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Приводятся основные физические характеристики кристаллических матриц состава LiRF4 (R = Y,
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также некоторые применения этих кристаллов в других областях фотоники, в науке и технике.
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ВВЕДЕНИЕ
В предыдущей части обзора [1] обсуждаются

физико-химические и технологические аспекты
формирования структуры LiRF4 (R = Y, Gd–Lu) в
монокристаллах и наноматериалах. В этой части
приводятся значимые для применения в фотони-
ке характеристики кристаллов, активированных
редкоземельными ионами (РЗИ): рассматрива-
ются их оптические, теплофизические и лазер-
ные свойства, упоминаются также различные их
применения.

ФИЗИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 
КРИСТАЛЛИЧЕСКИХ МАТРИЦ LiRF4 

(R = Y, Gd–Lu), ОПРЕДЕЛЯЮЩИЕ 
ИХ ПРИМЕНЕНИЕ В ФОТОНИКЕ

Как уже отмечалось в предыдущей части обзо-
ра [1], структура кристаллов двойных фторидов
LiRF4 (R = Y, Gd–Lu) относится к тетрагональ-
ной сингонии, близкой к шеелиту, кристаллы об-
ладают оптической анизотропией. Их привлека-
тельность для фотоники обусловлена нескольки-
ми свойствами:

1. Прозрачностью в широком спектральном
диапазоне: от вакуумного ультрафиолета до сред-
него ИК, что позволяет использовать данные мате-

риалы в различных, в том числе и уникальных,
приборах фотоники. Коротковолновый край диа-
пазона прозрачности матриц LiRF4 определяется
либо шириной их запрещенной зоны (для кристал-
лов LiYF4, LiLuF4 и LiGdF4) [2], либо поглощением,
обязанным межконфигурационным 4fn-4f n – 15d-
переходам трехвалентных РЗИ (для кристаллов
LiRF4, где R = Tb–Yb) [3–8]. Длинноволновая же
граница диапазона прозрачности этих кристал-
лов примерно одинакова, ограничена частотами
колебаний кристаллической матрицы (фононным
спектром) и достигает 8–10 мкм. Разнящиеся в ли-
тературе данные по диапазону прозрачности, по-
видимому, связаны с недостаточной химической
чистотой исследуемых образцов.

2. Способностью к активации ионами с достра-
иваемыми электронными оболочками, главным
образом РЗИ или ионами актиноидов, причем ин-
терес к последним не столь высок из-за их радиоак-
тивных превращений. При этом для иттриевой
подгруппы лантаноидов (“тяжелые земли” Gd–
Lu) возможно образование смешанных кристаллов
с любым соотношением упомянутых трехвалент-
ных элементов и Y3+, вплоть до кристаллических
соединений типа LiGdF4, LiTbF4 и т.д. (см. [1]).
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3. Узким фононным спектром с максимальной
частотой фононов, не превышающей при темпе-
ратурах, близких к комнатной, 470 см–1 [9–12],
что приводит к уменьшению вероятности безыз-
лучательной релаксации возбужденных состоя-
ний активаторных ионов, росту их времен жизни
и квантового выхода люминесценции. Более то-
го, это свойство позволяет реализовывать оптиче-
ское усиление и лазерную генерацию в среднем
ИК-диапазоне и между такими состояниями ак-
тиваторов, для которых в других материалах тре-
буется применение криогенных температур.

4. Существенно более низким и отрицатель-
ным значением термооптического коэффициен-
та dn/dT по сравнению с другими материалами
фотоники (см., например, [13]). При этом в слу-
чае использования этих кристаллов в качестве ак-
тивных элементов лазеров, несмотря на то что ко-
эффициент линейного расширения кристаллов
LiYF4 и LiLuF4 почти вдвое больше, чем, напри-
мер, широко применяемого в квантовой электро-
нике кристалла иттрий-алюминиевого граната
(YAG), реализуются меньшие температурные ис-
кажения генерируемого лазерного излучения [14].
В частности, и в расчетах, и в экспериментах наве-
денная накачкой оптическая сила термолинзы в
активных элементах из Nd:LiYF4 и Nd:LiLuF4 зна-
чительно меньше, чем, например, в Nd:YAG [15–
17]. Недостатком является астигматизм вследствие
анизотропии термолинзы, усложняющий ее ком-
пенсацию.

В качестве других недостатков кристалличе-
ских матриц LiRF4 следует упомянуть низкие по
сравнению с другими материалами фотоники
твердость (4–5 по Моосу [18]), теплопроводность
[13, 19–22] и ненулевую растворимость в воде (по
данным [23–25], для кристаллов LiYF4 она со-
ставляет ~0.03 мг/(см2 день), что затрудняет их
применение в высокомощных лазерах, а также
ограничивает срок эксплуатации.

При активации кристаллов или попытках за-
мещения катионов матрицы на РЗИ теплопро-
водность еще более ухудшается, что обусловлено
увеличением степени дефектности и разупорядо-
чения кристаллической структуры [19–22]. С
этим также может быть связано отличие экспери-
ментально устанавливаемых различными иссле-
дователями значений теплопроводности матриц
одного и того же химического состава. Так, на-
пример, согласно [13], теплопроводность номи-
нально чистых кристаллов YLF при комнатной
температуре составляет k║с = 7.2 Вт/(м К), а при
легировании ионами Nd3+ (1 ат. %) падает до значе-
ния 6.44 Вт/(м К). В случае выращивания смешан-
ных кристаллов, например состава LiY1 – xLuxF4, ко-
эффициент теплопроводности вначале падает с ро-
стом х, а затем вновь возрастает до значения,
соответствующего матрице LiLuF4 (рис. 1) [22].
Аналогично резкое падение коэффициента теп-
лопроводности наблюдается при активации кри-
сталлов YLF ионами Yb3+: в твердом растворе
LiY0.3Yb0.7F4 при 300 К k⊥с = 3.4 Вт/(м К), а в кри-
сталле LiYbF4 k║с = 4.5 Вт/(м К) [19].

В табл. 1 суммированы известные из литерату-
ры и интернет-источников основные физические
свойства кристаллов LiRF4, важные для примене-
ния данных материалов в устройствах фотоники.
К сожалению, приходится констатировать, что
многие из них, особенно в случае активации кри-
сталлов большинством из широко используемых
примесных ионов, остаются до сих пор неизвестны-
ми, что ограничивает возможности теоретического
расчета лазерных генераторов и других узлов кван-
товой электроники с применением кристаллов
двойных фторидов со структурой шеелита.

ЛАЗЕРНЫЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ 
КРИСТАЛЛОВ LiRF4, АКТИВИРОВАННЫХ 

РЗИ, И ИХ ИНЫЕ ПРИМЕНЕНИЯ
В ФОТОНИКЕ

Привлекательность практического использова-
ния кристаллов LiRF4 в фотонике связана с воз-
можностью их активации трехвалентными ионами
лантаноидов (РЗИ). Электронная структура этих
ионов формируется полностью заполненными
внутренними оболочками (включительно по 5p6),
соответствующими ксеноновому остову, валентны-

Рис. 1. Концентрационная зависимость коэффици-
ента теплопроводности (k║с) смешанных кристаллов
LiY1–xLuxF4 (х = 0–1) при Т = 300 К [22].
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ми электронами 6s2- и 5d1- или одним из 4f-электро-
нов, а также электронами, заполняющими по мере
увеличения заряда ядра в ряду редкоземельных эле-
ментов 4f-оболочку. Именно электронами неза-
полненной 4f-оболочки, их переходами внутри
4f-конфигурации и в состояния следующих воз-
бужденных смешанных 4fn – 15d-, 4fn – 16s- и 4fn – 16p-
конфигураций обусловлены магнитные и оптиче-
ские свойства активированных кристаллов. Важ-
ным обстоятельством является то, что 4f-оболочка
локализована внутри заполненных 5s-, 5p-оболо-
чек, и поэтому спин-орбитальное взаимодействие
для 4f-электронов значительно превышает вклад
внешнего электростатического поля кристалличе-
ской матрицы. С другой стороны, 5d- и 6s-оболоч-
ки имеют значительно больший эффективный
радиус и сильнее подвержены внешним воздей-
ствиям [33]. По этой причине энергия барицентров
мультиплетов 4f-конфигурации практически не за-
висит от кристаллической матрицы, в которую
внедрен РЗИ, и наблюдается лишь штарковское
расщепление его мультиплетов, не превышающее
нескольких сотен см–1. Энергия 4f-мультиплетов
трехвалентных РЗИ при этом может быть опреде-
лена вплоть до ~40000 cм–1 по диаграмме Dieke и
Crosswhite [34], а до энергий, соответствующих
ВУФ-диапазону, – с помощью расширенной диа-
граммы, составленной Meijerink с соавторами [35,
36]. Напротив, для переходов на состояния сме-
шанных конфигураций подобная диаграмма может
быть построена только для конкретной кристалличе-
ской матрицы, поскольку энергия мультиплетов
смешанных конфигураций и их расщепления могут
составлять несколько тысяч см–1. В работах [37–42]
детально обсуждаются особенности переходов на
состояния смешанных конфигураций и приво-
дится их теоретическая интерпретация.

На рис. 2 приведена сводная схема энергетиче-
ских уровней 4f n- и 4f n – 15d-конфигураций трехва-
лентных РЗИ в кристаллах LiYF4 (YLF) и LiLuF4
(LLF). Схема построена по данным спектроско-
пии поглощения [3–7] и возбуждения люминес-
ценции [38–42]. Ввиду незначительности изме-
нения параметров кристаллических полей в мат-
рицах LiRF4 (R = Y, Gd–Lu) смещение и
штарковские расщепления энергетических 4f n- и
4f n – 15d-состояний не заметны в масштабе рис. 2.
Так, например, даже в спектрах 4f–5d поглощения
ионов Ce3+ переход от кристаллов LiYF4 к LiLuF4
приводит лишь к незначительному смещению по-
лос и увеличению кристаллического расщепле-
ния мультиплетов 5d-конфигурации, которые
составили соответственно ~340 и ~10 см–1 [43,
44]. Подробная штарковская схема энергетиче-
ских уровней РЗИ в кристаллах LiRF4 представ-
лена в публикациях, упоминаемых в списке ли-
тературы данного обзора, и по мере необходимо-

сти будет приводиться при обсуждении лазерно-
спектроскопических свойств конкретных актива-
торных ионов.

Используя внутриконфигурационные 4f–4f-
переходы в кристаллах LiRF4 удается реализовать
эффективные люминофоры и активные среды
для лазеров, оптических усилителей и линейных
преобразователей1 ИК- и видимых областей
спектра, а межконфигурационные 4f n – 15d-4f n-
переходы используются в устройствах фотоники
ультрафиолетового и вакуумно-ультрафиолето-
вого диапазонов. Вплоть до настоящего времени
наиболее широкое применение в квантовой элек-
тронике получили кристаллы LiRF4 (R = Y, Gd,
Lu), активированные ионами Ce3+, Pr3+, Nd3+,
Sm3+, Eu3+, Tb3+, Dy3+, Ho3+, Er3+, Tm3+ и Yb3+.
Ниже приводятся достигнутые с их использова-
нием результаты. При этом основное внимание
уделено применению этих кристаллов в лазерах
УФ- и видимого диапазонов спектра, поскольку
применения для других диапазонов уже являлись
предметом многочисленных обзоров.

