fe–M–C, Co–M–C и Ni–M–C (M — переходный металл IV или
V группы) [149, 165, 168]. Пленки аморфных сплавов наносят рас-
пылением и затем кристаллизуют при ∼700K. В результате полу-
чают нанокристаллическую металлическую матрицу с зёрнами Fe
размером ∼ 10 нм, в которой (главным образом, в тройных стыках
зёрен) распределены наночастицы карбида MC размером ∼ 1−4 нм
[169]. Наиболее изученной является система Fe–Ta–C, сплавы которой
имеют высокую термическую стабильность и могут сохранять нано-
кристаллическую структуру до температуры 1000K. Для сравнения
можно напомнить, что в нанокристаллическом Ni, не содержащем
карбида, рост зёрен начинается уже при ∼ 350K [170]. Повышенная
термическая стабильность наноструктуры обусловлена сцеплением
границ зёрен α-Fe с наночастицами карбида тантала TaC. При кри-
сталлизации сплавов Fe–Ta–C сначала образуются кристаллиты α-
Fe, в процессе роста которых тантал Ta и углерод C выделяются из
них в аморфную фазу и образуют (при эквиатомном соотношении)
дисперсные наноразмерные выделения стехиометрического карбида
TaC. В случае, если имеется избыток тантала или углерода, могут
образовываться другие соединения. Согласно работе [171] наилучшие
мягкие магнитные свойства имеет сплав Fe81,4Ta8,3C10,3.
Кристаллизация аморфных сплавов позволяет получать не только

магнитомягкие, но и магнитожёсткие нанокристаллические матери-
алы с высокой коэрцитивной силой. В работе [163] показано, что
отжиг в течение 1 часа при 823K аморфных мягких магнитных
(Hc � 40А·м−1) сплавов Fe81Si7B12, Fe60Cr18Ni7SixB15−x (x = 3 или
5) привёл к увеличению Hc в 125–700 раз. Кристаллизация при 873
K в течение 1 часа или быстрая кристаллизация в течение 10 с при
923K аморфного мягкого магнитного сплава Fe5Co70Si15B10 c Hc <
< 1А·м−1 позволяют получить нанокристаллические сплавы с раз-
мером зёрен 50–200 нм и Hc = 3200А·м−1 или же со средним раз-
мером зёрен 15–50 нм, Hc = 8800А/м и повышенной остаточной на-
магниченностью, соответственно [23, 172]. Увеличение коэрцитивной
силы связано с выделением тонкодисперсных кристаллических фаз,
из которых наиболее высококоэрцитивной является кубическая фаза
α-Co. Высококоэрцитивное состояние сплава, полученного быстрой
кристаллизацией, термически стабильно и сохраняется неизменным
после отжига при 673K. Согласно работам [23, 172] повышение ко-
эрцитивной силы быстро закристаллизованного сплава по сравнению
с медленно закристаллизованным сплавом является следствием вы-
деления анизотропных однодоменных частиц ОЦК α-Fe с большой
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намагниченностью насыщения, с одной стороны, и уменьшения разме-
ра зёрен α-Co, с другой стороны. Увеличение остаточной намагничен-
ности нанокристаллического сплава может быть вызвано обменным
взаимодействием между магнитными моментами зёрен, размер кото-
рых меньше ширины междоменной границы.
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of the Lüders deformation. Phys. Soc. (London) 1951. V.B64, part 9 (381B).
P. 742-747; The deformation and aging of mild steel. III. Discussion of results.
// Proc. Phys. Soc. (London) 1951. V.B64, part 9 (381B). P. 747–753
4. Petch N. J. The cleavage strength of polycrystals. // J. Iron Steel Inst.

1953. V. 174. №1. P. 25–28.
5. Tabor D. The Hardness of Metals. – London: Oxford University Press,

1951. – 175 p.
6. Coble R. L. A model for boundary diffusion controlled creep in polycrys-

talline materials. // Appl. Phys. 1963. V. 34. №6. P. 1679–1682.
7. Chokshi A.H., Rosen A.,Karch J., Gleiter H. On the validity of the Hall–

Petch relationship in nanocrystalline materials. // Scripta Metall. 1989. V. 23.
№10. P. 1679–1683.
8. Lu K., Wei W.D., Wang J. T. Microhardness and fracture properties of

nanocrystalline Ni–P alloy. // Scripta Metall. Mater. 1990. V. 24. №12. P. 2319–
2323.
9. Christman T., Jain M. Processing and consolidation of bulk nanocrys-

talline titanium aluminide. // Scripta Metall. Mater. 1991. V. 25. №4. P. 767–
772.
10. Chang H., Hofler H. J., Altstetter C. J., Averback R. S. Synthesis, pro-

cessing and properties of nanophase titanium aluminide TiAl. // Scripta Met-
all.Mater. 1991. V. 25. №5. P. 1161–1166.
11. Kim K., Okazaki K. Nanocrystalline consolidation of MA powders by

EDC. // Mater. Sci. Forum. 1992. V. 88–90. P. 553–560.
12. Neiman G.W., Weertman J.R., Siegel RW. Mechanical behavior of

nanocrystalline Cu and Pd. // J. Mater. Res. 1991. V. 6. №5. P. 1012–1027.
13. Jang J. S. C.,Koch C.C. The Hall–Petch relationshiop in nanocrystalline

iron produced by ball milling. // Scripta Metall. Mater. 1990. V. 24. №8.
P. 1599–1604.
14. Ganapathi S.K., Aindow M., Fraser H. L., Rigney D.A. A comparative

study of the nanocrystalline material produced by sliding wear and inert gas
condensation. // Mater. Res. Soc. Symp. Proc. 1991. V. 206. P. 593–598.



Литература к главе 6 365

15. Hughes D., Smith S.D., Pande C. S. et al. Hall–Petch strenghening for
the microhardness of twelve nanometer grain diameter electrode-posited nickel.
// Scripta Metall. 1986. V. 20. №1. P. 93–97.
16. Fougere G. E., Weertman J.R., Siegel RW. On the hardening and

softening of nanocrystalline materials. // Nanostruct. Mater. 1993. V. 3. №1–3.
P. 379–384.
17. Siegel RW., Fougere G.E. Mechanical properties of nanophase metals.

// Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №1–4. P. 205–216.
18. Suryanarayana C., Mukhopadhyay D., Patankar S.N., Froes F.H. Grain

size effects in nanocrystalline materials. // J. Mater. Res. 1992. V. 7. №8.
P. 2114–2118.
19. Hahn H., PadmanabhanK.A. Mechanical response of nanostructured

materials. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №1–4. P. 191–200.
20. Сегал В.М. Методы исследования напряжённо-деформированного

состояния в процессах пластического формоизменения. // Автореф. дис. ...
д-ра техн. наук. – Минск: Физико-техн. инс-т АН БССР, 1974. – 30 с.
21. Valiev R. Z., Chmelik R., Bordeaux F. et al. The Hall–Petch relation in

submicrograined Al–1.5%Mg alloy. // Scripta Metall. Mater. 1992. V. 27. №7.
P. 855–860.
22. Kwarciak J., Pajak L., Lelatko J. Crystallization kinetics of iron-cobalt-

silicon-boron (Fe,Co)78Si9B13 glasses. // Ztschr. Metallkunde. 1988. Bd. 79.
№11. S. 712–715.
23. Noskova N. I., Ponomareva E.G., Lukshina V.A., Potapov A. P. Effect

of rapid crystallization on the properties of Fe5Co70Si15B10. // Nanostruct.
Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 969–972.
24. Yoshizawa Y., Oguma S., Yamauchi K. New iron-based soft-magnetic

alloys composed of ultrafine grain structure. // J. Appl. Phys. 1988. V. 64. №10,
part 2. P. 6044–6046.
25. Носкова Н.И., Пономарёва Е.Т. Структура, прочность и пластич-

ность нанофазного сплава Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9. I. Структура. // ФММ.
1996. Т. 82. №5. С. 163–171.
26. Носкова Н.И., Пономарёва Е.Т., Мышляев М.М. Строение на-

нофаз и границ раздела в нанокристаллическом многофазном сплаве
Fe73Ni0,5Cu1Nb3Si13,5B9 и в нанокристаллической меди. // ФММ. 1997.
Т. 83. №5. С. 73–79.
27. Носкова Н.И., Пономарёва Е.Т., Кузнецов В.Н., и др. Кристалли-

зация аморфного сплава Pd–Cu–Si в условиях ползучести. // ФММ. 1994.
Т. 77. №5. С. 89–94.
28. Носкова Н.И., Пономарёва Е.Т., Перетурина И.А., Кузнецов В.Н.

Прочность и пластичность сплава Pd–Cu–Si в аморфном и нанокристалли-
ческом состояниях. // ФММ. 1996. Т. 81. №1. С. 163–170.
29. Yamasaki T., Schloßmacher P. , EhrlichK., Ogino Y. Nanocrystalliza-

tion and mechanical properties of an amorphous electrodeposited Ni75W25 alloy.
// Mater. Sci. Forum. 1998. V. 269–272. P. 975–980.
30. Inoue A.,Kimura H.M., SasamoriK., Masumoto T. Structure and me-

chanical strength of Al–V–Fe melt-spun ribbons containing high volume fraction
of nanoscale amorphous particles. // Nanostruct. Mater. 1996. V. 7. №3. P. 363–
382.



366 Литература к главе 6

31. Ray R. High strength microcrystalline alloys prepared by devitrification
of metallic glass. // J. Mater. Sci. 1981. V. 16. №10. P. 2924–2927.
32. Das S.K., OkazakiK., Adam C.M. Applications of rapid solidification

processing to high-temperature alloy design. // High Temperature Alloys —
Theory and Design / Ed. J.O.Stiegler. – Warrendale: TMS, 1985. P. 451–471.
33. Arnberg L., Larsson E., Savage S. et al. New heat-resistant tool materi-

als produced from devitrified amorphous Fe–Cr–Mo–C–B and Fe–Cr–Mo–C–V
powders. // Mater. Sci. Engineer. A. 1991. V.A133. P. 288–291.
34. Inoue A., Shibata T., Masumoto T. Increase in mechanical strength of

Ni–Si–B amorphous alloys by dispersion of nanoscale fcc-Ni particles. // Mater.
Trans. Japan. Inst. Met. 1992. V. 33. №5. P. 491–496.
35. Ахмадеев Н.А., Валиев Р. З., Копылов В.И., Мулюков Р. Р. Форми-

рование субмикрозернистой структуры в меди и никеле с использованием
интенсивного сдвигового деформирования. // Металлы. 1992. №5. С. 96–
101.
36. Ремпель А.А., Гусев А.И., Назарова С. З., Мулюков Р.Р. Примес-

ный суперпарамагнетизм в пластически деформированной меди. // Докл.
РАН., 1996. Т. 347. №6. С. 750–754.
37. Rempel A.A., Nazarova S. Z., Gusev A. I. Iron nanopatricles in severe-

plastic-deformed copper. // J. Nanoparticle Research. 1999. V. 1. №4. P. 485–
490.
38. Rempel A.A., Nazarova S. Z., Gusev A. I. Intrinsic and extrinsic defects

in palladium and copper after severe plastic deformation. // Структура и свой-
ства нанокристаллических материалов. – Екатеринбург: УрО РАН, 1999.
C. 265–278.
39. Ремпель А.А., Гусев А.И., Мулюков Р.Р., Амирханов Н.М.Микро-

