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ВВЕДЕНИЕ 

 

Актуальность темы исследования 

В текущем столетии стремительно развиваются исследования физических яв-

лений в наноструктурированных материалах, яркими представителями которых яв-

ляются твердые гетерогенные тела с неоднородностями структуры нанометрового 

масштаба. Устройства электронной техники, изготавливаемые из наноматериалов 

должны обладать рядом преимуществ: малые габариты, управляющие напряжения 

и времена срабатывания. Для таких систем характерно проявление нелинейных 

свойств в чрезвычайно малых внешних полях, изменение температур фазовых пре-

вращений, проявление новых механизмов транспорта электрических зарядов (элек-

тропроводности, термоэдс, магнитосопротивления, магнитной термоэдс) и др.  

Существует два подхода к изготовлению низкоразмерных структур конден-

сированной твердотельной среды, размеры которых не превышают нескольких 

нанометров. Во-первых, можно путем улучшения технологических приемов доби-

ваться сверхвысокого разрешения при обработке поверхности, т.е. все более умень-

шать и уменьшать размеры объектов, из которых формируются микроскопические 

структуры. В основном вся технология микроэлектроники 20-го века развивалась 

по этому пути. Или измельчать макроскопические объекты до наноразмерные ча-

стиц, из которых по керамической технологии создавать гетерогенные нанострук-

турированные материалы. 

Во-вторых, можно использовать физические закономерности роста нано-

структур из отдельных атомов, когда нужные структуры «вырастают» сами (эф-

фект самоорганизации). Наука только подошла к разработке такого, несомненно, 

более перспективного, подхода и исследованию физических свойств подобных 

наноструктур, к числу которых относятся нанокомпозиты и многослойные нано-

структуры. На них уже удалось получить ряд замечательных в практическом отно-

шении результатов: прежде всего, это гигантский магниторезистивный эффект (за-

метное влияние внешнего магнитного поля на величину электрического сопротив-
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ления). На основе данного эффекта ряд фирм уже разрабатывает магниторезистив-

ные запоминающие устройства, проектирует спиновые процессоры, матричные 

сенсорные системы и другие элементы электронной техники.  

Актуальность темы исследования заключается в том, что установленные за-

кономерности создают возможности для получения принципиально новых пара-

метров и расширения диапазона рабочих характеристик уже открытых, в том числе 

нелинейных свойств материалов за счет использования регулируемого изменения 

их микро- и наноструктуры в виде изменения химического состава, размера и то-

пологии расположения атомов или молекулярных кластеров на расстоянии в не-

сколько нанометров. Физической основой таких явлений является проявление 

квантово-размерных закономерностей и превалирующее влияние поверхности на 

свойства наноструктурированных материалов. 

Цель работы: установление основных закономерностей влияния морфоло-

гии, толщины слоев и других факторов на электрические и магниторезистивные 

явления в тонкопленочных гетероструктурах Со/СоО, (CoFeB-SiO2)/ZnO, ZnO/C. 

Для реализации поставленной цели были сформулированы следующие  

основные задачи диссертации: 

1. Синтезировать лабораторные образцы новых тонкопленочных магнитных 

нанокомпозитов и многослойных гетероструктур различного состава, толщины, 

морфологии и провести их аттестацию:  

1.1. Нанокомпозиты (Co40Fe40B20)n(SiO2)100–n, ConCoO100–n; 

1.2. Многослойные гетероструктуры (CoFeB-SiO2)/ZnO, Co/CoO, ZnO/C; 

2. Выявить квантовые механизмы электрической проводимости в синтезиро-

ванных магнитных нанокомпозитах и многослойных гетероструктурах различного 

состава и морфологии в условиях слабых электрических полей; 

3. Установить особенности концентрационных и температурных зависимо-

стей магнитосопротивления в окрестностях перколяционного перехода; 

4. Сопоставить результаты экспериментальных исследований электрических 

и магниторезистивных свойств с существующими теоретическими моделями.  
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Объектом исследования являются тонкие пленки Со/СоО, 

(Co40Fe40B20)n(SiO2)100–n, (CoFeB-SiO2)/ZnO, ZnO/C. 

Научная новизна работы: 

1. Методом ионно-лучевого распыления составной мишени в атмосфере Ar и 

атмосфере (Ar + O2) были синтезированы нанокомпозиты Con(CoO)100−n. На осно-

вании анализа концентрационных зависимостей удельного электрического сопро-

тивления и термоэдс установлено, что полученные системы являются перколяци-

онными. Показано, что введение в распылительную камеру кислорода смещает по-

ложение порога протекания в сторону меньших концентраций металлической 

фазы, что связывается с особенностями морфологии пленок, когда малые металли-

ческие наночастицы Co расположены на границах крупных частиц CoO, а также 

уменьшением размера включений металлической фазы.  

2. Для составов нанокомпозитов Con(CoO)100−n вблизи порога перколяции на 

диэлектрической стороне наблюдается отрицательное туннельное МС с гистерези-

сом, который коррелирует с магнитным гистерезисом на петлях намагниченности. 

Природа магнитного гистерезиса ансамбля наночастиц Co при столь малом содер-

жании кобальта связывается как с морфологией образцов, так и с возможным уси-

лением магнитной анизотропии вблизи интерфейса Co/CoO из-за эффекта магнит-

ной близости. 

3. Методом ионно-лучевого распыления двух мишеней (составной 

Co40Fe40B20 с навесками SiO2 и керамической ZnO) синтезированы многослойные 

гетероструктуры {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50, (где 50 – число бислоев в 

пленке). Комплексное исследование структурных, электрических, магниторези-

стивных свойств многослойных гетероструктур {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 

показало зависимость этих свойств от толщины полупроводниковых прослоек ZnO.  

4. Показано, что температурная зависимость удельного электрического со-

противления нанокомпозитов (Co40Fe40B20)34(SiO2)66, полученных на вращающуюся 

подложку, описывается законом прыжковой проводимости с переменной длиной 

прыжка Эфроса–Шкловского «1/2». Для многослойных гетероструктур 
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{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 температурная зависимость удельного электри-

ческого сопротивления в диапазоне температур 80 – 280 K подчиняется закону 

Мотта «1/4», характерному для прыжковой проводимости с переменной длиной 

прыжка по локализованным состояниям вблизи уровня Ферми. Установлено, что 

плотность электронных состояний на уровне Ферми нелинейно растет с увеличе-

нием толщины полупроводниковых прослоек ZnO. 

Практическая значимость работы: 

1. Практическая значимость данной работы заключается в том, что получен-

ные в работе режимы получения гетерогенных нанокомпозитов и многослойных 

наноструктур могут быть использованы при использовании результатов работы на 

промышленных предприятиях. 

2. Предложена методика повышения магниторезистивных свойств наноком-

позиционных материалов ферромагнетик–диэлектрик путем введения в него полу-

проводниковой прослойки оксида цинка и отработаны режимы синтеза для струк-

туры {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50.  

Научные положения, выносимые на защиту: 

1. Ионно-лучевое распыление составной мишени Со+СоО позволяет синте-

зировать нанокомпозиты Con(CoO)100−n, представляющие собой перколяционные 

системы с порогом протекания, положение которого смещается в сторону меньших 

концентраций металлической фазы кобальта при добавлении кислорода в распыли-

тельнную камеру. 

2. Магнитосопротивление многослойных гетероструктур (Co/CoO)60 до по-

рога протекания определяется механизмом спин-зависимого туннелирования 

между гранулами и кластерами металлического кобальта, а за порогом конкуриру-

ющими вкладами анизотропного магнитосопротивления перколяционной сеткой 

ферромагнитного кобальта и лоренцева магнитосопротивления. 

3. При введение полупроводниковых прослоек ZnO толщиной порядка 2 нм 

в нанокомпозит (Co40Fe40B20)34(SiO2)66 приводит к смене температурной зависимо-

сти в диапазоне температур 80 – 280 K от закона «1/2» (Эфроса–Шкловского) для 
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нанокомпозита к закону «1/4» (Мотта) для многослойных гетероструктур, харак-

терному для прыжковой проводимости с переменной длиной прыжка по локализо-

ванным состояниям вблизи уровня Ферми. 

4. В многослойных гетероструктурах {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 обна-

ружено усиление магнитосопротивления при толщине полупроводниковых про-

слоек около 2 нм. 

5. При толщине полупроводниковых прослоек около 4 нм в многослойных 

гетероструктурах {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 наблюдается высокочастотная 

магнитная проницаемость и снижение магнитосопротивления до нулевого значе-

ния. 

Достоверность 

Основные результаты и выводы диссертации были сделаны на основе ана-

лиза экспериментальных данных, полученных на достаточно большом количестве 

исследованных образцов, что подтверждает надежность полученных результатов. 

Достоверность полученных экспериментальных данных подтверждается их вос-

производимостью и использованием надежных и проверенных методик. Анализ 

экспериментальных данных проводился на основе большого количества литератур-

ных данных с использованием современных моделей и теоретических подходов. 

Всё перечисленное подтверждает достоверность полученных результатов и выво-

дов диссертации. 

Апробация работы 

Результаты диссертации представлялись на следующих Международных и 

Российских конференциях: 

1. 65 Научно-техническая конференция профессорско-преподавательского 

состава, сотрудников, аспирантов и студентов ВГТУ (Воронеж, апрель 2025 г.). 

2. Новое в магнетизме и магнитных материалах (НМММ – 2024) (Москва, 

июль 2024 г.). 

3. 64 Научно-техническая конференция профессорско-преподавательского 

состава, сотрудников, аспирантов и студентов ВГТУ (Воронеж, апрель 2024 г.). 
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4. 63 Научно-техническая конференция профессорско-преподавательского 

состава, сотрудников, аспирантов и студентов ВГТУ (Воронеж, апрель 2023 г.). 

5. X Международная научная конференция «АКТУАЛЬНЫЕ ПРОБЛЕМЫ 

ФИЗИКИ ТВЕРДОГО ТЕЛА» (Минск, май 2023 г.). 

6. Самаркандский международный симпозиум по магнетизму (Самарканд, 

июль 2023 г.). 

7. 62 Научно-техническая конференция профессорско-преподавательского 

состава, сотрудников, аспирантов и студентов (Воронеж, апрель 2022 г.). 

8. 60 Отчетная научно-техническая конференции профессорско-преподава-

тельского состава, сотрудников, аспирантов и студентов (Воронеж, апрель 2020 г.). 

9. VII Международная конференция молодых ученых по физике, техноло-

гиям, инновациям, ФТИ 2020 (Екатеринбург, май 2020 г.). 

Личный вклад автора 

Автор принимал участие в получении и аттестации исследуемых образцов, 

организации и проведении экспериментов, обработке и анализе полученных ре-

зультатов. Экспериментальные данные по исследованию структуры, электриче-

ских, магнитных, магниторезистивных свойств тонкопленочных гетерогенных си-

стем, представленных в диссертации, получены автором лично. 

Связь работы с научными программами и проектами 

В основу диссертации положены результаты исследований по следующим 

научно-исследовательским программам и проектам:  

– проект «Нелинейные явления в функциональных и конструкционных гете-

роструктурах на основе оксидных систем» в рамках базовой части государствен-

ного задания (проект № FZGM–2020–0007, 2020 – 2022 гг.). 

– проект «Твердотельные гетерогенные среды конструкционного и функцио-

нального назначения» в рамках базовой части государственного задания (проект 

№ FZGM–2023–0006, 2023 – 2025 гг.). 

Публикации 

По теме диссертации опубликовано 21 научная работа, 3 работы в изданиях, 

рекомендованных ВАК РФ и 5 работ, индексируемых в международных базах 
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Scopus (WoS). Обсуждение полученных результатов и подготовка работ к печати 

проводились при участии доктора физико-математических наук, профессора Кали-

нина Юрия Егоровича, доктора физико-математических наук, профессора Ситни-

кова Александра Викторовича, кандидата физико-математических наук, доцента 

Макагонова Владимира Анатольевича. 

Объём и структура работы 

Диссертация состоит из введения, пяти глав, заключения, списка сокращений 

и условных обозначений, списка литературы из 171 наименования. Основная часть 

работы изложена на 135 страницах, содержит 66 рисунков и 3 таблицы. 
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ГЛАВА 1 ЛИТЕРАТУРНЫЙ ОБЗОР 

 

В настоящей главе рассмотрены литературные данные о структуре и основ-

ных электрических, магнитных и магниторезистивных свойствах гетерогенных 

наноструктурированных материалов (нанокомпозитах и многослойных структу-

рах) на основе оксидов металлов и перспективах применения таких материалов на 

практике.  

 

1.1 Нанокомпозиты и многослойные структуры 

 

Нанокомпозитный материал состоит из нескольких фаз, где по крайней мере 

одно, два или три измерения находятся в нанометровом диапазоне. Уменьшение 

размеров материала до нанометрового уровня создает границы раздела фаз, кото-

рые очень важны для улучшения свойств такого рода материалов. 

Благодаря наномасштабному фазовому процессу достигается синергия 

между различными компонентами (рисунок 1.1). 

 

 
 

Рисунок 1.1 – Изображение наночастиц [1], нановолокон [2] и наноклинов [3] 

 

Нанокомпозитные материалы стали подходящей альтернативой для преодо-

ления ограничений микрокомпозитов и монолитов. Соотношение площади поверх-

ности и объема материала, используемого при приготовлении нанокомпозитов, 

напрямую влияет на понимание взаимосвязи структура–свойство. 
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Свойства материала изменяются, когда размер, составляющих фаз материала, 

находится ниже определенного уровня, известного как «критический размер» (таб-

лица 1.1). 

Нанокомпозиты представляют высокоэффективный материал и демонстри-

руют необычные комбинации свойств, а также уникальные возможности «ди-

зайна». Сами нанокомпозиты охватывают очень широкую категорию материалов 

Ключевые характеристики композиционных материалов – их высокая механиче-

ская прочность, значительная вязкость, стойкость к коррозии, а также электриче-

ская проводимость, теплопроводность, оптическая прозрачность и химическая 

инертность. Сокращение размеров способно заметно улучшать «внешний облик» 

поверхности, что в конечном итоге стимулировало появление и развитие наноком-

позитов. 

 

Таблица 1.1 – Диапазон изменения критических размеров и свойств в  

нанокомпозитных системах [4] 

Характеристики 
Изменения, происходящие при  

критическом размере (нм) 

Каталитическая активность < 5 

Смягчение магнитотвердых материалов < 20 

Создание изменений показателя преломления < 50 

Возникновение суперпарамагнетизма и других 

явлений 

< 100 

Изменение твердости и пластичности < 100 

 

Нанокомпозитные материалы можно охарактеризовать как многокомпонент-

ные структуры, в состав которых входят одна либо несколько фаз, представленных 

наномасштабными включениями (1 нм = 10–9 м), например, наночастицами, нано-

трубками или слоистыми наноформами, интегрированными в металлическую, ке-

рамическую либо полимерную матрицу [5]. Считается, что столь гибридная ком-
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бинация компонентов способна генерировать необычно высокие эксплуатацион-

ные параметры, усиливающиеся за счёт их совместного действия. Для обеспечения 

выраженного эффекта от введения наноразмерных включений, критически важны 

качественная адгезия наночастиц к матрице и равномерное распределение этих ча-

стиц по всему объёму [6]. 

В нанокомпозитах компоненты матрицы и наполнителя могут быть связаны 

между собой ковалентными связями, ионными связями, силами Ван-Дер-Ваальса, 

водородными связями. Общая идея добавления второй наноразмерной фазы со-

стоит в том, чтобы создать синергию между различными компонентами, что поз-

воляет достичь новых свойств, способных удовлетворить или превзойти проектные 

ожидания. 

Характеристики нанокомпозитов формируются целой совокупностью факто-

ров: от выбора материала матрицы (которая сама может быть наномасштабной) до 

степени наполнения, дисперсности, габаритов, конфигурации и ориентации нано-

фазы, а также особенностей её взаимодействия с матрицей [7]. В литературе под-

чёркивается, что нанокомпозиты представляют собой материалы XXI века благо-

даря уникальной конструкции и набору свойств, не достижимых в традиционных 

композитных системах [8]. 

Гранулированные ферромагнитно-диэлектрические нанокомпозиты – это ма-

териалы, в которых металлические нанозерна (2 – 10 нм) хаотически распределены 

в диэлектрической матрице. Уникальная структура и гибкие технологические ме-

тоды позволяют контролировать размер и концентрацию зерен, что важно, как для 

фундаментальных исследований, так и для практических применений.  

Первые такие нанокомпозитные плёнки (cermets) появились в 1970-х годах в 

виде высокоомных тонкоплёночных резисторов; тогда же были сформированы ос-

новные теоретические представления об их электрических и магнитных свойствах. 

В 1990-е годы интерес к ним возрос вновь, благодаря спросу на эффективные маг-

нитные материалы для записывающих устройств. 
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На рисунке 1.2 представлены изображения поперечного сечения тонкопле-

ночного образца общей толщиной 30 нм, полученного методом совместного испа-

рения Co и SiO при xСо = 83,33 % [9].  

Образец состоит из наногранул Co, между которыми образованы каналы с 

SiO. Согласно [9], причиной сегрегации SiO на поверхности гранул Co является 

снижение энергии системы, поскольку поверхностная энергия SiO значительно 

ниже, чем Co. 

 

 
 

Рисунок 1.2 – Изображения поперечного сечения образца тонкой пленки общей 

толщиной 30 нм, приготовленного методом совместного испарения Co и SiO при 

xСо = 83,33 % (а) [9], и многослойной тонкопленочной структуры 

[Co(0,7)/SiO2(3)]10/SiO2/Si (б) после конденсации [10] 

 

В работе [10] предложен способ формирования композиционных материалов 

путем конденсации многослойной структуры [Co(0,7)/SiO2(3)]10/SiO2(10)/Si (тол-

щина в скобках указана в нм) со сверхтонкими слоями. Нанесение дополнитель-

ного буферного слоя SiO2 толщиной 10 нм приводит к трехмерному росту гранул 

Co в виде сферических кластеров. 

Эксперименты [11] показали, что при объёмной доле металла ниже порога 

протекания (ПП) гранулы находятся в однодоменном состоянии, а нанокомпозит 

при комнатной температуре проявляет суперпарамагнитное поведение. При превы-

шении ПП металл образует фрактальную сеть, и материал приобретает мягкие маг-
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нитные свойства на высоких и сверхвысоких частотах. Кроме того, ферромагнит-

ные нанокомпозиты демонстрируют гигантское магнитосопротивление до 8 % при 

комнатной температуре [12], аномальный эффект Холла [13], заметные магниторе-

фрактивные эффекты [14–17]. 

Многослойные системы «ферромагнитный металл – полупроводник» вызы-

вают интерес из-за возможности осцилляции магнитного взаимодействия при из-

менении толщины полупроводниковой прослойки [18–23].  

В наномногослойных структурах (толщина слоёв всего несколько наномет-

ров) важную роль играют процессы на межфазных границах и внутренняя «архи-

тектоника» [24], однако их высокая чувствительность к дефектам осаждения, каче-

ству подложки и диффузии на границах усложняет интерпретацию данных. 

Особый интерес представляют плёнки по схеме «суперпарамагнитный ком-

позит – полупроводниковая прослойка» (рисунок 1.3).  

 

  
Рисунок 1.3 – Микроизображение поперечного сечения многослойной  

гетероструктуры {[(Co41Fe39B20)34(SiO2)66]/[ZnO]/[SnOX]}50 

 

Если толщина такого композиционного слоя составляет несколько наномет-

ров, а концентрация ферромагнитных гранул не достигает ПП, введение полупро-
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водникового промежуточного слоя (рисунок 1.4) может настолько усиливать взаи-

модействие между частицами, что вся система переходит в магнитоупорядоченное 

состояние даже при комнатной температуре [25–30]. 

 

 
Рисунок 1.4 – Магнитные состояния различных многослойных структур в  

зависимости от их ρ, штриховая линия показывает величину ρ чистого  

композита (Co40Fe40B20)33,9(SiO2)66,1, точечные линии – суперпарамагнитное  

состояние, сплошные линии – магнитоупорядоченное состояние [25] 

 

Существуют две основные модели, объясняющие этот эффект. Первая связы-

вает рост магнитного взаимодействия с повышением температуры бифуркации 

[26]. Вторая предполагает появление сильного обменного взаимодействия между 

гранулами через проводящую прослойку [31,32]. Для выяснения истинного меха-

низма требуются дополнительные эксперименты с варьированием толщины ферро-

магнитных и полупроводниковых слоёв. 

Теоретический интерес к таким материалам во многом обусловлен тем, что 

квазидвумерные моногранульные ферромагнитные плёнки (где наночастицы кон-

тактируют друг с другом) взаимодействуют с «композитной» прослойкой, где гра-

нулы изолированы и сохраняют суперпарамагнитное состояние. Такая внутренняя 

организация может обеспечивать уникальные магнитные и магнитооптические 

свойства [33–35].  
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1.2 Электроперенос в нанокомпозитах и многослойных структурах 

 

Механизмы электрической проводимости нанокомпозитов активно обсужда-

ются в литературе, поскольку во многом определяют их магнитные и магнито-

транспортные свойства. Ключевую роль играет соотношение металлической и ди-

электрической фаз, формирующее переход от металлического к неметаллическому 

режиму проводимости [36,37]. 

В зависимости от концентрации металлической фазы, проводимость матери-

алов в непосредственной близости от перехода металл–диэлектрик может быть 

описана двумя режимами. 

Металлический режим возникает, если доля металла выше ПП. Наночастицы 

формируют протяжённые проводящие кластеры, связывающие весь объём матери-

ала. Хотя рассеяние на межгранульных границах снижает проводимость по сравне-

нию с чистыми металлами и сплавами, на макроуровне такой композит ведёт себя 

как металл [11]. 