Ион Ce3+. Активация кристаллов LiRF4 (R = Y,
Gd–Lu) ионами Ce3+ интересна, прежде всего, с
точки зрения создания лазеров УФ-диапазона
спектра, функционирующих на основе 5d–4f-пе-
реходов [43–47]. Причем наибольший интерес
представляют кристаллы LiYF4, LiLuF4 и их твер-
дый раствор LiY1 – xLuxF4 (x = 0–1), в которых
квантовый выход 5d–4f-люминесценции ионов
Ce3+ близок к единице [48]. Схема энергетиче-
ских уровней иона Ce3+ в кристаллах LiY1 – xLuxF4
с обозначением электронных переходов, задей-
ствованных при получении лазерной генерации,
а также эволюция положения энергетических со-
стояний в зависимости от относительной кон-
центрации катионов матрицы Lu3+ (х) приведены
на рис. 3 [43, 49]. В настоящее время УФ-лазерная
генерация реализована на переходах между ниж-
ним штарковским уровнем мультиплета 2D3/2 5d-
конфигурации и мультиплетами 2F5/2, 2F7/2 4f-кон-
фигурации ионов Ce3+ в кристаллах LiYF4 [45, 46],
LiLuF4 [47] и LiY1 – xLuxF4 [50, 51]. При этом на-
качка лазеров осуществлялась в области перехо-
дов 2F5/2(4f)–2D3/2, 2D5/2(5d) на длинах волн ~300,
248 или 213 нм. Как видно из рис. 3, в случае воз-
буждения состояний 5d-конфигурации ионов
Се3+ в кристаллах YLF происходит ионизация ак-
тиваторных ионов за счет последовательного по-
глощения двух УФ-фотонов накачки, что приво-
дит к фотодеградации (соляризации) активной

1 Имеется в виду лазер, накачиваемый лазерным излучени-
ем, который иногда рассматривается как линейный преоб-
разователь излучения лазера накачки в другое лазерное же
излучение другой длины волны.
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Рис. 2. Сводная схема энергетических уровней 4f n- и 4f n – 15d-конфигураций трехвалентных РЗИ в кристаллах LiYF4
и LiLuF4 (по данным работ [3–7, 37–42]); энергии 4f n5d-состояний ионов обозначены заштрихованными прямоуголь-
никами, высота которых отражает полуширины соответствующих спектральных полос в спектрах 4f n–4f n–15d-пере-
ходов (для Pm3+ приведены расчетные данные).
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среды [49, 52]. Напротив, в кристаллах LiLuF4 вви-
ду смещения энергетических состояний ионов Се3+

относительно энергетических зон матрицы и рас-
ширения запрещенной зоны вероятность такой
фотоионизации значительно снижается. Именно
этим обусловлены преимущества активной среды
на основе кристаллов Ce:LiLuF4 по сравнению с
Ce:YLF. Еще большего уменьшения фотоиндуци-
рованных потерь и связанного с этим улучшения
характеристик лазерной генерации удается достиг-
нуть путем соактивации кристаллов Ce:LiLuF4

ионами Yb3+ [52–54]. Рекордные характеристики
5d–4f-лазерной генерации на ионах Сe3+ полу-
чены для кристаллов Ce,Yb:LiLuF4 – диффе-
ренциальный КПД 62% [55], а на кристаллах
Ce,Yb:LiLu0.7Y0.3F4 реализован наиболее широ-
кий диапазон перестройки длины волны – от 302 до
335 нм [50]. Эти же кристаллы с успехом исполь-
зуются для генерации импульсного УФ-излучения
с субнаносекундной длительностью импульсов
[56–58] и для усиления УФ-излучения [58–60].

Ион Pr3+. На ионах Pr3+ в кристаллах двойных
фторидов со структурой шеелита (YLF, LiLuF4,
LiY1–xLuxF4, LiGdF4 и LiYbF4) удалось реализо-
вать лазерную генерацию на восьми межмульти-
плетных каналах: в видимой области спектра на
переходах 3P0–3H4 (λ = 480 нм) [61, 62], 3P1–3H5 (λ =

= 520 нм) [63–71], 3P0–3H5 (λ = 540 нм) [63, 67, 68,
72, 73], 3P0–3H6 (λ = 605 нм) [61, 64, 65, 67–69, 72,
73], 3P0–3F2 (λ = 640 нм) [63–65, 67–69, 72–76] и
ближнем ИК-диапазоне 3P0–3F3 (λ ≈ 700 нм) [63,
68, 69, 72, 73], 3P0–3F4 (λ = 720 нм) [63–65, 68, 69,
72, 73], 3P0–1G4 (λ = 907 нм) [63, 77] и 1G4–3H5 (λ =
= 1.35 мкм) [77] (рис. 4). В кристаллах Pr:YLF осу-
ществлена также лазерная генерация и по каскад-
ной схеме 3P0–1G4–3H5 [78].

Часть из этих переходов реализована при лам-
повой накачке при комнатной и пониженных
(~100–200 К) температурах [72–74, 77, 78], а так-
же при накачке излучением газовых и жидкост-
ных лазеров [61, 63]. При этом наиболее впечат-
ляющие результаты получены при накачке излу-
чением второй гармоники полупроводниковых
лазеров с оптической накачкой (2ω-OPSL) и из-
лучением GaN- и InGaN-лазерных диодов [62,
64–71, 75, 76]. Особый интерес представляют так-
же схемы накачки высоковозбужденных состоя-
ний ионов Pr3+ с использованием явления сенси-
билизированной фотонной лавины, для реализа-
ции которой кристаллы YLF:Pr дополнительно
активировались ионами Yb3+ [79, 80] (рис. 5). С
использованием вышеперечисленных активных
сред получено излучение в УФ-области спектра
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Рис. 3. Схема энергетических уровней 4f n- и 4f n – 15d-конфигураций ионов Ce3+ относительно энергетических зон
кристаллов LiYF4 и LiLuF4 (а) [49] и изменение энергий 4f–5d-переходов ионов Се3+ в кристаллах LiY1–xLuxF4 в за-
висимости от концентрации катионов матрицы Lu3+ (б) [43]; вертикальными стрелками показаны электронные пере-
ходы, происходящие в результате поглощения излучения накачки (стрелки направлены вверх), и лазерные 5d–4f-пе-
реходы (стрелки направлены вниз).
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путем внутрирезонаторного нелинейного преоб-
разования частоты, реализованы режимы пассив-
ной модуляции добротности, синхронизации мод
и лазерной генерации импульсов с высокой ча-
стотой повторения. В частности, в [64] показано,
что эффективность преобразования излучения
накачки в УФ-излучение с длиной волны 320 нм
может достигать 22% для Pr:YLF и 16% для Pr:LLF
при максимальной мощности более 360 мВт.

Наиболее важные с практической точки зрения
результаты сведены в табл. 2. Экспериментальные
исследования, направленные на реализацию УФ-
лазерной генерации на 4f5d–4f 2-переходах ионов
Pr3+ в кристаллах LiRF4, не увенчались успехом из-
за интенсивного поглощения из возбужденных со-
стояний 4f2-конфигурации [81–83].

Ион Nd3+. Исторически ионы Nd3+ являются
наиболее широко используемыми активаторами
кристаллических матриц, на межмультиплетных
переходах которых реализуется ИК-лазерная ге-
нерация. Это обусловлено разветвленной схемой
уровней 4f 3-конфигурации ионов Nd3+ и вместе с
тем единственным метастабильным состоянием
4F3/2, что позволяет осуществлять эффективную

накачку широкополосным излучением импульс-
ных и непрерывных ламп. С развитием полупро-
водниковых лазеров были также созданы лазеры на
кристаллах Nd3+:LiRF4 (R = Y, Gd–Lu) с резонанс-
ной переходам 4I9/2–4F5/2 диодной накачкой.

Основные данные экспериментов, связанных
с реализацией лазерной генерации на этих кри-
сталлах в различных режимах, содержатся в мно-
гочисленных справочниках и монографиях [32,
84–90]. Отметим лишь, что ИК-лазерная генера-
ция в зависимости от ориентации кристалличе-
ской активной среды в резонаторе лазера реали-
зуется на переходах 4F3/2–4I9/2 (λ = 903/908 нм),
4F3/2–4I11/2 (λ = 1047/1053 нм) и 4F3/2–4I13/2 (λ =
= 1321/1314 нм) соответственно для π/σ-поляри-
зации (см. рис. 6). Лазерная генерация ИК-излу-
чения характеризуется высокой эффективностью
(дифференциальный КПД превышает 51% при
накачке кристаллов Nd:YLF лазерными диодами
[91]) и стабильностью выходных характеристик.

Кристалл Nd:YLF является вторым после
Nd:LaF3 [92] кристаллом, на котором реализована
лазерная генерация на 4f 25d–4f 3-переходах ионов
Nd3+ в УФ-диапазоне при использовании в каче-
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Рис. 4. Схема межмультиплетных переходов ионов Pr3+ в кристаллах двойных фторидов со структурой шеелита, на ко-
торых реализована лазерная генерация [61–78].
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стве накачки излучения F2-лазера (λ = = 157 нм)
[93]. УФ-лазерное излучение было получено на
длине волны 260 нм в поперечной схеме накачки,
была достигнута максимальная энергия излучения
~1 мкДж, а порог возбуждения генерации составил
6 мДж. В этих экспериментах концентрация ионов
Nd3+ в кристаллах YLF не превышала 0.5 ат. %.

В УФ- и видимом диапазонах длин волн полу-
чение лазерной генерации затруднено разветв-
ленным спектром поглощения из возбужденного
4F3/2-состояния ионов Nd3+ [94], однако при крио-
генных температурах ее удается возбудить в непре-
рывном режиме на переходах 4P3/2–4I11/2 (λ = 413 нм)
при T < 90 К и 4P3/2–4F5/2, 2H9/2 (λ = 730 нм) при T <
< 30 К [95]. Для этого использовался эффект фо-
тонной лавины, а накачка осуществлялась лазер-
ным излучением с длиной волны 603.6 нм. При
Т = 30 К была достигнута выходная мощность из-
лучения на длине волны 413 нм <10 мкВт при
дифференциальном КПД ~ 4.3%. Дифференци-
альный КПД лазерной генерации на длине волны
730 нм достигал 11%, а при той же температуре
(Т = 30 К) выходная мощность превысила 30 мВт.

Для других кристаллов семейства Nd3+:LiRF4 и,
в частности, для кристаллов Nd:LLF спектроско-
пическая информация о штарковской структуре
уровней Nd3+ и о вероятностях переходов между
различными состояниями, полезная для созда-
ния новых лазеров, содержится, например, в
[96]. О получении непрерывной лазерной гене-
рации в смешанных кристаллах Nd:LiY1 – xLuxF4
сообщалось в [97].

Ион Pm3+. Поскольку элемент Pm не имеет
стабильных изотопов (наиболее стабильные из
них 145Pm и 147Pm с периодами полураспада соот-
ветственно 17.7 и 2.6 года) и обладает заметной ра-
диоактивностью, его спектроскопические и ла-
зерные свойства изучались менее интенсивно по
сравнению с другими ионами лантаноидов. Не-
которые данные о спектрально-кинетических и
лазерных характеристиках иона Pm3+ в активиро-
ванных им стеклах и ряде кристаллов, в т.ч. в кри-
сталлах YLF, приведены в работах [98–101], в ко-
торых теоретически и экспериментально уста-
новлено сходство свойств ионов Pm3+ и Nd3+.