структура и свойства палладия, подвергнутого интенсивной пластической
деформации. // Металлофизика и новейшие технологии. 1996. Т. 18. №7.
С. 14–22.
40. Rempel A.A., Gusev A. I.Magnetic susceptibility of palladium subjected

to severe plastic deformation. // Phys. Stat. Sol. (b). 1996. V. 196. №1. P. 251–
260.
41. Rempel A.A., Gusev A. I., Mulyukov R.R., Amirkhanov N.M. Mi-

crostructure, microhardness and magnetic susceptibility of submicrocrystalline
palladium. // Nanostruct. Mater. 1996. V. 7. №6. P. 667–674.
42. Столяров В.В., Назарова С. З., Кильмаметов А.А., Ремпель А.А.,

Гусев А.И. Особенности структуры и магнитная восприимчивость уль-
трамелкозернистого титана, полученного равноканальным угловым прес-
сованием с последующей прокаткой. // Проблемы нанокристаллических
материалов. / Под ред. В.В. Устинова и Н.И. Носковой. – Екатеринбург:
УрО РАН, 2002. С. 409–419.
43. Иванько А.А. Твёрдость. – Киев: Наукова думка. 1968. – 128 c.
44. Ishida Y., Ichinose H.,Kizuka T., SuenagaK. High-resolution electron

microscopy of interfaces in nanocrystalline materials. // Nanostruct. Mater.
1995. V. 6. №1-4. P. 115–124.
45. Kizuka T., Nakagami Y., Ohata T. et al. Structure and thermal sta-

bility of nanocrystalline silver studied by transmission electron microscopy and
positron annihilation spectroscopy. // Philosoph. Mag. A. 1994. V. 69. №3.
P. 551–563.



Литература к главе 6 367

46. He L., Ma E. Processing and microhardness of bulk Cu–Fe nanocom-
posites. // Nanostruct. Mater. 1996. V. 7. №3. P. 327–340.
47. Haubold T., Gertsman V. On the structure and properties of nanostruc-

tured copper–tungsten alloys. // Nanostruct. Mater. 1992. V. 1. №4. P. 303–312.
48. Holtz R. L., Provenzano V. Enhanced microhardness of copper–niobium

nanocomposites. // Nanostruct. Mater. 1994. V. 4. №2. P. 241–254.
49. LuK., Sui M. L. An explanation to the abnormal Hall–Petch relation in

nanocrystalline materials. // Scripta Metall. Mater. 1993. V. 28. №12. P. 1465–
1470.
50. Christman T. Grain Boundary strengthening exponent in conventional

and ultrafine microstructures. // Scripta Metall. Mater. 1993. V. 28. №12.
P. 1495–1500.
51. Carsley J. E., Ning J., Milligan W.W. et al. A simple, mixtures-based

model for the grain size dependence of strength in nanophase metals. // Nanos-
truct. Mater. 1995. V. 5. №4. P. 441–448.
52. Gleiter H. Nanocrystalline materials. // Progr. Mater. Sci. 1989. V. 33.

№4. P. 223–315.
53. Masumura R.A., Hazzledine P.M., Pande C. S. Yield stress of fine

grained materials. // Acta Mater. 1998. V. 46. №13. P. 4527–4534.
54. Ахмадеев Н. А., Валиев Р. З., Кобелев Н. П., Мулюков Р. Р., Сой-

фер Я. М. Упругие свойства меди с субмикрокристаллической структурой.
// ФТТ. 1992. Т. 34. №10. С. 3155–3160.
55. Korn D., Morsch A., Birringer R. et al. Measurements of the elastic

constants, the specific heat, and the entropy of grain boundaries by means of
ultrafine grained materials. // J. de Physique — Colloque C5. 1988. V. 49, Suppl.
№5. P.C5-769–C5-779.
56. LuK., Wang J. T., Wei W.D. Thermal expansion and specific heat

capacity of nanocrystalline Ni–P alloy. // Scripta Metal. Mater. 1991. V. 25.
№3. P. 619–623.
57. Inoue A.,Kimura H.M., SasamoriK., Masumoto T. Ultrahigh strength

of rapidly solidified Al68−xCr3Ce1Cox (x = 1; 1,5 and 2 %) alloys containing
an icosahedral phase as a main component. // Mater. Trans. Japan. Inst. Met.
1994. V. 35. №2. P. 85–94.
58. Agnew S.R., Weertman J.R. The influence of texture on the elastic

properties of ultrafine-grain copper. // Mater. Sci. Engineer. A. 1998. V. 242.
№1–2. P. 174–180.
59. Глезер А.М., Молотилов Б.В. Структура и механические свойства

аморфных сплавов. – М.: Металлургия, 1992. – 208 с.
60. Phillpot S. R., Wolf D., Gleiter H.Molecular-dynamics study of the syn-

thesis and characterization of a fully dense, three-dimensional nanocrystalline
material. // Appl. Phys. 1995. V. 78. №2. P. 847–861.
61. Лебедев А.Б., Буренков Ю.А., Копылов В.И. и др. Возврат модуля

Юнга при отжиге поликристаллов меди с ультрамелким зерном. // ФТТ.
1996. Т. 38. №6. С. 1775–1783.
62. Lebedev A.B., Pulnev S.A.,Kopylov V. I. et al. Thermal stability of

submicrocrystalline copper and Cu: ZrO2 composite. // Scripta Mater. 1996.
V. 35. №9. P. 1077–1081.



368 Литература к главе 6

63. Valiev R. Z., Krasilnikov N.A., Tsenev N.K. Plastic deformation of
alloys with submicron-grain structure. // Mater. Sci. Engineer. A. 1991. V. 137.
P. 35–40.
64. Носкова Н.И., Пономарёва Е.Т., Перетурина И.А. Структура,

прочность и пластичность нанофазного сплава Fe73,5Cu1Nb3Si13,5B9.
II. Прочность и пластичность. // ФММ. 1996. Т. 82. №6. С. 116–121.
65. Mulyukov R.R., Akhmadeev N.A., Mikhailov S. B., Valiev R. Z. Strain

amplitude dependence of internal friction and strength of submicrometer-
grained copper. // Mater. Sci. Engineer. A. 1993. V. 171. P. 143–149.
66. Akhmadeev N.A.,Kobelev N. P., Mulyukov R.R., Soifer Ya.M., Va-

liev R. Z. The effect of heat treatment on the elastic and dissipative properties
of copper with the submicrocrystalline structure. // Acta Metall. Mater. 1993.
V. 41. №4. P. 1041–1046.
67.Мулюков Р. Р., Ахмадеев Н.А., Валиев Р. З. и др. Амплитудная зави-

симость внутреннего трения и прочность субмикрокристаллической меди.
// Металлофизика. 1993. Т. 15. №1. С. 50–59.
68. Mulyukov R.R., Schaefer H.-E., Weller M., Salimonenko D.A. Internal

friction and superplasticity of submicrocrystalline metals. // Mater. Sci. Forum.
1994. V. 170–172. P. 159–164.
69. Mulyukov R.R., Weller M., Valiev R. Z. et al. Internal friction and

shear modulus in submicrograined Cu. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8.
P. 577–580.
70. Валиев Р. З., Корзников А.В., Мулюков Р. Р. Структура и свой-

ства металлических материалов с субмикрокристаллической структурой.
// ФММ. 1992. Т. 73. №4. С. 70–86.
71. Valiev R. Z., Korznikov A.V., Mulyukov R.R. Structure and properties

of ultrafine-grained materials produced by severe plastic deformation. // Mater.
Sci. Engineer. A. 1993. V. 168. P. 141–148.
72. Hellstern E., Fecht H. J., F. Zhu., Johnson W.L. Structural and ther-

modynamic properties of heavily mechanically deformed Ru and AlRu. // Appl.
Phys. 1989. V. 65. №1. P. 305–310.
73. Mulyukov R.R., Mikhailov S. B., Zaripova R.G., Salimonenko D.A.

Damping properties of 18Cr–10Ni stainless steel with submicrocrystalline struc-
ture. // Mater. Res. Bull. 1996. V. 31. №6. P. 639–645.
74.Mulyukov R.R., Mikhailov S. B., Zaripova R.G., Salimonenko D.A. The

amplitude dependence of damping of 18–10 type stainless steel with submicro-
crystalline structure. // Mater. Sci. Forum. 1996. V. 225–227. P. 787–792.
75.Wakai F. Superplasticity of ceramics. // Ceramics Today — Tomorrow’s

Ceramics. (Mater. Sci. Monogr. 1991. V. 66A, part A). / Ed. P. Vincenzini. –
Amsterdam: Elsevier Sci. Publ., 1991. – P. 61–76.
76. Pearson C.E. The viscous properties of extruded eutectic alloys of lead-

tin and bismuth–tin. // J. Inst. Metals. 1934. V. 54. №1. P. 111–124.
77. Wakai F., Sakagushi S., Matsuno Y. Superplasticity of yttria-stabilized

tetragonal zirconia polycrystals. // Advanced Ceram. Mater. 1986. V. 1. №3.
P. 259–263.
78.Wakai F.,Kodama S., Sakagushi S. et al. A superplastic covalent crystal

composite. // Nature 1990. V. 344. №6265. P. 421–423.



Литература к главе 6 369

79. Sherby O.D., Ruano O.A. Synthesis and characteristics of superplastic
alloys. // Superplastic Forming of Structural Alloys. / Eds. N.E. Paton, C.H.
Hamilton. – Warrendale: The Metall. Soc. of AIME, 1982. – P. 241–254.
80. Wang J.G., Raj R. Influence of hydrostatic pressure and humidity on

superplastic ductility of the β-spodumene glass-ceramics. // J. Amer. Ceram.
Soc. 1984. V. 67. №6. P. 385–390.
81. Karch J., Birringer R., Gleiter H. Ceramics ductile at low temperatures.

// Nature 1987. V. 330. №6148. P. 556–558.
82. Наймарк О.Б. Нанокристаллическое состояние как топологический

переход в ансамбле зернограничных дефектов. // ФММ. 1997. Т. 84. №4.
С. 5–21.
83. Кривцов А.М., Морозов Н.Ф. Аномалии механических характери-

стик наноразмерных объектов. // Докл. РАН., 2001. Т. 381. №3. С. 345–347.
84. Ru C.Q. Effective bending stiffness of carbon nanotubes. // Phys.