Неметаллический (диэлектрический) режим реализуется при объёмной доле 

металла ниже ПП. Металлические наночастицы изолированы диэлектрическими 

прослойками, что обеспечивает высокое ρ. По мере снижения температуры 

(4,2 – 300 K) и уменьшения содержания металла оно увеличивается вплоть до не-

скольких порядков. 

С точки зрения фундаментальных исследований и прикладных решений 

наиболее интересен неметаллический режим проводимости, для описания которого 

в нанокомпозитах разработаны несколько моделей, каждая со своим температур-

ным диапазоном применения. Первой стала модель активированного туннелирова-

ния электронов (Шенга–Абелеса и др. [38–40]), согласно которой при объёмной 

доле металла ниже ПП перенос заряда осуществляется путём прямого туннелиро-

вания между металлическими наногранулами через диэлектрический барьер, по-

добно туннелированию через тонкий изолятор между металлическими плёнками. 

В этой модели проводимость экспоненциально зависит от параметров барьера, раз-

деляющего наночастицы. 
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 σ∝ exp ( – 2(2π/ℏ)(2mφ)
1

2s) (1.1) 

где  h – постоянная Планка; 

m – эффективная масса электрона; 

 – эффективная высота барьера; 

s – ширина барьера, равная кратчайшему расстоянию между границами 

гранул.  

Существенный вклад температуры в процесс туннелирования объясняется 

тем, что при переходе электрона между наногранулами (размером несколько нано-

метров) меняется их суммарный заряд. Это вызывает локальное нарушение элек-

тронейтральности и формирует энергетический барьер, соответствующий затратам 

на образование пары заряженных гранул. Хотя перенос носит туннельный харак-

тер, требуются электроны с достаточной тепловой энергией, чтобы преодолеть этот 

«кулоновский барьер» (эффект «кулоновской блокады»). Число таких электронов 

подчиняется Больцмановской статистике [39]. 

 N ~ exp ( –EC/kT), (1.2) 

где  k – константа Больцмана;  

T – температура.  

Кулоновская энергия гранулы принимается равной: 

 EC = 
e2

ε

s

D2(1/2+s/D)
, (1.3) 

где   – диэлектрическая проницаемость диэлектрика;  

D – диаметр гранулы.  

В модели Шенга–Абелеса гранулы считаются сферическими, а их минималь-

ный зазор s пропорционален диаметру D, то есть s/D = consts для заданного соот-

ношения металлической и диэлектрической фаз [38].  

Учитывая туннелирование электронов между гранулами и необходимость, 

чтобы электрон обладал энергией E ≥ EC (кулоновский барьер), авторы получили 

аналитическое выражение для электросопротивления наногранулированного ком-

позита. 
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 ρ=ρ
0
(exp ( 2√C/kBT), (1.4) 

где C=(2π/h)(2mφ)
1

2sEC (1.5) 

C – является энергией активации туннелирования.  

Ранние экспериментальные результаты по температурной зависимости для 

композитов, содержащих простую металлическую фазу (Co-Al-O [12,41,42] и Fe-

SiO2 [42,43]) показали, что такой вид ln() ∞ f(T–1/2) действительно наблюдается, 

подтверждая адекватность предложенной модели. 

Несмотря на качественную адекватность модели термоактивационного тун-

нелирования, она нередко даёт завышенные (иногда на несколько порядков) вели-

чины проводимости по сравнению с экспериментом. Более точные результаты даёт 

учёт «критических путей» переноса, где активные сопротивления моделируют 

наногранулы и диэлектрические зазоры, а также среднемасштабные параметры: ку-

лоновская энергия, расстояние между гранулами, размеры наночастиц и их коор-

динационное число. Этот усовершенствованный подход сохраняет идею термоак-

тивационного туннелирования, объясняя гиганское магнитосопротивление грану-

лированных композитов, и даёт результаты, согласующиеся с экспериментами. 

Однако и усовершенствованная модель не всегда описывает температурно-

зависимое сопротивление в интервале 4,2 – 300 K. В работах [44–47] отмечается 

либо несоответствие предсказанным кривым, либо «насыщение» сопротивления 

при низких температурах, что противоречит ожидаемому экспоненциальному ро-

сту. Кроме того, остаётся неясным, как конкретный состав металлической и диэлек-

трической фаз влияет на абсолютные значения сопротивления, хотя это важно для 

прикладного использования нанокомпозитов. 

Дополнительные исследования показывают, что при малой доле металличе-

ской фазы перенос тока происходит не только за счёт туннелирования, но и по 

«прыжковому» механизму (variable–range hopping). В доперколяционных компози-

циях при низких температурах (примерно 77 – 180 K) именно прыжковая проводи-

мость по локализованным состояниям вблизи уровня Ферми становится доминиру-
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ющей, что позволяет определять плотность электронных состояний как для кон-

кретных составов нанокомпозитов, так и непосредственно для металлических гра-

нул [45,48]. 

В аморфных нанокомпозитах, где перенос заряда ограничен прыжковым ме-

ханизмом между изолированными металлическими наночастицами, радиус лока-

лизации электронной волновой функции α принимается сравнимым со средним 

размером гранул (2 – 3 нм). При исследованных диаметрах наночастиц (4 – 6 нм) 

это позволило оценить эффективную плотность электронных состояний на уровне 

Ферми (рисунок 1.5). 
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Рисунок 1.5 – Концентрационные зависимости плотности электронных состояний 

на уровне Ферми нанокомпозитов (Со45Fe45Zr10)X(SiO2)100–X (1), 

(Co45Fe45Zr10)X[Pb0,81Sr0,04(Na0,5Bi0,5)0,15(Zr0,575Ti0,425)O3]100–X (2) 

(Co45Fe45Zr10)X(Al2O3)100–X (3), (Co41Fe39B20)X(SiO2)100–X (4) и 

(Co84Nb14Ta2)Х(SiO2)100–Х (5) 

 

Анализ показал, что для нанокомпозитов с одинаковым составом металличе-

ских гранул, но разными диэлектрическими матрицами, при концентрациях ме-

талла, близких к ПП, значения g(Ef) совпадают. Однако с дальнейшим уменьше-

нием доли металлической фазы в системах с Al2O3 плотность состояний убывает 

быстрее, чем в композитах на базе SiO2. Ещё более выразительная тенденция выяв-
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лена для образцов с одинаковой матрицей, но различным элементным составом ме-

таллических зёрен: рассчитанное g(Ef) возрастает в последовательности 

CoNbTa → CoFeB → CoFeZr → Co [49]. 

Транспортные модели – классическая, полуклассическая, квантово-механи-

ческая, связь Рудерман-Киттель-Кацуя-Исида (РККИ) и эффект Кондо – предло-

жены для описания спин-зависимого рассеяния на границе ФМ (ферромагнитный 

слой)–НМ (немагнитный слой) [50].  

Первыми предложили классическую модель эффекта гиганского магнитосо-

противления (ГMC) для многослойных ФМ в геометрии CIP (current in plane – ток 

в плоскости) [51,52]. 

В этих работах использовали уравнение переноса Больцмана для описания 

спин-зависимого рассеяния на границе ФМ–НМ, где эффект ГMC определяется от-

ношением толщины ФМ-слоя к длине свободного пробега электронов и асиммет-

рией их рассеяния (↑ и ↓). Позже авторы учли объемное рассеяние и показали, что 

эффект ГMC в геометрии CIP обусловлен диффузионным и спин-зависимым рас-

сеянием на границе ФМ–АФМ (антиферромагнитный слой) и ФМ–НМ. 

Авторы [53] для геометрии CPP (current perpendicular to plane – ток перпен-

дикулярно плоскости) предложили полуклассическую модель на основе свободных 

электронов Больцмана. Аналогичную модель предложили в [52], но позволяющую 

разделить объемные и поверхностные вклады в спин-зависимое рассеяние и маг-

нитную анизотропию. Обе модели игнорируют электронную структуру металлов и 

не объясняют квантовый эффект при толщине слоя, сопоставимой со средней дли-

ной свободного пробега электронов. В [54] предложили квантовую модель, исполь-

зуя формализм линейного отклика Кубо, которую затем расширили [55], устранив 

σ-аппроксимацию, но пренебрегая квантовой интерференцией и размерными эф-

фектами. До сих пор не существует единой полной модели, описывающей прово-

димость в ФМ–НМ многослойных пленках. 

Авторы [56] предложили модель, учитывающую локализованные атомные 

орбитали, возникающие при однозонной прочной связи, для описания электронной 

структуры металлов, в [57] расширили её, учитывая эффект ГMC как в CIP, так и в 
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CPP, используя методы однозонной сильной связи и аппроксимации одноячееч-

ного когерентного потенциала для объяснения теории ρ, возникающей из рассеяния 

электронов в многослойных ФМ. В работе [58] применили функцию Грина для опи-

сания σ, обусловленной свободными электронами и квантовыми эффектами, в ме-

таллических сплавах и многослойных структурах. В [59] предложили многозонные 

модели, учитывающие матрицу рассеяния и плотность электронных состояний d-

диапазона ФМ, что точнее объясняет колебания MC и перекрытие s-p и 3-d зон при 

толщине пленки, сопоставимой с длиной свободного пробега электрона. 

В [60], используя зонную и квазиклассическую теории, предложили метод 

аппроксимации постоянной релаксации, который был расширен [61] и [62] для 

учета интерфейсов и примесей. Однако влияние дефектов и MC остается трудно 

количественно оценить. В [63] включили в зонную теорию эффекты дефектов, пу-

стот и искажений решетки с квантовомеханическим эффектом. В работе [62] при-

менили модель первого принципа с квантовомеханическим формализмом для опи-

сания вклада MC на границе ФМ–НМ, а [64] добавили спин-орбитальную связь, 

что позволило объяснить MC, хотя полного описания эффекта в многослойных 

пленках достичь не удалось, и двухтоковая модель остается основой для количе-

ственной оценки. 

Механизм ГMC в многослойных системах отличается от механизмов 

АMC/ОМC (анизотропное магнитосопротивление/обычное магнитосопротивле-

ние) в металлах. Эффект АMC обусловлен спин-зависимым объемным рассеянием 

внутри слоев, тогда как ГMC возникает из-за спин-зависимого рассеяния на гра-

нице ФМ–НМ, когда толщина НМ меньше длины спин-диффузии. Вероятность 

рассеяния зависит от соотношения между ориентацией спинов 4-s электронов в НМ 

и магнитным направлением 3-d электронов в ФМ. 

На рисунке 1.6 показано поперечное сечение многослойного материала, со-

стоящего из чередующихся слоев ФМ и НМ.  
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Рисунок 1.6 – Вид в поперечном разрезе многослойной структуры ФM/HM и  

рассеяние 4-s электронов проводимости (маленькие черные стрелки,  

пересекающие желтые кружки) на локальных 3-d магнитных моментах (большие 

красные стрелки) (а) Н = 0; (б) H ≠ 0. Черные диагональные стрелки представляют 

пути рассеяния 4-s электронов проводимости. Двухтоковая модель Мотта в  

применении к многослойным структурам: (в) H = 0; и (г) H ≠ 0. Черные стрелки в 

(в,г) обозначают каналы тока 

 

Изображены направления магнитных моментов 3-d электронов в ФМ (крас-

ные стрелки с большими головами) и 4-s электронов проводимости в НМ (малень-

кие черные стрелки с кружками). Длинные черные стрелки демонстрируют пути 

рассеяния s-электронов при H = 0, как показано на рисунках 1.6a. Магнитные мо-

менты в соседних ФМ-слоях ориентированы антипараллельно, поэтому 4-s элек-

троны, ориентированные параллельно магнитным спинам 3-d электронов, сво-

бодно проходят через первый ФМ-слой, но рассеиваются при столкновении со вто-

рым слоем. Это многократное рассеяние приводит к высокому значению ρ в мно-

гослойных структурах. 

Применение внешнего H-поля значительно снижает рассеяние ρ на границе 

ФМ–НМ. Это поле помогает преодолеть антиферромагнитное взаимодействие 

трехмерных спинов, приводя к их параллельному выравниванию по направлению 



24 

H. Таким образом, магнитные спины 3-d электронов в ФМ ориентируются вдоль H. 

В такой ситуации 4-s электроны проводимости с параллельным спином (↑) прохо-

дят через ФМ-слой без рассеяния, а с антипараллельным спином (↓) многократно 

рассеиваются при переходе между слоями. Это расхождение приводит к значитель-

ному снижению ρ многослойных структур, уменьшение которого может достигать 

2 порядков. 

Рисунок 1.6б иллюстрирует двухтоковую модель Мотта для многослойных 

структур. В варианте при H = 0 магнитные моменты в соседних ФМ-слоях антипа-

раллельны, что приводит к возникновению ρ за счёт различного поведения элек-

тронов с ↑ и ↓ спинами. В варианте при H ≠ 0 магнитные спины 3-d электронов в 

ФМ-слоях выровнены параллельно, что демонстрирует изменённое распределение 

спин-электронов и соответствующее влияние на ρ. 

Изменения ρ при приложении поля H выражаются как Δρ/ρₚ = (ρₐ – ρₚ)/ρₚ, где 

ρₐ – сопротивление без H (рисунок 1.6в), а ρₚ – с H (рисунок 1.6г). После упрощения 

получается формула [65]: Δρ/ρₚ = (1 – α)²/(4α), где α = ρ₋/ρ₊ – параметр асимметрии 

рассеяния. Таким образом, величина эффекта ГMC определяется разницей между 

ρ₋ и ρ₊, то есть между электронами со спином вниз (↓) и со спином вверх (↑). 

Большинство исследований спин-зависимой проводимости (σ) в многослой-

ных ФМ основано на анализе расположения спинов вдоль поперечного сечения. 

Однако для полного понимания спин-зависимого рассеяния и механизма проводи-

мости необходимо изучать и доменные структуры, а также распределение спинов 

на поверхности фильма. Для значительного эффекта ГMC важны: нанометровая 

толщина ФМ-слоев и НМ-слой, тоньше длины свободного пробега, что не всегда 

соблюдается для сыпучих материалов. 

На рисунке 1.7 представлена схема трехслойных наноструктурированных 

пленок ФМ/НМ с изображением магнитных доменов и ориентации спинов вдоль 

поверхности ФМ-слоев: (а) изотропный (H = 0) и (б) анизотропный (H ≠ 0). Необ-

ходим новый метод перевода случайно ориентированных спинов в одноосное со-

стояние, который требует дальнейшего анализа. 
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Рисунок 1.7 –Случайно ориентированные многодоменные ферромагнитные  

многослойные, состоящие из изотропных доменов Co (а) и одноосно  

ориентированные однодоменные многослойные ферромагнитные (б) 

 

Модели проводимости многослойных слоев (рисунок 1.6–1.7) показывают 

профиль ρ/σ для многослойных структур, служа основой их описания. Эти модели 

применимы и к спиновым клапанам с несколькими слоями. В спиновом клапане, за 

исключением того, что магнитный момент одного слоя фиксирован (обычно анти-

ферромагнитным слоем), механизм проводимости схож с многослойными: свобод-

ный слой «открывается» при параллельной ориентации спинов и «закрывается» 

при антипараллельной, что объясняет название спин-клапан. 

 

1.3 Магнитосопротивление в нанокомпозитах и многослойных  

структурах  

 

Магнитное состояние определяет электрическое сопротивление многослой-

ной структуры. Точнее говоря, сопротивление такой пленки велико, когда спины в 

ферромагнитных слоях антипараллельны, и падает до низкого, когда спины парал-

лельны. Изменение сопротивления в гетероструктуре происходит только за счет 
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изменения ориентации спина и называется ГМС. Представление спина в ферромаг-

нитных слоях приведено на рисунок 1.8. ГМС связано со спин-зависимым рассея-

нием, которое запускается спин-поляризацией электронов под действием внешнего 

магнитного поля [66–68]. 

 

  
Рисунок 1.8 – Представление спиновой конфигурации ГМС 

 

Величина МС выражается так называемым отношением MC, определяемым 

как: 

 МС = ρ
АП

–ρ
П

ρ
АП

⁄  (1.6) 

или 

 МС = ρ
АП

–ρ
П

ρ
П

⁄  (1.7) 

где ρAП и ρП – удельное электрическое сопротивление в антипараллельной и 

параллельной ориентации намагниченности магнитных слоев.  

Поскольку обычно ρП < ρAП, выражения (1.6) и (1.7) называются пессимисти-

ческими и оптимистическими определениями соответственно. В экспериментах 

обычно используется оптимистическое определение, уравнение (1.7).  

Стоит отметить, что ФМ и НМ выращиваются поочередно до общей тол-

щины в несколько нанометров, при этом толщина каждого слоя поддерживается на 

уровне нескольких атомных слоев на слой. ГМС наблюдается также в металличе-

ских многослойных структурах, где толщина каждого слоя не превышает несколь-

ких атомных слоев на слой. Было обнаружено, что толщина каждого слоя НМ имеет 

решающее значение для определения эффекта ГМС в многослойных структурах, 
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состоящих из слоев ФМ и НМ в повторяющемся порядке. В частности, сильный 

эффект ГМС достигается только тогда, когда толщина каждого слоя НМ значи-

тельно меньше длины свободного пробега электронов проводимости. Средняя 

длина, которую проходит электрон до рассеяния, называется средней длиной сво-

бодного пробега. Однако в некоторых многослойных пленках, например, очень 

тонких, электроны не могут пройти максимальную длину свободного пробега; они 

достигают границы раздела между двумя тонкими слоями, а не рассеиваются дру-

гими атомными частицами или ионами. Это приводит к уменьшению свободного 

пробега электронов в очень тонких слоях материала. Это означает, что электронам 

проводимости труднее проходить через такие тонкие слоистые пленки, и в резуль-

тате ρ становится выше. 

Хорошо установленный факт, что эффект ГМС в многослойном ФМ обуслов-

лен главным образом, спин-зависимым рассеянием электронов на каждой границе 

раздела ФМ–НМ и в присутствии приложенного поля H. Это означает, что опреде-

ленная пороговая плотность электронов проводимости должна быть рассеяна на 

границе раздела ФМ–НМ, чтобы достичь сильного эффекта ГМС.  

Позже сообщили о периодическом повторяющемся (колебательном) эффекте 

ГМС, когда толщина слоев Cu между слоями Co систематически изменялась [69]. 

Это показано на рисунке 1.9.  

МС носит колебательный характер и меняется в зависимости от толщины 

слоя меди. Пик кривых MC соответствует антиферромагнитному выравниванию 

магнитных моментов в соседних слоях Co, обозначенному на диаграмме AФM (ан-

тиферромагнетик).  

Однако причина такого периодического поведения MC оставалась неизвест-

ной в течение десятилетий, пока РККИ не предложили свою теорию связи [70–74].  

С тех пор были изготовлены и тщательно исследованы многие другие много-

слойные ФМ, в том числе Co/Ru, Fe/Cu, Co/Cu, Co/Au, Co/Ag, и они показали уси-

ление эффектов ГМС [75–78].  
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Рисунок 1.9 – Схема многослойной пленки Co/Cu: MC для многослойной  

структуры Co/Cu при комнатной температуре и 4 K (индекс 30 на вставке  

указывает количество бислоев) 

 

Спин-зависимое сопротивление в ферромагнитных металлах тесно связано с 

электронной структурой металла и примесей, введенных в металл. Электронная 

структура металлов, входящих в состав магнитных многослойных структур, также 

определяет спин-зависимое сопротивление (или сопротивление) в многослойных 

структурах. Опишем возможные источники спин-зависимого сопротивления в мно-

гослойных структурах с точки зрения электронных состояний. 

Шероховатость интерфейса. Как описано, источником спин-зависимого со-

противления в металлах и сплавах является спиновая зависимость рассеивающих 

потенциалов, вызванная шероховатостью. Шероховатость, вызванная случайным 

расположением атомов, также существует в многослойных материалах. В методах 

молекулярно-лучевой эпитаксии и напыления невозможно избежать перемешива-

ния атомов на интерфейсах. Перемешивание магнитных атомов A и немагнитных 

атомов B на интерфейсе A/B приводит к появлению спин-зависимых случайных 

потенциалов вблизи интерфейса. Ситуация аналогична той, что наблюдается в фер-

ромагнитных сплавах. 

Согласование/несоответствие зон на интерфейсах. Суть происхождения 

электрического сопротивления заключается в отсутствии трансляционной инвари-

антности вдоль направления тока, поскольку в этом случае импульс электронов не 
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обязательно должен сохраняться. Когда интерфейсы чистые, трансляционная инва-

риантность, параллельная плоскостям слоев, выполняется, и электрического сопро-

тивления нет. Однако даже в этом случае существует электрическое сопротивле-

ние, перпендикулярное плоскостям слоев, поскольку для тонких мультислоев 

трансляционная инвариантность вдоль этого направления отсутствует. В этом слу-

чае разница в электронной структуре составляющих металлов мультислоев дей-

ствует как источник спин-зависимого электрического сопротивления и приводит к 

возникновению CPP–ГМС. Например, в Co/Cu согласование зон между состояни-

ями спина (+) намного лучше, чем между состояниями спина (–). Следовательно, 

реализуется ρ+ << ρ–. В мультислоях Fe/Cr реализуется противоположное соотно-

шение ρ– << ρ+. Спиновая зависимость сопротивления такая же, как и зависимость, 

полученная с помощью спин-зависимых случайных потенциалов. 

Таким образом, как случайные потенциалы, так и соответствие/несоответ-

ствие электронной структуры вызывают одну и ту же спиновую зависимость со-

противления [59,79–83]. 

Следует отметить, что эффект ГМС зависит от толщины ФМ tФМ и толщины 

прослойки НМ tНM. В геометрии СIР масштабы критической длины задаются сред-

ними свободными пробегами как в ФМ-слое, где они зависят от спина, так и в меж-

слоевом материале (обычно ≈ 20 нм в Cu). СIР–ГМС быстро уменьшается в зави-

симости от tНM как из-за рассеяния электронов, уменьшающего поток электронов, 

пересекающих разделительный слой, так и из-за шунтирования тока в этом слое.  