Реализованные и перспективные каналы ла-
зерной генерации (по данным [102]) на ионах
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Рис. 5. Схема реализации лазерной генерации с использованием явления сенсибилизированной фотонной лавины,
организованной путем соактивации кристаллов Pr3+:LiYF4 ионами Yb3+, в области полос поглощения которых осу-
ществлялась накачка излучением лазерных диодов; цветными стрелками обозначены переходы, используемые для по-
лучения лазерной генерации, черными стрелками иллюстрируются процессы накачки [79, 80], пунктирными стрел-
ками обозначены кросс-релаксационные процессы.
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Pm3+ в твердотельных матрицах приведены на
рис. 7. В работе [102] отмечалась деградация опти-
ческого качества лазерного материала со време-
нем, обусловленная процессами радиоактивного
распада активаторных ионов. В то же время, ис-
следования по облучению кристаллов LiYF4 и
LiTmF4 нейтронами и β-излучением показали от-
сутствие деградации их оптических свойств, од-
нако в Pm3+-активированных образцах обнару-
жилось присутствие таких ионов, как Nd3+ и Sm3+

[101]. Эти ионы являются продуктами распада
ионов Pm3+, они со временем накапливаются и
являются примесями, уменьшающими кванто-
вый выход люминесценции с верхнего лазерного
уровня 5F1 ионов Pm3+, тем самым затрудняя по-
лучение эффективной и долговременно стабиль-
ной лазерной генерации. Сама же лазерная гене-
рация на кристаллах Pm3+:LiRF4 до сих пор не ре-
ализована.

Ион Sm3+. Структура энергетических уровней
ионов Sm3+ такова, что энергетические зазоры
между ними способствуют безызлучательной ре-
лаксации возбуждения, а их расположение – эф-
фективным кросс-релаксационным процессам

(рис. 8). Все это в совокупности приводит к слож-
ности реализации лазерной генерации и к тому,
что единственным состоянием, на котором ре-
ально удается создать инверсную населенность,
является мультиплет 4G5/2. Впервые вынужденное
излучение на ионах Sm3+ было получено на кри-
сталле TbF3, охлажденном до Т = 116 К при накач-
ке излучения импульсной Xe-лампы [103]. Длина
волны лазерной генерации составила 593 нм (пе-
реход 4G5/2–6H7/2). Улучшение эффективности на-
качки достигалось использованием самоактивиро-
ванной матрицы TbF3, обеспечивающей поглоще-
ние широкополосного излучения Xe-лампы ионами
Tb3+ и выход энергии возбуждения на верхний ла-
зерный уровень 4G5/2 ионов Sm3+.

На основе аналогичных соображений сенси-
билизации непрерывная лазерная генерация бы-
ла реализована также на кристалле Sm3+:LiTbF4

на двух переходах: 4G5/2–6H7/2 (λ = 605 нм) и 4G5/2–
6H9/2 (λ = 651 нм) [104]. При накачке излучением
Ar-лазера с λ = 488 нм в области переходов 7F6–5D4

ионов Tb3+ дифференциальные КПД генерации
составили соответственно 20 и 13%. Максималь-
ная мощность генерации на λ = 651 нм достигала
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Рис. 6. Упрощенная схема уровней ионов Nd3+ в кристаллах LiRF4 (R = Y, Gd–Lu); вертикальными направленными
вниз стрелками обозначены известные лазерные переходы.
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28 мВт. При резонансной накачке излучением вто-
рой гармоники полупроводникового лазера с опти-
ческим возбуждением (CW 2ω-OPSL, λ = 479.6 нм,
максимальная мощность 4 Вт) в области перехода
6H5/2–4I9/2 ионов Sm3+ в кристаллах LiLuF4 удается
возбудить непрерывную лазерную генерацию на
переходах 4G5/2–6H7/2 (λ = 606 нм) и 4G5/2–6H9/2 (λ =
= 648 нм) [105]. Достигнута максимальная выход-
ная мощность лазерной генерации на длине
волны 606 нм в 86 мВт, а на длине волны 648 нм –
93 мВт. Дифференциальный КПД по поглощен-
ной мощности излучения накачки составил соот-
ветственно 13 и 15% при оптимальном коэффи-
циенте отражения выходного зеркала резонатора
Ropt = 1.7%. Интересной особенностью лазерной
генерации на обоих переходах является модуляция
генерируемого излучения, представляющая собой
близкую к регулярной последовательность пичков
с периодом следования ~200 мкс, который, соглас-
но данным [105], зависит от коэффициента отраже-
ния выходного зеркала резонатора. В настоящее
время природа данного эффекта не ясна, а авторы
связывают ее с насыщением поглощения из воз-
бужденных состояний ионов Sm3+.

Ион Eu3+. Ион Eu3+ в кристаллах и кристалли-
ческих наночастицах проявляет себя интенсив-
ной люминесценцией в красной области спектра,
обусловленной межмультиплетными 4f–4f-пере-
ходами с метастабильного состояния 5D0 на со-
стояния 7Fj (рис. 9 [106]). Однако величины сече-
ния поглощения переходов на высоковозбужден-
ные мультиплеты ионов Eu3+ в области энергий
больше 15000 см–1 в кристаллах оказываются до-
статочно малыми, что затрудняет реализацию ла-
зерной генерации с ламповой накачкой. Кроме
того, эффективное возбуждение состояния 5D0
проблематично ввиду отсутствия подходящих
распространенных и дешевых лазерных источни-
ков накачки. По этим причинам лазерная генера-
ция на переходах ионов Eu3+ осуществлена до сих
пор лишь в некоторых кристаллах. Так, с накач-
кой излучением импульсных ламп стимулиро-
ванное излучение получено на переходе 5D0–7F2 в
кристаллах Y2O3 (λ = 611.3 нм) [107] и YVO4 (λ =
= 619.3 нм) [108] при криогенных температурах
(Т = 220 и 90 К соответственно), а с использова-
нием лазерного возбуждения непрерывная лазер-
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Рис. 7. Реализованные (сплошные стрелки) и перспективные (пунктирные стрелки) каналы лазерной генерации на
ионах Pm3+ в твердотельных матрицах (по данным [102]); оранжевой вертикальной стрелкой показана накачка Pb–In-
фосфатного стекла, активированного ионами Pm3+, излучением лазера на красителе на длине волны 570 нм, верти-
кальными направленными вверх стрелками показаны возможные каналы оптической накачки.
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ная генерация получена на переходе 5D0–7F4 ионов
Eu3+ в кристаллах KGd(WО4)2 (λ = 702.3 нм) и
KY(WО4)2 (λ = 702.1 нм) [109, 110]. В последнем
случае накачка осуществлялась излучением вто-
рой гармоники лазера Nd:KGW на длине волны
533.6 нм в полосу поглощения 7F0–5D1 ионов Eu3+.

Среди фторидов лазерная генерация реализо-
вана на переходе 5D0–7F4 (λ = 702.3 нм) ионов Eu3+

лишь в кристаллах YLF [106, 111]. Эксперименты
осуществлялись на кристалле Eu3+:YLF, выра-
щенном с перпендикулярным направлением оп-
тической оси относительно кристаллической бу-
ли и с содержанием активатора 7.6%. В качестве
накачки использовалось непрерывное излучение
второй гармоники лазера на титане в сапфире
(λнак = 393.5 нм). Порог возбуждения стимулиро-
ванного излучения составил 115 мВт, а дифферен-
циальный КПД лазерной генерации достигал 5%
по поглощенной мощности накачки. Столь незна-
чительный КПД авторы [106] связывают с возмож-
ными потерями, обусловленными поглощением из
возбужденного состояния 5D0–5H5,6 ионов Eu3+, и
отсутствием при проведении экспериментов ан-
тиотражающих покрытий на внутрирезонатор-

ных элементах. В работе [106] также содержится
важная спектроскопическая информация о сече-
ниях переходов, которая полезна для теоретиче-
ских оценок возможности осуществления лазер-
ной генерации на других переходах ионов Eu3+ в
кристаллах семейства LiRF4.

Ион Gd3+. В литературных источниках имеется
лишь единственное упоминание об использова-
нии межмультиплетных переходов ионов Gd3+ в
качестве лазерных (в кристаллах Gd3+:Y3Al5O12

[112]). Спектроскопические свойства Gd3+ в кри-
сталлах LiRF4 достаточно подробно обсуждались
в [113–115]. Отсутствие реального интереса к дан-
ному иону со стороны исследователей, работающих
в области квантовой электроники, обусловлено ло-
кализацией его энергетических состояний в обла-
сти энергий, соответствующих квантам ультрафио-
летового диапазона и отсутствием подходящих для
их возбуждения источников накачки (рис. 2).

Самоактивированный кристалл LiGdF4 пред-
ставляет некоторый интерес с точки зрения раз-
работки люминофоров, возбуждаемых вакуум-
ным ультрафиолетовым излучением, с квантовой
эффективностью, превышающей единицу (см.,
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например, [116, 117]). Однако из-за низких сече-
ний 4f–4f-переходов ионов Gd3+ энергетическая
эффективность такого люминофора остается не-
значительной [117].

Ион Tb3+. История использования кристаллов
двойных фторидов со структурой шеелита, акти-
вированных ионами Tb3+, в качестве лазерного
материала начинается с работы Jenssen с соавто-
рами [118]. В ней сообщается о получении лазер-
ной генерации в зеленой области спектра на пе-
реходе 5D4–5F5 (λ = 544.5 нм) в кристалле
LiY0.5Tb0.25Gd0.25F4. Генерация была получена
при накачке излучением импульсной Xe-лампы
при комнатной температуре. Пороговая энергия
накачки составила 50 Дж на 1 дюйм длины кри-
сталла диаметром 4 и длиной 40 мм. Достигнута
энергия импульса лазерной генерации 50 мДж.
Особенностью иона Tb3+ в кристаллах фторидов
являются малые значения сечения поглощения
4f–4f-переходов (~2 × 10–21 см2), что затрудняет
их заселение при использовании оптической на-
качки. С другой стороны, большое люминесцент-
ное время жизни мультиплета 5D4 в кристаллах
YLF и LLF, составляющее 4.8 мс вплоть до кон-
центрации ионов Tb3+ 30 ат. % и спадающее до

Рис. 8. Схема реализации лазерной генерации на переходах ионов Sm3+ 4G5/2–6H7/2 и 4G5/2–6H9/2 c использованием в
качестве сенсибилизаторов ионов Tb3+ в кристаллах LiTbF4 и при накачке кристалла Sm3+:LiLuF4 излучением второй
гармоники полупроводникового лазера с оптической накачкой (2ω-OPSL).
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Рис. 9. Схема энергетических уровней ионов Eu3+ в
кристаллах YLF [106]; стрелками показаны межмуль-
типлетные переходы, соответствующие либо наибо-
лее интенсивным линиям в спектрах поглощения и
люминесценции, либо интересным с точки зрения
осуществления селективной лазерной накачки.

0

5

10

15

20

25

30

35

Э
не

рг
ия

, 1
03  с

м
–

1

39
3 

нм

46
4 

нм

52
5 

нм

59
0 

нм

61
4 

нм

70
2 

нм

5FJ
5IJ

5HJ

5GJ
5L6

5D2

5D1

5D0

7F6

7F0

Eu3+



484

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 5  2022

СЕМАШКО и др.

Рис. 10. Схема получения лазерной генерации на переходах 5D4–5F5,5F4 (сплошные стрелки, направленные вниз)
ионов Tb3+ в кристаллах LiYF4 и LiLuF4 при накачке излучением импульсной ксеноновой лампы [118], излучением
второй гармоники полупроводникового лазера с оптической накачкой (2ω-OPSL) [119] и второй гармоникой лазера
на Ti3+:Al2O3 [121]; пунктирными стрелками обозначены нереализованные каналы лазерной генерации.
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~2 мс в кристаллах LiTbF4 [119], позволяет эф-
фективно накапливать энергию накачки на этом
состоянии. Поэтому в [118] использовались кри-
сталлы с высоким (25 ат. %) содержанием ионов
Tb3+. Кроме того, кристаллы были сенсибилизи-
рованы ионами Gd3+ с целью увеличения эффек-
тивности ламповой накачки. На рис. 10 приведе-
на схема энергетических уровней ионов Tb3+ в
кристаллах LiLnF4 (Ln = Y, Lu), на которой изоб-
ражены различные способы возбуждения лазер-
ной генерации на переходах 5D4–5F5, 5F4, а в табл. 3
приведены ее основные характеристики.