Rev. B. 2000. V. 62. №15. P. 9973–9976.
85. Иванова Е.А., Кривцов А.М., Морозов Н.Ф. Особенности расчё-

та изгибной жёсткости нанокристаллов. // Докл. РАН., 2002. Т. 385. №4.
С. 494–496.
86. Rupp J., Birringer R. Enhanced specific-heat-capacity (cp) measure-

ments (150–300K) of nanometer-sized crystalline materials. // Phys. Rev. B.
1987. V. 36. №15. P. 7888–7890.
87. Tschope A., Birringer R. On the origin of enhanced specific heat in

nanocrystalline platinum. // Phil. Mag. B V. 68. №2. P. 223–229.
88. Mutschele T.,Kirchheim R. Segregation and diffusion of hydrogen in

grain boundaries of palladium. // Scripta Met. 1987. V. 21. №2. P. 135–140.
89. Stuhr U., Wipf H., Udovic T. J. et al. Inelastic neutron scattering study

of hydrogen in nanocrystalline Pd. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8.
P. 555.
90. Eastmen J.A., Thompson L. J., Kestel B. J. Narrowing of the palladium-

hydrogen miscibility gap in nanocrystalline palladium. // Phys. Rev. B. 1993.
V. 48. №1. P. 84–92.
91. Novotny V., Meincke P. P.M., Watson J.H. P. Effect of size and surface

on the specific heat of small lead particles. // Phys. Rev. Lett. 1972. V. 28. №14.
P. 901–903.
92. Trampenau J., BauszusK., Petry W., Herr U. Vibrational behavior of

nanocrystalline Ni. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 551–554.
93. Валиев Р. З., Мулюков Р. Р., Мулюков Х.Я. и др. Температура Кюри

и намагниченность насыщения никеля с субмикрозернистой структурой.
// Письма в ЖТФ. 1989. Т. 15. №1. С. 78–81.
94. Sun N.X., LuK. Heat capacity comparison among the nanocrystalline,

amorphous and coarse-grained polycrystalline states in elemental selenium.
// Phys. Rev. B. 1996. V. 54. №9. P. 6058–6061.
95. LuK., Lück R., Predel B. Investigation of the heat capacities of Ni-20%P

in different states. // Z. Metallkunde. 1993. Bd. 84. №11. S. 740–743.
96. Zhao Y.H., LuK. Grain size dependence of thermal properties of

nanocrystalline elemental selenium studied by means of X-ray diffraction.
// Phys. Rev. B. 1997. V. 56. №22. P. 14330–14337.



370 Литература к главе 6

97.Wang J., Wolf D., Phillpot S. R., Gleiter H. Phonon-induced anomalous
specific heat of a model nanocrystal by computer simulation. // Nanostruct.
Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 747–750.
98. Pirc R., Holz A. Specific heat of nanostructured materials. // Nanos-

truct. Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 755–758.
99. Birringer R., Gleiter H. Nanocrystalline materials. // Encyclopedia of

Material Science and Engineering. Suppl. Vol. 1. / Ed. R.W.Cahn. – Oxford:
Pergamon Press, 1988. P. 339–349.
100. Zhu X. Structural investigation of nanocrystalline materials. // PhD

Thesis. Germany, – Saarbrucken: University of Saarbrucken, 1986. – 77 p.
101. Klam H. J., Hahn H., Gleiter H. The thermal expansion of grain

boundaries. // Acta Metall. 1987. V. 35. №8. P. 2101–2104.
102. Sui M. L., LuK. Thermal expansion behavior of nanocrystalline Ni–P

alloys of different grain size. // Nanostruct. Mater. 1995. V. 6. №5–8. P. 651–
654.
103. Birringer R.,Krill C. E.,Klingel M. Orientation-phase-space-averaged

properties of grain boundaries. // Philosoph. Mag. Lett. 1995. V. 72. №2. P. 71–
77.
104.Weißmüller J., Loffler J., Kleber M. Atomic structure of nanocrystalline

metals studied by diffraction techniques and EXAFS. // Nanostruct. Mater.
1995. V. 6. №1–4. P. 105–114.
105. Weißmüller J. Alloy effects in nanostructures. // Nanostruct. Mater.

1993. V. 3. №1–6. P. 261–272.
106. Weißmüller J. Alloy thermodynamics in nanocrystalline structures.

// J. Mater. Res. 1994. V. 9. №1. P. 4–9.
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НАНОТЕХНОЛОГИИ

Нанотехнология — это техника манипуляции на атомарном уровне,
т. е. технология, оперирующая величинами порядка нанометра, сопо-
ставимыми с размерами атомов. Поэтому переход от “микро” к “на-
но” — это уже не количественный, а качественный переход от ма-
нипуляции веществом к манипуляции отдельными атомами. Термин
“нанотехнология” впервые был использован профессором Норио Та-
нигучи в его докладе “Основные принципы нанотехнологии” (On the
Basic Concept of Nanotechnology) на международной конференции в
Токио в 1974 году [1] и в последующих работах [2, 3]. Первоначально
слово “нанотехнология” использовалось в узком смысле и означало
комплекс процессов, обеспечивающих высокоточную обработку по-
верхности с использованием сверхтонкого травления, нанесения плё-
нок, высокоэнергетических электронных, фотонных и ионных пучков.
В настоящее время термин “нанотехнология” используется в широком
смысле, охватывая и объединяя технологические процессы и системы
машин и механизмов, способные выполнять сверхточные операции
в масштабе нескольких нанометров.
Когда речь идёт о развитии нанотехнологий, имеются в виду три

основных направления: изготовление электронных схем (в том числе
и объёмных) с активными элементами, размеры которых сравнимы
с размерами молекул и атомов; непосредственная манипуляция ато-
мами и молекулами и сборка из них новых материалов, конструкций,
устройств; разработка и изготовление наномашин, т. е. механизмов
и роботов размером с молекулу. Различные методы нанотехнологии
получили наибольшее развитие и применение в электронной техни-
ке. В частности, уже в 90-х годах XX века были получены первые
результаты по перемещению единичных атомов и сборки из них опре-
делённых конструкций, разработаны и изготовлены первые наноэлек-
тронные элементы. Контроль изделий и материалов на уровне атомов
стал обыденными делом в производстве DVD-дисков, где осуществля-
ется постоянный нанотехнологический контроль матриц. К 2010 году
начнется производство наноэлектронных чипов, например, запомина-
ющих устройств ёмкостью в десятки гигабайт.
В настоящее время электроника является основной отраслью про-

мышленности, где нанотехнологии уже нашли реальное применение.
Именно эти реальные нанотехнологии и будут рассмотрены далее.
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Сегодня обычный процесс изготовления интегральных микросхем
включает такие технологические этапы как литография, ионная им-
плантация, диффузия и окисление, осаждение, травление, очистка,
планаризация и измерения. Важнейшие научные и инженерные раз-
работки направлены на усовершенствование литографии, поскольку
именно здесь уже в обозримом будущем может быть достигнут пре-
дел технологических возможностей. Большие практические успехи
достигнуты в такой тонкоплёночной технологии как молекулярно-
лучевая и газофазная эпитаксия.
Особое место среди технологических приемов формирования

в твёрдом теле наноструктурных элементов занимает ионно-трековая
нанотехнология [4, 5]. Это ядерная технология, использующая
прохождение высокоэнергетических тяжёлых ионов через конденси-
рованную среду для формирования очень узких ионных (ядерных)
треков, содержащих разупорядоченную зону диаметром 5–10 нм [4,
6]. Впервые экспериментально ионные треки диаметром менее 30 нм
и длиной более 4мкм были обнаружены в 1959 г. после облучения
тонких листов слюды — мусковита [7]. Возникновение треков, вблизи
которых могут происходить локальное плавление, аморфизация
и разрушение материала, является следствием радиационного
повреждения. Высокая объёмная концентрация треков в твёрдом теле
позволяет формировать на их основе наноструктуры с существенно
большей плотностью элементов, чем достигнутая в современных
интегральных микросхемах. Зоны, возникающие вдоль треков,
поддаются селективному травлению с образованием каналов
с отношением диаметра к длине до 10000. Полые квазиодномерные
трековые области можно заполнять атомами любого сорта с помощью
гальванического осаждения. Например, облучение полимерных
плёнок ионами криптона Kr+ с энергией 210МэВ, последующее
электрохимическое осаждение меди в образовавшиеся трековые
каналы и растворение полимерной матрицы в щелочи даёт возмож-
ность получать индивидуальные нанопроволоки [5]. Можно получать
также металлические микрощётки (нанопроволочные структуры на
массивной подложке), используемые как микроволновые фильтры.
В этом случае на одну из поверхностей полимерной плёнки
предварительно напыляют тонкий медный слой, после чего проводят
облучение полимерной мембраны, электрохимическое осаждение
меди в образовавшиеся треки и растворение полимера. Ионно-
трековая технология пока ещё является экзотичной, но может найти
применение в производстве наноструктур.

7.1. Литография
Научные и технологические основы литографии в целом и её раз-

ных модификаций очень подробно рассмотрены и проанализированы
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во многих специальных монографиях (например, [8–11]), что позво-
ляет ограничиться здесь кратким описанием этой технологии.
Массовое производство микроэлектронной аппаратуры с элемен-

тами достаточно малых размеров стало возможно во второй поло-
вине XX века благодаря применению и развитию фотолитографии.
В этом методе изображение элемента или схемы выполняется в виде
рисунка на металлической плёнке, нанесенной на прозрачную под-
ложку. Такой рисунок называется маской или фотошаблоном. Затем
рисунок с помощью потока света переносится на полупроводниковую
пластину, в которой слой за слоем формируется физическая структу-
ра интегральной схемы. Таким образом, фотолитография — процесс
переноса изображения с маски (фотошаблона) на полупроводниковую
подложку. Для этого на поверхности подложки создаётся плёночное
покрытие из светочувствительного полимерного материала; покры-
тие облучают через маску с изображением элементов схемы и затем
покрытие проявляют (травят в растворителе) так, что изображение
схемы переносится на подложку.
В качестве материала подложки обычно используют кремниевые

пластины с окисленной поверхностью. Тонкая стабильная поверхност-
ная плёнка SiO2 защищает кремний от дальнейшего окисления, слу-
жит непроницаемым барьером для большинства примесей и являет-
ся отличным диэлектриком. Достоинством системы Si–SiO2 является
возможность селективного травления при использовании травителей,
действующих только на один из этих двух материалов. Широкое
применение кремния, обладающего хорошими полупроводниковыми
свойствами, связано также с явлениями эпитаксии и гетероэпитаксии.
Эпитаксия — наращивание монокристаллического слоя материала на
подложке из того же материала при температуре ниже температу-
ры плавления. Толщина наращиваемого слоя не превышает несколь-
ких мкм, и именно в нём формируется интегральная схема. Кроме
того, кремний можно эпитаксиально наращивать на другие материа-
лы (например, Al2O3) и создавать гетероструктуры.
Первым шагом фотолитографического процесса является химиче-

ская очистка поверхности подложки от следов различных (органиче-
ских, ионных, металлических) примесей. После очистки на поверх-
ность подложки осаждается защитный слой SiO2. Этот слой должен
быть селективно удален с тех участков кремния, куда должны быть
введены атомы легирующих примесей, т. е. в слое SiO2 нужно создать
окна. Для этого на поверхности окисленной подложки создают тон-
кую плёнку из фоточувствительного материала (фоторезиста), а за-
тем экспонируют (облучают) её через маску (рис. 7.1). В зависимости
от изменения структуры и свойств в результате облучения фоторези-
сты подразделяют на негативные и позитивные. Если в результате об-
лучения плёнка полимеризуется и теряет растворимость, то обработка
растворителем (проявление) ведёт к удалению только необлучённых
участков и на подложке возникает негативное изображение маски.
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Соответствующие фоторезисты называются негативными. Если же
в результате воздействия облучения фоторезист становится раство-
римым, то при облучении через маску и последующем проявлении
удаляются облучённые участки и на подложке возникает позитивное
изображение маски (фотошаблона). Такие фоторезисты называют по-
зитивными. В настоящее время наиболее часто используют позитив-
ные фоторезисты, так как они позволяют точнее передавать очень
мелкие геометрические детали изображения.