В СIР–ГМС ток параллелен плоскости слоистых гетероструктур. Магнитные 

моменты не выровнены в ферромагнитных слоях при отсутствии магнитного поля. 

Но применение сильного магнитного поля приводит к выравниванию магнитных 

моментов. Это приводит к изменению плоскостного электрического сопротивле-

ния. 

Если моменты совпадают, электроны со спином вверх в одном ферромагнит-

ном слое будут одинаковыми и во втором слое. Это справедливо и для электронов 

со спином вниз. Но когда моменты не выровнены, электроны со спином вверх в 

одном слое будут иметь спин вниз, когда они дрейфуют в другой ферромагнитный 
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слой. В СIР–ГМС рассеяние слабо для электронов с параллельными спинами в ФМ-

слое и сильно для электронов с противоположными спинами. Поляризация объем-

ного тока (α) ферромагнитного слоя равна α = 
σ+-σ-

σ++σ-
, где проводимость электрон-

ного спина задается как σ± = e2g
±
v±

2τ±. Здесь g
±
 – плотность электронов, v± – фер-

миевская скорость электронов и τ± – время релаксации импульса [84]. 

Сопротивление гетероструктуры и ГМС можно понять, используя модель со-

противления, представленную на рисунке 1.10.  

 

  
Рисунок 1.10 – Модель сопротивления для СIР–ГМС: (а) Параллельная и  

(б) Антипараллельная конфигурация 

 

Сопротивление гетероструктуры в параллельной и антипараллельной конфи-

гурации соответственно определяется как RП = 
2R↑R↓

R↑+R↓
 RАП = 

R↑+R↓

2
, Проводимость, 

соответствующая каждой конфигурации, определяется как GП = 
1

RП
=

1

2R↑
+

1

2R↓
 

GАП = 
1

RАП
=

2

R↑+R↓
. 

Разработаны различные методы повышения чувствительности традицион-

ных многослойных систем с ГМС. Один из способов – максимизировать количе-

ство слоев многоуровневой системы. Хотя такой архитектуры можно достичь с по-

мощью процессов физического/химического осаждения, упомянутых ранее, этот 

путь значительно увеличивает сложность и снижает эффективность производ-

ственного процесса. Гранулированные системы разработаны для замены много-

слойной конфигурации, что позволяет повысить чувствительность и снизить по-

тенциальные экономические и временные затраты. 
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Мелкие зерна спрессовываются вместе, образуя зернистую систему в первой 

геометрии [85]. Другая геометрия строится путем внедрения магнитных частиц в 

немагнитную матрицу (проводящую или изолирующую) [86,87]. Выдвинутая гипо-

теза предполагает, что такая геометрия может улучшить величину МС, поскольку 

каждая граница между зернистыми частицами может стать спин-селекторным со-

единением [85]. 

Гранулированные системы страдали от неравномерного распределения и 

плохих границ зерен на ранних стадиях. Химически/физически подготовленные на-

ночастицы были применены для создания гранулированных систем, поскольку но-

вые нанотехнологии обеспечивают равномерно диспергированные наночастицы. 

В гранулированных системах, как и в многослойных системах, используются 

наночастицы, содержащие Fe и Co. Химически синтезированные наночастицы 

Fe3O4 используются при создании гранулированных систем из-за их доступности, 

стабильности и большой намагниченности. Гранулированные системы Fe3O4 до-

стигли –1,6 % и –1,2 % изменения сопротивления при 5 кЭ для тонкой пленки и 

прессованного порошка [88].  

На основе структур ядро-оболочка Fe3O4 были разработаны различные гра-

нулированные МС-системы, включая Fe3O4@SiO2, Fe3O4@ZnS, Fe3O4@ZrO2 и 

MgO@Fe3O4 [85,89–91]. 

Эти гранулированные системы достигли большого линейного рабочего диа-

пазона (~ 2 Тл) и относительно больших отрицательных МС-откликов  

(–4 % ~ –8 %). Однако большинству из них требуются низкие температуры для по-

лучения удовлетворительных значений МС. 

В то же время Co широко применяется при создании гранулированных си-

стем. Исследования проводились на гранулированных системах Co-Cu, Co-Ag, Co-

Ni и ZnO/ZnO-Co [92–94]. Кроме того, химически синтезированные наночастицы 

CoFe2O4 демонстрировали большое отрицательное МС (–18 % ~ –19 %), получен-

ное в сильном магнитном поле (70 кЭ) [85]. 

Другая геометрия гранулированных систем основана на внедрении наноча-

стиц в немагнитную матрицу (рисунок 1.11) [95]. Наночастицы Fe были осаждены 



32 

на матрицу SiO2 с помощью ионного пучка, что позволило добиться положитель-

ного МС на уровне 40 % в условиях большого магнитного поля (80 кЭ) и комнат-

ной температуры [96].  

Между тем, FeCo демонстрирует хорошую совместимость с гранулирован-

ной МС-системой, состоящей из магнитных наночастиц и немагнитной матрицы. 

FeCo обладает высокой намагниченностью насыщения и сильными спин-зависи-

мыми рассеивающими свойствами, которые предпочтительны в МС-материалах 

[97–99]. 

 

  
Рисунок 1.11 – Оптическая микрофотография и принципиальная схема  

гранулированных систем на основе наночастиц Fe в матрице Ge (а), МС Fe-Ge 

при разных температурах (б) [95] 

 

Гранулы/частицы FeCo были внедрены в Si-N, SiO2, Al2O3, Cu и углеродную 

матрицу методом магнетронного распыления [97,100–103]. 

В этих исследованиях гранулированные системы FeCo достигли МС до 30 % 

при комнатной температуре. Однако сильное магнитное поле (50 кЭ) является не-

обходимым условием для гранулированных систем FeCo для достижения большого 

магнитного сопротивления при температуре окружающей среды. Таким образом, 

гранулированные системы по-прежнему демонстрируют неадекватное МС в низ-

ком магнитном поле (≤ 10 кЭ). В некоторых случаях гранулированным системам 

могут потребоваться особые условия (например, низкие температуры, сильные 

магнитные поля и т. д.) для достижения надлежащих характеристик. 
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Вскоре после открытия ГМС на горизонте исследований появляется туннель-

ное магнитосопротивление (ТМС). Как продемонстрировали авторы [104] и [105] 

когда слой НМ в многослойной пленке заменяется изолятором, таким как MgO, об-

разующаяся таким образом структура называется магнитными туннельными пере-

ходами (МТП), поскольку эти многослойные структуры демонстрируют эффект 

ТMC. Во многом так же, как и в структурах, вызывающих эффект ГМС, электриче-

ское сопротивление в этих МТП резко меняется с изменением относительного 

направления намагниченности в ФМ-слое, что, в свою очередь, отвечает за процесс 

туннелирования электронов проводимости. через изоляционный слой. 

Слой изолятора наносится вместо НМ многослойной системы ГМС (рису-

нок 1.12) [106].  

 

  
Рисунок 1.12 – Принципиальная схема ТМС 

 

В то время как σ в структурах ГМС в основном возникает из-за рассеяния 

электронов проводимости на границе раздела ФМ–НМ, в структурах TMC элек-

троны могут туннелировать с одной стороны изолятора на другую (чтобы занять 

доступные электронные состояния в слоях ФM) благодаря явлению квантового 

туннелирования [107]. 

Число туннелирующих электронов в этих конфигурациях определяется ори-

ентацией намагниченности спина электрона в соседних ФМ-слоях. Ориентация 
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намагниченностей ферромагнитных слоев важна (например, эффект туннелирова-

ния велик, когда намагниченность спина электрона в соседних ФМ-слоях ориенти-

рованы параллельно направлению движения электронов, тогда как, когда они ори-

ентированы антипараллельно, эффект туннелирования мал) в ТМС из-за спин-за-

висимого туннелирования. Подобно эффекту ГМС, эффект ТMC представляет со-

бой чисто квантово-механический эффект, поскольку магнитное движение элек-

тронов и их спиновая ориентация сохраняются до и после процесса туннелирова-

ния. При спин-зависимом туннелировании электрон может туннелировать в под-

зону с тем же направлением спина. Изменение намагниченности может поменять 

местами две спиновые подзоны (за счет спин-поляризации), что приводит к изме-

нению сопротивления [107]. ТМС достигает относительно больших изменений со-

противления (30 %) даже на ранних стадиях развития, хотя требуются экстремаль-

ные условия (например, низкая температура) [106].  

Теорию, лежащую в основе ТМС, можно понять следующим образом [108]: 

проводимость для параллельного выравнивания магнитных моментов равна 

GП = G↑↑+G↓↓ и пропорциональна NЛ
↑

NП
↑

+NЛ
↓

NП
↓

. Здесь NЛ
↑

(N
Л

↓
) и NП

↑
(N

П

↓
) – число 

плотностей состояний носителей со спином вверх (спин вниз) в левой и правой об-

ласти магнитных материалов. Аналогично, проводимость для антипараллельного 

выравнивания определяется как GАП = G↑↓+G↓↑ . Следовательно, ТМС определя-

ется как выражение 1.7: 

 ТМС =  
GП-GАП

GАП

 = 
2∆NЛ∆NП

NЛNП-∆NЛ∆NП

 = 
2PЛPП

1-PЛPП

 (1.8) 

Al2O3, α-Fe2O3, MgO и NiO являются одними из изолирующих оксидных 

слоев, которые были включены в ФM-слои структур TMC, и при такой модифика-

ции сообщалось о самом высоком экспериментальном эффекте TMC, достигающем 

600 %, для модифицированного MgO. конфигурация тонкослойной пленки  

ФМ–НМ. Теоретически для этой системы было предсказано значение TMC до 

1000 % [109,110].  



35 

Заменив аморфный AlOx эпитаксиальным MgO, теоретики предсказали, что 

соотношение ТМС превышает 1000 % из-за когерентного туннелирования на гра-

нице раздела Fe/MgO [111]. 

Довольно большое МС наблюдалось в тонких пленках, в которых магнитные 

зерна Co внедрены в оксиды, такие как Si-O [12,112]; это наблюдение было сделано 

почти в то же время, когда было обнаружено большое ТМС в туннельных перехо-

дах Fe/Al-O/Fe. 

Соотношение МС гранулированного ТМС определяется по формуле (1.9): 

 МС = 
Г–1(0)–Г–1(Н)

Г–1(0)
 = 

Р2

1+Р2
 (1.9) 

что составляет всего лишь половину отношения МС к ТМС. Это происходит 

из-за случайного распределения направления намагниченности зерен, когда внеш-

нее магнитное поле не применяется.  

Вышеуказанный результат получается следующим образом. Рассмотрим два 

ферромагнитных зерна L и R, показанных на рисунке 1.13.  

  
Рисунок 1.13 – Туннелирование электрона между двумя зернами,  

намагниченности, которых наклонены под углом θ 

 

Намагниченность зерна R наклонена на угол θ относительно намагниченно-

сти зерна L. В этом случае вероятность перехода электрона из зерна L в то же спи-

новое состояние на зерне R определяется как cos2(θ/2), а для перехода в противопо-

ложное спиновое состояние на зерне R определяется как sin2(θ/2). Таким образом, 

вероятность туннелирования электрона между зернами L и R определяется как 

(1.10) и (1.11): 
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 Т↑↑ = DL+DR+cos2(θ 2⁄ )+DL+DR-sin
2(θ 2⁄ ) (1.10) 

 Т↓↓ = DL-DR-cos2(θ 2⁄ )+DL-DR+sin
2(θ 2⁄ ) (1.11) 

где DL+(-) и DR+(-) – основные (меньшинственные) спиновые плотности состо-

яний зерен L и R соответственно. Общая вероятность туннелирования определяется 

как: 

 T = T↑↑+T↓↓Pp∝1+P2cosθ (1.12) 

где P2 = 
(DL+-DL-)(DR+-DR-)

(DL++DL-)(DR++DR-)
 (1.13) 

Предполагается, что спин туннелирующего электрона сохраняется в про-

цессе туннелирования. Туннельная проводимость в отсутствие магнитного поля 

определяется по формуле (1.14): 

 Г(0)∝〈1+Р2cosθ〉av = 1, (1.14) 

когда применяется внешнее магнитное поле H, оно 

 Г(Н) = 1+Р2. (1.15) 

Затем получаем уравнение (1.9). На рисунке 1.14 показаны эксперименталь-

ные результаты для гранулированного ТМС [112].  

 
 

Рисунок 1.14 – Экспериментальные результаты для гранулированного ТМС [112] 
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Они согласуются с теоретическими результатами при высоких температурах. 

На рисунке 1.14 отношение МС увеличивается при низких температурах, что 

можно объяснить с точки зрения кулоновской блокады. 

В заключение первой главы отметим, что несмотря на понимание многих экс-

периментальных результатов по изучению транспортных и магниторезистивных 

явлений в гетерогенных наносистемах, еще остается много вопросов по управле-

нию наблюдаемых механизмов, путем создания нужной морфологии, толщины 

слоев, условий нанесения осаждаемых компонентов и других факторов. С учетом 

вышесказанного была сформулирована следующая цель работы: установление ос-

новных закономерностей влияния морфологии, толщины слоев и других факторов 

на электрические и магниторезистивные явления в тонкопленочных гетерострук-

турах Со/СоО, (CoFeB-SiO2)/ZnO, ZnO/C. 
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ГЛАВА 2 ПОЛУЧЕНИЕ ОБРАЗЦОВ И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЯ 

2.1 Получение тонкопленочных гетерогенных образцов 

 

Для синтеза тонкопленочных систем применяли метод ионно-лучевого напы-

ления (ИЛН), являющийся разновидностью ионно-плазменного распыления 

[28,113,114]. Используемая установка на базе вакуумного поста УВН-2М (рису-

нок 2.1) включает вакуумную камеру с тремя ионно-лучевыми источниками для 

распыления мишеней и предварительной обработки подложек, а также компенса-

тор заряда в виде вольфрамовой проволоки (диаметр 0,2 мм).  

Вращающаяся карусель с шестью подложкодержателями и V-образный экран 

позволяют получать образцы с контролируемой толщиной в рамках одного техно-

логического цикла, что обеспечивает высокую точность и оптимизированные фи-

зико-химические свойства пленок. 

 

  
1 – вращающееся основание держателей подложек; 2 – подложкодержатели;  

3 –диэлектрическая мишень; 4 – металлическая мишень; 5 – ионные источники,  

распыляющие мишени; 6 – ионный источник для очистки подложек; 7 – поток 

атомов, конденсирующихся на подложку, 8 – V - образный экран  

 
Рисунок 2.1 – Схема распылительной камеры (вид сверху)  
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При синтезе многослойных тонкопленочных систем применяли послойное 

осаждение с двух распыляемых мишеней различных составов. Процесс осуществ-

лялся в аргоновой атмосфере (99,998 % чистоты) при давлении 7∙10–4 Торр. Ми-

шени, установленные на водоохлаждаемых медных основаниях (280∙80 мм²), рас-

полагались в различных зонах вакуумной камеры, а подложка перемещалась между 

ними посредством вращающегося держателя. 

Осаждение проводили на подложках из монокристаллического кремния (ори-

ентация (100)) для структурного анализа, ситалла для исследования электрофизи-

ческих свойств и стекла для оптических измерений, при этом поддерживалась тем-

пература подложке, которая была равна комнатной температуры. Для формирова-

ния слоёв с различной толщиной в рамках одного технологического цикла исполь-

зовался специальный V-образный экран (рисунок 2.2). 

 

 
1 – Подложкодержатель; 2 – V- образный экран; 3 – Мишень 

 
Рисунок 2.2 – Расположение V-образного экрана в процессе напыления  

 

Для получения тонких пленок с различным содержанием кобальта была ис-

пользована составная мишень из кобальта и неравномерно установленных на ней 

навесок CoO, что позволило в одном технологическом цикле получить образцы с 

разным соотношением Co и CoO. Данный метод позволил синтезировать системы, 
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такие как нанокомпозиты Con(CoO)100–n. Для получения тонких пленок с различным 

содержанием Co40Fe40B20 была использована составная мишень из Co40Fe40B20 и не-

равномерно установленных на ней навесок SiO2, что позволило в одном технологи-

ческом цикле получить образцы с разным соотношением Co40Fe40B20 и SiO2. Дан-

ный метод позволил синтезировать системы, такие как нанокомпозиты 

(Co40Fe40B20)n(SiO₂)100–n. 

За один оборот карусели на подложке формировался бислой, состоящий из 

двух различных материалов. Данный метод многослойные гетероструктуры 

(Co/CoO)60, {[(Co40Fe40B20)34(SiO₂)66]/[ZnO]}50, и (ZnO/C)25. Первичное определение 

толщины пленок проводилось с помощью оптического интерферометра МИИ–4, 

где толщина одного бислоя вычислялась как отношение общей толщины к числу 

оборотов подложкодержателя. Полученные данные согласовывались с периодами 

слоистой структуры, измеренными методами малоугловой рентгеновской дифрак-

циии просвечивающей электронной микроскопией (ПЭМ). 

 

2.2 Исследование структуры и фазового состава полученных образцов 

2.2.1 Рентгеноструктурный фазовый анализ 

 

Для аттестации структуры и фазового состава применялся метод рентгено-

структурного фазового анализа (РФА), который проводился на рентгеновском ди-

фрактометре Bruker D2 Phaser (λCuKα1 = 1,54 Å) с применением программного обес-

печения DIFFRAC.EVA 3.0 и базой данных ICDD PDF Release 2012. 

Расчет среднего размера кристаллитов проводили по формуле Шеррера [115]: 

 D = 
0,89λ

bcosΘ
, (2.1) 

где  λ – длина волны рентгеновского излучения (1,54 Å для СuKα излучения);  

b – ширина рефлекса на полувысоте;  

Θ – брэгговский угол; 

D – средний размер кристаллов.  
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Для установления многослойной структуры были проведены рентгенострук-

турный анализ в малых углах Брэгга. Значения периода многослойной структуры d 

рассчитывали по формуле Вульфа-Брэггов: 

 nλ = 2dsin(Θ), (2.2) 

где  Θ – брэгговский угол; 

n – порядок дифракционного максимума (в нашем случае n = 1);  

λ – длина волны рентгеновского излучения.  

 

2.2.2 Просвечивающая электронная микроскопия 

 

Исследование поперечного сечения для структурной характеристики и уточ-

нения толщины пленок проводили на просвечивающем электронном микроскопе 

Hitachi HT7700 (100 кэВ, W-источник) в Институте физики им. Л.В. Киренского 

ФИЦ КНЦ СО РАН и Libra 120, ЭМВ-100БР в ФГБОУ ВО "Воронежский государ-

ственный технический университет". Образцы готовили с помощью однолучевого 

ФИП (Hitachi FB2100) при 40 кэВ с последующей финишной полировкой низко-

энергетичными Ar⁺-ионнами, что обеспечило толщину срезов ≈ 30 – 40 нм. Для за-

щиты от травления Ga⁺ пучком поверхность пленок покрывали термически напы-

ленным слоем аморфного SiO. Элементный состав пленок определяли на сканиру-

ющем электронном микроскопе Tescan MIRA 3 LMH с энергодисперсионной рент-

геновской приставкой Oxford INCA Energy 250. 

 

2.3 Измерение электрического сопротивления и термоэдс  

 

Образцы исследованных гетерогенных систем, представляли собой ситалло-

вые пластины с фиксированной шириной 3±0,15 мм и длиной 40±0,1 мм с напы-

ленными на них тонкими гетерогенными пленками. 

Концентрационные зависимости электрического сопротивления измерялись 

при комнатной температуре посредством измерения по 4-х проводной схеме на по-
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стоянном токе при помощи цифрового мультиметра модели АКИП В7–78/1 (рису-

нок 2.3), позволяющего измерять электрическое сопротивление в диапазоне от 

0,1 Ом до 1,2∙107 Ом, что обеспечивало хорошую точность определения парамет-

ров тонкопленочных гетерогенных систем. 

Для количественного анализа термоэлектродвижущей силы (ТЭДС) исследу-

емых систем вдоль образца создавался контролируемый температурный градиент 

величиной ≈ 75 K.  

 

 

Рисунок 2.3 – Схематичное изображение измерения электрического  

сопротивления по 4-х проводной схеме на постоянном токе исследуемых  

тонкоплёночных гетерогенных систем 

 

При этом «холодный» конец образца стабилизировался на уровне комнатной 

температуры (TK), что позволяло минимизировать температурные флуктуации в 

данной зоне [116]. 

Значение ТЭДС рассчитывалось по следующей скорректированной формуле, 

учитывающей вклад ТЭДС, возникающей в серебряных контактных зондах: 

 S=
U

T-TK

, (2.3) 

где  U – напряжение, возникающее между горячим и холодным концами образца 

при помощи высокочувствительного вольтметра Agilent 34420A;  

Т – температура горячего конца образца; 
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ТK – температура холодного конца образца, соответственно измеренные при 

помощи цифрового мультиметра АКИП В7–78/1 (пересчет из ЭДС термопары в 

температуру осуществлялся с помощью градуировочного полинома). 

Относительная погрешность измерения значений ТЭДС составила ≥ 3 %. 

Проведение серий повторных измерений позволили учесть случайные по-

грешности и обеспечить воспроизводимость полученных результатов. 

 

2.4 Измерение магнитосопротивления и магнитных свойств 

 

Для исследования влияния внешнего магнитного под на электрическое со-

противление (МС) полученных гетерогенных систем, использовалась специализи-

рованная экспериментальная установка, схема которой представлена на ри-

сунке 2.4. 