Важным является то обстоятельство, что, во-
преки ожиданиям сильного поглощения из воз-
бужденных 5Dj-мультиплетов ионов Tb3+ на со-
стояния близко расположенной смешанной 4f 75d-
конфигурации, на лазерных переходах 5D4–5F5,
5F4 оно незначительно, поскольку переходы
5Dj(4f 8)–9D(4f 75d) запрещены. Напротив, в об-
ласти переходов 5D4–5FJ > 4 сечение поглощения
из возбужденных состояний превышает сечения
стимулированного излучения и лазерная генера-
ции на этих переходах в кристаллах YLF и LLF

невозможна [120]. Результаты зондирования воз-
бужденных кристаллов LiRF4 (R = Y, Lu) также
свидетельствуют о том, что максимальное опти-
ческое усиление на переходах 5D4–5F5, 5F4 наблю-
дается для σ-поляризованного излучения [120].

С появлением мощных полупроводниковых
источников излучения лазерную генерацию на
переходах ионов Tb3+ в кристаллах получают пу-
тем резонансного 7F6–5D4-возбуждения на длинах
волн ~486–488 нм. В частности, в кристалле
LiY0.84Tb0.16F4 при использовании излучения вто-
рой гармоники полупроводникового лазера с оп-
тической накачкой (2ω-OPSL) удается реализо-
вать лазерную генерацию на переходе 5D4–5F5 од-
новременно на двух длинах волн: λ = 542 и 544 нм.
Порог ее возбуждения составил ~8 мВт, мощ-
ность излучения на λ = 544 нм достигала 158 мВт,
а дифференциальный КПД по поглощенной
мощности – ~55% [120]. О несколько лучших
энергетических характеристиках сообщается в
работе [122], авторами которой на кристалле
LiY0.85Tb0.15F4 с ориентацией оптической оси с,
направленной вдоль лазерного резонатора (c-cut),
на этом же переходе достигнуты дифференциаль-
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ный/энергетический КПД по поглощенной мощ-
ности накачки 63 и 55% соответственно. При
этом выходная мощность излучения на длине
волны 544 нм составила 1.17 Вт. Авторы [120, 122]
также приводят результаты исследования лазер-
ной генерации в желтой области спектра на пере-
ходе 5D4–5F4 (см. табл. 3). При этом из-за больших
значений внутрирезонаторных потерь энергети-
ческие характеристики вынужденного излучения
на этом переходе примерно вдвое хуже, чем ана-
логичные характеристики генерации в зеленой
области спектра. Причем, согласно [123], длина
волны лазерного излучения может перестраи-
ваться в пределах контуров спектральных линий.

Переход от кристаллов Tb:YLF к кристаллам
Tb:LLF практически не изменяет энергетические
характеристики лазерной генерации на ионах Tb3+

[119–123].

Многообещающим лазерным материалом пред-
ставляются также самоактивированные кристаллы
LiTbF4, поскольку высокая концентрация ионов
Tb3+ при сохранении приемлемого квантового вы-
хода люминесценции позволяет в перспективе раз-
работать на их основе мощные дисковые лазеры
видимого диапазона. Впервые о непрерывной и
квази-непрерывной лазерной генерации на этом
кристалле сообщается в [122]. Установлено, что
порог возникновения вынужденного излучения
составил ~455 мВт для непрерывной накачки и
снижался до ~350 мВт при скважности импульсов
накачки, равной 10. При этом также рос диффе-
ренциальный КПД лазерной генерации – от 36 до
45%. Подобное поведение свидетельствует о су-
щественном влиянии тепловых эффектов, инду-
цируемых в кристалле LiTbF4 излучением накач-
ки, вследствие снижения теплопроводности мат-
рицы по сравнению с образцами, содержащими
меньшее число ионов-активаторов.

Привлекательным способом накачки кристал-
лов, активированных ионами Tb3+, является ис-
пользование УФ-излучения гармоник серийных
твердотельных лазеров (например, третьей гар-
моники лазера на Nd:YAG (λ = 355 нм) и им по-
добных). Кроме того, коэффициенты поглоще-
ния в УФ области спектра в несколько раз превы-
шают аналогичные коэффициенты на длинах
волн 486–488 нм, что позволяет уменьшить толщи-
ну лазерных элементов и снизить влияние возника-
ющих при накачке тепловых эффектов. В работе
[121] осуществлены эксперименты по получению
лазерной генерации на переходах 5D4–5F5,5F4 ионов
Tb3+ в кристаллах LLF при накачке непрерывным
излучением с длиной волны 359 нм. Результаты
исследований показывают, что переход к УФ-на-
качке не приводит к существенному ухудшению
лазерных характеристик (см. табл. 3) и тем самым

подтверждают работоспособность предлагаемого
подхода.

Ион Dy3+. Исчерпывающие данные о спектро-
скопических свойствах кристаллов Dy3+:YLF и
Dy3+:LLF опубликованы авторами [124–128]. Ре-
зультаты их исследований свидетельствуют о пер-
спективности использования 4f–4f-переходов
ионов Dy3+ для создания лазеров ИК- и видимого
диапазонов [129]. Однако точно так же как и для
ионов Sm3+ и Eu3+, имеются сложности с эффек-
тивной накачкой состояний ионов Dy3+, по край-
ней мере до энергий ~26000 см–1, из-за низких ве-
роятностей переходов 6H15/2–6Hj, 6Fj–4F9/2… [124–
129]. Эта же причина обуславливает невозмож-
ность реализации непрерывной лазерной генера-
ции с конечными состояниями 6Hj, 6Fj ввиду их
длинных (миллисекундных) времен жизни. Уве-
личение же концентрации ионов Dy3+ приводит к
интенсивным кросс-релаксационным процес-
сам, поэтому для практических применений она
не должна превышать ~1021 см–3 (<10 ат. %) [130].

ИК-лазерная генерация на ионах Dy3+ в кри-
сталлах двойных фторидов со структурой шеели-
та в настоящее время осуществлена на межмуль-
типлетных переходах 6H11/2–6H13/2 (λ = 4.34 мкм)
[131] и 6H13/2–6H15/2 (λ = 2.96 мкм) [132]. С целью
исключения высоких внутрирезонаторных по-
терь, обусловленных поглощением паров воды в
воздухе, лазерные эксперименты осуществлялись
в атмосфере CO2 или N2. Схема энергетических
состояний ионов Dy3+ в кристаллах LiRF4 с обо-
значенными лазерными переходами и перехода-
ми, инициируемыми излучением накачки, пред-
ставленa на рис. 11, а основные характеристики
лазерного излучения суммированы в табл. 4.

В видимом диапазоне стимулированное излуче-
ние теоретически может быть реализовано на пере-
ходах с состояния 4F9/2 на нижележащие мульти-
плеты 6Hj, 6Fj, однако вплоть до настоящего време-
ни лазерная генерация осуществлена лишь на
переходах 4F9/2–6H13/2 и 4F9/2–6H11/2 [133, 134]. При-
чиной этого, как уже упоминалось выше, являет-
ся накопление населенности на долгоживущих
нижних лазерных уровнях в результате многочис-
ленных кросс-релаксационных процессов, при-
водящее к невозможности создания инверсной
населенности или возникновения т.н. нерегуляр-
ной самомодулированной лазерной генерации,
наблюдаемой, например, в кристаллах Dy3+:YLF
и Dy3+:LLF при непрерывной накачке излучени-
ем InGaN-лазерного диода с длиной волны
450 нм [130, 133, 134]. Значительно уменьшить
время жизни нижних лазерных уровней удается
путем соактивации кристаллов ионами Tb3+ и
Eu3+. Так, в кристаллах LLF, содержащих 4 ат. %
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Рис. 11. Схема энергетических уровней иона Dy3+ в кристаллах LiYF4 и LiLuF4; цветными стрелками показаны кана-
лы накачки и лазерной генерации, пунктирными – процессы кросс-релаксации [130–134]; схемы уровней ионов Tb3+

и Eu3+ приведены для иллюстрации процессов опустошения нижних лазерных уровней, позволяющих реализовать
непрерывную лазерную генерацию в видимом диапазоне спектра [130, 133].
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ионов Dy3+, время жизни мультиплета 6H13/2 со-
кращается в 5 раз (с ~300 до ~60 мкс) при соакти-
вации ионами Tb3+ (С = 1 ат. %). При этом кван-
товый выход люминесценции с верхнего лазерно-
го состояния 4F9/2 падает не более чем на 1% [130].
В результате резко увеличивается дифференци-
альный КПД лазерной генерации (табл. 4), при
этом удается реализовать непрерывный режим
лазерной генерации и даже осуществить ее на
других межштарковских 4F9/2–6H13/2-переходах.

Подобного эффекта также можно ожидать в
случае реализации каскадной генерации типа
4F9/2–6H13/2–6H15/2, что до сих пор не осуществле-
но. Поиск других соактиваторов и оптимизация их
концентраций остаются до сих пор актуальными.

Ион Ho3+. Ионы Ho3+ в кристаллах LiRF4 ис-
пользуются для получения лазерной генерации в
безопасном для глаз окне прозрачности ИК-диа-
пазона на переходах 5I7–5I8 (λ ≈ 2.06 мкм). Имен-
но исследованиям, направленным на получение
и улучшение характеристик Ho3+-активирован-
ных твердотельных ИК-лазеров, посвящено

большинство публикаций [135–141, 144]. Всего в
кристаллах LiRF4 (R = Y, Er, Ho, Yb и Lu) реали-
зовано 10 каналов лазерной генерации, причем на
некоторых из них стимулированное излучение
удается возбудить лишь при криогенных темпера-
турах (см. рис. 12 и табл. 5). Так, например, при
температуре 90 К в самоактивированных кри-
сталлах LiHoF4 лазерную генерацию удается возбу-
дить на переходах 5F5–5IJ (J = 5, 6, 7) [150]. Однако
высокая концентрация ионов Ho3+ препятствует
возбуждению стимулированного излучения на пе-
реходах 5I6–5I7 и 5I7–5I8 вследствие интенсивных
кросс-релаксационных процессов типа 5I6–5I4 и
5I7–5I8, 5I5–5S2, 5F4 и 5I7–5I8, а также 5I5–5F5 и 5I7–
5I8, опустошающих верхние лазерные уровни 5I6 и
5I7 [151].

Лазерную генерацию в видимом диапазоне
спектра на кристаллах LiRF4 (R = Y, Er, Ho, Yb и
Lu) до сих пор возбудить не удалось, но принци-
пиально такая возможность не исключается [152].