Рис. 7.1. Основные этапы литографического процесса с использованием
позитивного (слева) и негативного (справа) фоторезистов: а — окисление
и образование поверхностного слоя SiO2, б — нанесение слоя резиста, в —
экспонирование, г — удаление экспонированного позитивного и неэкспони-
рованного негативного резистов, д — протравливание слоя SiO2, е — полное
удаление резиста, ж — легирование кремниевой подложки; 1 — подложка
из Si, 2 — поверхностный слой SiO2, 3 — слой резиста, 4 — фотошаблон

(маска), 5 — область легирования
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Далее пластина кремния с нанесенным рисунком помещается
в среду, из которой в кремний через окна вводятся атомы легирующей
примеси. Повторение операций окисления, фотолитографии и легиро-
вания позволяет селективно вводить атомы легирующих примесей p-
и n-типа в очень малые по размеру области на поверхности кристалла.
Технологии осаждения тонких плёнок позволяют с точностью до

десятых долей нанометра выдерживать размер создаваемого элемента
в направлении, перпендикулярном плоскости подложки. Однако фор-
мирование с такой же точностью рисунка на плоскости, т. е. в двух
других измерениях, значительно сложнее. Действительно, наимень-
шие размеры элементов, которые можно получить оптической фото-
литографией, принципиально ограничены длиной волны света. По-
этому развитие микроэлектроники, которое идёт по пути усложнения
схем и уменьшения их размеров, предопределяет необходимость раз-
вития литографической технологии в направлении сокращения длины
световой волны. Это позволяет уменьшать размеры элементов инте-
гральной схемы и повышать разрешающую способность литографиче-
ского процесса. Фотолитография с помощью света, имеющего длину
волны ∼ 400 нм, обеспечила возможность серийного изготовления ин-
тегральных схем с минимальным размером 2–3мкм, содержащих до
105 транзисторов.
С середины 80-х годов в фотолитографии используется ультрафи-

олетовое излучение с длиной волны 248 нм, получаемое с помощью
лазера (“глубокий ультрафиолет” — deep ultra violet (DUV)). Такая
технология позволяет применять шаблон с минимальной шириной
проводников 100 нм. Рисунок схемы задаётся ультрафиолетовым из-
лучением, которое проходит через соответствующую маску и фокуси-
руется с помощью специальной системы линз. Именно она уменьшает
заданный на маске шаблон до микроскопических размеров схемы.
Кремниевая пластина закрепляется на позиционном столе под систе-
мой линз и перемещается так, чтобы были последовательно обрабо-
таны все размещённые на пластине микропроцессоры. Ультрафио-
летовые лучи от лазера проходят через свободные пространства на
маске. Под их действием светочувствительный слой в соответствую-
щих местах пластины приобретает способность к растворению и за-
тем удаляется органическими растворителями. На рис. 7.2 показана
типичная структура, полученная на кремниевой подложке методом
литографии с применением маски и ультрафиолетового излучения
с λ = 248 нм. Элементы структуры имеют ширину 80 нм и чередуются
с шагом 200 нм. Это почти максимальное разрешение для “глубокого
ультрафиолета”, поэтому разрабатываются методы экспонирования
фоторезистов с помощью электронных или ионных пучков, рентгенов-
ского излучения или “жёсткого ультрафиолета” (extreme ultra violet
(EUV)), т. е. с помощью более коротковолнового излучения.
Действительно, переход к созданию приборов субмикронных

размеров возможен с помощью электронно-лучевой, ионной и



380 Гл. 7. Нанотехнологии

Рис. 7.2. Микроструктура с элементами шириной 80 нм и шагом 200 нм,
изготовленная на кремниевой пластине методом литографии с использова-
нием маски и ультрафиолетового излучения с длиной волны 248 нм

рентгеновской литографии, использующих корпускулярные пучки
нанометрового сечения и длины волн 10-200 нм. Среди этих методов
наибольших успехов достигла электронно-лучевая литография.
Как пример на рис. 7.3 показана фокусирующая рентгеновская
линза Брегга–Френеля, полученная с помощью электронно-лучевой
литографии на кремниевой подложке.
Существуют две системы электронно-лучевой литографии — ска-

нирующая и проекционная. При использовании сканирующей систе-
мы резист экспонируется фокусированным потоком электронов. Если
в оптической литографии все детали рисунка экспонируются одно-
временно, то в сканирующей электронно-лучевой литографии элек-
тронный луч перемещается в плоскости рисунка и производит его
последовательное экспонирование (сканирование). Информация для
управления электронным лучом хранится в памяти управляющего
компьютера, поэтому не нужно применять какие-либо шаблоны. Од-
нако последовательное сканирование всего рисунка приводит к уве-
личению времени экспонирования.
В проекционной системе широкий несфокусированный поток элек-

тронов можно использовать для получения всего рисунка в течение
одной экспозиции. Соответствующая электронная проекционная си-
стема описана в [12]. В этой системе фотокатод расположен на по-
верхности оптической маски с заданным рисунком. Ультрафиолето-
вые лучи облучают фотокатодный слой через маску, что вызывает
эмиссию электронов с фотокатода в облучённых местах рисунка. Эти
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Рис. 7.3. Фокусирующая линза Брегга–Френеля для рентгеновского излу-
чения, полученная методом электронно-лучевой литографии на монокри-

сталлическом кремнии в Институте Пауля Шерера (Швейцария)

электроны проецируются на поверхность резиста с помощью одно-
родных электростатических и магнитных полей. В результате на всей
площади подложки рисунок создаётся за одну экспозицию.
Рентгеновские литографические установки являются, по существу,

разновидностью оптических установок экспонирования с зазором.
Они разработаны для использования мягкого рентгеновского излу-
чения в области длин волн 0,5–4,0 нм. Пучок рентгеновских лучей
пропускается через шаблон и экспонирует слой резиста. Рентгено-
литография, как и оптическая литография, осуществляется путём
одновременного экспонирования большого числа деталей рисунка, но
более коротковолновое рентгеновское излучение позволяет создавать
рисунок с более тонкими деталями, с более высоким разрешением.
В рентгеновском диапазоне прозрачные материалы отсутствуют, по-
этому оптическими элементами рентгеновских литографических уста-
новок могут быть отражающие зеркала (рефлекторы) на основе на-
ногетероструктур и зонные пластинки, а в качестве шаблонов ис-
пользуют тонкие (1мкм и меньше) металлические мембраны. Долгое
время считалось (см., например, [8, 9]), что для рентгеновских лучей
не существует соответствующих зеркал из-за малой (0,4–5,0 нм) дли-
ны волны. Это было одним из препятствий широкому применению
рентгеновской литографии как нанотехнологии. Однако эту проблему
оказалось возможным решить, создавая многослойные наногетеро-
структуры из веществ с большим и малым поглощением (см. Введе-
ние). В настоящее время методами молекулярной эпитаксии можно



382 Гл. 7. Нанотехнологии

получать многослойные наноструктуры с толщиной слоёв 1 нм. Изуче-
ны структуры со слоями Ni–C, Cr–C, Co–C, Mo–C, W–C. Слои наносят
методами электронно-лучевого и лазерного испарения, магнетронного
испарения [11, 13, 14]. По принципу действия многослойные рентге-
новские зеркала обеспечивают брегговское отражение при условии

d =
λ

2 sin ϑ
, (7.1)

где d — период структуры и ϑ — угол скольжения (дополнительный
до 90◦ к углу падения). При нормальном падении угол скольжения
ϑ = 90◦ и период d = λ/2, поэтому толщина каждого слоя в рентге-
новском зеркале равна примерно λ/4.
Ионно-лучевые системы литографии обеспечивают разрешение до

10 нм. Для экспонирования полимерных резистов обычно используют
легкие ионы — протон, ионы гелия. Использование более тяжёлых
ионов даёт возможность проводить легирование подложки или со-
здавать на ней тонкие слои новых химических соединений. Разли-
чия между электронной и ионной литографией обусловлены большей
массой иона по сравнению с массой электрона и тем, что ион явля-
ется многоэлектронной системой. Тонкий пучок ионов имеет более
слабое угловое рассеяние в мишени, чем пучок электронов, поэтому
ионно-лучевая литография обладает более высоким разрешением, чем
электронно-лучевая. Потери энергии ионного пучка в полимерных
резистах примерно в 100 раз выше, чем потери энергии электронного
пучка [11], поэтому чувствительность резистов к ионному пучку тоже
выше. Это означает, что экспонирование резиста тонким электрон-
ным пучком происходит быстрее, чем электронным лучом. Образо-
вание ионным пучком дефектов типа френкелевских пар “вакансия–
межузельный атом” меняет скорость растворимости диэлектриков
и металлов в некоторых растворителях примерно в пять раз [15].
Благодаря этому возникает возможность отказаться от полимерного
резиста, так как слои материалов сами ведут себя как неорганические
резисты.
В голографической литографии [16] экспонируемая подложка по-

мещается в область, где интерферируют два лазерных луча, создаю-
щих стоячую волну. Этот способ литографии применим в основном
для экспонирования рисунков, имеющих периодическую или квази-
периодическую структуру. Период экспонируемой решётки может со-
ставлять половину длины волны лазерного излучения. Решётки, полу-
ченные голографической литографией, применяются как дифракци-
онные или фокусирующие элементы для формирования изображения
с помощью рентгеновских лучей. Они могут использоваться также
как элементы наноэлектронных приборов с характерными размерами
1–10 нм.
В последние годы в США интенсивно ведутся работы по приме-

нению в литографии жёсткого ультрафиолетового излучения (EUV)
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с длиной волны около 13,5 нм. Это примерно в 18 раз короче, чем
длина волны 248 нм “глубокого ультрафиолета” (DUV), используемая
в DUV-литографии. Переход с DUV- на EUV-литографию обеспе-
чивает более чем 10-кратное уменьшение длины волны и переход
в диапазон, где она сопоставима с размерами нескольких десятков
атомов. Применение EUV-литографии делает возможной печать ли-
ний шириной до 30 нм и формирование элементов структуры раз-
мером менее 45 нм. Поскольку EUV-излучение хорошо поглощается
стеклом, то новая технология предполагает использование систем из
четырех специальных выпуклых зеркал, которые уменьшают и фоку-
сируют изображение, полученное после применения маски. Каждое
такое зеркало представляет собой наногетероструктуру и содержит 80
отдельных металлических слоёв толщиной примерно в 12 атомов, бла-
годаря чему оно не поглощает, а отражает жёсткое ультрафиолетовое
излучение. Ожидается, что применение EUV-литографии позволит
создать микропроцессоры, работающие в 30 раз быстрее, чем самые
распространённые процессоры Pentium�Pro, выпускаемые компанией
Intel в 2001–2002 гг.
По мере уменьшения размера элементов интегральных схем ста-