  
1 – источник питания электромагнитов, 2 – переключатель полярности магнитов 

(основной + запасной), 3 – электромагниты, 4 – датчик магнитного поля (Холла), 

5 – источник постоянного тока, 6 – амперметр, 7 – образцы (2 шт.), 8 – цифровой 

мультиметр АКИП В7–78/1 с компьютером 

 
Рисунок 2.4 – Схематическое изображение установки для измерения МС и  

магнитных свойств 
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Питание магнитной системы осуществлялось путем подачи напряжения с ис-

точника питания АКИП–1148 (1) на обмотки катушки электромагнита. Для инвер-

тирования полярности напряжения, подаваемого на обмотки катушки электромаг-

нита (3) используются 2 переключающих элемента (первый основной (автоматиче-

ский), второй запасной (ручной)) (2), напряженность магнитного поля в рабочем 

зазоре между электромагнитами определялось с помощью использования датчика 

Холла (4), запитанного от стабилизированного источника постоянного тока (5). 

Стабильность датчика Холла контролировалась с помощью амперметром (6). При 

этом расстоянии между кернами электромагнитов составляло порядка ≈ 2 см, по-

стоянное магнитное поле в зазоре электромагнитов может достигать величины по-

рядка 0,9 Тл. 

Магнисопротивление определялось путем регистрации изменения сопротив-

ления образцов (7) цифровым мультиметром АКИП В7–78/1 (8) (по 4-х проводной 

схеме на постоянном токе) в двух противоположных направлениях, по следую-

щему алгоритму: 

«0 → +0,9 Тл → 0→ (изменение полярности) → 0 → –0,9 Тл→0». Время 

нарастания поля составляло 5 минут, общее же время измерения полевой зависи-

мости (1 цикл) равнялось 20 минут. В некоторых экспериментах требовалось про-

вести 2 полных (40 минут) цикла измерения полевых зависимостей. Управление 

магнитном полем осуществлялось специально написанной для АКИПа–1148 про-

граммой, разработанной в среде LabVIEW. 

Зависимости сопротивления от величины внешнего магнитного поля изуча-

лись при различных взаимных ориентациях поля электрического тока, а также 

плоскости пленки (рисунок 2.5): 

1) Магнитное поле перпендикулярно плоскости образца и направлению элек-

трического тока (H  пл, H  I) (рисунок 2.5а); 

2) Магнитное поле параллельно плоскости образца и направлению электриче-

ского тока (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (рисунок 2.5б); 

3) Магнитное поле параллельно плоскости образца и перпендикулярно 

направлению электрического тока (H ǀǀ пл, H  I) (рисунок 2.5в). 



45 

  
 

(а) (б) (в) 

 
Рисунок 2.5 – Схематические изображения, поясняющие методику изучения  

зависимостей МС от напряженности внешнего магнитного поля при различных 

ориентациях поля, электрического тока и плоскости пленки:  

(H  пл, H  I) (а), (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (б), (H ǀǀ пл, H  I) (в) 

 

Величину МС определяли исходя из выражения (2.4): 

 MC = [(R(H) – R(0))/R(0)] ∙ 100%, (2.4) 

где     R(H) – значения электрического сопротивления, измеренные в магнитном 

поле; 

R(0) – значения электрического сопротивления, измеренные без поля  

соответственно. 

Для исследования эффекта МС при низких температурах т.е. при температуре 

кипения жидкого азота (77 K) использовался проточный криостат (рисунок 2.6).  

В погружённом в сосуд Дьюара криостате (1) размещались 2 образца (5), а 

между ними находился терморезистор PT–100 (4). Формула, связывающая термо-

сопротивления и температуры приведена ниже:  

 
когда t < 0°С, то Rt = R0 (1+At+B2

t+C3
t∙(t–100)); 

когда 0°С < t < 630°C, то Rt = R0∙(1+At+B2
t): 

(2.5) 

где  At = α∙(1+β/100); 

Bt = –αδ∙10–4;  

Ct = –αδ∙10–8. 

Криостат герметично соединялся с сосудом Дьюара посредством герметизи-

рующей крышки (10) и резиновой прокладки и стального кольца (9) и устанавли-

вался между кернами электромагнита (6), чтобы образцы находись в максимально 
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однородном магнитном поле. Выводы терморезистора подключались по 4-х про-

водной схеме к сканеру цифрового мультиметра АКИП В7–78/1 (2).  

Для обеспечения надёжной термоизоляции перед началом измерений объём 

криостата откачивался форвакуумным насосом через патрубок (15). Печь для испа-

рения жидкого азота (11) получала питание от источника тока АКИП–1105 с встро-

енным амперметром (8). В сосуде (13) создавалось повышенное давление паров 

азота, которое через патрубок (12) подавалось к образцам, обеспечивая эффектив-

ное охлаждение до 77 K. Процесс отогрева до комнатной температуры (≈ 40 минут 

до 280 K (5 K в минуту) и ≈ 55 минут до 290 K (4 K в минуту)) осуществлялся по-

средством открытия патрубка (3), что приводило к снижению избыточного давле-

ния паров азота. 

 
 

1 – проточный криостат, 2 – цифровой мультиметр АКИП В7–78/1 с  

компьютером, 3,14 – патрубок для отвода паров азота, 4 – терморезистор  

РТ–100, 5 – измеряемые образцы, 6 – электромагниты, 7 – вакуумная изоляция,  

источник питания испарителя, 9 – уплотнительные кольца,  

10 – герметично уплотняющая крышка, 11 – испаритель азота, 12 – патрубок для  

подачи азота к образцам, 13 – сосуд с жидким азотом (Дьюара),  

15 – патрубок для откачки воздуха 

 
Рисунок 2.6 – Схематичное изображение установки для измерения МС и  

магнитных свойств при низких температурах 



47 

Также в исследованиях применялся вибрационный магнитометр модели Lake 

Shore 7404 VSM (кафедра магнетизма МГУ). Данная автоматизированная уста-

новка имеет чувствительность в диапазоне от 10–5 до 10–7 Гс∙см3, с возможностью 

повышения чувствительности на несколько порядков после специализированных 

модификаций. Изображения локальной намагниченности были получены с исполь-

зованием микроскопа NEOARK Neomagnesia Lite BH-753 с возможностью изуче-

ния меридионального магнитооптического эффекта Керра. Петли магнитного ги-

стерезиса в диапазоне температур 2 – 300 K были получены с помощью вибраци-

онного магнитометра Cryogen Free Measurement System (Cryogenic Ltd., Велико-

британия). 

 

2.5 Измерение комплексной магнитной проницаемости на частоте 50 МГц 

 

Для определения комплексной магнитной проницаемости в данной работе 

использовался резонансный метод, в котором измерения проводились с помощью 

измерителя добротности Е9-5А на частоте 50 МГц (рисунок 2.7) [28,118]. 

 

  
Рисунок 2.7 – Принципиальная схема Q-метра для измерения  

индуктивности и добротности 

 

Колебательный контур, состоящий из внешней катушки индуктивности и 

внутренней подстраиваемой емкости, на определенной частоте (f) настраивался в 

резонанс. Параметрами, снимаемыми с прибора, являлись C0 – емкость колебатель-

ного контура без образца, Q0 – добротность колебательного контура без образца. 

Далее в катушку индуктивности вносился образец, который выводил систему из 
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резонанса, и с помощью подстраиваемой емкости находился новый резонанс си-

стемы. В этом случае параметрами, снимаемыми с прибора, были C1 – емкость ко-

лебательного контура с образцом, Q1 – добротность колебательного контура с об-

разцом и частота резонанса f. Зная, что добротность колебательного контура Q 

определяется уравнением [119]: 

 Q=
ωL

R
, (2.6) 

где  ω – циклическая частота; 

L – индуктивность; 

R – активное сопротивление, можно записать следующую систему  

уравнений: 

 

{
 

 Q
0
=

ωL0

R

Q
1
=

ωL/

R+ωL//

, (2.7) 

где  L/ – действительная часть индуктивности колебательного контура; 

L// – мнимая часть индуктивности колебательного контура с образцом,  

L0 – индуктивность катушки без образца. Решая систему уравнений, находим 

мнимую часть индуктивности колебательного контура с образцом L//: 

 L//=
L/

Q
1

 – 
L0

Q
0

. (2.8) 

Выражение для индуктивности катушки имеет вид: 

 L0=μ
0
μ

S0N2

l
(1-

8π

3

R

l
) , (2.9) 

где  µ0 – магнитная постоянная, равная 4π∙107 Гн/м;  

S0 – сечение катушки без образца;  

N – количество витков катушки индуктивности;  

L – длина катушки индуктивности;  

R – радиус катушки индуктивности.  

Подставляя формулу (2.8) в (2.9), находим мнимую часть комплексной маг-

нитной проницаемости исследуемого образца: 
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 μ//=(
L/

Q
1

–
L0

Q
0

)
l

μ
0
S1N2 (1–

8π

3

R

l
)

, (2.10) 

где  S1 – сечение катушки индуктивности с образцом. Величины L/ и L0  

определяются из соотношений: 

 
L/=

K

f
2
C1

, 
(2.11) 

 
L0=

K

f
2
C0

, 
(2.12) 

где  K – индивидуальный численный коэффициент для измерителя добротности 

Е9-5А, равный 2,53×1010; 

f – частота резонанса.  

Таким образом, окончательно мнимая часть комплексной магнитной прони-

цаемости равна: 

 μ//=(
1

Q
1
C1

-
1

Q
0
C0

)
lK

μ
0
S1N2f (1-

8π

3

R

l
)

2
 (2.13) 

Для нахождения действительной части комплексной магнитной проницаемо-

сти µ/решается следующая система уравнений: 

 

{
 

 L0=μ
0

S0N2

l
(1-

8π

3

R

l
)

L/=μ
0

(S0-S1)

l
N2 (1-

8π

3

R

l
)+μ

0
μ/

S1

l
N2 (1-

8π

3

R

l
)

. (2.14) 

Отсюда 

 μ/=
l(L/-L0)

μ
0
S1N2 (1-

8π

3

R

l
)

+1. (2.15) 

С учетом (2.14) и (2.15) получаем: 

 μ/=
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μ
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l
)
(
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–
1

C0

)+1. (2.16) 
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ГЛАВА 3 СТРУКТУРА ГЕТЕРОГЕННЫХ СИСТЕМ 

3.1 Структура нанокомпозитов Con(СоО)100−n 

 

На рисунке 3.1 представлены картины дифракции рентгеновских лучей от 

нанокомпозитов Con(СоО)100−n, полученных при напылении из составной мишени в 

атмосфере Ar (рисунок 3.1a) и атмосфере Ar + O2 (98 % Ar + 2 % O2) (рисунок 3.1б) 

[116,117]. 
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Рисунок 3.1 – Картины рентгеновской дифракции от нанокомпозитов 

Con(CoO)100−n, полученных при напылении в атмосфере Ar (a) и атмосфере 

Ar + O2 (б) и ситалловой подложки СТ–50. Цифрами у кривых показано  

содержание металлического кобальта в ат. % 

 

Конфигурация мишени и значения мощности на ионных источниках при этом 

не менялись. Анализ приведенных дифрактограмм показал, что полученные пленки 

являются двухфазными и состоят из текстурированных кубических фаз оксида ко-

бальта CoO (пространственная группа Fm-3m) и металлического кобальта (про-

странственная группа Fm-3m). Полуколичественный анализ содержания металли-

ческой фазы кобальта проводился с использованием корундовых чисел, приводи-

мых в карточках базы данных ICDD PDF Release 2012 (PDF 01-071-1178 для CoO и 

PDF 01071-4651 для Co). Полученные оценки массового содержания металличе-

ского Co для удобства последующего анализа переводились в атомные и составили 

от 2 до 24 ат. % металлического Со. Присутствие кубической модификации фазы 
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Co, которая является нестабильной при комнатной температуре, может быть свя-

зано как с фазовым размерным эффектом, так и с примесной природой наблюдае-

мой аномальной фазы [120]. 

Из оценок среднего размера областей когерентного рассеяния (ОКР), прове-

денных по формуле Шеррера [115] и приведенных на рисунке 3.2, следует, что с 

ростом содержания фазы металлического кобальта размер зерен CoO уменьшается, 

а Co – растет.  
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Рисунок 3.2 – Средний размер ОКР Co и CoO, для нанокомпозитов Соn(СоО)100–n, 

полученных в атмосфере Ar (a) и атмосфере Ar + O2 (б) 

 

При этом добавление О2 при напылении приводит к уменьшению размеров 

зерен Co и росту зерен CoO. Рентгеноструктурный анализ показал, что средние раз-

меры ОКР CoO для нанокомпозитов Con(CoO)100−n изменяются в пределах от 15 до 

80 нм, а для Co не превышают 20 нм для нанокомпозитов, напыленных в атмо-

сфере Ar, и 5,5 нм для нанокомпозитов, напыленных в атмосфере Ar+O2. Для изу-

чения структуры методами ПЭМ были получены пленки толщиной ≈ 60 нм. На ри-

сунке 3.3 представлены результаты ПЭМ исследований нанокомпозита 

Co14(CoO)86, полученной при распылении и осаждении в атмосфере Ar на подложку 

NaCl. Исследования методами ПЭМ (а) подтвердили выводы о наличии двух фаз 

(металлического Co и CoO) (рисунок 3.3). 
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Темнопольный анализ структуры в отражении 111 CoO (рисунок 3.3б) пока-

зал, что размер зерен матрицы в пленке данного состава изменяется в диапазоне от 

3 до 15 нм. 

 

  
Рисунок 3.3 – Светлопольное (a) и темнопольное в отражении 111 CoO (б) ПЭМ 

изображения, а также фрагмент картины электронной дифракции от  

нанокомпозита Со14(CoO)86 (в), сконденсированной на подложке NaCl в  

атмосфере Ar 

 

Как видно из электронограммы (рисунок 3.3в), для фазы CoO наблюдается 

ярко выраженная текстура <111>, о чем свидетельствует очень интенсивный коль-

цевой рефлекс 220. Рефлексы, принадлежащие металлической фазе, очень слабые 

и сильно размыты, что свидетельствует о малом количестве и размере данных 

включений.  

 

3.2 Структура многослойных гетероструктур (Со/СоО)60 

 

На рисунке 3.4 представлены картины рентгеновской дифракции от много-

слойных гетероструктур (Со/СоО)60 [121]. Цифрами у кривых показаны значения 

эквивалентной толщины прослоек Co (hCo). Из анализа картин малоугловой ди-

фракции следует, что в тонких пленках (Со/СоО)60 наблюдается слоистая струк-

тура, о чем свидетельствует наличие максимумов в диапазоне 1 – 7° и увеличение 

их интенсивности с ростом толщины прослоек Co. Величина периода многослой-
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ных структур (Со/СоО)60 (толщина бислоя), рассчитанная из рисунка 3.4а, изменя-

лась от 2,6 до 3,8 нм (для полученных многослойных гетероструктур значение тол-

щины монослоя Co изменялось от 0,2 до 1,4 нм, а CoO составило ≈ 2,4 нм). Общее 

число бислоев из условий получения составило 60, что соответствует диапазону 

толщин всех пленок от 156 до 228 нм. Форма пиков сложная, что в целом может 

быть интерпретировано как некоторое отклонение от периодичности (нерегуляр-

ность толщин отдельных слоев, связанная с их островковым ростом). Вероятно, 

несимметричность максимумов также является следствием формирования на меж-

фазных границах Co–CoO дополнительных прослоек, близких по составу к Co3O4. 

Результаты анализа картин рентгеновской дифракции в области средних брэггов-

ских углов 30 – 80° не противоречат нашим предположениям. 

Действительно, для всех исследованных многослойный гетероструктур в об-

ласти углов 30 – 80° наблюдаются ярко выраженные пики кубического CoO (111) 

и CoO (222), что указывает на сильную одноосную текстуру с осью <111>. 

Помимо фазы кубического CoO на дифрактограммах исследованных гетеро-

структур при толщинах прослоек Co более 0,8 нм были идентифицированы макси-

мумы Co3O4. 
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Рисунок 3.4 – Картины рентгеновской дифракции от многослойных  

гетероструктур (Со/СоО)60, измеренные при малых (а) и средних (б) углах Брэгга. 

Цифрами у кривых показаны значения (нм) эквивалентной толщины hCo 
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Что же касается металлической фазы исследованных многослойных гетеро-

структур, то для структур с эквивалентной толщиной hCo не превышающих 0,8 нм 

(рисунок 3.4б) в интервале 40 – 50° максимумы от металлического кобальта не 

наблюдаются и становятся различимыми на дифрактограммах лишь при эквива-

лентных толщинах hCo > 0,8 нм. Следует отметить, что угловое положение рефлек-

сов Co не совсем совпадает с табличными данными, что может указывать на нали-

чие макронапряжений в самой многослойной пленке.  

Исследования структуры методами ПЭМ подтвердили формирование про-

слоек Co и многослойной структуры (рисунок 3.5a), а картины дифракции быстрых 

электронов – кристаллическую структуру слоев Co и CoO (рисунок 3.5б). 

 

 
 

Рисунок 3.5 – Светлопольное ПЭМ изображение поперечного сечения (а) и  

электронограмма (б) от многослойной гетероструктуры (Со/СоО)60 (hСo ≈ 0,7 нм) 

 

Значения толщин прослоек Co и CoO, полученные из изображений ПЭМ для 

исследуемой многослойной гетероструктуры, согласуются с результатами, полу-

ченными из картин дифракции рентгеновских лучей в области малых углов Брэгга 

(рисунок 3.4a). 
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3.3 Структура многослойных гетероструктур 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 

 

На рисунке 3.6 представлены картины рентгеновской дифракции от много-

слойных гетероструктур {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 с различной толщиной 

прослоек ZnO, нанокомпозита (Co40Fe40B20)34(SiO2)66 и пленки ZnO, полученных 

осаждением на вращающуюся подложку [122,143]. 

Рентгеновская дифракция в области малых углов Брэгга (2 = 1 – 7°) выявила 

наличие дифракционных максимумов во всех исследованных многослойных гете-

роструктурах {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 (рисунок 3.6а), что можно интер-

претировать как наличие многослойной структуры пленок с различной толщиной 

прослоек. Следует отметить, что для референтных нанокомпозитов 

(Co40Fe40B20)34(SiO2)66 и пленок ZnO, полученных осаждением на вращающуюся 

подложку, максимумы в указанном диапазоне отсутствуют. 
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Рисунок 3.6 – Картины рентгеновской дифракции пленок ZnO, нанокомпозита 

(Co40Fe40B20)34(SiO2)66 и многослойных гетероструктур 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 с различной толщиной прослоек ZnO, 

измеренные при малых (а) и средних (б) углах Брэгга. Цифрами у кривых  

показаны толщины (нм) прослоек ZnO в составе многослойных гетероструктур 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 
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Анализ рентгенограмм показал, что нанокомпозитные прослойки в много-

слойных гетероструктурах, так же, как и референтного нанокомпозита 

(Co40Fe40B20)34(SiO2)66, имеют аморфную структуру, а прослойки ZnO имеют гекса-

гональную кристаллическую структуру с группой симметрии P63mc (рисунок 3.6б) 

[123]. Следует отметить, что дифракционная картина пленки ZnO характеризуется 

наличием узкого дифракционного максимума при 2𝛩 ≈ 34° (рисунок 3.6б), кото-

рый можно классифицировать как пик (0001) гексагональной ячейки ZnO. Увели-

чение толщины прослоек ZnO в многослойных гетероструктурах 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 приводит к увеличению интенсивности дифрак-

ционного максимума ZnO (0001), однако его ширина существенно больше, чем 

наблюдаемая для чистого ZnO. Наличие только одного максимума отражения обу-

словлено сильной текстурой. При этом при малых толщинах прослоек кристалли-

ческая структура ZnO, по-видимому, не формируется. 

 

 
 

Рисунок 3.7 – Микроизображение поперечного сечения многослойной  

гетероструктуры {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50, полученное с помощью ПЭМ  

(на вставке представлена дифракционная картина исследуемой пленки) 

 

Дифракционные исследования с использованием ПЭМ (рисунок 3.7) под-

твердили аморфную структуру составляющих слоев пленки при малой толщине 
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прослоек ZnO (вставка к рисунку 3.7), а микрофотографии поперечного сечения си-

стемы {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 – образование нанокомпозитных прослоек 

(Co40Fe40B20)34(SiO2)66 и многослойной структуры, при этом толщина прослоек в ис-

следуемое многослойной гетероструктуре (Co40Fe40B20)34(SiO2)66 соста-

вила ≈ 1,1 нм, а для ZnO ≈ 1,2 нм. 

 

3.4 Структура многослойных гетероструктур (ZnO/C)25 

 

На дифрактограммах гетероструктур (ZnO/C)25 в области малых углов Брэгга 

(2 = 1 – 7°) [124–127]. Наблюдаются максимумы (рисунок 3.8а), что свидетель-

ствует об образовании слоистой структуры. Анализ дифрактограмм (рисунок 3.8б) 

полученных многослойных гетероструктур показал, что прослойки углерода 

имеют аморфную структуру, а прослойки ZnO гексагональную кристаллическую 

структуру.  
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Рисунок 3.8 – Картины рентгеновской дифракции многослойных гетероструктур 

(ZnO/C)25 измеренные при малых (а) и средних (б) углах Брэгга 

 

Для дополнительного подтверждения многослойности полученной системы 

был проведены исследования поперечного сечения методами ПЭМ. 

Анализ микрофотографий ПЭМ подтвердил сделанные ранее выводы о полу-

ченных многослойных гетероструктурах (рисунок 3.9).  
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Рисунок 3.9 – ПЭМ-микрофотография поперечного сечения многослойной  

гетероструктуры (ZnO/С)25 (h ≈ 145 нм). На вставке показана электронограмма 

 

Методом дифракции электронов также были выявлены фазы кристалличе-

ского оксида гексагонального ZnO, что проявляется в виде дугообразных рефлек-

сов на картинах электронной дифракции (вставка на рисунке 3.9) и аморфного уг-

лерода (широкий гало).  
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ГЛАВА 4 ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ ЯВЛЕНИЯ В ГЕТЕРОГЕННЫХ СИСТЕМАХ 

4.1 Порог протекания 

 

Для описания электронного переноса в сложных гетерогенных структурах, 

коими являются нанокомпозиты и многослойные пленки металл–диэлектрик, при-

меняется теория протекания (перколяции) [128]. В соответствии с этой теорией 

описывается процесс протекания электрического тока по решетке, в которой вме-

сто неразорванных связей стоят одинаковые электрические сопротивления, соеди-

няющие соседние узлы, а разорванным связям соответствует бесконечное электри-

ческое сопротивление. Эффективная электропроводность такой среды  отлича-

ется от нуля лишь при значении n > nC, называемым ПП. Результаты исследования 

концентрационных зависимостей удельного электрического сопротивления (далее 

по тексту будет обозначаться ρ) в композитах металл–диэлектрик показывают, 

что практически все многофазные композиционные структуры обладают перколя-

ционными свойствами [113]. 