Ион Er3+. Как и в случае ионов Ho3+, при ма-
лых (до нескольких ат. %) концентрациях ионов
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Рис. 12. Схема энергетических уровней иона Ho3+ в кристаллах двойных фторидов со структурой шеелита; цветными
стрелками показаны каналы накачки и лазерной генерации; также показана схема уровней сенсибилизаторных ионов
Er3+, Tm3+ и Yb3+, соактивация которыми позволила увеличить эффективность накачки или реализовать накачку из-
лучением других лазеров; цифрами от 1 до 10 показаны известные лазерные переходы ионов Ho3+ в кристаллах LiRF4
(R = Y, Er, Ho, Yb и Lu) [135–151], длины волн лазерной генерации для этих переходов (см. также табл. 5): 1 – λ ≈ 2.06 мкм,
2 – λ ≈ 1.673 мкм, 3 – λ ≈ 3.914 мкм, 4 – λ ≈ 750 нм, 5 – λ ≈ 1.183 мкм, 6 – λ ≈ 1.392 мкм, 7 – λ ≈ 2.83 мкм, 8 – λ ≈ 2.352 мкм,
9 – λ ≈ 1.49 мкм и 10 – λ ≈ 979 нм; цифрами 6-2 и 6-3 обозначены каскадные лазерные переходы 5S2–5I5 и 5I5–5I7,
5S2–5I5 и 5I5–5I6 соответственно.
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Er3+ в кристаллах LiRF4 (R = Y, Gd, Lu) все муль-
типлеты Er3+, локализуемые в области энергий до
20000 см–1, являются излучательными, они харак-
теризуются длинными временами жизни (не ме-
нее 100 мкс) и пригодны для использования в ка-
честве верхних лазерных уровней [151, 153]. При
этом разветвленный и интенсивный спектр по-
глощения ионов Er3+ позволяет осуществлять на-
качку этих состояний как излучением импульс-
ных Xe-ламп, так и различных лазеров. Реализо-
ванные каналы лазерной генерации и результаты
пионерских и наиболее значимых лазерных те-
стов представлены на рис. 13 и в табл. 6.

С другой стороны, большие времена жизни со-
стояний 4IJ обуславливают самоограниченность ла-
зерных переходов 4S3/2–4IJ, 2H9/2–4I13/2 и 2P3/2–
4I11/2, что приводит к трудностям получения не-
прерывной генерации или лазерной генерации с
высокой частотой повторения импульсов (см.,
например, [150, 151, 157, 160, 166 и др.]). Для опу-

стошения нижних лазерных уровней используют
либо кросс-релаксационные процессы внутри
активаторных ионов путем повышения их кон-
центрации [151–154, 171–174 и др.], либо соакти-
вируют кристаллы ионами Pr3+ или Tb3+ [160, 165,
183, 184], а также организуют схемы каскадной
лазерной генерации [164, 173, 182]. 

Повышение концентрации ионов Er3+ увели-
чивает вероятности кросс-релаксационных про-
цессов и межионного взаимодействия, что позво-
ляет реализовать эффективную ап-конверсионную
накачку, успешно конкурирующую с резонансной
накачкой в область полос поглощения высоковоз-
бужденных состояний. В частности, это проявля-
ется при попытках реализовать лазерную генера-
цию в видимом диапазоне спектра с использова-
нием мощных лазерных диодов [174–176].
Дальнейшая разработка лазеров на основе перехо-
дов ионов Er3+ в кристаллах двойных фторидов
связывается с оптимизацией их химического со-
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Рис. 13. Схема энергетических уровней иона Er3+ в кристаллах двойных фторидов со структурой шеелита; цветными
стрелками с цифрами показаны известные лазерные переходы ионов Er3+ в кристаллах LiRF4 (R = Y, Er, Gd и Lu)
[155–181]; длины волн лазерной генерации для лазерных переходов (см. также табл. 6): 1 – λ ≈ 470 нм, 2 – λ ≈ 560 нм,
3 – λ ≈ 702 нм, 4 – λ ≈ 552 нм, 5 – λ ≈ 850 нм, 6 – λ ≈ 1.23 мкм, 7 – λ ≈ 1.73 мкм, 8 – λ ≈ 670 нм, 9 – λ ≈ 2 мкм, 10 – λ ≈
≈ 3.4 мкм, 11 – λ ≈ 2.9 мкм и 12 – λ ≈ 1.62 мкм; цифрами 11-12, 6-11 и 7-11-12 обозначены каскадные лазерные пере-
ходы 4I11/2–4I13/2–4I15/2, 4S3/2–4I11/2–4I13/2 и 4S3/2–4I9/2 и 4I11/2–4I13/2–4I15/2 соответственно.
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става и нахождением условий оптической накач-
ки и лазерной генерации, обеспечивающих такой
баланс многочисленных процессов миграции
энергии возбуждения, при котором достигалась
бы инверсная населенность между заданными
энергетическими состояниями. В этой связи по-
лезной для теоретической оценки перспектив до-
стижения желаемых лазерных характеристик
представляется работа [185], в которой приводятся
данные о параметрах основных процессов мигра-
ции энергии возбуждения в кристаллах LiYF4:Er3+.

Ион Tm3+. В связи с недостаточной эффектив-
ностью возбуждения ионов Tm3+ излучением Xe-
ламп его лазерный потенциал в кристаллах LiRF4
раскрылся лишь с появлением возможности ис-
пользовать для накачки лазерные источники из-
лучения. Это позволило реализовать 9 каналов
лазерной генерации от синей области спектра до
среднего ИК-диапазона (рис. 14). Основные харак-
теристики и условия достижения эффекта стиму-
лированного излучения приведены в табл. 7.

Имеются два основных подхода, позволяющих
осуществлять эффективную лазерную генерацию
на 4f–4f-переходах ионов Tm3+:

1) традиционно используемая резонансная на-
качка в область полос поглощения, соответству-
ющих переходам на энергетические состояния,
термодинамически связанные с верхним лазер-
ным уровнем [186–188, 191, 192];

2) накачка с использованием процессов кросс-
релаксации в комбинации с безызлучательной пе-
редачей энергии [189, 193–199], а также процессов
межионного взаимодействия [191–194, 204], при-
чем кросс-релаксация с участием различных со-
активаторных ионов и, в первую очередь, с иона-
ми Yb3+ органически дополняет первый из подхо-
дов и позволяет опустошать долгоживущие нижние
лазерные уровни, тем самым способствуя реализа-
ции непрерывной лазерной генерации и улучше-
нию ее энергетических характеристик (см, напри-
мер, [189, 191–194]); такого же эффекта удается до-
стигнуть путем организации каскадной лазерной
генерации [190, 192, 206].
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Сравнение лазерных свойств кристаллических
матриц YLF, LLF и LiGdF4, проведенное в [199,
200], выявило некоторое преимущество кристал-
лов YLF:Tm3+. Однако это может быть связано с
тем, что кристаллы YLF обладают лучшим по
сравнению с другими исследованными матрица-
ми оптическим качеством вследствие того, что тех-
нология их выращивания более отработана. Кос-
венно этот вывод подтверждается почти полным
совпадением спектрально-кинетических характе-
ристик ионов Tm3+ во всех этих кристаллах [199].
Спектроскопические свойства, их анализ, а также
параметры основных процессов, возникающих
при возбуждении ионов Tm3+ в кристаллах двой-
ных фторидов со структурой шеелита, необходи-
мые для разработки устройств квантовой электро-
ники с их использованием, содержатся в [207, 208].

Ион Yb3+. Ион Yb3+ имеет предельно простую
схему энергетических уровней 4f-оболочки, со-
стоящую из двух мультиплетов – 2F7/2 и 2F5/2, пе-
реходы между штарковскими компонентами ко-
торых определяют оптические свойства активи-
рованных этим ионом материалов. В случае
кристаллов двойных фторидов LiRF4 (R = Y, Lu и
Gd) Yb3+-примесной центр характеризуется зна-
чительным (несколько миллисекунд) временем

жизни возбужденного состояния 2F5/2 и спектром
поглощения 2F7/2 –2F5/2, удачно согласующимся
со спектром излучения мощных InGaAs-лазер-
ных диодов [209]. Кроме того, высокая квантовая
эффективность (λген/λнак) при высоких значениях
плотности энергии насыщения коэффициента
усиления (~100 Дж/см2) и широкой полосе спек-
тра усиления обуславливает привлекательность
этих материалов в качестве активных сред лазеров
и оптических усилителей высокой (петаватной)
пиковой мощности [210–213]. Так, дифференци-
альный КПД CW-лазера на переходах 2F5/2–2F7/2

ионов Yb3+ в кристалле YLF достигает 76% [214], а
диапазон перестройки – 80 нм (996–1076 нм для
π-поляризации) [215]. Реализованы также лазеры
с синхронизацией мод и регенеративные усили-
тели сверхкоротких импульсов [215–217]. Таким
образом, с учетом термооптических характери-
стик кристаллы LiRF4 могут с успехом соперни-
чать с другими материалами. Недостатком подоб-
ных активных сред являются процессы реабсорб-
ции в области длин волн лазерной генерации,
связанной с трехуровневой схемой их работы,
что, однако, успешно купируется понижением
температуры кристаллов ниже 77 К [217–220].

Рис. 14. Схема энергетических уровней иона Tm3+ в кристаллах LiRF4 (R = Y, Gd, Yb и Lu); сплошными цветными
стрелками показаны известные лазерные переходы [186–205]; реализованные каскадные [190, 206] и кросс-каскадные
[192] лазерные переходы показаны пунктирными стрелками.
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Как следует из приведенных ссылок, в настоя-
щее время в лазерных системах используется кри-
сталл Yb3+:LiYF4, вероятно, вследствие его наи-
большей доступности. Вопрос о применении дру-
гих двойных фторидов со структурой шеелита,
активированных ионами Yb3+ в качестве актив-
ных сред, остается открытым.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Использование активированных кристаллов
двойных фторидов со структурой шеелита не
ограничивается только их применением в каче-
стве активных сред лазеров. Так, кристаллы
LiTbF4, LiDyF4, LiHoF4, LiErF4 и LiYbF4 зареко-
мендовали себя в качестве магнитооптических
вращателей поляризации света, основанных на
эффекте Фарадея. Основные их параметры об-
суждались в [8]. Данные материалы, в частности,
могут быть использованы при разработке широ-
кополосных – от вакуумного УФ- до среднего
ИК-диапазона – оптических изоляторов для вы-
сокомощных лазерных систем. Кристаллы двой-
ных фторидов представляют также интерес в ка-
честве сцинтилляторов [221–225], материалов
для систем лазерного охлаждения [226, 227] и лю-
минесцентной термометрии [228, 229].

Дальнейший же прогресс в развитии источни-
ков лазерного излучения, использующих в каче-
стве рабочих 4f–4f-переходы РЗИ в кристаллах
двойных фторидов, видится в совершенствовании
их оптического качества, поиске соактиваторов для
улучшения эффективности накачки и разгрузки
нижних лазерных уровней, повышении коэффи-
циента распределения, оптимизации концентра-
ций и стабилизации валентных состояний примес-
ных ионов, разупорядочении кристаллической
структуры с целью увеличения ширины спектра
усиления и согласования спектральных полос по-
глощения активаторных ионов со спектром излу-
чения мощных полупроводниковых лазеров и,
наконец, разработки новых схем лазерной гене-
рации. Учитывая тот факт, что теплофизические
характеристики фторидных кристаллов являются
сдерживающим фактором их широкого практиче-
ского применения, создание новых лазеров на их
основе, вероятно, будет связано с переходом к ак-
тивным элементам, выполненным в виде тонких
дисков, пленок и тонких световодов. Такая геомет-
рия позволит эффективно осуществлять их охла-
ждение при высоких энергетических нагрузках.
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ВВЕДЕНИЕ
Карбиды переходных металлов групп IVB-VB,

в частности TiC, ZrC, TaC, известны как туго-
плавкие материалы, характеризующиеся превос-
ходными физико-химическими свойствами. Они
обладают высокой твердостью (до 25 ГПа), высо-
кой износостойкостью, чрезвычайно высокой
температурой плавления (более 3200°C). Помимо
этого, для этих карбидов характерны высокие
электро- и теплопроводность. Такая комбинация
свойств тугоплавких карбидов привлекает внима-
ние как с научной, так и с технической точек зре-
ния. Тугоплавкие карбиды считаются одними из
наиболее перспективных кандидатов при созда-
нии высокотемпературных конструкционных ма-
териалов, устойчивых к тепловым ударам, износу
и коррозии. Высокие твердость и износостой-
кость этих материалов особо ценятся в производ-
стве режущих инструментов и при создании за-
щитных покрытий на оптических и механических
компонентах различных технических систем. Эти
тугоплавкие карбиды также используются в мик-
роэлектронике для хранения информации [1–5].