новятся очевидными ограничения жидкостного травления. Основная
проблема связана с изотропностью жидкостного травления, которое
в равной степени происходит не только в направлении, перпенди-
кулярном поверхности подложки, но и горизонтально, под слой ре-
зиста. Поэтому детали вытравленного рисунка по размеру больше,
чем соответствующие детали маски. Устранить этот недостаток поз-
воляет сухое (ионное или плазменное) травление, которое является
существенно анизотропным. Для сухого анизотропного травления ма-
териалов наиболее часто используется реактивное ионное травление
[17]. При сухом травлении подложка, покрытая маской, подвергается
воздействию плазмы, возбужденной высокочастотным электрическим
полем. Радикалы и нейтральные частицы плазмы участвуют в хи-
мических реакциях на поверхности, образуя летучие продукты, а по-
ложительные ионы плазмы бомбардируют поверхность и выбивают
с незащищенных участков подложки атомы. Для каждого материала,
который подвергают сухому травлению, подбирают подходящий ре-
активный газ. Например, органические резисты травят в кислородсо-
держащей плазме (CF4+O2), алюминий — в хлорсодержащей плазме
(CCl4, BCl3, BCl3+Cl2, BCl3+CCl4+O2), кремний и его соединения
травят хлор- и фторсодержащей плазмой (CCl4+Cl2+Ar, Cl F3+Cl2,
CHF3, CF4+H2, C2F6). Недостатком сухого травления является его
меньшая (по сравнению с жидкостным) селективность.
Вариантом сухого анизотропного травления является ионно-

лучевое травление [17]. В отличие от реактивного ионного травления,
сочетающего физический и химический механизмы, ионно-лучевое
травление определяется только физическим процессом передачи
импульса. Этот метод является универсальным и пригоден для
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любого материала или сочетания материалов. Кроме того, он
обладает наивысшей среди всех методов травления разрешающей
способностью (позволяет получать элементы с размером менее 10 нм).
Введение легирующих примесей в полупроводниковую подложку

уже не является частью литографической технологии, но это сле-
дующий важный этап нанотехнологии электронных приборов. Тре-
буемое распределение легирующих атомов получают, как правило,
в два этапа. На первом этапе атомы легирующей примеси наносят
на поверхность методом осаждения из газовой фазы или ионным
легированием. На следующем этапе с помощью специального отжига
проводится диффузионное перераспределение легирующих примесей
с переносом их вглубь пластины. В случае осаждения из газовой фазы
над пластиной с вытравленным рисунком пропускают газ, содержа-
щий легирующую примесь; осаждение проводится при температуре
до 1000K. При ионном легировании атомы вводимой примеси сначала
ионизируют, затем пучок ионов, ускоренных в электрическом поле,
ударяется о поверхность полупроводника и проникает вглубь. Метод
ионного легирования позволяет достаточно точно контролировать по-
верхностную концентрацию легирующих примесей в интервале от 1011
до 1016 атом·см−2.
Дополнительные тонкоплёночные слаболегированные слои на ле-

гированную подложку наносят методом химического осаждения из
газовой фазы (CVD — chemical vapor deposition). В этом методе
все составляющие, которые образуют осаждённый слой, поступают
из реактора. Нанесенные плёнки могут быть эпитаксиальными, если
они наращиваются на пластине монокристаллического кремния, или
неэпитаксиальными, если наносятся на слой SiO2. Эпитаксиальное
выращивание обычно проводят при температуре 1200–1500K, а неэпи-
таксиальное при температуре не выше 1000K.
В последнее десятилетие развиваются нанопечатная литография

[18] и литографически-индуцированная самосборка наноструктур [19].
В нанопечатной литографии изображение образуется в основном за
счёт физической деформации резиста штампом, а не с помощью облу-
чения. Это позволяет снизить стоимость изготовления наноструктур.
Литографически-индуцированная самосборка, физические принципы
действия которой до сих пор не вполне ясны, может применяться для
создания полимерных наноструктур.

7.2. Молекулярно-лучевая эпитаксия
Молекулярно-лучевая эпитаксия (molecular beam epitaxy

(MBE)) — современный метод выращивания высококачественных
тонких плёнок и создания гетероструктур. Этот метод является усо-
вершенствованием способа получения металлических плёнок путём
вакуумного испарения и осаждения. Применение чистых источников
напыляемых материалов, сверхвысокий вакуум, точный контроль
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температуры подложки, диагностика роста плёнки с помощью
электронной оже-спектроскопии, масс-спектрометрии, электронно-
микроскопических и дифракционных методов, компьютерная система
управления параметрами процесса — всё это привело к созданию
качественно новой нанотехнологии.
Во второй половине XX века характерные масштабы в твёрдотель-

ной электронике уменьшились от сотен микрометров в первых транзи-
сторах до десятков нанометров в гетероструктурах с квантовыми яма-
ми и до нескольких нанометров в гетероструктурах с квантовыми точ-
ками. Реализация таких наногетероструктур с заданными параметра-
ми оказалась возможной с помощью молекулярно-лучевой эпитаксии.
Действительно, в лекции лауреата Нобелевской премии по физике
2000 г. академика Ж.И. Алферова [20] особо отмечено, что прорыв
в создании тонкослойных гетероструктур произошел с появлением
практичной технологии роста тонких слоёв методами молекулярно-
лучевой эпитаксии. Основные принципы молекулярно-лучевой эпи-
таксии и способы создания различных гетероструктур этим методом
достаточно подробно рассмотрены в коллективной монографии [21].
Толчком к развитию молекулярно-лучевой эпитаксии (МЛЭ) яви-

лись высказанные Л. Эсаки идеи о создании одномерных периоди-
ческих структур (сверхрешёток) из чередующихся сверхтонких слоёв
[22] разного состава. Рост плёнок при МЛЭ определяется в основном
кинетикой взаимодействия нескольких пучков атомов или молекул
с поверхностью нагретой монокристаллической подложки в сверхвы-
соком вакууме � 1.3·10−8Па (10−10 мм рт. ст.) и, в отличие от жидко-
фазной эпитаксии и химического осаждения, происходит в неравно-
весных условиях. Молекулярно-лучевая эпитаксия обеспечивает:
– получение монокристаллов высокой чистоты благодаря высокой
чистоте потоков вещества и росту в сверхвысоком вакууме;

– выращивание сверхтонких структур с резкими изменениями со-
става на границах за счёт использования невысоких температур
роста, препятствующих взаимной диффузии;

– получение гладких бездефектных поверхностей за счёт ступен-
чатого механизма роста, исключающего зародышеобразование;

– получение сверхтонких слоёв с контролируемой толщиной бла-
годаря малым скоростям роста и точному управлению потоками;

– создание структур со сложными профилями состава;
– создание структур с заданными внутренними напряжениями.
Успехи в создании твёрдотельной электроники во второй половине

XX века утвердили соединения AIIIBV как основной класс полупро-
водников для оптоэлектроники и быстродействующих СВЧ-приборов.
В этих соединениях элементами третьей группы обычно являются
Ga, Al или In, а элементами пятой группы — As, P или Sb. Процесс
роста соединений типа AIIIBV с помощью МЛЭ в наибольшей степени
исследован на примере арсенида галлия GaAs, InP, некоторых других
соединений и твёрдых растворов AlxGa1−xAs. Именно эти соединения

13 А. И.
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являются основой полупроводниковых приборов типа интегральных
схем и лазеров на гетероструктурах, которые доминируют в современ-
ных информационных технологиях. Действительно, полупроводнико-
вые лазеры на подложках InP с длинами волн вблизи 1300 и 1500 нм,
которые соответствует диапазонам прозрачности оптоволокна, обес-
печивают 70% всех телекоммуникаций Интернета. Другое примене-
ние полупроводниковых лазеров с более короткими длинами волн —
оптическая запись.
Для получения полупроводниковых наногетероструктур суще-

ствуют две основных методики — молекулярно-лучевая эпитаксия
(molecular beam epitaxy (MBE)) и газофазная эпитаксия из
металлоорганических соединений (metal-organic vapor phase epitaxy
(MOVPE)).
В МЛЭ первоначально попадающие на чистую поверхность кри-

сталла атомы и молекулы адсорбируются и десорбируются, а моле-
кулы могут диссоциировать. При правильно выбранных температуре
подложки и отношении интенсивностей падающих пучков на поверх-
ности из адсорбированных атомов образуется сплошная монокристал-
лическая плёнка, которая имеет заданный химический состав и растёт
слой за слоем. Успешное выращивание структур в первую очередь
зависит от правильной подготовки подложки. Подложки GaAs кипя-
тят в трихлорэтилене, промывают в ацетоне, метаноле и воде, травят
в смеси серной кислоты, перекиси водорода и воды, промывают в воде
и снова травят в HCl для удаления с поверхности любого оксида или
органического вещества, ещё раз промывают в воде и сушат в потоке
очищенного азота. После этого подложка помещается в установку
МЛЭ. По такой же схеме готовят подложки InP, но в этом случае для
снятия оксида вместо HCl используютKOH. Для соединений AIIIBV

пассивирующий оксидный слой защищает свежетравленую подложку
от атмосферного загрязнения перед эпитаксиальным ростом. Пред-
эпитаксиальная обработка подложки для удаления оксидного слоя
проводится с помощью отжига при температуре 1250–1500K в течение
10 минут или с помощью пучка низкоэнергетичных ионов инертного
газа. После ионной очистки для устранения наведенных радиацион-
ных дефектов проводится кратковременный отжиг при температуре
1000–1200K. Оксид на подложке GaAs десорбируется в вакуумирован-
ной установке МЛЭ при температуре 850–870K, а в случае InP — при
790K. После десорбции подложка становится почти атомно чистой
и пригодной для эпитаксиального роста.
МЛЭ заключается в осаждении испарённых элементарных компо-

нентов на подогретую десорбированную монокристаллическую под-
ложку. Схематически этот процесс показан на рис. 7.4, иллюстрирую-
щем выращивание плёнки твёрдого раствора AlxGa1−xAs на подлож-
ке GaAs. Каждый нагреватель содержит тигель, являющийся источ-
ником одного из составных элементов плёнки. Температура нагрева-
телей подбирается так, чтобы давление паров испаряемых материалов
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Рис. 7.4. Схема установки для молекулярно-лучевой эпитаксии: выращива-
ние плёнки твёрдого раствора AlxGa1−xAs на подложке GaAs

было достаточным для формирования соответствующих молекуляр-
ных пучков. Испаряемое вещество с относительно высокой скоростью
переносится на подложку в условиях высокого вакуума. Нагреватели
располагаются так, чтобы максимумы распределений интенсивности
пучков пересекались на подложке. Подбором температуры нагревате-
лей и подложки получают плёнки со сложным химическим составом.
Дополнительное управление процессом наращивания осуществляется
с помощью заслонок, расположенных между нагревателем и подлож-
кой. Использование заслонок позволяет резко прерывать или возоб-
новлять поступление любого из молекулярных пучков на подлож-
ку. Аналогичным образом осуществляется МЛЭ кремния. Установки
МЛЭ снабжены вакуумными шлюзами для смены образцов, содер-
жат оборудование для анализа дифракции отраженных электронов,
масс-спектрометр и оже-спектрометр с возможностью исследования
оже-спектров распыленных ионов. Внешний вид вакуумной камеры
установки молекулярно-лучевой эпитаксии показан на рис. 7.5.