Значение ПП зависит от состава гетерогенной системы, условий напыления 

и меняется для различных систем в широких пределах, а увеличение давления ре-

активных газов приводит к его смещению в сторону большей концентрации метал-

лической фазы [113]. Исследование концентрационных зависимостей электриче-

ского сопротивления гетерогенных систем, проведенные в данной работе, позво-

лили установить новые закономерности.  

На рисунке 4.1 приведены зависимости ρ и термоэдс (далее по тексту будет 

обозначаться S) многослойных гетероструктур (Со/СоО)60 от эквивалентной тол-

щины hCo, которые были получены распылением двух мишеней и послойного оса-

ждения на вращающуюся подложку. Полученные зависимости характерны для пер-

коляционных систем, для которых изменение ρ при переходе через ПП изменяется 

на несколько, в нашем случае почти на восемь порядков величины. При этом сере-

дину участка наиболее резкого изменения ρ и S можно интерпретировать как ПП в 

системе металл–диэлектрик, связанный с переходом от островковых прослоек Co к 

сплошным. В нашем случае такой переход происходит при эквивалентной толщине 
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hCo ≈ 0,8 нм, что сопровождается резким уменьшением по модулю значения S и сла-

бой зависимостью от эквивалентной толщины hCo в области hCo > 0,8 нм. Знак S в 

синтезированных многослойных гетероструктур отрицательный, что свидетель-

ствует о доминирующем вкладе электронов в электроперенос. При этом значение 

S многослойных гетероструктур за ПП характерны для значений S чистого кобальта 

[129]. 
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Рисунок 4.1 – Зависимости   и S многослойных гетероструктур (Со/СоО)60  

от эквивалентной толщины hCo 

 

Если же процесс распыления производить из составной мишени, состоящей 

из основания оксида кобальта с навесками из чистого кобальта, распределенных 

неравномерно, концентрационные зависимости выглядят иначе. На рисунке 4.2 

представлены концентрационные зависимости ρ нанокомпозитов Con(CoO)100−n, из-

меренные при комнатной температуре для гетероструктур, полученных в атмо-

сфере Ar и в атмосфере с добавлением О2 (Ar + O2). Для нанокомпозитов, получен-

ных в Ar, при увеличении концентрации металлической фазы ρ немонотонно 

уменьшается примерно на 7 порядков величины (кривая 1 на рисунке 4.2). Полу-

ченная зависимость характерна для многих гетерогенных систем металл–диэлек-

трик [130], а значительное уменьшение ρ нанокомпозитов при увеличении концен-

трации металлической фазы связывается с переходом от неметаллического типа 

проводимости к металлическому. 
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Рисунок 4.2 – Зависимости ρ нанокомпозитов Con(CoO)100–n от содержания  

металлического кобальта n, полученных в Ar (1,2) и Ar + O2 (3,4):  

1,3 – нанокомпозиты в исходном состоянии; 2,4 – нанокомпозиты после  

термической обработки в вакууме P = 2,5·10–4 Торр при T = 520 K 

 

Для определения ПП протекания были проведены отжиги нанокомпозитов 

Con(CoO)100−n при температуре T = 520 K, не приводящей к существенному измене-

нию морфологии данных нанокомпозитов. Из рисунка 4.2 видно, что в области ма-

лых концентраций металлической фазы отжиг приводит к повышению ρ наноком-

позитов Con(CoO)100−n, а при высоких значениях n сопротивление понижается отно-

сительно гетероструктур в исходном состоянии. Если предположить, что электро-

перенос нанокомпозитов до ПП определяется диэлектрической матрицей, то оче-

видно, что уменьшение концентрации дефектов в CoO в процессе термообработки 

должно приводить к увеличению ρ гетероструктур, что и наблюдается в экспери-

менте. С другой стороны, для гетероструктур за ПП проводимость осуществляется 

по сетке соприкасающихся металлических гранул. Тогда уменьшение дефектности 

межкристаллических пространств между металлическими наночастицами в про-

цессе термообработки должно приводить к уменьшению ρ проводящей сетки ме-

таллической фазы. В этом случае ПП в нанокомпозитах Con(CoO)100−n можно оце-

нить по точке пересечения концентрационных зависимостей ρ структур в исходном 

состоянии и термообработанных. Оценки показали, что ПП приходится на 

12,2 ат. % металлического Co для композитов, полученных в атмосфере Ar (ПП1 на 
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рисунке 4.2) и на 8,3 ат. % металлического Co для нанокомпозитов, полученных с 

добавлением O2 (ПП2 на рисунке 4.2).  

Анализ полученных зависимостей выявил несколько не характерных для 

нанокомпозитов особенностей. Во-первых, низкое по сравнению с другими нано-

композитами металл–диэлектрик [131] значение концентрации металлической 

фазы (≈ 12 ат. %), соответствующей ПП. Во-вторых, добавление O2 приводит к 

сдвигу ПП в область меньшей концентрации металлической фазы и уменьшению ρ 

нанокомпозитов Con(CoO)100−n для составов, находящихся до ПП. В то же время ρ 

в нанокомпозитах за ПП, полученных в атмосфере Ar + O2, значительно выше, чем 

в нанокомпозитах, синтезированных в атмосфере Ar [132].  

Чтобы объяснить установленные закономерности изменения ρ, вернемся к 

морфологии синтезированных нанокомпозитов. Исходя из большого различия раз-

меров кристаллитов диэлектрической и металлической фаз, можно сделать предпо-

ложение о неравномерном распределении их в нанокомпозите. Так, мелкие метал-

лические гранулы Co должны быть в основном сконцентрированы по границам 

кристаллитов CoO. Схематически подобная структура представлена на рисунке 4.3. 

Добавление O2 в процессе синтеза нанокомпозитов Con(CoO)100−n приводит к 

существенному уменьшению размеров кристаллитов Co (рисунок 3.2). Очевидно, 

что уменьшение размера частиц, расположенных на границах раздела кристалли-

тов CoO, приводит к уменьшению среднего расстояния между металлическими ча-

стицами, и, следовательно, увеличивает вероятность туннельного тока между 

ними. В нашем случае можно считать, что электроперенос полученных наноком-

позитов определяется не всем объемом гетерогенной структуры, а только межкри-

сталлитными областями по границам раздела CoO. Следовательно, проводящая ме-

таллическая сетка образуется в ограниченном объеме, для чего требуется не очень 

высокая концентрация металлической фазы относительно всего объема гетеро-

структуры. 

Это объясняет низкое значение концентрации металлической фазы 

Со ≈ 12 ат. %, соответствующей ПП. Как уже отмечалось выше, при добавлении O2 

размер частиц Co уменьшается. 
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Рисунок 4.3 – Модели структуры нанокомпозитов Con(CoO)100–n синтезированных 

в Ar (a) и Ar + O2 (б) 

 

Следовательно, при таком же содержании металлической фазы, как и для ге-

тероструктур, полученных в атмосфере Ar, увеличивается их количество, что при-

водит к более равномерному их распределению по границам зерен CoO и уменьше-

нию туннельных зазоров между ними. Как следствие, требуется меньше металли-

ческой фазы для образования сплошной проводящей металлической сетки, т.е. при 

уменьшении размера частиц ПП сдвинется в сторону меньшей концентрации ме-

таллической фазы n в нанокомпозите Con(CoO)100−n. При формировании проводя-

щей сетки её ρ будет зависеть от размеров частиц металлического кобальта, одно-

родности их случайного распределения по поверхности интерфейса, площади и ка-

чества контакта между ними. Большие металлические частицы создают сетку с 

меньшим ρ. Этим объясняются меньшие значения ρ нанокомпозита Con(CoO)100−n, 

полученного в инертной атмосфере, в сравнении с гетероструктурами, получен-

ными в смешанной среде, после ПП. 

На рисунке 4.4 представлены концентрационные зависимости S синтезиро-

ванных нанокомпозитов Con(CoO)100−n. Все измеренные значения S отрицательны и 

по абсолютному значению меньше S объемного кобальта при указанных темпера-

турах (около ≈ 27 мкВ/K [133]). Из анализа полученных зависимостей следует, что 

для нанокомпозитов, напыленных в атмосфере Ar, S характеризуется минимумом 
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(по модулю) вблизи ПП, и при введении O2 в атмосферу напыления форма зависи-

мостей в целом сохраняется. Наличие O2 в атмосфере напыления приводит к об-

щему уменьшению S по абсолютному значению и сдвигу минимума в сторону 

меньших концентраций металлической фазы.  
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Рисунке 4.4 – Зависимости S нанокомпозитов Con(CoO)100–n от содержания  

металлического кобальта n, полученных в Ar (1,2) и Ar + O2 (3,4).  

1,3 – нанокомпозиты в исходном состоянии; 2,4 – нанокомпозиты после  

термической обработки в вакууме P = 2,5·10–4 Торр при T = 520 K 

 

Для нанокомпозитов до ПП S определяется, с одной стороны, процессами 

непосредственного туннелирования электронов из одной металлической гранулы в 

другую, а с другой стороны – прыжковым электропереносом по локализованным 

состояниям матрицы CoO [134]. В первом случае уменьшение туннельных зазоров 

между частицами металлического Co должно приводить к росту туннельной S. 

Тогда с ростом доли металлической фазы S должна увеличиваться для нано-

композитов Con(CoO)100−n до ПП. Более того, S для нанокомпозитов, полученных в 

смешанной атмосфере Ar + O2, должна быть выше, чем для нанокомпозитов, полу-

ченных в среде Ar. 

Как видно из рисунка 4.4, такие зависимости в нашем эксперименте не 

наблюдаются, что позволяет предположить, что электропроводность нанокомпози-

тов Con(CoO)100−n до ПП носит прыжковый характер. 
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В нанокомпозитах за ПП, где проводимость имеет диффузионный характер, 

окисление гранул металлического кобальта приводит к уменьшению поверхности 

их контакта друг с другом, что может препятствовать транспорту электронов и со-

ответственно приводить к понижению S. Следовательно, введение O2 в атмосферу 

напыления может заметно повысить туннельную S в нанокомпозитах до ПП и диф-

фузионную S в нанокомпозитах за ПП. 

Таким образом, из совместного анализа зависимостей ρ и S нанокомпозитов 

Con(CoO)100−n, полученных в атмосфере Ar и атмосфере Ar + O2, следует, что добав-

ление О2 в камеру в процессе напыления приводит главным образом к изменению 

электрических свойств за счет топологических изменений структуры нанокомпо-

зита Con(CoO)100−n. 

На рисунке 4.5а представлены зависимости ρ нанокомпозитов 

(Co40Fe40B20)n(SiO2)100–n от концентрации металлической фазы Co40Fe40B20 (обозна-

ченной как n), измеренные при комнатной температуре.  
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Рисунок 4.5 – ρ пленок композита (Co40Fe40B20)n(SiO2)100–n в зависимости от 

содержания металлической фазы n (а) и ρ,S многослойных гетероструктур 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 в зависимости от толщины прослоек ZnO (б) 

 

В случае композитной мишени с неравномерным расположением кремние-

вых пластин на металлической пластине Co40Fe40B20 при распылении концентрация 

металлической фазы n изменяется от 25 до 64 ат. %, что приводит к нелинейному 

уменьшению ρ системы (Co40Fe40B20)n(SiO2)100–n примерно на 5 порядков (черная 
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кривая на рисунке 4.5а). Полученная зависимость типична для многих гетероген-

ных систем металл–диэлектрик, а существенное уменьшение ρ композитов с ро-

стом концентрации металлической фазы связано с переходом от неметаллического 

типа проводимости к металлическому. 

Характерной особенностью данной зависимости является отклонение от мо-

нотонного поведения для составов, расположенных вблизи ПП, что особенно за-

метно после термообработки в вакуумной атмосфере при Т = 400 °С, 30 минут, не 

приводящей к кристаллизации аморфных фаз (красная кривая на рисунке 4.5а). При 

этом термообработка композитов приводит к увеличению ρ композитов, располо-

женных до и уменьшению за ПП (показано стрелками на рисунке 4.5а). 

Таким образом, ρ выбранного для получения многослойных наноструктур 

композитного слоя состава (Co40Fe40B20)34(SiO2)66 в зависимости от релаксирован-

ного состояния аморфной фазы и условий осаждения должно быть больше 

1 – 10 Ом·м, а сам композит следует отнести к доперколяционным. 

Наличие прослоек ZnO, имеющего на 3 – 4 порядка меньшую величину ρ, по 

нашим данным составляющую ≈ 2·10–4 Ом·м, должно приводить к снижению ρ 

многослойных гетероструктур {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50, что и происходит 

[135]. Экспериментальные исследования ρ синтезированных многослойных гетеро-

структур {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 в зависимости от толщины полупровод-

никовых прослоек ZnO представлены на рисунке 4.5б. ρ многослойных гетеро-

структур {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 слабо изменяется с толщиной прослоек 

до hZnO ≈ 1,5 нм, а затем уменьшается примерно на три порядка при hZnO ≈ 4 нм (ри-

сунке 4.5б). Следует отметить, что аналогичная картина наблюдалась для много-

слойных гетероструктур, полученных из композита (Co40Fe40B20)34(SiO2)66 с про-

слойками Si, C, Cu и Bi2Te3 [25]. Установлено, что если прослойка имела состав с 

ρ ≪ 5·10–3 Ом·м, то значение ρ(h) изменялось более чем на три порядка. В исследо-

ванной системе {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 прослойки ZnO также имеют бо-

лее низкое значение ρ по сравнению с ρ композитных пленок вплоть до ПП (рису-

нок 4.5а), что также приводит к изменению ρ более чем на три порядка при изме-

нении толщины прослоек ZnO (рисунок 4.5б). 
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Знак S в синтезированных многослойных гетероструктурах отрицательный, 

что свидетельствует о доминирующем вкладе электронов в электроперенос. S мно-

гослойных гетероструктур {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 слабо изменяется с 

толщиной прослоек до hZnO ≈ 1,5 нм, значение S ≈ –6 мкВ/K, что соответствует ти-

пичным значениям для композита (CoFeВ)Х(SiOn)1–Х [136], это означает, что при 

малых толщинах hZnO вклад прослоек оксида цинка в S минимален, затем при уве-

личении толщины hZnO вклад становится преобладающим, и S приближается к зна-

чениям чистого ZnO, которые значительно выше (по модулю) [137,138]. 

Для объяснения наблюдаемых закономерностей рассмотрим последователь-

ность роста полупроводникового слоя в процессе осаждения [139]. Многослойная 

гетероструктура {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 представляет собой сложную 

наногетерофазную систему, одним из основных параметров которой является тол-

щина полупроводникового слоя (hZnO). При толщинах слоя оксида цинка ме-

нее ≈ 1,2 нм полупроводниковая фаза имеет островковую структуру и сосредото-

чена преимущественно на металлических гранулах (в силу принципа минимизации 

внутренней энергии растущей пленки в процессе самоорганизации) (рисунок 4.6а).  

Сформированная морфология не оказывает существенного влияния на про-

цессы электропереноса в композитных слоях (Co40Fe40B20)34(SiO2)66. Увеличение 

толщин прослоек ZnO в диапазоне от 0,5 до 1,5 нм приводит к формированию ка-

налов проводимости с меньшим сопротивлением. 

При малых толщинах прослоек ZnO могут преобладать процессы электропе-

реноса «металлическая гранула – полупроводник – диэлектрик – металлическая 

гранула» (рисунок 4.6б), что и наблюдается в синтезированных пленках (рису-

нок 4.5б) при hZnO < 1,5 нм. 

С увеличением hZnO вклад в проводимость переходов «металлическая гра-

нула–полупроводник–металлическая гранула» будет увеличиваться, а при толщине 

прослоек ZnO более 2 нм электрическое сопротивление полностью определяется 

этими проводящими каналами ZnO (рисунок 4.6в). 

 



68 

 
 

Рисунок 4.6 – Модельное представление возможных путей тока (синие стрелки) в 

многослойной гетероструктуре {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 в зависимости 

от толщины ZnO: а – образование островков полупроводниковой фазы ZnO;  

б – рост островков ZnO; в – образование квазисплошного слоя ZnO 

 

Некоторое противоречие в оценках толщины островкового слоя пленки ZnO 

по результатам ρ и исследования морфологии с помощью ПЭМ, где при толщи-

нах ≈ 1,2 нм образуются квазисплошные прослойки ZnO, может быть связано с 

применением разных типов подложек для ПЭМ (монокристаллический Si (001)) и 

для измерения электрических свойств (использовались подложки из стеклокера-

мики с большей шероховатостью). 

 

4.2 Механизмы проводимости  

 

Электрические свойства гранулированных нанокомпозитов радикальным 

образом зависят от соотношения металлической и диэлектрической фаз в 

материале. Существуют два принципиально разных режима проводимости в 

композитах, определяемых объёмным соотношением диэлектрической и 
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металлической фаз и, соответственно, структурой материала: металлический 

режим и неметаллический [11]. Неметаллический режим проводимости 

реализуется в том случае, когда объемная доля металлической фазы в композите 

меньше ПП. Структура такого материала состоит из электрически изолированных 

друг от друга металлических наногранул, разделённых диэлектрическими 

прослойками. Диэлектрический режим характеризуется высокими значениями ρ, 

увеличивающимися на несколько порядков при уменьшении доли металла в 

композите от ПП до 0 %. При охлаждении электросопротивление композитов 

возрастает и в интервале температур 4,2 – 300 K изменение  достигает нескольких 

порядков.  

Металлический режим проводимости реализуется в том случае, когда 

объемная доля металлической фазы в материале превышает ПП, т.е. размеры и 

количество гранул в единице объема возрастают настолько, что происходит 

формирование проводящих кластеров и сплошных металлических каналов 

(цепочек из взаимно контактирующих друг с другом гранул), пронизывающих весь 

материал и обеспечивающих преимущественно металлический тип проводимости. 

Между каналами существуют диэлектрические области, которые увеличивают 

общий уровень электрического сопротивления материала, но не влияют на 

механизм проводимости в целом. В этом режиме материал ведет себя как 

металлический проводник, хотя те его свойства, которые зависят от длины 

свободного пробега электрона, значительно изменены вследствие сильного 

рассеяния на границах гранул. Например, электрическая проводимость таких 

композитов меньше в несколько раз относительно значений, характерных для 

чистых металлов или металлических сплавов [11]. 

Как с фундаментальной, так и с практической точки зрения наибольший ин-

терес представляет именно неметаллический режим проводимости. Для описания 

электрических свойств нанокомпозитов в этом случае предложено несколько меха-

низмов проводимости, которые реализуются в различных температурных интерва-

лах. Основным механизмом в таких сложных гетерогенных системах является 

прыжковый механизм, для которого справедливо уравнение: 
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 ρ(T) = ρ
0
(T)exp[(T0 T⁄ )]p (4.1) 

где  0(T) – предэкспоненциальный множитель, в общем случае зависящий от 

температуры T; 

Т0 – характеристическая температура; 

p = 1 для механизма прыжковой проводимости по ближайшим соседям 

(ППБС) [140,141]; 

p = 1/4 для прыжковой проводимости с переменной длиной прыжка моттов-

ского типа (ПППДП Мотта) в случае объемного образца (3D Мотт) [141]; 

p = 1/3 для ПППДП Мотта в случае тонких пленок (2D Мотт) [141]; 

p = 1/2 в случае ПППДП типа Эфроса–Шкловского [142] 

В исследуемых в работе гетерогенных системах все перечисленные случаи в 

зависимости от состава, условий получения и морфологии были обнаружены и рас-

смотрены ниже. 

 

4.2.1 Прыжковая проводимость по Эфросу–Шкловскому (закон «1/2») 

 

На рисунке 4.7 представлены температурные зависимости ρ в интервале тем-

ператур 80 – 280 K пленок нанокомпозита (Co40Fe40B20)34(SiO2)66, полученных на 

«вращающуюся подложку» за 100 циклов осаждения при прохождении подложки 

в зоне распыления мишени. Увеличение толщины пленки сопровождается сниже-

нием величины ρ во всем исследованном интервале температур [143]. 

Для нанокомпозита (Co40Fe40B20)34(SiO2)66 (рисунок 4.7а) различной толщины 

наблюдается уменьшение ρ с ростом температуры, при этом температурный коэф-

фициент сопротивления с уменьшением толщины – увеличивается. Наблюдаемые 

закономерности могут быть связаны как с влиянием поверхностных состояний, так 

и/или доокислением пленок за время прохождения подложек вне зоны осаждения. 

Анализ экспериментальных результатов ρ проводили путем линеаризации 

экспериментальных зависимостей. Из рисунка 4.7б видно, что в интервале темпе-

ратур 80 – 280 K температурные зависимости ρ спрямляются в координатах 
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ln(ρ)  f(T–1/2). Такая зависимость может быть объяснена в рамках механизма 

ПППДП типа Эфроса–Шкловского [142]. 
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Рисунок 4.7 – Температурные зависимости ρ пленок нанокомпозита 

(Co40Fe40B20)34(SiO2)66 разной толщины (указаны рядом с кривыми в нм), 

представленные в координатах ρ  f(T) (а) и ln(ρ)  f(T–1/2) (б) 

 

При ПППДП типа Эфроса–Шкловского характеристическая температура 

определяется выражением (4.2): 

 T0ЭШ
 = 

2,8e2

4πε0εakB

, (4.2) 

где  e – заряд электрона;  

ε0 – электрическая постоянная;  

ε – диэлектрическая проницаемость среды;  

a – радиус локализации волновой функции;  

kB – постоянная Больцмана. 