Низкая спекаемость монокарбидов TiC, ZrC,
TaC и их твердых растворов затрудняет производ-
ство монолитных объемных изделий на их основе.
Улучшению спекания способствует добавление не-
большого количества металлов (Mo, Co, Ni), крем-
ния или кремнийсодержащих соединений, таких
как MoSi2, TaSi2. Известно, однако, что кремний-

содержащие спекающие добавки, как правило,
снижают твердость и термохимическую стойкость
тугоплавких карбидов при высоких температурах
[6–9]. Данную проблему мы предлагаем решать
альтернативным путем – химическим модифици-
рованием поверхности карбидных порошков, ко-
торое заключается в предварительной стадии сили-
цирования порошков карбидов в газовой атмосфе-
ре монооксида кремния (SiO). Такая обработка
газом SiO позволит создать субмикронный кар-
бид-кремниевый слой на карбидных зернах, ко-
торый будет способствовать уплотнению порош-
ков с применением методов спекания под давле-
нием. Ранее этот подход был успешно реализован
нами в работе [10] при силицировании порошков
карбида титана TiC газом SiO, что приводило к об-
разованию Ti3SiC2 и позволяло спекать порошки до
состояния высокоплотной керамики при суще-
ственно более низких параметрах термобарическо-
го воздействия. К тому же рост фазы Ti3SiC2 на зер-
нах TiC способствовал улучшению механических
характеристик, таких как трещиностойкость и
прочность. В работе [11] нами показано, что хи-
мическая модификация газом SiO поверхности
порошков ZrC и TaC приводит к образованию
силицидов соответствующих металлов. Спека-
ние модифицированных порошков карбида танта-
ла, выполненное в работе [12], также подтвердило
перспективность развиваемого нами подхода, ос-
нованного на использовании предварительной

УДК 546.282.3-31546.261

EDN: XMLDEY
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стадии силицирования порошков тугоплавких
карбидов.

Однако на сегодняшний день невыясненным
остается вопрос о селективности силицирования
карбидов переходных металлов групп IVB–VB га-
зом SiO. В частности, не ясно, какие именно крем-
нийсодержащие фазы будут формироваться в
случае силицирования карбидов, в металличе-
ской подрешетке которых содержится одновре-
менно несколько различных элементов. Такая
информация особенно важна при создании кар-
бидной керамики из смесей тугоплавких карби-
дов или твердых растворов на их основе. 

Цель данной работы заключалась в исследова-
нии высокотемпературного силицирования по-
рошков твердых растворов в системах Ti–Ta–C и
Ti–Zr–C в газовой атмосфере SiO и изучении фа-
зового состава полученных продуктов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве исходных материалов были исполь-

зованы: коммерческие порошки карбидов TaC
(“ч.”, ТУ 6-09-03-33-75), ZrC (“ч.”, ТУ 6-09-03-
408-75), TiC (“х. ч.”, ТУ-6-09-5050-82); порошок
кремния Si (“х. ч.”); порошок диоксида кремния
SiO2 (“ч. д. а.”, ГОСТ 9428-73). Карбидные смеси,
содержащие твердые растворы (Ti,Ta)C, (Ta,Ti)C,
(Ti,Zr)C и (Zr,Ti)C, были приготовлены путем
многократного спекания порошковых смесей со-
става xTiC + (1 – x)TaC (x = 0.2, 0.5, 0.8); xTiC +
+ (1 – x)ZrC (x = 0.2, 0.5) в условиях вакуума при
температуре 1700°C. Смешивание исходных ком-
понентов проводили в лабораторной шаровой
мельнице КМ-1 в течение 7 ч. Из приготовленной
шихты компактировали таблетки, которые затем
обжигали в вакуумной электропечи при темпера-
туре 1700°C в условиях вакуума в течение 6 ч. После
этого спеченные образцы дезинтегрировали, пере-
тирали, снова компактировали и обжигали при тех
же условиях. Указанную процедуру повторяли не-

сколько раз, чтобы общая продолжительность об-
жига при 1700°C составила не менее 24 ч для каж-
дого образца.

Силицирование приготовленных карбидных
смесей проводили в высокотемпературном лабо-
раторном реакторе, обеспечивающем равномер-
ное распределение потока газа SiO над зоной ре-
акции и защиту печного оборудования от нежела-
тельного воздействия паров SiO. Схема реактора
представлена на рис. 1. Реактор состоял из пяти по-
следовательно поставленных друг на друга корун-
довых тиглей тарельчатой формы марки КВПТ, в
каждый из которых помещали исследуемый обра-
зец. В этих же тиглях размещали корундовые тигли
меньшего размера с порошковой смесью Si +
+ SiO2, используемой в качестве реакционного
источника SiO. Тигельную сборку накрывали ко-
рундовым колпаком для удерживания над исследу-
емыми порошками газовой атмосферы с высоким
содержанием SiO. Газовые продукты силицирова-
ния и непрореагировавший SiO через технологиче-
ские зазоры поступали в секцию с химическим по-
глотителем SiO – активированным углем марки
БАУ-А. Собранный реактор помещали в вакуум-
ную шахтную электропечь и проводили термиче-
скую обработку при непрерывной откачке газооб-
разных продуктов. Режим термообработки включал
в себя нагрев со скоростью 500°C/ч, изотермиче-
скую выдержку в течение 1 ч при 1400°C, охла-
ждение со скоростью 500°C/ч до 700°C и далее
самопроизвольное охлаждение до комнатной
температуры. До и после термической обработки
проводили измерение массы образцов.

Фазовый состав образцов исследовали методом
рентгенофазового анализа (РФА) с использованием
дифрактометра Shimadzu XRD 6000 (CuKα-излуче-
ние, Ni-фильтр). Оценку количественного содер-
жания кристаллических фаз проводили по рентген-
дифракционным данным методом Ритвельда с по-
мощью программы Powder Cell 2.4 [13]. Микро-
структуру образцов изучали методом сканирующей
электронной микроскопии (СЭМ) на микроскопе
Tescan Vega 3 SBU. Локальный элементный состав
образцов исследовали методом рентгеноспектраль-
ного микроанализа (РСМА) с помощью энергодис-
персионного микроанализатора X-act, совмещен-
ного с электронным микроскопом.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Рентгенограммы образцов карбидных смесей
TiC + TaC и TiC + ZrC, прошедших термообра-
ботку при 1700°C, представлены на рис. 2. Соста-
вы порошковых карбидных смесей TiC + TaC и
TiC + ZrC до и после термообработки представле-
ны в табл. 1. Установлено, что в результате много-
кратной термической обработки при 1700°C в по-
рошковых смесях, содержащих пáры индивидуаль-

Рис. 1. Схема лабораторного реактора для силициро-
вания карбидных порошков газом SiO.

Источник газа SiO

Образец для
силицирования

Химический 
поглотитель SiO
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ных карбидов, происходит образование следующих
твердых растворов: 1) карбида тантала, допирован-
ного титаном (Ta,Ti)C; 2) карбида титана, допиро-
ванного танталом (Ti,Ta)C; 3) карбида циркония,
допированного титаном (Zr,Ti)C; 4) карбида тита-
на, допированного цирконием (Ti,Zr)C. На рентге-
нограммах всех образцов наблюдается смещение и
уширение рентгеновских пиков твердых растворов
по сравнению с пиками соответствующих инди-
видуальных карбидов. Уширение пиков, особенно
в дальней области углов 2θ, указывает на то, что в
ходе продолжительного спекания смесей карбидов
происходит внедрение атомов титана в кристалли-
ческую решетку карбидов тантала и циркония с об-
разованием твердых растворов. Смещение рентге-
новских пиков это подтверждает. Так, рентгенов-
ские пики твердых растворов на основе карбида
титана (Ti,Ta)C и (Ti,Zr)C смещены в сторону
меньших углов 2θ, пики твердых растворов на ос-
нове карбидов тантала и циркония (Ta,Ti)C и
(Zr,Ti)C смещены в сторону больших углов 2θ. Ко-
личественное содержание твердых растворов в об-
разцах, рассчитанное по рентгеновским данным,
зависит от исходного состава карбидных порошко-
вых смесей и от взаимной растворимости титана в
кристаллических решетках карбидов тантала и
циркония.

Микроструктуры образцов карбидных смесей,
прошедших термообработку при 1700°C, показа-
ны на рис. 3. Во всех образцах выявлен контраст
фаз, связанный с тем, что полученные карбидные
порошки представляют собой смеси твердых рас-
творов. Методом РСМА установлено, что фаза,
имеющая темный оттенок, это преимущественно
твердые растворы на основе карбида титана –
(Ti,Ta)C и (Ti,Zr)C. Фаза, имеющая светлый отте-
нок, – это твердые растворы на основе карбида
тантала (Ta,Ti)C либо карбида циркония (Zr,Ti)C.
Количественное содержание элементов в образ-
цах, исследованное методом РСМА, представле-
но в табл. 2. В целом эти результаты согласуются
с рентгеновскими данными.

На полученных образцах (I–V), содержащих
смеси твердых растворов (Ta,Ti)C и (Ti,Ta)C,
(Zr,Ti)C и (Ti,Zr)C, исследовали процессы высо-
котемпературного силицирования газом SiO.
Исходные массы образцов и порошковой смеси
Si + SiO2, используемой в качестве источника
SiO, представлены в табл. 3.

В ходе проведения высокотемпературного си-
лицирования наблюдалось изменение масс всех
участвующих компонентов. Было установлено,
что в результате термической обработки при
1400°C происходит уменьшение массы реакцион-
ной смеси Si + SiO2 и в зависимости от ее исходной
загрузки потери массы достигали 95%. Это хорошо
согласуется с нашими предыдущими опубликован-
ными результатами, например в работах [10–12]. В

Рис. 2. Рентгенограммы образцов I–V карбидных
смесей TiC + TaC и TiC + ZrC, прошедших термооб-
работку при 1700°C (см. табл. 1).

65 75 8060504535252015 30 40 55 70105

(Ta,Ti)C

2θ, град

(Ti,Ta)C (Zr,Ti)C (Ti,Zr)C

I

II

III

IV

V

Таблица 1. Составы карбидных смесей до и после термообработки

Исходный состав 
карбидных смесей

Фазовый состав образцов после термообработки
(по данным РФА), об. % Обозначение 

образцасмесь TiC + TaC смесь TiC + ZrC

(Ti,Ta)C (Ta,Ti)C (Ti,Zr)C (Zr,Ti)C

0.2TiC + 0.8TaC – 100 I
0.5TiC + 0.5TaC 6 94 II
0.8TiC + 0.2TaC 80 20 III
0.2TiC + 0.8ZrC 15 85 IV
0.5TiC + 0.5ZrC 50 50 V



516

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 5  2022

БЕЛЯЕВ и др.