13*
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Рис. 7.5. Высоковакуумная камера установки для молекулярно-лучевой
эпитаксии

Эпитаксиальный рост соединений AIIIBV происходит в следую-
щей последовательности: адсорбция соответствующих атомов и мо-
лекул; миграция на поверхности и диссоциация адсорбированных
молекул; присоединение атомов к подложке, приводящее к росту
плёнки. Структура выращенной плёнки определяется кристалличе-
ской структурой подложки. Эпитаксиальный рост стехиометрическо-
го GaAs происходит при подаче некоторого избыточного количества
мышьяка As к растущей поверхности, но при выращивании тройных
и четверных твёрдых растворов для получения требуемого состава
нужно строго выдерживать соотношение потоков каждого элемента.
Скорость поступления на подложку атомов основных и легирующих
элементов определяют на основе данных о давлении паров. Более
высокие температуры роста приводят к более высокому качеству эпи-
таксиальных слоёв. Верхний предел температуры роста определяет-
ся наличием избыточного давления паров элементов V группы или
скоростью их доставки, препятствующей инконгруэнтному испарению
соединения. Поэтому при росте GaAs или AlxGa1−xAs повышение
температуры роста требует увеличения расхода As.
Метод МЛЭ с помощью масок позволяет выращивать на поверхно-

сти локальные структуры. Маска в виде плёнки толщиной 10–100 нм
с окнами в требуемых местах может быть напылена непосредственно
на подложку из GaAs. Материалом напыляемой маски могут быть
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SiO2, Si3N4. В другом варианте для выращивания трёхмерных струк-
тур используются теневые маски. Механические теневые маски изго-
товляют из тугоплавких металлов W, Ta, Mo или из тонких пластин
Si. Самосовмещённые теневые маски представляют собой избиратель-
но вытравленные канавки на подложке.

Рис. 7.6. Поперечное сечение сверхрешётки Si/SiGe, выращенной методом
молекулярно-лучевой эпитаксии [24]. Изображение получено методом про-
свечивающей электронной микроскопии, показан участок шириной 350 нм

Уникальным свойством МЛЭ является возможность выращива-
ния сверхрешёток — полупроводниковых гетероструктур с резкими
границами, гладкими на атомарном уровне. Например, рентгеновская
дифракция сверхрешётки GaAs/AlAs [23] показала наличие атомно-
гладких границ отдельных слоёв GaAs и AlAs, имеющих толщину от
1,5 до 20,0 нм. На рис. 7.6 показано поперечное сечение сверхрешёт-
ки Si/SiGe, т. е. наногетероструктуры с квантовыми ямами [24]; эта
сверхрешётка выращена методом МЛЭ на подложке кремния и при-
надлежит тройной системе Si–Ge–C.
Создание структур на квантовых точках предполагает отказ от

традиционного послойного осаждения материала. Действительно, ес-
ли на поверхность GaAs(001) осадить один–два монослоя InAs, то
это покрытие оказывается неустойчивым и в определённых условиях
самопроизвольно распадается на малые трёхмерные островки InAs
разного размера, не имеющие чёткой кристаллографической огранки
[23–25]. Увеличение толщины осаждаемого слоя InAs до 4 монослоёв
приводит к образованию плотного массива пирамидальных островков,
имеющих квадратное основание и размер ∼ 14 нм (рис. 7.7).
Прерывание осаждения на 40 с после получения трёх монослоёв

InAs или на 100 с после получения двух монослоёв также позволя-
ет островкам возникнуть и достичь размера 14 нм, который можно
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Рис. 7.7. Массив квантовых точек (островков) InAs в матрице GaAs, по-
лученный осаждением арсенида индия на поверхность GaAs(001) при тем-
пературе 750 K и давлении мышьяка 2,6·10−4Па (2·10−6 мм рт. ст.) [27].
Характерный размер островков 10–50 тысяч атомов. Изображение поверх-

ности получено просвечивающей электронной микроскопией

считать равновесным. Таким образом, подбирая условия осаждения,
можно добиться спонтанного образования упорядоченных плотных
массивов достаточно малых островков практически одинакового раз-
мера. Реализовать такую возможность также позволяет молекулярно-
лучевая эпитаксия [20, 25–27]. Закрыв островки слоем широкозон-
ного материала, например, GaAs, получают массив однородных по
размеру квантовых точек в матрице арсенида галлия. Одинаковые
размер и плотность квантовых точек обеспечивают высокие рабочие
характеристики лазера.
Нужно отметить, что выращивание слоистых гетероструктур

(сверхрешёток) и наногетероструктур на квантовых точках требует
разных подходов к подбору материалов. Если в слоистых двойных
гетероструктурах совпадение параметров кристаллических решёток
материалов — обязательное условие для создания совершенных
приборов, то в приборах на квантовых точках полного согласования
параметров решёток не нужно, так как оно приводит только
к дополнительным затруднениям.
Альтернативой молекулярно-лучевой эпитаксии является газофаз-

ная эпитаксия из металлоорганических соединений с уменьшенным
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давлением в реакторе. Эта технология первоначально разрабатыва-
лась для выращивания кремния и арсенида галлия, а сейчас применя-
ется для выращивания большинства полупроводниковых материалов,
используемых в микро- и оптоэлектронике. В реакторе установки рас-
полагаются подложки (тонкие срезы монокристалла), к которым по-
ступает газовая смесь. При выращивании кремния её основным ком-
понентом является силан SiH4, при выращивании арсенидов и фос-
фидов — алкилы соответствующих металлов (Ga(CH3)3, Al(CH3)3,
Ga(C2H5)3, In(C2H5)3), а также арсин AsH3 и фосфин PH3. Газо-
вая смесь при высокой температуре пиролитически разлагается вбли-
зи поверхности роста, и элементы третьей группы взаимодействуют
с элементами пятой группы, образуя соединения AIIIBV. В результа-
те происходит послойное формирование полупроводникового соеди-
нения. Этим методом выращивают гетероструктуры GaAlAs/GaAs
с квантовыми ямами для инжекционных лазеров, гетероструктуры
GaAs/GaAlAs с селективным легированием, гетероструктуры с кван-
товыми точками, широкозонные полупроводниковые материалы на
основе GaN, предназначенные для изготовления синих и зелёных све-
тодиодов, коротковолновых лазеров.

7.3. Сканирующая туннельная и атомно-силовая
микроскопия

Сканирующую туннельную и атомно-силовую микроскопию (СТМ
и АСМ) часто объединяют, используя такое понятие как зондовая
микроскопия. Зондовая микроскопия — это совокупность методов
определения с помощью различных микрозондов локальных меха-
нических, электрических, магнитных и других свойств поверхности.
Результатами измерений являются, как правило, трёхмерные изобра-
жения поверхности исследуемых объектов с пространственным разре-
шением в доли нанометров. Патент на первый сканирующий (растро-
вый) туннельный микроскоп, предназначенный для изучения атомной
и молекулярной структуры поверхности проводящих веществ, был по-
лучен Биннигом и Рорером в 1982 году с приоритетом от 20 сентября
1979 г. Первые результаты его применения были описаны в работе [28].
На рис. 7.8 показана фотография первого сканирующего тун-

нельного микроскопа. В нём роль отверстия выполняет тончайший
металлический зонд, на конце которого в предельном случае может
находиться всего один атом. Пьезоэлектрические устройства подводят
зонд на расстояние 1–2 нм от поверхности исследуемого электропро-
водящего объекта — настолько близко, что электронные облака на
кончике зонда и ближайшего к нему атома объекта перекрываются.
Если между объектом и зондом создать небольшую разность потенци-
алов, то появится слабый туннельный ток. Пьезоэлектрические двух-
координатные манипуляторы перемещают зонд вдоль поверхности
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Рис. 7.8. Точная копия первого сканирующего туннельного микроскопа
Биннига и Рорера (оригинал не сохранился)

образца, формируя растр так, как это делается в электронном микро-
скопе. При этом параллельные строки растра отстоят друг от друга
на доли нанометра. Зонд двигается вверх и вниз в соответствии с ре-
льефом поверхности благодаря механизму обратной связи, который
улавливает начинающееся изменение туннельного тока и изменяет на-
пряжение, прикладываемое к третьему манипулятору. Именно третий
манипулятор передвигает зонд по вертикали таким образом, чтобы ве-
личина туннельного тока не менялась, т. е. чтобы зазор между зондом
и объектом оставался постоянным. По изменению напряжения ком-
пьютер строит трёхмерное изображение поверхности. При этом раз-
решающая способность микроскопа достигает атомного уровня, т. е.
могут быть видны отдельные атомы, размеры которых составляют
0,2 нм. Трудности исследования образцов в сканирующем туннельном
микроскопе и, в особенности, невозможность изучения непроводящих
материалов побудили тех же авторов разработать атомно-силовой
микроскоп [29].
В атомно-силовом микроскопе (АСМ) образец может быть не толь-

ко проводником, но и полупроводником или диэлектриком. В основе
атомно-силовой микроскопии лежит обменное взаимодействие атомов
зонда и исследуемого образца. Это взаимодействие имеет квантовую
природу. Как и в сканирующем туннельном микроскопе, над объектом
перемещается зонд в виде заостренного до атомных размеров острия
(осколок алмаза, кремния, нитрида кремния). Зонд закрепляется на
полоске из металлической фольги (кантилевере). Когда зонд прибли-
жается к образцу, между электронном облаком зонда и электронны-
ми облаками отдельных атомов образца начинают действовать силы
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обменного взаимодействия. В зависимости от величины расстояния
между зондом и образцом это могут быть силы притяжения или
отталкивания, меняющиеся в соответствии с рельефом поверхности.
Отсюда возникают два разных режима сканирования — бесконтакт-
ный и контактный. При контактном режиме (режиме отталкивания)
сила отталкивания уравновешивается силой упругости кантилевера.
Рельеф исследуемой поверхности формируется в режиме постоянной
высоты или в режиме постоянной силы. В первом случае кантиле-
вер передвигается в горизонтальной плоскости и регистрируются его
отклонения в каждой точке. Во втором случае перемещения зонда ре-
гистрируютя оптически с помощью луча лазера, отражаемого от верх-
ней части держателя зонда на фотодиодное чувствительное устрой-
ство. Механизм обратной связи реагирует на изменения оптического
хода луча и воздействует на пьезоэлектрический преобразователь.
В свою очередь преобразователь так регулирует высоту, на которой
находится образец, что отклонение кантилевера остаётся постоянным.
В соответствии с перемещениями образца строится контур поверхно-
сти.
Основным результатом сканирующей зондовой микроскопии яв-