Зная характеристическую температуру Эфроса–Шкловского T0ЭШ
из выраже-

ния (4.2), можно оценить радиус локализации волновой функции a (4.3): 

 a = 
2,8e2

4πε0εkBT0ЭШ

. (4.3) 

Для оценки a воспользуемся значением диэлектрической проницаемостью 

ε = 4, приводимой для оксида кремния согласно данным [144]. Полученные значе-

ния радиуса локализации волновой функции приведены в таблице 4.1. 
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Подставляя полученные значения a можно оценить значения средней длины 

RЭШ и энергии прыжка WЭШ по формулам 4.4 и 4.5 [140]: 

 RЭШ = 
1

4
a (

T0ЭШ

T
)

1

2

, (4.4) 

 WЭШ = 
1

2
kBT (

T0ЭШ

T
)

1

2

. (4.5) 

Предполагая, что кулоновская щель является «мягкой», т.е. плотность состо-

яний обращается в нуль только в одной точке, получим оценки ширины кулонов-

ской щели, которую можно приблизительно считать равной удвоенной энергией 

прыжка (таблица 4.1).  

Полученные значения ширины кулоновской щели находятся в согласии со 

значениями, полученными для соединения LaMnO3+δ в работе [145] и для тонких 

пленок Ca-Co-O [146]. 

 

Таблица 4.1 – Параметры нанокомпозита (Co40Fe40B20)34(SiO2)66, рассчитанные на 

основе модели ПППДП типа Эфроса–Шкловского при T = 100 K  

Толщина пленки, нм T0ЭШ
, K a, нм RЭШ, нм WЭШ, мэВ , мэВ 

273 7197,9 1,3 2,8 36,6 73,2 

317 4780,8 1,9 3,4 29,8 59,6 

363 3317,9 2,8 4,1 24,8 49,6 

401 2957,3 3,2 4,3 23,4 46,8 

417 2680,8 3,5 4,5 22,3 44,6 

 

Отметим, что при получении соответствующего нанокомпозита на непо-

движную подложку ПППДП типа Эфроса–Шкловского (закон «1/2») переходит в 

ПППДП Мотта (закон «1/4») [147].  

Такая закономерность связана с тем, что при напылении на неподвижную 

подложку на уровне Ферми образуется конечная плотность локализованных состо-

яний, связанных с кислородными вакансиями, которые могут захватывать атомы 

остаточных газов при получении нанокомпозита на вращающуюся подложку при 
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перемещении подложкодержателя от одной позиции осаждения к другой. В резуль-

тате такого захвата вблизи уровня Ферми образуется щель, приводящая к ПППДП 

типа Эфроса–Шкловского (закон «1/2»).  

В заключение этого раздела следует сказать, что подобный механизм прово-

димости наблюдается и для тонких пленок Ca-Co-O, полученных методом высоко-

частотного магнетронного распыления [146]. 

 

4.2.2 Прыжковая проводимость по 2D Мотту (закон «1/3») 

 

Из исследованных температурных зависимостей ρ закону «1/3» удовлетво-

ряют многослойные гетероструктуры (ZnO/C)25, полученные методом послойного 

осаждения на вращающуюся подложку. На рисунке 4.8а представлены температур-

ные зависимости ρ при Т = 80 – 280 K в нулевом магнитном поле. 

С понижением температуры ρ растет, и, как видно из рисунка 4.6б, поведение 

в интервале 80 – 170 K хорошо описывается механизмом ПППДП 2D Мотта (3.12) 

[141]: 

 ρ = ρ
0
exp [(

T0M

T
)]

1

3

, (4.6) 

 T0M
 = [

β

a2kВg(Ef)
] , (4.7) 

где  T – абсолютная температура;  

β – безразмерная константа; 

a – радиус локализации волновой функции электрона;  

kВ – постоянная Больцмана;  

g(Еf) – плотность состояний на уровне Ферми.  

Поскольку толщина углеродных слоев менее 1 нм (рисунок 3.9), под интер-

фейсами мы подразумеваем как сами границы раздела, так и соседние углеродные 

слои. Этот результат согласуется с результатами [124]. Кроме того, это означает 
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слабую проводимость C при низких температурах и высокую концентрацию дефек-

тов интерфейса, что приводит к повышенной концентрации носителей заряда по 

сравнению с индивидуальным C или ZnO. 
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Рисунок 4.8 – Температурные зависимости ρ многослойных гетероструктур 

(ZnO/C)25 разной толщины (указаны рядом с кривыми в нм), представленные  

в координатах ρ  f(T) (а) и ln(ρ)  f(T–1/3) (б) 

 

Радиус локализации a можно оценить, как радиус Бора α ≈ αB = ℏ
2
ε/me2 где 

ε – диэлектрическая проницаемость, а m – эффективная масса электрона. Для ZnO 

ε = 7,8 и m = 0,24 [148], поэтому получаем a = 1,73 нм. Для прямоугольной формы 

плотность состояний β = 13,8 [142]. Тогда из рисунка 4.8б получаем T0M
 и уравне-

ния (4.7) можем оценить значения плотности локализованных состояний на уровне 

Ферми. Оценки величины g(Ef) приведены в таблице 4.2. 

 

Таблица 4.2 – Параметры многослойных гетероструктур (ZnO/С)25, рассчитанные 

на основе модели ПППДП типа 2D Мотта, в интервале температур 80 – 170 K 

Толщина пленки, нм T0M

1/3, K1/3 T0M
, K g(Ef), 2D (эВ–1∙см–2) 

140 14,97 3354,8 1,6·1015 

147 13,58 2504,4 2,1·1015 

152 12,97 2181,8 2,5·1015 
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Расчетное значение плотности состояний g(Ef) для многослойных гетеро-

структур (ZnO/C)25 примерно на два порядка меньше, чем в гетероструктурах [ZnO-

C]81, которые представляют собой скорее нанокомпозиты со случайно распределен-

ными ZnO и C, чем многослойные гетероструктуры [124]. 

Следовательно, расхождение в g(Ef) в основном связано с различной микро-

структурой и толщиной гетероструктур (ZnO/C)25 и [ZnO-C]81. 

При толщинах h ≤ 140 нм слои ZnO чередуются островковыми прослойками 

углерода, что приводит к уменьшению ρ в этом диапазоне толщин. С ростом раз-

мера островков в прослойке углерода последние соприкасаются, образуя квази-

двухмерный перколяционный кластер. Это увеличивает концентрацию оборван-

ных связей на межфазных границах и уменьшает ρ пленки. При наличии островков 

углерода реализуются условия сильной локализации на межфазных границах полу-

проводниковой многослойной структуры при наличии хаотического потенциала, 

обусловленного случайно распределенными сосредоточенными зарядами в обла-

сти пространственного заряда [149]. 

 

4.2.3 Прыжковая проводимость по Мотту (закон «1/4») 

 

Исследования температурных зависимостей ρ показали, что закону «1/4» удо-

влетворяют нанокомпозиты Con(CoO)100–n, многослойные гетероструктуры 

(Со/СоО)60 с эквивалентной толщиной hCo до ≈ 0,8 нм (до ПП) и многослойные ге-

тероструктуры {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 полученных методом послойного 

осаждения на вращающуюся подложку. Рассмотрим эти системы последовательно. 

Результаты исследований показали, что для нанокомпозитов Con(CoO)100–n, распо-

ложенных на ПП и за ПП ρ растет с температурой, что свидетельствует о металли-

ческом механизме проводимости по сетке, образованной металлическими включе-

ниями Co (рисунок 4.9), который мы не обсуждаем. 
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Рисунок 4.9 – Температурные зависимости ρ нанокомпозитов Con(CoO)100–n,  

полученных в Ar (a) и Ar + O2 (б). Цифрами у кривых показано содержание  

металлического кобальта в ат. % 

 

Для составов, расположенных до ПП, ρ c ростом температуры понижается и 

подчиняется «закону 1/4» ln(ρ)  f(T–1/4) в интервале 80 – 140 K (рисунок 4.10). 

0,24 0,26 0,28 0,30 0,32 0,34

-4

-2

0

2

4

6

ln
 (


, 

О
м

м
)

T -1/4, K-1/4

7,1

4,1

7,5

9,7

5,1

(а)

0,24 0,26 0,28 0,30 0,32 0,34

-6

-4

-2

0

2

4

ln
 (


, 

О
м

м
)

T -1/4, K-1/4

3,3

5

6,7

4,1

8,2

(б)

 
Рисунок 4.10 – Температурные зависимости ρ нанокомпозитов Con(CoO)100–n, 

представленные в координатах ln(ρ)  f(T–1/4), полученных в Ar (a) и Ar + O2 (б). 

Цифрами у кривых показано содержание металлического кобальта в ат. % 

 

Если интерпретировать выполнение «закона 1/4» как проявление ПППДП по 

локализованным состояниям в узкой полосе энергий вблизи уровня Ферми (ПППДП 

типа Мотта), тогда выражение (4.8) для проводимости имеет следующий вид [141]: 
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 σ = e2∙R2∙vph∙g(Ef)∙exp (–
Т0М

T
)

1

4

, (4.8) 

где Т0М
 = 

21

a3∙kB∙g(Ef)
, (4.9) 

e – заряд электрона;  

R – расстояние прыжка;  

vph – фактор спектра фононов взаимодействия;  

T – абсолютная температура;  

g(Еf) – плотность состояний на уровне Ферми;  

a – радиус локализации волновой функции электрона;  

kB – постоянная Больцмана. 

Из рисунка 4.10 были определены значения величин Т0М
 для исследованных 

составов пленок.  

Зная Т0М
, и предполагая, что процесс переноса носителей заряда лимитиру-

ется прыжками между нанокристаллитами Co, для оценки плотности локализован-

ных состояний принимаем радиус локализации a ≈ 5 нм (средний размер кристал-

литов Co). 

Получены значения плотности состояний на уровне Ферми для разных соста-

вов тонких пленок (рисунок 4.11), проведены также оценки средней энергии 

прыжка по (4.10), которая в случае прыжков с переменной длиной прыжка (оценка 

была сделана при температуре 100 K) должна быть равна (4.11): 

 WM = 
1

4
kBT (

T0M

T
)

1

4

 (4.10) 

 RM = 
3

8
a (

T0M

T
)

1

4

 (4.11) 
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Рисунок 4.11 – Параметры, рассчитанные согласно модели ПППДП типа Мотта 

для нанокомпозитов Con(CoO)100–n, полученных в Ar (1) и Ar + O2 (2), в  

зависимости от содержания металлического кобальта в ат. %  

 

Из оценок параметров ПППДП типа Мотта, приводимых на рисунке 4.9 сле-

дует, что увеличение концентрации металлической фазы Co приводит к увеличе-

нию плотности локализованных состояний вблизи уровня Ферми и уменьшению 

средней длины прыжка. 

Для многослойных гетероструктур (Со/СоО)60 с эквивалентной толщиной 

hCo ≤ 0,8 нм (до ПП), ρ с ростом температуры также уменьшалось (рисунок 4.12а), 

а для гетероструктур с эквивалентной толщиной hCo ≥ 0,8 нм температурный коэф-

фициент был положительным (рисунок 4.12б), как это имеет место в металлах.  



79 

80 120 160 200 240 280 320

10-1

100

101

102

103

104


, 
О

м
м

T, K

0,75

0,70

0,66

0,62

0,53

(a)

80 120 160 200 240 280 320
5×10-6

5,5×10-6

1,1×10-5

1,8×10-5

1,85×10-5

1,9×10-5

1,43

1,26


, 
О

м
м

T, K

1,08

(б)

 
Рисунок 4.12 – Температурные зависимости ρ многослойных гетероструктур 

(Со/СоО)60 (а) до ПП, (б) за ПП. Цифрами у кривых показаны значения (нм) 

эквивалентной толщины hCo 

 

Анализ данных рисунка 4.12а показал, что в области температур 80 – 140 K ρ 

аппроксимируется прямой линией в координатах ln(ρ)  f(T–1/4) (рисунок 4.13), что 

указывает на ПППДП типа Мотта. 
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Рисунок 4.13 – Температурные зависимости ρ многослойных гетероструктур 

(Со/СоО)60, представленные в координатах ln(ρ)  f(T–1/4). Цифрами у кривых  

показаны значения (нм) эквивалентной толщины hCo 

 

Из рисунка 4.13 были определены значения параметра T0M
 для исследован-

ных составов пленок. Зная T0M
 и предполагая, что процесс переноса носителей за-
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ряда для гетероструктур до ПП лимитируется прыжками между нанокристалли-

тами Co в островковых слоях в сплошной матрице CoO, проведем оценки плотно-

сти локализованных состояний. Радиус локализации примем равным размеру кри-

сталлитов Co, которые в нашем случае пропорциональны средней эквивалентной 

толщине hCo и равны ≈ 0,8 нм. Результаты оценок приведены на рисунке 4.14. 

Проведем также оценки средней энергии прыжка, которая в случае прыжков 

с переменной длиной прыжка должна быть равна (4.10) и средней длины прыжков 

носителей заряда при температуре T = 100 K по формуле (4.11). 
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Рисунок 4.14 – Параметры, рассчитанные согласно модели ПППДП типа Мотта 

для многослойных гетероструктур (Со/СоО)60, в зависимости от эквивалентной 

толщины hCo 
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Отличительной чертой всех полученных зависимостей является насыщение 

при приближении значения эквивалентной толщины hCo к ПП. Так, значения плот-

ности локализованных состояний на уровне Ферми с ростом эквивалентной тол-

щины hCo стремится к значению g(Еf) ≈ 1023 эВ–1см–3, характерному для металличе-

ского кобальта [150]. 

Температурные зависимости ρ многослойных гетероструктур 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50, с различной толщиной hZnO представлена на ри-

сунке 4.15а. Анализ полученных результатов показал, что в исследованном темпе-

ратурном интервале ρ аппроксимируется прямой линией в координатах 

ln(ρ)  f(T–1/4) (рисунок 4.16б), что указывает на возможность реализации ПППДП 

типа Мотта [141]. 
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Рисунок 4.15 – Температурные зависимости ρ многослойных гетероструктур 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50, представленные в координатах ρ  f(T) (а) и 

ln(ρ)  f(T–1/4) (б). Цифрами у кривых показаны значения (нм) эквивалентной  

толщины hZnO  

 

Из рисунка 4.15б были определены значения величин T0M
 для исследованных 

составов пленок. Зная T0M
, и предполагая, что процесс переноса носителей заряда 

лимитируется прыжками между металлическими гранулами CoFeB, для оценки 

плотности локализованных состояний принимаем радиус локализации равным 
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среднему размеру гранулы в нанокомпозите (≈ 2 нм), что соответствует толщине 

прослоек нанокомпозита в многослойных гетероструктурах. 

Проведем также оценку энергии прыжка носителей заряда при температуре 

100 K по формуле (4.10) и оценку средней длины прыжка, которая для случая мот-

товской проводимости должна быть равна (4.11). Оценки плотности состояний, 

средней длины и энергии прыжка, проведенные в соответствии с формулами 

(4.9) – (4.11) представлены на рисунке 4.16. 
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Рисунок 4.16 – Параметры, рассчитанные согласно модели ПППДП типа Мотта 

для многослойных гетероструктур {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 от  

эквивалентной толщины hZnO 

 

Как видно из рисунка 4.16 энергия и средняя длина прыжка носителей заряда 

с увеличением толщины hZnO снижаются, а плотность электронных состояний не-
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линейно увеличивается. Указанные выше особенности электропереноса в много-

слойных гетероструктурах{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50, можно объяснить, 

если предположить, что проводимость осуществляется главным образом прослой-

ками ZnO. Как известно, главным источником локализованных состояний в оксид-

ных полупроводниках и диэлектриках, полученных методами напыления в ваку-

уме, являются вакансии по кислороду. В то же время, учитывая особенности мето-

дики синтеза исследуемых многослойных гетероструктур, следует признать, что 

при перемещении подложкодержателя от одной позиции осаждения (например, 

ZnO) к другой (нанокомпозит) происходит поверхностное окисление свеженапы-

ленного слоя кислородом остаточных газов. Поскольку коэффициент диффузии 

кислорода в оксиде кремния, составляющем матрицу нанокомпозита 

(Co40Fe40B20)34(SiO2)66, значительно меньше, чем в ZnO [151], то кислород остаточ-

ных газов проникает главным образом в ZnO. 

При малых толщинах прослойки ZnO могут окисляться на всю толщину, при-

чем, чем тоньше прослойки, тем больше кислорода они содержат, а, следовательно, 

плотность состояний в таких прослойках ниже и слабо зависит от толщины. При 

больших толщинах прослоек ZnO окислен лишь приповерхностный слой прослоек, 

а «неокисленный» слой содержит максимальное для данных условий получения ко-

личество вакансий по кислороду. С дальнейшим ростом толщины прослоек ZnO 

толщина «доокисленного» слоя практически не изменяется, а «неокисленного» – 

растет, что приводит к электропереносу по «неокисленной» области прослоек ZnO 

и приводит к резкому увеличению эффективной плотности состояний. 

Таким образом, приведенные на рисунке 4.16 оценки плотности локализован-

ных состояний являются усредненными по каналу электропереноса в прослойках 

ZnO, а нарушение условий квантовой интерференции волновых функций, наблю-

даемой для референтных пленок ZnO (рисунок 4.21), может быть следствием до-

полнительного окисления или размерного эффекта в силу малых толщин прослоек. 

Следует отметить, что нельзя также отрицать наличие электропереноса по прослой-

кам нанокомпозита (Co40Fe40B20)34(SiO2)66, и механизма, связанного с ними, что 
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также может приводить к нелинейной зависимости плотности локализованных со-

стояний от толщины прослоек ZnO. 

Следует отметить, что ПППДП типа Мотта не был обнаружен в референтных 

пленках нанокомпозита (Co40Fe40B20)34(SiO2)66 и ZnO. 

 

4.2.4 Прыжковая проводимость по ближайшим соседям 

 

Температурные зависимости ρ нанокомпозитов Con(CoO)100–n до ПП в диапа-

зоне температур 140 – 280 K подчиняются аррениусовской зависимости 

ln(ρ)  f(1/T) (рисунок 4.17). 
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Рисунок 4.17 – Температурные зависимости ρ нанокомпозитов Con(CoO)100–n, 

представленные в координатах ln(ρ)  f(1/T), полученных в Ar (a) и Ar + O2 (б). 

Цифрами у кривых показано содержание металлического кобальта в ат. % 

 

Если рассматривать обозначенный температурный интервал как область реа-

лизации ППБС, тогда, согласно [141] для проводимости должно быть справедливо 

равенство (4.12): 

 σ = σ0∙exp (
WNNH

kBT
) , (4.12) 

где WNNH – энергия активации прыжка, задаваемая для прыжков по ближайшим 

соседям выражением (4.13): 
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 WNNH=
3

4πR0
3g(Ef)

, тогда  R0=√
3

4πWNNHg(Ef)

3

 (4.13) 

где  R0 – среднее расстояние между ближайшими соседями;  

g(Ef) – плотность состояний на уровне Ферми. 

Используя формулы (4.12) и (4.13), из рисунка 4.17 оценим значения энергии 

активации прыжка. 

Поскольку проводимость с переменной длиной прыжка по локализованным 

состояниям на уровне Ферми, установленная ранее, и проводимость по ближайшим 

соседям должны проходить внутри одной и той же узкой полосы энергий, и если 

считать, что плотность локализованных состояний слабо зависит от температуры, 

то из данных рисунка 4.10 и формулы (4.13) можно произвести оценку среднего 

расстояния между ближайшими соседями R0 (рисунок 4.18). 
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Рисунок 4.18 – Параметры, рассчитанные согласно модели ППБС для 

нанокомпозитов Con(CoO)100–n, полученных в Ar (1) и Ar + O2 (2), в зависимости 

от содержания металлического кобальта в ат. % 

 

Сравнение данных рисунка 4.11 и 4.18 приводит к следующим выводам: 

1. Средняя длина прыжка при ПППДП согласуется с расстоянием между бли-

жайшими соседями, рассчитанным для ППБС. 

2. Значения энергий активации прыжка увеличивается при переходе от 

ПППДП к ППБС. 
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Кроме того, если считать, что при прыжках по ближайшим соседям ширина 

зоны локализованных состояний, лежащих около уровня Ферми, приблизительно 

равна удвоенной энергии активации прыжка, то из рисунка 4.18 следует, что с уве-

личением содержания Co ширина этой зоны уменьшается. 

Анализ данных многослойных гетероструктур (Со/СоО)60 рисунка 4.12а по-

казал, что ρ в области температур 140 – 280 K аппроксимируется прямой линией в 

координатах ln(ρ)  f(1/T) (рисунок 4.19), что указывает на ППБС.  
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Рисунок 4.19 – Температурные зависимости ρ многослойных гетероструктур 

(Со/СоО)60, представленные в координатах ln(ρ)  f(1/T). Цифрами у кривых 

показаны значения (нм) эквивалентной толщины hCo 

 

Если рассматривать обозначенный температурный интервал как область реа-

лизации ППБС, тогда, согласно [141] используя формулы (4.12) и (4.13), из ри-

сунка 4.19 оценим значения среднее расстояние между ближайшими соседями, 

энергии активации прыжка, полученные результаты представлены на рисунке 4.20.  