них показано, что эквимолярная порошковая смесь
Si + SiO2 является эффективным источником газа
SiO. Помимо этого, в работах [14, 15] установле-
но, что при температуре 1400°C парциальное дав-
ление газа SiO над смесью Si + SiO2 достигает
800–900 Па, а его концентрация в газовой фазе
близка к 100%.

Весовой анализ карбидных смесей, содержа-
щих твердые растворы, показал, что в результате
силицирующей обработки газом SiO происходит
увеличение массы образцов. По результатам ве-
сового анализа было рассчитано относительное
увеличение массы образцов (∆m). Эта величина
связана с протеканием процессов силицирования
и может быть использована в качестве характери-
стики степени силицирования. Установлено, что
прибавка массы образцов зависит от исходной за-
грузки порошков и от исходной массы реакцион-
ной смеси Si + SiO2. С увеличением исходной
массы источника газа SiO прибавка массы кар-
бидных смесей линейно возрастала. Это свиде-
тельствует о том, что в ходе силицирующей тер-
мообработки образующийся газ SiO взаимодей-
ствовал с твердыми растворами.

Анализ фазового состава образцов после сили-
цирования газом SiO показал, что в продуктах
присутствовали только бескислородные крем-
нийсодержащие кристаллические фазы (рис. 4, 5,
табл. 3). В случае силицирования образцов I и II
происходит образование силицидов тантала Ta5Si3
и TaSi2, суммарное содержание которых достига-
ет 30 об. % в зависимости от исходного состава
карбидной смеси и от степени силицирования. В
случае силицирования образца III, в котором со-
держание твердого раствора (Ti,Ta)C составляло
80 об. %, происходит образование карбидосили-
цида титана Ti3SiC2 без присутствия других сили-
цидных фаз. Содержание Ti3SiC2 может достигать
28 об. % в зависимости от степени силицирова-
ния. Силицирование образцов IV и V в газовой ат-
мосфере SiO приводит к образованию силицида
циркония ZrSi независимо от состава твердых рас-
творов. Количественное содержание фазы ZrSi в
образцах IV и V после силицирования может до-
стигать 20 об. % в зависимости от степени сили-
цирования.

Полученные результаты согласуются с наши-
ми предыдущими работами, в которых показано,
что высокотемпературное силицирование сте-

Рис. 3. Микроструктуры образцов карбидных смесей TiC + TaC и TiC + ZrC, прошедших термообработку при 1700°C:
II (а), III (б), V (в) (см. табл. 1).
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Таблица 2. Локальный элементный состав карбидных
смесей TiC + TaC и TiC + ZrC, прошедших термообра-
ботку при 1700°C (см. рис. 3)

Образец № спектра
Элементный состав, ат. %

Ti Ta Zr C

II

1 41 1 − 58

2 44 1 − 55

3 47 1 − 52

4 16 17 − 67

5 15 14 − 71

6 17 19 − 64

7 15 17 − 68

III

1 39 9 − 52

2 10 22 − 68

3 11 12 − 77

4 35 1 − 64

5 61 1 − 38

V

1 3 − 43 54

2 7 − 26 67

3 6 − 23 71

4 34 − 2 64

5 30 − 4 66

6 29 − 2 69
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хиометрических монокарбидов титана, тантала и
циркония газом SiO сопровождается образовани-
ем MAX-фазы Ti3SiC2, силицидов тантала и цир-
кония соответственно. В связи с этим ожидалось,
что в ходе процессов силицирования карбидных
фаз будут образовываться смеси указанных про-
дуктов. Однако, как мы видим, это совсем не так.
В случае силицирования карбидных фаз в систе-
ме TiC–TaC происходит образование либо сили-
цидов тантала, либо MAX-фазы Ti3SiC2 в зависи-

мости от исходного состава и содержания твердых
растворов (Ta,Ti)C и (Ti,Ta)C. Смесь карбидосили-
цида титана и силицидов тантала не образуется. В
случае силицирования карбидных фаз в системе
TiC–ZrC происходит образование только сили-
цида циркония ZrSi, а MAX-фаза Ti3SiC2 вообще не
образуется независимо от исходного состава и со-
держания твердых растворов (Zr,Ti)C и (Ti,Zr)C.
Все это позволяет судить о селективном характере
протекания процессов силицирования с участием

Таблица 3. Исходные массы компонентов для силицирования карбидных смесей и их фазовый состав после си-
лицирования

Примечание. ∆m – относительное увеличение массы образцов после силицирования газом SiO.

Обра-
зец

Масса, г
∆m, 

%

Фазовый состав образцов после силицирования
(по данным РФА), об. % Обозначение 

после 
силициро-

вания
образ-

ца
смеси

Si + SiO2

смесь TiC + TaC смесь TiC + ZrC

(Ta,Ti)C (Ti,Ta)C TaSi2 Ta5Si3 Ti3SiC2 (Zr,Ti)C (Ti,Zr)C ZrSi

I
15 3.5 0.5 82 – 7 11 – I-1

25 7.0 1.3 70 – 10 20 – I-2

II
25 3.5 0.7 90 6 2 2 – II-1

25 7.0 1.2 83 6 6 5 – II-2

III

10 2.5 2.6 20 60 – – 20 III-1

10 5.0 3.4 18 57 – – 25 III-2

10 7.0 3.9 17 55 – – 28 III-3

IV
15 3.5 3.0 75 13 12 IV-1

25 7.0 4.3 67 13 20 IV-2

V 20 3.5 3.8 47 48 5 V-1

Рис. 4. Рентгенограммы образцов I-1, II-1, III-1 твердых растворов (Ta,Ti)C и (Ti,Ta)C после силицирования газом SiO
(см. табл. 3).

65 75 8060504535252015 30 40 55 70105

(Ta,Ti)C

2θ, град

(Ti,Ta)C

I-1

TaSi2

II-1

III-1

Ta5Si3 Ti3SiC2
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газа SiO. На состав продуктов силицирования по-
рошков твердых растворов в системах Ti–Ta–C и
Ti–Zr–C оказывает влияние природа самого кар-
бида и его содержание в карбидной смеси.

На рис. 6 представлены микроструктуры об-
разцов твердых растворов после силицирования
в газовой атмосфере SiO. В табл. 4 представлены
данные по локальному элементному составу в
силицированных образцах. При исследовании

образцов методом СЭМ в режиме отраженных
электронов, дающим информацию о локальном
составе по композиционному контрасту, кри-
сталлические фазы, идентифицированные ме-
тодом РФА, хорошо различимы. Установлено,
что в карбидных смесях, содержащих твердые
растворы и прошедших силицирующую обработ-
ку газом SiO, присутствуют области с высоким
содержанием кремния (табл. 4). Кремнийсодер-
жащие фазы достаточно равномерно распределе-
ны по всему исследуемому материалу. При этом
рост частиц, содержащих кремний, в ходе силици-
рования происходил непосредственно на поверх-
ности карбидных частиц. После силицирования
газом SiO микроструктура порошков карбидных
фаз, содержащих твердые растворы, претерпевает
заметные изменения. Силицирование оказывает
влияние на морфологию зерен порошков, вслед-
ствие чего карбидные зерна становятся более
округлыми и спекшимися. Более глубокое вы-
сокотемпературное силицирование карбидных
фаз приводит к тому, что зерна образцов твер-
дых растворов полностью покрываются силицид-
ной фазой. Следует отметить, что морфология об-
разца III, прошедшего силицирующую обработку
газом SiO (образцы III-1–III-3), существенно от-
личается от таковой для других образцов. Напри-
мер, на рис. 7 представлена микроструктура об-
разца III-2. По всем морфологическим и микро-
структурным признакам кремнийсодержащая фаза
имеет явную слоисто-пластинчатую форму и обра-
зуется в виде маленьких ступенек преимуществен-
но на зернах фазы, содержащей карбид титана, –
(Ti,Ta)C. Известно, что такую микроструктуру
имеют MAX-фазы, к которым в т. ч. относится кар-
бидосилицид титана Ti3SiC2, его наличие было вы-
явлено методом РФА.

Рис. 5. Рентгенограммы образцов IV-1, V-1 твердых растворов (Zr,Ti)C и (Ti,Zr)C после силицирования газом SiO (см.
табл. 3).

(Zr,Ti)C (Ti,Zr)C

65 75 8060504535252015 30 40 55 70105

ZrSi

2θ, град

IV-1

V-1

Таблица 4. Локальный элементный состав образцов
твердых растворов после силицирования газом SiO
(см. рис. 6)

Образец  Спектр
Элементный состав, ат. %

Ti Ta Zr C Si

II-1

1 17 14 − 65 4

2 29 21 − 48 2

3 14 20 − 60 6

4 13 17 − 64 6

5 12 14 − 68 6

III-2

1 31 14 − 52 3

2 43 1 − 49 7

3 22 1 − 76 1

4 27 4 − 68 1

5 20 1 − 78 1

V-1

1 20 − 9 70 1

2 24 − 3 72 1

3 6 − 20 73 1

4 37 − 7 55 1

5 22 − 5 72 1
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Спеканием порошковых карбидных смесей
TiC + TaC и TiC + ZrC в условиях вакуума при
1700°C были получены твердые растворы (Ti,Ta)C,
(Ta,Ti)C, (Ti,Zr)C, (Zr,Ti)C. Проведены исследо-
вания по высокотемпературному силицированию
этих твердых растворов в газовой атмосфере SiO.
Установлено, что фазовый состав твердых раство-
ров после силицирования газом SiO зависит от
исходного состава карбидных смесей. Так, для
образцов, содержащих до 50 мол. % TiC и TaC, ха-
рактерно образование силицидов тантала Ta5Si3 и
TaSi2, а для образца, содержащего 80 мол. % TiC и
20 мол. % TaC, характерно образование карбидо-
силицида титана Ti3SiC2. В случае силицирования
смеси твердых растворов (Ti,Zr)C и (Zr,Ti)C ос-

новным продуктом является силицид циркония
ZrSi.

Таким образом, процесс силицирования имеет
селективный характер, проявляющийся в том, что
при содержании TiC до 50 мол. % продуктами си-
лицирующей обработки являются только силицид-
ные фазы циркония и тантала: ZrSi, Ta5Si3 и TaSi2;
образования кремнийсодержащей МАХ-фазы
Ti3SiC2 либо твердых растворов на ее основе в
указанных условиях не происходит.

Кроме этого, силицирование газом SiO оказы-
вает положительное влияние на микроструктуру
порошков твердых растворов, вследствие чего кар-
бидные зерна приобретают более округлый вид по
сравнению с исходными карбидными порошками.
Такой эффект очень важен при дальнейшем ис-
пользовании этих образцов для получения высо-
коплотной керамики с применением методов спе-
кания под давлением.
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Впервые успешно проведен синтез Мо2С методом температурно-программируемого карбидирова-
ния с использованием наночастиц молибденовых синей в качестве прекурсора. Установлены усло-
вия образования карбида молибдена. Показано влияние условий активации на характеристики кар-
бидов: фазовый состав, морфологию и удельную поверхность. Установлено, что в зависимости от
условий проведения активации (с предварительной термообработкой на воздухе и без) возможно
образование как β-Mo2C, так и α-Mo2C.

Ключевые слова: карбид молибдена, молибденовые сини, температурно-программируемое карби-
дирование
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ВВЕДЕНИЕ
Карбиды переходных металлов известны как

материалы, имеющие уникальные свойства, та-
кие как высокие твердость и температура плавле-
ния, электро- и теплопроводность, коррозионная
устойчивость. Эти соединения давно и успешно
используются для изготовления режущих инстру-
ментов и износостойких деталей [1].