ляются, как правило, трёхмерные изображения поверхности иссле-
дуемых объектов. Изображение поверхности получают после мате-
матической обработки цифровой информации, в качестве которой
выступают двумерные массивы целых чисел. Каждое число в этой
матрице, в зависимости от режима сканирования, является значением
туннельного тока, значением отклонения кантилевера или же значе-
нием какой-либо более сложной функции.
Семейство зондовых микроскопов наряду со сканирующим тун-

нельным и атомно-силовым микроскопами включает многие дру-
гие типы микроскопов: сканирующий оптический микроскоп ближне-
го поля (разрешение до 50 нм), сканирующий ёмкостной микроскоп
с разрешением 500 нм, сканирующий тепловой микроскоп с продоль-
ным пространственным разрешением 50 нм, сканирующий бескон-
тактный микроскоп (пространственное разрешение в плоскости образ-
ца 5 нм), магнитно-силовой микроскоп с разрешением менее 100 нм,
сканирующий фрикционный микроскоп, электростатический силовой
микроскоп, сканирующий микроскоп неупругого туннелирования для
регистрации фононных спектров молекул, микроскоп с эмиссией бал-
листических электронов, силовой микроскоп с инверсной фотоэмис-
сией, акустический микроскоп ближнего поля. Принципы действия
сканирующих зондовых микроскопов и их основные конструкции опи-
саны в [30–33].
Возможности сканирующей зондовой микроскопии выходят за

рамки чисто микроскопических задач. С помощью СТМ возможно
не только исследование, но и изменение поверхности на уровне от-
дельных атомов [34]. Приложив несколько большее, чем при скани-
ровании, напряжение между подложкой и зондом, можно добиться
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того, что к зонду притянутся один или несколько атомов, которые
можно поднять и перенести на другое место. Прикладывая к зонду
определённое напряжение, можно заставить атомы двигаться вдоль
поверхности. Точно прицелившись зондом и приложив нужное на-
пряжение, можно как бы “рассечь” молекулу на части, отделив от
нее несколько атомов. Манипуляции с отдельными атомами означают,
что можно сконструировать искусственные структуры нанометровых
размеров, используя отдельные атомы как строительные блоки.
Эти возможности сканирующей туннельной микроскопии были

ясны изобретателям метода, и уже в 1985 году Бинниг c коллегами
подали патентную заявку на использование СТМ для технологиче-
ских целей.
Обычно сканирующая зондовая микроскопия применяется для

формирования изображения поверхности без её повреждения. Однако
атомно-силовая (АСМ) или сканирующая туннельная микроскопия
(СТМ) могут быть использованы для направленной модификации
поверхности путём приложения либо повышенной нагрузки в случае
АСМ, либо повышенных пульсаций тока в случае СТМ. Эта техно-
логия известна как нанолитография [34]. Сканирующие туннельные
микроскопы могут быть использованы для нанолитографии, если они
содержат устройства для генерации повышенных пульсаций тока.
В случае атомно-силовых микроскопов необходимо иметь возмож-
ность работы в контактном режиме. Еще одним необходимым усло-
вием является контролируемое перемещения острия зонда по схеме,
задаваемой оператором. Возможность формирования нанометровых
объектов на поверхности позволит в сотни и тысячи раз увеличить
плотность записи информации по сравнению с оптическими запоми-
нающими устройствами на компакт-дисках.
С помощью АСМ можно получить проводники нанометровой ши-

рины, необходимые для наноэлектроники (рис. 7.9). Формирование
нанопроводников на изолирующих подложках позволит осуществлять
соединения в микросхемах с субмикронными размерами элементов,
может использоваться при создании транзисторов и оптоэлектронных
элементов нанометровых размеров. На рис. 7.10 показана линейная
наноструктура, сформированная в сканирующем туннельном микро-
скопе на поверхности золота и представляющая собой параллельные
прорези шириной 0,8 нм, расположенные на расстоянии 2,4 нм одна
от другой. Площадь участка сканирования составляет (25 × 25)нм2.
Такая наноструктура может использоваться как матрица для полу-
чения квантовой проволоки. Интересной является возможность ис-
пользовать атомно-силовую микроскопию в нанолитографии для ме-
ханического царапания поверхности зондом или для направленного
окисления поверхности под зондом (рис. 7.11) [35] при подаче на иглу
потенциала.
Однако до настоящего времени использование СТМ для фор-

мирования наноструктур в производственных масштабах довольно
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Рис. 7.9. Нанопроводник на изо-
лирующей подложке, полученный
с помощью атомно-силового мик-

роскопа

Рис. 7.10. Линейная структура,
созданная на поверхности золота
с помощью сканирующей туннельной
микроскопии: параллельные прорези
шириной 0,8 нм расположены на
расстоянии 2,4 нм одна от другой;
площадь сканирования составляет

25× 25нм2

Рис. 7.11. Наноструктурный контакт Ti/TiOy /Ti, полученный локальным
окислением линейного проводника из металлического титана, предвари-
тельно нанесенного на подложку с помощью атомно-силового микроскопа

[35]

трудоёмко и не вполне рентабельно из-за крайне низкой производи-
тельности процесса.
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Заключение

Три группы технологий обеспечивают научно-технический про-
гресс первой половины XXI века – электроника и компьютерные
технологии, биотехнологии и нанотехнологии. Ожидается, что разви-
тие электроники и компьютерных технологий достигнет максимума
в 2010–2015 годах, вклад биотехнологий, зародившихся в 1968–1973
годах, станет наибольшим в период 2025–2035 годов, а нанотехноло-
гии станут основной движущей силой научно-технического развития
в 2045–2055 годах.
Сущность нанотехнологии состоит в способности работать на

атомном, молекулярном и супрамолекулярном (надмолекулярном)
уровнях, в интервале размеров от 1 до 100 нм, для того, чтобы созда-
вать, обрабатывать и использовать материалы, устройства и системы,
обладающие новыми свойствами и функциональными возможностями
благодаря малому размеру элементов их структуры [1]. В некоторых
случаях новые явления и свойства наблюдаются, когда размер оказы-
вается меньше 1 нм или больше 100 нм.
Управление веществом в нанометровом масштабе означает управ-

ление фундаментальными структурой и функциями именно на том
уровне, который определяет основополагающие свойства твёрдого те-
ла. Нанотехнология подразумевает не только умение работать с на-
нометровыми объектами, но и создавать из них более крупные су-
прамолекулярные структуры. Изготовление наноустройств и нано-
материалов методом сборки потребовало создания совершенно но-
вой аппаратуры, которая появилась только в 80-х годах XX века
(сканирующие туннельные и атомно-силовые микроскопы, доступная
и удобная вычислительная техника на базе персональных компьюте-
ров). Нанотехнология объединяет наноразмерные структуры и созда-
ёт материалы и системы, которые можно использовать в большинстве
отраслей промышленности, в здравоохранении и охране окружающей
среды. В настоящее время развитие нанотехнологии, производство
и применение наноматериалов ещё не достигли максимума.
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Действительно, исследования структуры и свойств наноматериа-
лов развиваются очень интенсивно — в 1993 году в Мехико прошла
первая международная конференция по наноструктурным материа-
лам, а в период с 1995 по 2005 год в мире состоялось уже более ста
международных конференций и симпозиумов по этим материалам.
До 1990 года в мире не было ни одного специализированного

научного журнала по наноматериалам и нанотехнологиям. В насто-
ящее время около 20 международных научных журналов посвяще-
ны исключительно наноматериалам и нанотехнологиям. Среди них
Fullerene Science and Technology, International Journal of Nanoscience,
Journal of Micromechanics and Microengineering, Journal of Nanopar-
ticles Research, Journal of Nanosciense and Technology, Journal of
Metastable and Nanocrystalline Materials, Journal of Physical Chemistry
B, NanoLetters, Nanostructured Materials, Nanotechnology, Physica E:
Low-dimensional Systems and Nanostructures. Кроме того, статьи по
наноматериалам и нанотехнологиям публикуют все материаловедче-
ские журналы, журналы по физике конденсированного состояния, по
коллоидной химии.
Наряду с количеством специализированных научных и техниче-

ских журналов двумя очевидными показателями интереса к нанома-
териалам и нанотехнологиям являются число публикуемых научных
статей и число патентов. Первый является хорошим показателем на-
учной активности, последний указывает на возможность перехода от
научных результатов к их применению. Рисунок 1 показывает измене-
ние числа публикаций и патентов по наноматериалам и нанотехноло-
гиям с 1980 по 1998 год [2]. Данные по мировому числу публикаций из-
влечены из базы данных реферативного журнала “Science Citation In-
dex” (SCI), а как нанопатенты учтены те, которые зарегистрированы
Европейским патентным ведомством (European Patent Office (EPO))
в Мюнхене. Как видно из рис. 1, в период 1981–1985 годов число
публикуемых статей было невелико, но постепенно увеличивалось год
от года. Заметный рост числа публикаций наблюдается с 1986 года, а с
1989 по 1998 год число ежегодно публикуемых статей выросло с 1000
до 12000. Большой объём накопленных экспериментальных данных по
наноматериалам и нанотехнологиям служит надёжной основой для
обобщения фундаментальных и прикладных результатов в обзорах,
сборниках и монографиях (см., например, [3–15]).
Явным свидетельством интереса к наноматериалам и нанотехно-

логиям является также динамика роста финансовых вложений в эту
комплексную отрасль научных и прикладных разработок. За послед-
ние 15–20 лет XX века в мире на создание новых процессов и мате-
риалов, связанных с понятием “нано”, израсходовано 340 миллионов
долларов. Кроме того, в связи с разработкой наноматериалов и на-
нотехнологий дополнительные вложения в электронику, химическую
фармацевтику, катализ, аэрокосмическую отрасль, производство ин-
струмента составили 300, 180, 100, 70 и 20 миллионов долларов,
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Рис. 1. Количество статей и патентов по наноматериалам и нанотехнологи-
ям, ежегодно публиковавшихся во всём мире в период с 1981 по 1998 год [2].
Число статей соответствует всем статьям, связанным с наноматериалами
и нанотехнологиями и учтенным в базе данных реферативного журнала
“Science Citation Index” (SCI). В качестве нанопатентов учтены те, которые
выданы Европейским патентным бюро (the European Patent Office (EPO))

соответственно. Таким образом, общие расходы на научные и при-
кладные исследования по наноматериалам уже в конце XX века пре-
высили 1 миллиард долларов.
В США в 2000, 2001, 2002, 2003 и 2004 годах государственные

вложения в научно-исследовательские и прикладные программы по
наноматериалам и нанотехнологиям составили 270, 464, 697, 774 и 961
миллионов долларов, а вложения венчурного инновационного капита-
ла — 500, 800, 1000, 1200 и 1500 миллионов долларов, соответственно.
В 2005 г. бюджетные ассигнования США на нанотехнологические ис-
следования составят 982 миллиона долларов — это в восемь с лишним
раз больше, чем 116 миллионов долларов бюджетных ассигнований
США в 1997 году.
Весьма внушительны национальные программы по наноматериа-