Следует отметить, что приведенные на рисунках 4.14 и 4.20 оценки парамет-

ров прыжкового электропереноса носят исключительно качественный характер, 

так как не учитывают морфологических особенностей электропереноса, в частно-

сти многослойность изучаемых структур, а примененные формулы справедливы 

лишь для гомогенных веществ.  
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Рисунок 4.20 – Параметры, рассчитанные согласно модели ППБС для 

многослойных гетероструктур (Со/СоО)60, в зависимости от эквивалентной  

толщины hCo 

 

Тем не менее, из представленных на рисунках 4.14 и 4.20 оценок параметров 

ПППДП типа Мотта, следует, что увеличение эквивалентной толщины hCo приво-

дит к увеличению плотности локализованных состояний вблизи уровня Ферми и 

уменьшению энергии и средней длины прыжка. При переходе к ППБС энергия ак-

тивации прыжка увеличивается, а средний радиус прыжка – уменьшается для всех 

гетероструктур с эквивалентной толщиной hCo до ПП. 

 

4.2.5 Слабая локализация 

 

Анализ зависимостей ρ реферетных пленок ZnO разной толщины (рису-

нок 4.21а), которые затем были перестроены в координатах ln(ρ)  f(T–n), где n при-

нимали значения 1/4, 1/3, 1/2, 1 не дал положительного результата, однако удовле-

творительную линеаризацию можно получить если перестроить полученные зави-

симости в координатах ρ  f(ln(T)) (рисунок 4.21б). 
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Рисунок 4.21 – Температурные зависимости ρ пленок ZnO разной толщины 

(указаны рядом с кривыми в нм), представленные в координатах ρ  f(ln(T)) 

 

В этом случае отрицательный температурный коэффициент ρ может быть 

связан с наличием слабой локализации носителей заряда, когда уменьшение ρ свя-

зывают с квантовой интерференцией волновых функций невзаимодействующих 

электронов и возрастанием роли межэлектронного взаимодействия [152]. 

В многослойных гетероструктурах (ZnO/C)25 в области h ≥ 150 нм в пленках 

формируется слоистая структура из слоев ZnO и квазисплошных аморфных слоев 

углерода (рисунок 4.22). 

4,4 4,6 4,8 5,0 5,2 5,4 5,6 5,8
0

2

4

6

159
152
147


, 
1
0

-3
 О

м
м

ln (T, K)

140

169

 
Рисунок 4.22 – Температурные зависимости ρ многослойных гетероструктур 

(ZnO/C)25 разной толщины (указаны рядом с кривыми в нм), представленные  

в координатах ρ  f(ln(T)) 
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В этом случае можно предположить, что основным каналом проводимости 

будут выступать прослойки углерода, по мере роста толщины которых будет про-

исходить переход от сильной локализации к состоянию так называемой слабой ло-

кализации [140], что должно сопровождаться сменой механизма проводимости. 
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ГЛАВА 5 МАГНИТОРЕЗИСТИВНЫЕ ЯВЛЕНИЯ В ГЕТЕРОГЕННЫХ  

СИСТЕМАХ 

 

В течение последних десятилетий было установлено, что в гетерогенных 

структурах относительное МС, может достигать десятков, сотен и даже десятков 

тысяч (!) процентов в сильных магнитных полях. Значения МС в новых материалах 

настолько велики, что были специально введены термины «гигантское магнитосо-

противление» (ГМС) и «колоссальное магнитосопротивление» (КМС). Совер-

шенно очевидно, что механизмы, обусловливающие возникновения ГМС и КМС 

иные, нежели в простых проводниках, и значительно более сложные. В зависимо-

сти от типа материала МС связано либо с рассеянием поляризованных носителей 

заряда (электронов) на структурных неоднородностях проводника, либо с туннели-

рованием поляризованных электронов через непроводящие участки композита, 

либо с изменением проводящих свойств всего материала (переход металл–изоля-

тор).  

Все эти гетерогенные системы, а также механизмы, отвечающие за появление 

МС, активно исследуются в настоящее время, поскольку МС чрезвычайно привле-

кательно для практического использования и интерес к изучению этого явления 

подогревается постоянно возникающими новыми вариантами применения МС в 

технике. В настоящей главе приводятся новые экспериментальные результаты в ис-

следованных гетероструктурах.  

 

5.1 Спин-зависимое туннелирование в гетероструктурах Со-СоО 

 

На рисунке 5.1а и 5.1б представлены полевые зависимости МС нанокомпози-

тов Con(CoO)100–n, полученных распылением составной мишени в атмосфере Ar. От-

рицательное МС наблюдается для нанокомпозитов до и после ПП, но величина МС 

значительно снижается по мере перехода к металлическому режиму. При ориента-

ции магнитного поля в плоскости пленки (рисунок 5.1б) МС, измеренное в макси-

мальном поле 9 кЭ, меньше, чем, когда поле перпендикулярно плоскости тока 
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[153]. Вероятно, это связано не столько с влиянием анизотропии МС, сколько с 

влиянием фактора размагничивания (фактора формы образца). Это коррелирует с 

результатами измерений магнитной намагниченности в тех же условиях (рису-

нок 5.1в и 5.1г). Действительно, в зависимости от геометрии измерения (H  пл или 

H ǀǀ пл) полевые кривые намагничивания различаются. При этом петли гистерезиса 

наблюдаются для всех исследованных нанокомпозитов, причем ширина петли ги-

стерезиса для всех составов больше при измерении перпендикулярно плоскости 

пленки (рисунок 5.1в), чем для кривых, измеренных в плоскости пленки (рису-

нок 5.1г). 
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Рисунок 5.1 – Полевые зависимости МС (а,б) и намагниченности (в,г)  

нанокомпозитов Con(CoO)100–n, полученных в Ar, измеренные при 300 K: 

(H  пл, H  I) (а,в) (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (б,г). Цифрами у кривых показано содержание 

металлического кобальта в ат. % 
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На рисунке 5.2 показаны полевые зависимости МС для трех различных гео-

метрий относительно взаимной ориентации магнитного поля, электрического тока 

и плоскости для нанокомпозита Co9,7(CoO)90,3. Кривые 2 и 3, измеренные для ори-

ентации магнитного поля в плоскости пленки, практически совпадают, что под-

тверждает изотропность МС, по крайней мере, для составов вблизи ПП со стороны 

диэлектрика. 

Результаты измерений МС и данные по намагниченности нанокомпозитов 

Con(CoO)100–n, полученных в атмосфере Ar + O2, представлены на рисунке 5.3. 

Сравнивая полученные значения с результатами, представленными на рисунке 5.1, 

можно сделать вывод, что добавка O2 приводит к снижению МС полученных нано-

композитов при одинаковом содержании металлической фазы, что связано с раз-

личной микроструктурой нанокомпозитов. 
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Рисунок 5.2 – Полевые зависимости МС нанокомпозита Co9,7(CoO)90,3, 

полученного в Ar: 1 – (H  пл, H  I), 2 – (H ǀǀ пл, H ǀǀ I), 3 – (H ǀǀ пл, H  I) 

 

Наличие отрицательного МС вблизи ПП характерно для нанокомпозитов ме-

талл–диэлектрик и связано со спин-зависимым туннелированием [106,154–157]. 

Согласно простой теории туннельного МС Иноуэ-Маекавы [106] для нанокомпо-

зита, состоящего из однодоменных магнитных частиц, распределенных в матрице 

диэлектрика, МС описывается соотношением (5.1): 
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 MC = – [P2(I/IS)
2
]/[1+P2(I/IS)

2
], (5.1) 

где  I/IS – относительная намагниченность;  

P – спиновая поляризация носителей заряд.  
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Рисунок 5.3 – Полевые зависимости МС (а,б) и намагниченности (в,г)  

нанокомпозитов Con(CoO)100–n, полученных в Ar + O2, измеренные при 300 K: 

(H  пл, H  I) (а,в) (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (б,г). Цифрами у кривых показано содержание 

металлического кобальта в ат. % 

 

При малых значениях спиновой поляризации МС (5.2) пропорционально 

квадрату относительной намагниченности [106,156]: 

 MC ≈ – P2(I/IS)
2
, (5.2) 
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что действительно соответствует экспериментально наблюдаемым результа-

там (рисунок 5.4). Теория Иноуэ-Маекавы применима к упругим туннельным про-

цессам, т.е. при низких температурах не учитывает процессы спин-флип или мор-

фологию нанокомпозитов. Поэтому это не позволяет оценить степень спиновой по-

ляризации по измерениям при комнатной температуре. Полученное значение МС, 

достигающее 2,3 % в поле 9 кЭ, находится по порядку величины на уровне высоких 

значений туннельного МС в нанокомпозитах при комнатной температуре [156–

158]. 
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Рисунок 5.4 – Зависимости МС и нормированного квадрата приведенной  

намагниченности нанокомпозита Co7,5(CoO)92,5, полученного в Ar и измеренные 

при 300 K: (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) 

 

В то же время обнаружен нетипичный для нанокомпозитов гистерезис МС 

при комнатной температуре (рисунок 5.1 – 5.3) [159]. Он проявляется в тонких 

пленках вплоть до ПП и заключается в несовпадении зависимостей, измеренных 

при увеличении и при уменьшении напряженности магнитного поля. Гистерезис 

МС, очевидно, является следствием магнитного гистерезиса (рисунок 5.1 и 5.3).  

Для нанокомпозита со столь низкой концентрацией ферромагнитных наноча-

стиц появление магнитного гистерезиса при комнатной температуре парадок-

сально. Действительно, для ансамбля слабо взаимодействующих суперпарамагнит-

ных частиц магнитный гистерезис должен отсутствовать. Следует отметить, что 

для наночастиц кобальта, будь то кобальт в гексагональной модификации или, тем 



95 

более, в кубическом состоянии, как это имеет место в исследованных нанокомпо-

зитах, температура блокировки значительно ниже комнатной температуры [156]. 

Рассмотрим возможные причины такого поведения. Во-первых, чтобы ис-

ключить возможность паразитного эффекта, связанного с образованием достаточно 

крупных ферромагнитных областей кобальта из-за возможной неоднородности со-

става, были проведены магнитооптические спектральные измерения. Показано от-

сутствие кластеров кобальта, поскольку спектры не имеют подобных особенно-

стей. Во-вторых, корреляция между МС и намагниченностью указывает на то, что 

это коллективный эффект, т.е. магнитный гистерезис не связан с перемагничива-

нием одной или нескольких крупных, одно- или многодоменных частиц. В-третьих, 

большое значение коэрцитивной силы (0,7 кЭ) исключает ферромагнитное состоя-

ние ансамбля взаимодействующих суперпарамагнитных частиц [157], характери-

зующееся магнитной мягкостью при чрезвычайно низкой коэрцитивной силе. Та-

ким образом, мы приходим к выводу, что появление магнитного гистерезиса свя-

зано с двумя факторами. Во-первых, это особенность морфологии нанокомпозита, 

где наночастицы Co располагаются на поверхности более крупных частиц CoO, что 

усиливает взаимодействие между ними и способствует образованию сильно вытя-

нутых ферромагнитных цепочек с большой магнитной анизотропией. Второе – воз-

можное усиление магнитной анизотропии кристаллов вблизи границы раздела 

Co/CoO (эффект магнитной близости). Последнее возможно, например, за счет 

формирования на поверхности СоО тонкого антиферромагнитного при комнатной 

температуре слоя нестехиометрического состава. Увеличение магнитной анизотро-

пии за счет этих двух факторов приводит к увеличению температуры блокировки, 

т.е. наночастицы Со становятся однодоменными, с характерно большими значени-

ями коэрцитивной силы. 

С понижением температуры до 77 K гистерезис на зависимостях МС нано-

композитов Con(CoO)100–n увеличивается. Величина МС, измеренная в поле напря-

женностью 9 кЭ нанокомпозитов Con(CoO)100–n уменьшается независимо от взаим-

ной ориентации магнитного поля, тока и плоскости образца (рисунок 5.5). 
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Рисунок 5.5 – Полевые зависимости МС нанокомпозитов Con(CoO)100–n, 

полученных в Ar (а,б) и Ar + O2 (в,г), измеренные при 77 K: 

(H  пл, H  I) (а,в) (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (б,г).  

 

Принимая во внимание тот факт, что ρ оксида кобальта достаточно высоко 

(108 – 1015 Ом·см), и полагая, что отрицательное МС в образцах до ПП связано со 

спин-зависимым туннелированием [160], можно сделать вывод, что при охлажде-

нии ниже температуры Нееля антиферромагнитного CoO (для чистого CoO 

TN = 291 K) на границах Co-CoO формируется обменный закрепляющий слой, пре-

пятствующий повороту магнитных моментов гранул при температурах ниже TN. 

Поскольку охлаждение проводится без приложения внешнего магнитного поля, 

магнитные моменты соседних гранул композитов Con(CoO)100–n пиннингуются сто-

хастически. 
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Таким образом, в отсутствии внешнего магнитного поля магнитные моменты 

соседних гранул не являются параллельными, что не способствует процессу спин-

зависимого туннелированию, а наличие пинингующего слоя препятствует их па-

раллельной ориентации во внешнем поле. Вероятно, описанные выше процессы и 

приводят к уменьшению величины МС нанокомпозитов Con(CoO)100–n при темпе-

ратурах ниже TN (на рисунке 5.6 представлено обобщение величин МС нанокомпо-

зитов Con(CoO)100–n). 
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Рисунок 5.6 – Зависимости МС нанокомпозитов Con(CoO)100–n от содержания 

металлического кобальта в ат. % полученных в Ar (а) и Ar + O2 (б) и измеренные 

при температуре 300 K: (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (1) (H  пл, H  I) (2), при температуре 

77 K: (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (3) (H  пл, H  I) (4) 

 

На рисунке 5.7a представлена петля гистерезиса магнитооптического эф-

фекта Керра (MOKE) многослойной гетероструктуры (Со/СоО)60 с эквивалентной 

тощиной hCo ≈ 0,7 нм, т.е. вблизи ПП. На вставке показана схема измерения при 

изменении угла  между внешним магнитным полем и одной из сторон в плоскости 

гетероструктуры (вставка на рисунке 5.7а). 
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Рисунок 5.7 – Петля гистерезиса MOKE многослойной гетероструктуры 

(Со/СоО)60 с эквивалентной толщиной hCo ≈ 0,7 нм, т.е. вблизи ПП (a), на вставке 

представлена схема измерения при изменении угла  между внешним магнитным 

полем и одной из сторон плоскости гетероструктуры. Фотографии доменов (б) в 

поляризованном свете микроскопа на основе эффекта Керра в магнитных полях 

 

На рисунке 5.7б показаны фотографии доменов в поляризованном свете мик-

роскопа на основе эффекта Керра в магнитных полях +151,1 (1), –79,6 (2), 

– 148,2 (3), –63,3 (4), +61,6 (5) и +152,2 Oe (6). 

Темные и светлые области соответствуют противоположным направлениям 

намагниченности, лежащей в плоскости пленки. Изменение магнитного поля вы-
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зывает рост темного поля и подавление светлого в положительных полях и обрат-

ный процесс в отрицательных полях. Изменение направления намагниченности со-

провождается распространением зародышей размерами ≈ 1 – 2 мкм. 

На рисунке 5.8 представлены петли гистерезиса MOKE этой же многослой-

ной гетероструктуры при изменении  от 0 до 90 градусов при комнатной темпера-

туре. Изучение магнитооптического эффекта Керра показало наличие магнитной 

анизотропии, при этом оси легкой (ОЛН) и трудной (ОТН) намагниченности нахо-

дятся в плоскости пленки и перпендикулярны друг другу (рисунок 5.8). 
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Рисунок 5.8 – Петли гистерезиса MOKE для многослойной гетероструктуры 

(Со/СоО)60 с эквивалентной толщиной hCo ≈ 0,7 нм, т.е. вблизи ПП при изменении 

угла  между внешним магнитным полем и плоскостью гетероструктуры от 0 до 

90 градусов при комнатной температуре. Внешнее магнитное поле лежит  

параллельно плоскости гетероструктуры 

 

Поскольку метод MOKE позволяет с высокой скоростью записывать петли 

гистерезиса на локальной поверхности гетероструктуры, были выявлены скачки 

намагниченности (рисунок 5.8 при  = 0°,  = 40°), которые составляют 

ΔM ≈ 0,2 %. Главными необычными особенностями скачков являются их неболь-

шая длительность ≈ 2 с. Это обстоятельство не позволяет стандартно автоматизи-

ровать регистрацию и математическую обработку скачков намагниченности. Воз-

можными причинами появления скачка намагниченности могут являться конку-

ренция отдельных зародышей намагниченности островкового Co, либо отдельные 
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квазисостояния некоторых островковых кластеров Co в объеме многослойной ге-

тероструктуры. 

На рисунке 5.9 показаны кривые намагниченности для многослойной гетеро-

структуры (Со/СоО)60 до ПП, измеренные с помощью вибрационного магнито-

метра. 
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Рисунок 5.9 – Петли гистерезиса в диапазоне температур 2 – 300 K для 

многослойной гетероструктуры (Со/СоО)60 с эквивалентной толщиной 

hCo ≈ 0,7 нм, т.е. вблизи ПП. Внешнее магнитное поле направлено параллельно 

плоскости гетероструктуры при  = 0 град. (а), при  = 90 град. (б) и 

перпендикулярно плоскости гетероструктуры (в) 

 

Петли гистерезиса гетероструктуры Co/CoO до ПП в диапазоне температур 

2 – 300 K, измеренные с помощью вибрационного магнитометра, показали наличие 
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ферромагнетизма вплоть до Т = 100 K и его отсутствие при более высоких темпе-

ратурах, что характерно для суперпарамагнитного состояния гетероструктуры, ко-

гда вместо многослойной структуры формируется нанокомпозит Со-СоО с матри-

цей оксида кобальта и гранулами чистого кобальта.  

Стоит отметить, что при регистрации петель гистерезисов вибрационным 

магнитометром никаких скачков намагниченности не было зарегистрировано, так 

как скорость записи этим методом намного меньше, чем у MOKE. 

Для многослойной гетероструктуры (Со/СоО)60 до и вблизи ПП не было за-

регистрировано эффектов магнитной близости и обменного смещения. Поскольку 

экспериментальное наблюдение этих эффектов подразумевает охлаждение гетеро-

структур ниже температуры блокировки CoO в магнитном поле. 

Анализ зависимостей электрического сопротивления многослойных гетеро-

структур (Со/СоО)60 от напряженности внешнего магнитного поля при температуре 

300 K показал, что в пленках до ПП (при эквивалентной толщине hCo < 0,8 нм) МС 

отрицательно и изотропно, т.е. не зависит от взаимной ориентации магнитного 

поля, тока и плоскости пленки в диапазоне напряженности поля до 9 кЭ (рису-

нок 5.10). 

Меньшие значения величины МС, измеренного при напряженности поля по-

рядка 9 кЭ при ориентации магнитного поля перпендикулярно плоскости пленки 

(H  пл рисунок 5.10а) в сравнении со случаем, когда магнитное поле было направ-

лено вдоль плоскости пленки (H ǀǀ пл рисунок 5.10б), связано с влиянием размагни-

чивающего фактора.  

С понижением температуры на полевых зависимостях запороговых гетеро-

структурах (Со/СоО)60, появляются участки положительного МС (ПМС), характе-

ризующиеся наличием максимума в области полей порядка 3 кЭ, которое также яв-

ляется изотропным.  

Возможным объяснением подобных зависимостей МС допороговых гетеро-

структур (Со/СоО)60 может служить наличие в структуре прослоек кобальта не 

только отдельных наногранул Co, но также кластеров Co со значительно различа-
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ющимися величинами магнитной анизотропии и диполь-дипольным взаимодей-

ствием между кластерами и ближайшими гранулами, как это имело место в грану-

лированных нанокомпозитах Co–Al2On [161]. 
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Рисунок 5.10 – Зависимости МС от напряженности внешнего магнитного поля для 

многослойных гетероструктур (Со/СоО)60, измеренные при температуре 300 K: 

(H  пл, H  I) (а) (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (б), измеренные при температуре 77 K: 

(H  пл, H  I) (в) (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (г). Цифрами у кривых показаны значения (нм)  

толщины hCo 

 

Для многослойных гетероструктур с эквивалентной толщиной hCo > 0,8 нм, 

т.е. находящихся за ПП, в отличии от допороговых было обнаружено анизотропное 

МС, при этом не только величина, но и знак МС определяются взаимной ориента-

цией тока, магнитного поля и плоскости гетероструктуры: для случая H  пл, H  I 

МС положительно, в то время как для H ǀǀ пл, H ǀǀ I – отрицательно. Величина МС 
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запороговых гетероструктур не превышала по модулю ≈ 0,07 %, что меньше вели-

чины МС для гетероструктур до ПП. В отличие от нанокомпозитов Соn(СоО)100–n, 

полученных методом ИЛН составной мишени [117], для многослойных гетеро-

структур (Со/СоО)60 гистерезиса на зависимостях MC(H), измеренных при комнат-

ной температуре, обнаружено не было. Однако гистерезис МС доперколяционных 

гетероструктур появляется при измерении в области низких температур (77 K), 

также, как и положительная составляющая (рисунок 5.10в и 5.10г). 

При эквивалентной толщине hCo < 0,8 нм прослойки кобальта не являются 

сплошными. В таких пленках атомы кобальта собираются в гранулы и кластеры, 

разделенные друг от друга тонкой диэлектрической прослойкой. Поскольку тол-

щина прослоек CoO в полученных тонких пленках ≈ 2,4 нм, то вероятность тунне-

лирования между гранулами разных слоев значительно меньше вероятности тун-

нелирования между гранулами одного слоя. С увеличением эквивалентной тол-

щины hCo, размеры гранул и кластеров увеличиваются, расстояние между ними 

уменьшается, что приводит к появлению сильного диполь-дипольного взаимодей-

ствия как между гранулами и кластерами в пределах прослоек и между слоями, 

обуславливающего наличие ферромагнитного упорядочения и уменьшение вели-

чины ТМС. 

Для многослойных гетероструктур (Со/СоО)60 с понижением температуры 

ниже TN формирование закрепляющего слоя также происходит, однако его влияние 

на МС сильно зависит от эквивалентной толщины hCo. Как видно из рисунка 5.11 

(кривые 1 и 2) зависимости МС от эквивалентной толщины hCo при комнатной тем-

пературе характеризуются наличием максимума вблизи ПП, как это имеет место в 

композитах ферромагнитный металл–диэлектрик при условии реализации меха-

низма, спин-зависимого туннелирования. Однако ситуация кардинально меняется 

при охлаждении до температуры 77 K (т.е. ниже температуры Нееля CoO): не-

смотря на то, что величина МС, измеренная в поле напряженностью 9 кЭ для допо-

роговых гетероструктур увеличивается при охлаждении до 77 K относительно из-

меренных при 300 K, что также не противоречит предположению о спин-зависи-
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мом туннелировании, как определяющем механизме МС в исследуемых гетеро-

структурах, положение максимума либо смещается в сторону более малых толщин 

hCo (кривые 3 и 4 рисунок 5.11), либо максимум отсутствует вообще, а увеличение 

толщин hCo приводит к монотонному уменьшению МС до ПП.  
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Рисунок 5.11 – Зависимости МС от эквивалентной толщины hCo для  

многослойных гетероструктур (Co/CoO)60, измеренные при температуре 300 K: 

(H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (1) (H  пл, H  I) (2), при температуре 77 K: (H ǀǀ пл, H ǀǀ I) (3) 

(H  пл, H  I) (4) 

 

Очень интересным представляется факт наличия немонотонной зависимости, 

своего рода «осцилляций», МС с ростом hCo при температуре 77 K.  

Возможно, значения находятся в рамках погрешности эксперимента, а воз-

можно это проявления обменного взаимодействия между гранулами соседних 

слоев через прослойку CoO или какие-либо иные эффекты. 

Дальнейшие более детальные исследования помогут прояснить полученные 

результаты как для нанокомпозитов Con(CoO)100–n, так и для многослойных гетеро-

структур (Co/CoO)60. 
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5.2 Анизотропное и лоренцево магнитосопротивление в многослойных  

гетероструктурах (Со/СоО)60 

 

При увеличении эквивалентной толщины hCo > 0,8 нм магнитные свойства 

многослойных гетероструктур (Со/СоО)60 определяются квазисплошными про-

слойками металлического кобальта, что приводит к изменению природы МС. Сле-

дует также отметить, что при послойном осаждении форма кластеров будет пре-

имущественно двухмерная, что должно привести к появлению сильной магнитной 

анизотропии полученных пленок и как следствие появление АМС [162,163]. 

АМС характерно для ферромагнитных материалов, где электрическое сопро-

тивление зависит от угла между направлением намагниченности образца и внеш-

ним магнитным полем. Причина заключается в спин-орбитальном взаимодействии 

электронов, приводящем к спин-зависимому рассеянию электронов (коэффициент 

рассеяния для спинов сонаправленных и противонаправленных по отношению к 

намагниченности образца будет различный). Особенно велика магнитная анизотро-

пия в монокристаллах ферромагнетиков [164,165], где она проявляется в наличии 

осей лёгкого намагничивания, вдоль которых направлены векторы самопроизволь-

ной намагниченности ферромагнитных доменов. 

Действительно, для гетероструктур вблизи и за ПП было обнаружено АМС 

(рисунок 5.12a) [166]. В случае, когда магнитное поле направлено вдоль плоскости 

пленки МС было отрицательно независимо от взаимной ориентации магнитного 

поля и электрического тока (зависимости 1,2 и 4,5 рисунок 5.12а), однако макси-

мальная величина MC зависела от направления прохождения электрического тока 

относительно одной из сторон гетероструктуры, что может указывать на наличие 

магнитной анизотропии в плоскости пленки. С ростом эквивалентной толщины hCo 

отрицательное МС уменьшалось (рисунок 5.10). 

Изучение магнитооптического эффекта Керра показало наличие магнитной 

анизотропии в гетероструктурах вблизи ПП и за ним. При этом ОЛН и ОТН намаг-

ниченности находятся в плоскости пленки и перпендикулярны друг другу (рису-

нок 5.12б). 
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Однако, как это видно из рисунка 5.8, ОЛН образуют конус с достаточно 

большим углом раствора (более 80 град.). Следует уточнить, что наблюдаемые 

ОЛН и ОТН являются проекциями на плоскость пленки. Определение простран-

ственного расположение ОЛН и ОТН, т.е. их углового отклонения относительно 

плоскости пленки не представляется возможным по причине влияния фактора 

формы образца (размагничивающего фактора). 
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Рисунок 5.12 – Полевые зависимости МС (a) (1 – H ǀǀ пл, H ǀǀ I, I ǀǀ ОТН; 2 – H ǀǀ пл, 

H  I, I ǀǀ ОТН; 3 – H  пл, H  I, I ǀǀ ОТН; 4 – H ǀǀ пл, H ǀǀ I, I ǀǀ ОЛН; 5 – H ǀǀ пл, 

H  I, I ǀǀ ОЛН; 6 – H  пл, H  I, I ǀǀ ОЛН) и петли гистерезиса MOKE (б),  

измеренные при комнатной температуре для многослойной гетероструктуры 

(Со/СоО)60 с эквивалентной толщиной hCo ≈ 0,84 нм (вблизи ПП) 

 

В случае, когда магнитное поле направлено в плоскости пленки, а электриче-

ский ток направлен параллельно ОТН, полевые зависимости МС практически сов-

падают (кривые 1 и 2 рисунок 5.12a). Магнитные моменты проводящих перколяци-

онных Co кластеров в отсутствие внешнего магнитного поля ориентируются пре-

имущественно вдоль ОЛН (перпендикулярно ОТН), образуя конус. При H ǀǀ пл, 

H ǀǀ I, I ǀǀ ОТН в отсутствие внешнего поля магнитные моменты ориентируются 

вдоль оси конуса ОЛН, а приложение внешнего поля будет приводить к их ориен-

тированию вдоль направления тока, что, согласно модели АМС в ферромагнетиках 

должно приводить к увеличению сопротивления (ПМС), однако, как это видно из 
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рисунка 5.12а (кривая 1) это не соответствует результатам эксперимента. Анало-

гичное противоречие наблюдается при условиях, когда H ǀǀ пл, H ǀǀ I, I ǀǀ ОЛН (кри-

вая 4 рисунок 5.12а), для которого приложение внешнего магнитного поля приво-

дит к уменьшению угла раствора конуса, образованного магнитными моментами, 

уменьшая таким образом составляющую, перпендикулярную току, которое также 

должно приводить к ПМС. Это нетипично для АМС, наблюдаемого в ферромаг-

нитных материалах, в частности Co [163], что может быть объяснено как наличием 

составляющих ОЛН и ОТН перпендикулярных плоскости пленки, так и наличием 

дополнительных механизмов отрицательного МС, обсуждение которых приводи-

лось в работе [125] для многослойных гетероструктур (ZnO/C)25. 

С другой стороны, для случаев, когда H ǀǀ пл, H  I внешнее поле ориентирует 

магнитные моменты перпендикулярно направлению распространения тока (кривые 

2 и 5 рисунок 5.12а), что приводит к появлению отрицательного МС, при этом из-

менение сопротивления максимально для случая, когда I ǀǀ ОЛН (кривая 5 рису-

нок 5.12а). Это согласуется с моделью АМС ферромагнитных материалов, по-

скольку в случае H ǀǀ пл, H  I, I ǀǀ ОТН (кривая 2 рисунок 5.12а) при приложении 

внешнего поля уменьшается угол раствора конуса, образованного магнитными мо-

ментами, уменьшая таким образом составляющую, продольную току. 

Для случая, когда магнитное поле было направлено перпендикулярно плос-

кости пленки (H  пл), а следовательно и направлению тока (H  I) (кривые 3 и 6 

рисунок 5.12а), МС содержало два вклада (положительный и отрицательный) когда 

электрический ток был направлен вдоль ОЛН (кривая 6 рисунок 5.12а) и было 

только положительным в случае, когда электрический ток был направлен вдоль 

ОТН (кривая 3 рисунок 5.12а). 

При таких условиях измерения внешнее магнитное поле стремится ориенти-

ровать магнитные моменты перколяционных Co кластеров перпендикулярно плос-

кости пленки и направлению электрического тока, что при условии реализации 

АМС должно было бы приводить к уменьшению сопротивления и, следовательно, 

к отрицательному МС. Действительно для гетероструктуры с I ǀǀ ОЛН при условии 
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H  пл, H  I (кривая 6 рисунок 5.12а) в области слабых полей (не более 3 кЭ) име-

ется отрицательная составляющая. Дальнейшее увеличение напряженности внеш-

него поля для этой гетероструктуры приводит к появлению положительного вклада 

в МС. 

Для гетероструктуры с I ǀǀ ОТН (I  ОЛН) в отсутствии внешнего поля маг-

нитные моменты перколяционных Co кластеров расположены преимущественно 

перпендикулярно направлению протекания электрического тока в плоскости 

пленки. При увеличении внешнего поля и условиях H  пл, H  I магнитные мо-

менты будут ориентироваться перпендикулярно плоскости пленки, однако взаим-

ная ориентация намагниченности гетероструктуры и тока при этом не изменится. 

Поэтому для гетероструктуры с H  пл, H  I, I ǀǀ ОТН отрицательного вклада МС 

не наблюдается, а увеличение магнитного поля приводит к росту МС (кривая 3 ри-

сунок 5.12а). 

Заметим, что при комнатной температуре зависимость положительного МС 

близка к параболической (кривая 3 и 6 рисунок 5.12a), магнитного гистерезиса не 

наблюдается. Такие зависимости могут быть следствием наличия классического, 

лоренцева МС, являющегося следствием искривления траектории носителей заряда 

(электронов) в магнитном поле.  

Таким образом, МС гетероструктур (Co/CoO)60 до ПП определяется механиз-

мом спин-зависимого туннелирования между гранулами и кластерами металличе-

ского Co, а за ПП – конкурирующими вкладами АМС перколяционной сеткой фер-

ромагнитного кобальта и лоренцева МС. 

 

5.3 Влияние обменного взаимодействия в многослойных гетероструктурах 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 на магнитосопротивление 

 

Во всех исследованных образцах, как в многослойных гетероструктурах 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50, так и в референтных нанокомпозитах 
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(Co40Fe40B20)n(SiO2)100–n, МС отрицательно (рисунок 5.13а) и характеризуется тен-

денцией к насыщению в сильных полях при низких температурах (рисунок 5.13б), 

что указывает на спин-зависимый механизм туннелирования.  
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Рисунок 5.13 – Полевые зависимости МС нанокомпозитов (Co40Fe40B20)n(SiO2)100–n 

(а,б) (значения n указаны вблизи кривых), а также многослойных гетероструктур 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 (в,г) с различной толщиной hZnO (показаны 

вблизи кривых в нм) при 300 K (а,в) и 77 K (б,г) 

 

Неожиданным результатом является повышение МС в некоторых многослой-

ных гетероструктурах по сравнению с референтным нанокомпозитом 

(Co40Fe40B20)34(SiO2)66 с составом, использованным при получении многослойных 

гетероструктур, и зависимость МС от толщины прослоек hZnO [167–169]. Ниже дано 

объяснение этих особенностей, проявляющихся как при комнатной, так и при низ-

ких температурах. Стоит отметить, что МС в некоторых структурах положителен 
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и не насыщается [125,170], но в нашем случае МС отрицательно для всех гетеро-

структур. 

Исследования МС в синтезированных многослойных гетероструктурах пока-

зали, что введение в нанокомпозит (Co40Fe30B20)34(SiO2)66 прослоек ZnO наномет-

ровой толщины может приводить при комнатной температуре, как к увеличению 

МС при толщине прослоек оксида цинка h ≈ 2 нм, так и к уменьшению при тол-

щине ZnO h ≈ 4 нм (рисунок 5.14а). 

0 1 2 3 4

0

-2

-4

-6

-8

-10

-12

-14

М
С

, 
%

hZnO, нм

T = 300 K

T = 77 K
(а)

0 1 2 3 4

0

5

10

15

20

m''

m'

m
',
 m

''

hZnO, нм

(б)

 

Рисунок 5.14 – МС многослойных гетероструктур 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 в зависимости от hZnO, измеренное при  

температуре T = 300 K и T = 77 K (а), действительная и мнимая части магнитной 

проницаемости, измеренные при температуре T = 300 K в зависимости от hZnO (б) 

 

Снижение температуры исследования от комнатной до 77 K еще больше из-

меняет разброс значений МС многослойных гетероструктур и нанокомпозита (ри-

сунок 5.14а). Минимальные значения МС свидетельствуют о том, что раз ориента-

ция магнитных гранул нанокомпозита двух соседних гранул стремится выстроится 

параллельно друг другу. Более высокие значения МС по сравнению с нанокомпо-

зитом свидетельствуют о том, что разориентация магнитных гранул нанокомпозита 

двух соседних гранул увеличивается и магнитные моменты гранул нанокомпозит-

ных слоев стремятся ориентироваться антипараллельно.  
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Причиной такого явления, вероятно, является обменное взаимодействие через 

промежуточный слой ZnO между двумя слоями нанокомпозита, состоящих из фер-

ромагнитных гранул, величина и знак которого определяют качественную и коли-

чественную оценку всей многослойной гетероструктуры. Отметим, что эффекта 

ГМС в слоистых структурах ферромагнитных пленок с немагнитной прослойкой, 

обусловленного антиферромагнитной частью осциллирующего взаимодействия в 

пленках, где в качестве материалов промежуточного слоя выбирался переходный 

металл (Cr, Cu, V, Au и др.) [22]. Величина МС в этом случае определяется толщи-

ной немагнитной прослойки (и экспериментальные зависимости характеризуются, 

как правило, двумя ярко выраженными максимумами при толщинах, соответству-

ющих максимуму величины антиферромагнитного взаимодействия между ферро-

магнитными слоями (для системы NiFe/Cu/NiFe антиферромагнитное упорядоче-

ние реализуется при толщине h ≈ 2 нм, а ферромагнитное при h ≈ 4 нм, что корре-

лирует с нашими измерениями) [171].  

Для подтверждения высказанной гипотезы были проведены измерения высо-

кочастотной магнитной проницаемости синтезированных многослойных гетеро-

структур и показано, что при толщине прослоек ZnO, близкой к h ≈ 4 нм (рису-

нок 5.14б), видно, как действительная, так и мнимая составляющие комплексной 

магнитной проницаемости при этих толщинах вырастают до значений, характер-

ных для ферромагнитного состояния. 

Дальнейшие исследования на этой и других системах помогут разобраться в 

правильности предложенной гипотезы. 
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

 

1. Методом ионно-лучевого распыления составной мишени в атмосфере Ar и 

атмосфере Ar+О2 были синтезированы гетерогенные нанокомпозиты Con(CoO)100−n. 

На основании анализа концентрационных зависимостей удельного электрического 

сопротивления и термоэдс установлено, что полученные системы являются перко-

ляционными. Показано, что введение в распылительную камеру кислорода сме-

щает положение порога протекания в сторону меньших концентраций металличе-

ской фазы, что связывается с особенностями морфологии нанокомпозитов, когда 

малые металлические наночастицы кобальта расположены на границах крупных 

частиц CoO, а также уменьшением размера включений металлической фазы. 

2. Установлено, что в нанокомпозитах Con(CoO)100−n до порога протекания в 

области температур 80 – 140 K доминирующим механизмом переноса заряда явля-

ется прыжковый механизм проводимости по локализованным состояниям вблизи 

уровня Ферми с переменной длиной прыжка, сменяемый в области температур 

140 − 280 K на прыжки по ближайшим соседям. За порогом протекания, проводи-

мость определяется сеткой металлических гранул и характеризуется положитель-

ным температурным коэффициентом электрического сопротивления. Для составов 

вблизи порога перколяции наблюдается отрицательное туннельное МС с гистере-

зисом, коррелирующим с магнитным гистерезисом. Природа магнитного гистере-

зиса ансамбля наночастиц Co при малом содержании Co связана как с морфологией 

нанокомпозитов, так и с возможным усилением магнитной анизотропии вблизи ин-

терфейса Co/CoO из-за эффекта магнитной близости. 

3. Методом ионно-лучевого распыления керамической мишени СoO и метал-

лического Co и последующего послойного осаждения в атмосфере Ar на вращаю-

щуюся подложку были получены структуры (Co/CoO)60. Исследование структуры 

методами РФА и ПЭМ показало, что полученные структуры являются многослой-

ными, при этом увеличение эквивалентной толщины прослоек Co до ≈ 0,8 нм при-
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водит к переходу от островковых слоев Co в сплошной матрице CoO к многослой-

ной гетероструктуре, состоящей из квазисплошных слоев металлического Co и не-

проводящего электрический ток CoO. 

4. Установлено, до порога протекания (hCo ≈ 0,8 нм) в области низких темпе-

ратур происходит последовательная смена доминирующего механизма переноса от 

прыжкового механизма проводимости по локализованным состояниям вблизи 

уровня Ферми с переменной длиной прыжка (80 – 140 K) к прыжкам по ближай-

шим соседям (140 – 280 K). Для многослойных гетероструктур (Co/CoO)60, распо-

ложенных за порогом протекания проводимость определяется двумерными сет-

ками металлических гранул с положительным коэффициентом электрического со-

противления. 

5. Методом магнитооптического эффекта Керра и с помощью вибрационного 

магнитометра изучены магнитные свойства многослойной гетероструктуры 

(Co/CoO)60. Результаты исследований показали наличие магнитной анизотропии в 

гетероструктурах вблизи порога протекания и за ним. При этом оси легкой и труд-

ной намагниченности находятся в плоскости пленки и перпендикулярны друг 

другу. Магнитосопротивление многослойных гетероструктур (Co/CoO)60 до порога 

протекания определяется механизмом спин-зависимого туннелирования между 

гранулами и кластерами металлического кобальта, а за порогом конкурирующими 

вкладами анизотропного магнитосопротивления перколяционной сеткой ферро-

магнитного кобальта и лоренцева магнитосопротивления. 

6. Методом ионно-лучевого распыления двух мишеней (составной 

Co40Fe40B20 с навесками SiO2 и керамической ZnO) синтезированы многослойные 

гетероструктуры {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50, (где 50 – число бислоев в 

пленке). Комплексное исследование структурных, электрических и магниторези-

стивных свойств многослойных гетероструктур {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 

показало зависимость этих свойств от толщины полупроводниковых прослоек ZnO. 

Установлено, что нанокомпозитные слои синтезированных пленок имеют аморф-

ную структуру, а полупроводниковые прослойки ZnO имеют гексагональную кри-

сталлическую структуру с группой симметрии P63mc. 
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7. Показано, что температурная зависимость удельного электрического со-

противления ZnO, синтезированных на вращающуюся подложку в диапазоне 

80 – 280 K описывается логарифмическим законом ρ(T)  f(ln(T)), а для наноком-

позитов (Co40Fe40B20)34(SiO2)66, полученных на вращающуюся подложку законом 

«1/2». Для многослойных гетероструктур {[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 темпе-

ратурная зависимость удельного электрического сопротивления в диапазоне тем-

ператур 80 – 280 K подчиняется закону «1/4», характерному для прыжкового меха-

низма проводимости по локализованным состояниям вблизи уровня Ферми с пере-

менной длиной прыжка. Установлено, что плотность электронных состояний на 

уровне Ферми нелинейно растет с увеличением толщины полупроводниковых про-

слоек ZnO. 

8. Магнитосопротивление многослойных гетероструктур 

{[(Co40Fe40B20)34(SiO2)66]/[ZnO]}50 в поле 9 кЭ при 300 K достигает 4 % и 12 % при 

77 K, что в два раза превышает максимальное значение, полученное для референт-

ного нанокомпозита (Co40Fe40B20)34(SiO2)66. 

9. Методом ионно-лучевого распыления синтезированы структуры 

(ZnO/С)25. Структура тонких пленок (ZnO/С)25 – слоистая, при этом слои ZnO – 

кристаллические, а C – аморфные. Установлено, что в многослойных гетерострук-

турах (ZnO/С)25 при h ≤ 150 нм в области температур 80 – 170 K доминирующим 

механизмом переноса заряда является прыжковая проводимость с переменной дли-

ной прыжка по локализованным состояниям, лежащим в узкой полосе энергий 

вблизи уровня Ферми для 2D систем. При переходе от островковой структуры к 

сплошной в слоях ZnO при толщинах h ≥ 150 нм сопровождается переходом от 

сильной к слабой локализации носителей заряда и сменой механизма проводимо-

сти в области температур 80 – 280 K.  
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СПИСОК СОКРАЩЕНИЙ И УСЛОВНЫХ ОБОЗНАЧЕНИЙ 

 

АМС – Анизотропное магнитосопротивление; 

АФМ – Антиферромагнитный; 

ГМС – Гигантское магнитосопротивление; 

ИЛН – Ионно-лучевое напыление; 

КМС – Колоссальное магнитосопротивление; 

МОКЕ – Магнитооптический эффект Керра; 

МС – Магнитосопротивление; 

МТП – Туннельный магнитный переход; 

НМ – Немагнитный; 

ОКР – Область когерентного рассеяния; 

ОЛН – Ось легко намагничивания; 

ОМС – Обычное магнитосопротивление; 

ОТН – Ось трудного намагничивания; 

ПМС – Положительное магнитосопротивление; 

ПП – Порог протекания (перколяции); 

ППБС – Прыжковая проводимость по ближайшим соседям; 

ПППДП – Прыжковая проводимость с переменной длиной прыжка; 

ПЭМ – Просвечивающая электронная микроскопия; 

РККИ – Рудерман-Киттель-Кацуя-Исида; 

РФА – Рентгеноструктурный фазовый анализ; 

ТМС – Туннельные магнитосопротивление; 

ТЭДС – Термоэлектродвижущая сила; 

ФМ – Ферромагнитный; 

CIP – Ток в плоскости; 

CPP – Ток перпендикулярно плоскости; 

ρ – Удельное электрическое сопротивление; 

S – Термоэдс.  
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