лам других стран: в 2002 г. в Японии соответствующие расходы соста-
вили 800 миллионов долларов, в странах Европейского Сообщества —
300 миллионов долларов, в остальных странах мира — 400 миллионов
долларов. Следует отметить, что происходит постепенное смещение
научных и прикладных интересов от разработки наноматериалов к со-
зданию изделий и устройств, в которых используются эффекты на-
носостояния. Непрерывно расширяются исследования биологических
наноматериалов и нанотехнологий.
Невозможно переоценить качественные изменения, которые нано-

технологии принесут обществу. Наука о нановеществах и наномате-
риалах перестроит почти все отрасли промышленности и приведёт



Заключение 401

к новой промышленной революции, изменит представления людей
о природе, повысит качество жизни. Нанотехнологии заявили о себе
как о технологиях нового века, поскольку управление веществом на
нанометровом уровне весьма значимо и существенно для всех обла-
стей общественной деятельности — от информатики и медицины до
машиностроения и охраны окружающей среды. Вместе с тем следует
иметь в виду, что многие давно используемые материалы и процессы
фактически связаны с нанотехнологиями. Это относится, например,
к таким классическим разделам науки и техники как катализ и фо-
тография.
В последние годы приставку “нано” часто используют для того,

чтобы придать особо современный характер той или иной области
знаний. Например, автор [11] вводит термин “нанохимия”, определяя
последнюю как науку о “наномире”, как химию нанообъектов или
как химию малых ансамблей молекул, отделяя последнюю от хи-
мии одиночных молекул. К нанохимии примыкают коллоидная химия
и химия высокодисперсных систем [11]. По-видимому, выделение из
химии как науки о химических превращениях и атомно-молекулярном
строении веществ нанохимии не совсем удачно. В противоположность
[11] автор статьи [16] полагает, что “нанохимия есть искусственно
придуманная “новая” область химии. Все мы на протяжении научной
жизни так или иначе занимались этой самой нанохимией, но сейчас
под это звучное название можно получить немного дополнительных
денег”. Действительно, из представленных в этой книге результа-
тов ясно, что создание наночастиц и наноматериалов, изучение их
строения и свойств, разработка методов манипулирования нанообъ-
ектами, применение нанообъектов в различных системах выходит за
пределы какой-либо одной науки, будь то физика или химия. Наука
о наноструктурированном состоянии вещества является комплексной
дисциплиной, использующей приемы и методы многих классических
наук.
Книга, которую вы прочли, посвящена в основном нанокристалли-

ческому твёрдому телу. Исследования последнего десятилетия суще-
ственно расширили представления об эффектах, связанных с разме-
рами зёрен (кристаллитов) твёрдого тела. Длительное время основное
внимание было сосредоточено на изучении малых частиц — нанокла-
стеров, свойства которых являются промежуточными между свой-
ствами изолированных атомов и поликристаллического твёрдого тела.
Создание методов получения компактных материалов с необычайно
тонкозернистой структурой, в которой зёрна имеют нанометровые
размеры, позволило перейти к изучению структуры и свойств твёрдо-
го тела в нанокристаллическом состоянии. Спектр свойств вещества
существенно расширяется, если нанометровые частицы агломериру-
ются в объёмный компактный материал. Такой нанокристалличе-
ский материал, содержащий наряду с нанометровыми кристаллитами
очень протяжённые границы раздела с частично неупорядоченной
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структурой, обладает новыми свойствами по сравнению с крупнозер-
нистым материалом такого же состава.
В настоящее время основными методами получения компактных

нанокристаллических материалов являются [6, 7, 12, 15]: компак-
тирование изолированных нанокластеров, полученных испарением
и конденсацией, осаждением из растворов или разложением прекур-
соров; кристаллизация аморфных сплавов; интенсивная пластическая
деформация; упорядочение сильно нестехиометрических соединений
и твёрдых растворов [7, 15, 17–33]. Каждый из этих методов име-
ет свои преимущества и недостатки, ни один из них не является
универсальным, так как наилучшим образом применим для вполне
определённого круга объектов.
Анализ накопленных экспериментальных результатов показывает,

что в нанокристаллическом твёрдом теле важную роль играет не толь-
ко размер зерна (как в изолированных наночастицах), но и структура
и состояние границ раздела (границ зёрен). Действительно, состояние
межзёренных границ в компактных наноматериалах, полученных раз-
ными методами, имеет заметные различия. Например, в наноматериа-
лах, полученных интенсивной деформацией, границы зёрен отличают-
ся высокой плотностью дислокаций, а в наноматериалах, полученных
кристаллизацией, границы зёрен могут быть квазиаморфными или
иметь сильно искажённое кристаллическое строение. Все эти особен-
ности нужно учитывать при интерпретации свойств компактных на-
номатериалов. Особенно отчётливо влияние границ раздела на струк-
туру и свойства проявляется в наноматериалах, полученных ком-
пактированием или интенсивной пластической деформацией. В этих
наноматериалах непосредственно после их получения границы разде-
ла находятся в неравновесном напряжённом состоянии с избыточной
энергией. Релаксация неравновесных границ раздела в нанокристал-
лических металлах и сплавах происходит самопроизвольно даже при
комнатной температуре и, как правило, сопровождается некоторым
ростом зёрен [27, 34]. Керамические (оксидные) наноматериалы более
стабильны, чем металлические; их структура и размер зёрен могут
оставаться почти неизменными даже после отжига при 600-800K [35].
Свойства нанокристаллических металлов и сплавов, особенно по-

лученных компактированием нанокластеров, очень чувствительны
к примеси кислорода. Чрезвычайно большая площадь границ разде-
ла обусловливает высокую химическую активность нанокристалличе-
ских металлов. Значительная часть необычных результатов, получен-
ных в период до 1992 года, после последующей тщательной провер-
ки оказалась следствием загрязнения нанокристаллических металлов
примесным кислородом, а в случае Pd — также и водородом.
Для теоретического осмысления экспериментальных результатов,

полученных на изолированных наночастицах и компактных нано-
кристаллических материалах, большое значение имеет разделение
поверхностных (связанных с границами раздела) и объёмных
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(связанных с размером частиц) эффектов. В настоящее время эта
задача далека от полного разрешения. В целом уровень теоретиче-
ского понимания и объяснения строения и свойств изолированных
наночастиц заметно выше по сравнению с компактными нанокристал-
лическими материалами. Это связано с тем, что дисперсные системы
и нанокластеры изучаются уже с начала ХХ века, а компактные
наноматериалы стали объектом изучения только после 1982 года.
Нет сомнения, что активно ведущиеся исследования компактных
нанокристаллических материалов позволят в ближайшие 10–15 лет
ликвидировать отмеченное отставание.
Анализируя состояние материаловедческих исследований, можно

выделить четыре стадии “жизни” материалов — зарождение идеи,
интенсивные исследования, рост производства и уменьшение произ-
водства. По-видимому, компактные нанокристаллические материалы
находятся на стадии интенсивных исследований. Можно ожидать,
что в ближайшие годы интенсивность изучения нанокристалличе-
ских материалов будет возрастать. Наиболее актуальными направ-
лениями их исследования будут, по-видимому, детальное изучение
микроструктуры; разделение эффектов, обусловленных размерами
частиц и границами раздела; определение условий стабилизации на-
ноструктуры, обеспечивающих сохранение достигнутых свойств при
повышенных температурах; создание моделей нанокристаллического
состояния, позволяющих дать его адекватное теоретическое описание.
Новые стабилизированные нанокристаллические материалы будут

создаваться не на базе металлов, а на основе многокомпонентных
систем. Соединения металлов с кислородом, азотом и углеродом,
имеющие высокую температуру плавления и высокую термическую
стабильность, станут основными компонентами нанокристаллических
материалов будущего, поскольку позволят создать наноматериалы,
стабильно работающие и не меняющие свои свойства в течение всего
срока эксплуатации. Именно оксидам, нитридам и карбидам металлов
суждено проявить свои высокие свойства в мире нанотехнологий.
Обширные исследования нанокристаллических материалов при-

ведут к появлению новых наук — физики и химии нанокристалли-
ческого твёрдого тела, что позволит создать прочный мост между
наноматериалами и нанотехнологиями.
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230, 298

Неель Л. (Néel L.), 236
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– – атомное 113
– – , карбид ванадия 87–97, 140–
148, 162, 291
– , сплава (Fe3Si)95Ni5 284, 288,
294–297
Уширение аннигиляционного
излучения доплеровское 274
Уширение дифракционных от-
ражений 77, 93, 144, 168–183,
180, 214, 266, 304, 352
– деформационное 146, 175,
176, 180, 304
– негомогенное 176, 249, 304
– приведённое 180
– , причины:
– , –, малый размер кристалли-
тов (зёрен, частиц) 168, 176
– , –, микродеформации 168,
176
– , –, негомогенность 168, 176
– размерное 145, 167, 175, 266,
301
Уширение спектров поглоще-
ния негомогенное 176, 249

Фазовое превращение беспоря-
док–порядок 87, 96, 113, 140–
148, 287
Фарадея постоянная 344
Фасетирование 31, 32
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Ферми импульс 225, 278
– сфера 278
– уровень 232, 249, 348
– энергия 22, 225, 278, 348
Фика уравнение 192
Фильтрация газовая 69, 190,
197
Фоккера–Планка уравнение 334
Фононный спектр 220, 223, 226,
229, 306, 336, 393
– – , плотность состояний 229,
336
Фотолитография 377, 379
Фоторезист (резист) 377, 381
– негативный 378, 379
– позитивный 378
Фуллерены 17, 55–57
–C48N12 57, 58
–C60;C70 17, 56, 57
–C28M@C28 58, 59
Функция разрешения дифрак-
тометра 144, 169, 172, 174–176,
187
– разрешения Гаусса 172
– разрешения Лоренца 172
– разрешения, псевдо-функция
Фойгта 172
– распределения атомной плот-
ности 21
– распределения частот в фо-
нонном спектре 221
– – , граничные условия 218
– – Дебая 303
– – , прямоугольная частица
221
– – , сферическая частица 223

Хевисайда функция 278
Химический потенциал 122,
206, 343
Химическое сродство 178, 185
Холла–Петча закон 147, 323–
325, 330

Чепмена–Жуге плоскость 82

Шеррера постоянная 170, 174,
175, 304
Шредингера уравнение 277

Эйнштейна линейный осцилля-
тор 337
–формула 193
Экситон 37, 158, 247
– , боровский радиус 177, 247
– , приведённая масса 247
– , энергия 247, 248
– , эффективная масса 247
Электровзрыв 81, 85, 86, 118
Электронно-позитронная
аннигиляция и её методы 11,
95, 219, 273–295
– – –, метод времени жизни по-
зитронов 273, 275
– – –, метод доплеровского
уширения 273, 277
– – –, метод угловой корреля-
ции аннигиляционного излуче-
ния 273

Электросопротивление, влия-
ние границ раздела и размера
зёрен 340–342
– , железо 342
– , кобальт 341
– , медь 341, 342
– , никель 342
– , палладий 341
Эпитаксия 377
– газофазная 27, 376, 384, 389
–жидкофазная 27
–молекулярно-лучевая 27, 376,
384–389
Эффект Джозефсона 36
Эффект Мейсснера 35
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