Известно также, что карбиды переходных ме-
таллов обладают высокой каталитической актив-
ностью. В частности, карбиды молибдена прояв-
ляют каталитическую активность в риформинге
углеводородов [2–7], селективном окислении [8],
реакции водяного газа [9–12], обессеривании
[13], ароматизации [14], изомеризации [15] и се-
лективном восстановлении СО2 [16].

Немаловажным достоинством карбидов молиб-
дена является их устойчивость к закоксовыванию и
действию многих каталитических ядов [17, 18]. Уни-
кальные физико-химические свойства карбидов
молибдена, а также их меньшая стоимость, механи-
ческая прочность, более высокая электропровод-
ность позволяют рассматривать данные соедине-
ния как альтернативу катализаторам на основе
металлов платиновой группы.

Среди известных способов синтеза карбидов
молибдена наибольшее распространение получил

способ температурно-программируемого карби-
дирования (ТПК), который основан на реакциях
газ-твердое вещество. В качестве источников мо-
либдена как правило используется МоО3 [19–21],
а в качестве источника углерода – смесь углево-
дородных газов (CH4, C2H6, C3H8, C4H10) с H2 или
ароматические соединения [22–24]. В качестве
исходных реагентов также могут быть использо-
ваны соли молибдена – гептамолибдат аммония
или молибдаты натрия и калия, которые перево-
дятся в соответствующие триоксиды путем тер-
мообработки на воздухе, а затем происходит их
карбидизация с использованием описанных вы-
ше газовых смесей [18, 25].

В работах, посвященных синтезу карбидов мо-
либдена методом ТПК, приводятся различные
условия проведения процесса: скорость измене-
ния температуры, конечная температура процесса,
источник углерода и соотношение H2/CnH2n + 2.
Однако необходимо отметить, что изменение этих
параметров влияет в основном на удельную по-
верхность, морфологию, размер частиц образую-
щегося карбида, а также на величину каталитиче-
ской активности [26]. Одним из ограничений ме-
тода ТПК является то, что в большинстве случаев
удается синтезировать β-Мо2С с гексагональной
кристаллической решеткой, при этом в каталити-

УДК 546.77:546.05
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ческой химии востребованными являются и дру-
гие модификации [27].

В работах, посвященных ТПК, недостаточно
внимания уделяется выбору источника молибде-
на, т.е. использованию других кислородсодержа-
щих соединений молибдена.

В данной работе предложено в качестве исход-
ных реагентов карбида молибдена использовать
молибденовые сини – устойчивые дисперсии на-
норазмерных кластеров (полиоксометаллатного
типа). Интерес к данным соединениям с точки
зрения катализа обусловлен рядом особенностей.
Во-первых, дисперсная фаза представлена нано-
размерными частицами (кластерами) одинаковых
формы и размера, т.е. система является монодис-
персной [28, 29]. В настоящей работе использова-
лись дисперсии, содержащие торообразные класте-
ры семейства Мо154, диаметр которых составляет
3.5 нм [30]. Во-вторых, отличительной особенно-
стью молибденовых синей является присутствие
молибдена в кластерных соединениях в переход-
ной степени окисления (от 5+ до 6+), что может по-
ложительно сказаться на протекании температур-
но-программируемой реакции карбидирования.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез молибденовых синей. Дисперсии мо-

либденовых синей были получены восстановле-
нием гептамолибдата аммония в кислой среде в
присутствии глюкозы [30]. К раствору гептамо-
либдата аммония (0.07 М) добавляли требуемое
количество восстановителя (мольное соотноше-
ние [C6H12O6]/[Mo] составляло 7/1) при интен-
сивном перемешивании, затем добавляли рас-
твор соляной кислоты до значения рН 2.0.

Синтез карбида молибдена. Для получения кар-
бида молибдена молибденовые сини высушивали
на воздухе при комнатной температуре до ксеро-
гелей, затем подвергали термообработке в раз-
личных условиях.

Первый вариант синтеза заключался в получе-
нии МоО3 из молибденовых синей путем термо-
обработки на воздухе с последующим ТПК. Ко-
нечная температура нагревания на воздухе (в
окислительной среде) составляла 600°С. ТПК
осуществляли в реакторе проточного типа метан-
водородной смесью СН4/Н2 = 60/40 при расходе
100 мл/мин.

Второй вариант синтеза заключался в ТПК
ксерогелей, полученных сушкой молибденовых
синей при 25°С без какой-либо дополнительной
термообработки. ТПК осуществляли в аналогич-
ных условиях: реакция проводилась в реакторе

проточного типа с использованием метан-водо-
родной смеси состава СН4/Н2 = 60/40 при расходе
100 мл/мин.

Третий вариант синтеза состоял в термообра-
ботке ксерогелей молибденовых синей в инерт-
ной атмосфере (N2, “ос. ч.”). Термообработка
осуществлялась в реакторе проточного типа при
температуре 900°С, скорость подъема температу-
ры составляла 5°С/мин.

Анализ газов осуществлялся с помощью газо-
вого хроматографа “КристалЛюкс-4000М”, снаб-
женного двумя детекторами по теплопроводности и
двумя хроматографическими колонками. Для обра-
ботки хроматограмм использовалась программа
NetCrom 2.1.

Методы исследования. Термический анализ
(ТА) ксерогелей молибденовых синей проводили
в открытых корундовых тиглях на дериватографе
Q-1500D МОМ в атмосфере воздуха и на анализа-
торе SDT Q600 Thermal Analyzer (TA Instruments,
USA) в атмосфере азота в режиме линейного подъ-
ема температуры со скоростью 5°С/мин.

Фазовый состав образцов определяли на ди-
фрактометре Rigaku D/MAX 2500 (Япония) с CuKα-
излучением. Идентификацию фаз проводили в
соответствии с данными картотеки JCPDC.

Морфологию образцов изучали с помощью ска-
нирующей электронной микроскопии. Исследова-
ния проводили на микроскопе Mira Tescan (Чехия)
при ускоряющем напряжении 20 кВ.

Удельную поверхность образцов определяли
методом БЭТ с помощью автоматического анали-
затора Gemini VII 2390t Micromeritics (США) на
оборудовании ЦКП им. Д.И. Менделеева.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
В первом способе синтеза перед проведением

ТПК молибденовые сини подвергались обжигу
на воздухе. Для выбора конечной температуры
обжига использовались данные ТА и РФА.

В процессе термообработки ксерогелей (рис. 1а)
происходит ступенчатая потеря массы образца.
Первый участок (до 100°С) соответствует потере
воды, а также разрушению структуры молибде-
ноксидных кластеров, температура деструкции
которых составляет 80°С [31]. Второй участок на-
блюдается в интервале температур 350–600°С и
соответствует двум процессам: термическому раз-
ложению глюкозы (восстановитель в синтезе мо-
либденовых синей) с ярко выраженным экзоэф-
фектом и окислению кислородсодержащих кла-
стеров молибдена до МоО3. При температуре
выше 800°С наблюдается еще один участок со зна-



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 5  2022

СИНТЕЗ Мo2С МЕТОДОМ ТЕМПЕРАТУРНО-ПРОГРАММИРУЕМОГО КАРБИДИРОВАНИЯ 523

чительной потерей массы образца, которая обу-
словлена возгонкой МоО3. Таким образом, в даль-
нейшем при получении триоксида молибдена тем-
пература обжига ксерогелей составляла 500°С.
Образец триоксида молибдена, полученный в этих
условиях, представляет собой МоО3 орторомбиче-
ской модификации (см. рис. 2а) с удельной поверх-
ностью 0.3 м2/г.

Далее полученный МоО3 подвергался ТПК с
использованием газовой смеси СН4/Н2 состава

60/40, выбор состава смеси был осуществлен на
основании анализа данных [32, 33]. На рис. 3а по-
казано изменение состава газовой смеси при вза-
имодействии с МоО3. Как видно из представлен-
ных данных, при температуре 625°С происходит
уменьшение концентрации H2, что свидетель-
ствует о процессе восстановления МоО3 до МоО2

[34]. При повышении температуры до 680°С на-
блюдаются уменьшение концентрации СН4, уве-
личение содержания H2 и появление в продуктах

Рис. 1. Результаты ТА ксерогелей молибденовых синей на воздухе (а), в N2 (б).
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Рис. 2. Дифрактограммы триоксида молибдена (а); полученного его карбидированием карбида молибдена (способ 1) (б);
карбидов молибдена, полученных карбидированием ксерогелей молибденовых синей (способ 2) (в) и их обжигом в
инертной среде (способ 3) (г).
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реакции СО и СО2. Такие изменения свидетель-
ствуют об образовании из МоО2 карбида молибде-
на. Полученные зависимости хорошо согласуются
с данными по ТПК MoO3 [31]. Согласно данным
РФА (см. рис. 2б), продуктом реакции является
β-Мо2С с гексагональной кристаллической ре-
шеткой [11-0680]. Удельная поверхность карбида
молибдена, синтезированного данным способом,
составила 1.5 м2/г.

Согласно второму способу синтеза, ксерогели
молибденовых синей подвергались ТПК без пред-
варительной термообработки на воздухе. Измене-
ние концентрации компонентов газовой смеси
приведено на рис. 3б. Как видно из представлен-
ных данных, значительные изменения концентра-
ции СН4 с одновременным появлением в смеси
СО2 наблюдаются при температуре 625°С, что сви-
детельствует о протекании процесса карбидирова-
ния. Участок, соответствующий восстановлению

МоО3 до МоО2, в данном случае не наблюдает-
ся, поскольку частицы молибденовых синей
уже представлены полиоксометаллатными соеди-
нениями молибдена с переменной степенью окис-
ления, реакционная способность которых может
сильно отличаться от таковой для триоксида мо-
либдена.

На дифрактограмме образца ксерогеля молиб-
деновой сини после воздействия карбидирующей
смеси (t = 680°С) наблюдаются широкие рефлексы
аморфного углерода, рефлексы α-Мо2С с ортором-
бической кристаллической решеткой [31-0871] и
η-МоС [08-0384] (см. рис. 2в). Удельная поверх-
ность образца составила 28 м2/г, что в основном
обусловлено наличием мезопор.

Синтез карбида молибдена термическим разло-
жением ксерогелей молибденовых синей в инертной
среде описан в предыдущих исследованиях [35], а
в настоящей работе использован для сравнения.
Его суть заключается в термообработке ксероге-
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лей молибденовой сини в инертной атмосфере, в
результате чего происходит деструкция молиб-
деноксидных кластеров, глюкозы, продуктов ее
окисления с последующим образованием карби-
дов молибдена. Состав молибденовых синей и
условия их получения были аналогичны [35].

На рис. 1б приведены данные термического раз-
ложения ксерогелей молибденовых синей в инерт-
ной среде. Как видно из представленных данных,
потеря массы образца происходит в несколько эта-
пов. Первые этапы потери массы наблюдаются при
температурах 100 и 180°С, они связаны с удалением
свободной и связанной воды. При этом на кривой
ДТА регистрируется несколько эндотермических
эффектов. При температуре выше 250°С начинает-
ся разложение органических веществ (глюкозы и
продукта ее окисления глюконовой кислоты), а
также хлорида аммония. В этой области наблюда-
ется размытый экзотермический эффект с макси-
мумом при ~350°С.

Последний этап изменения массы начинается
при 680–700°С и может свидетельствовать об об-
разовании карбида из углерода и оксидов молиб-
дена, что сопровождается небольшим эндотерми-
ческим эффектом.

Согласно данным РФА, заметные рефлексы,
характерные для карбидов молибдена, начинают
появляться при температуре выше 850°С. На рис. 2г
приведена дифрактограмма образца, полученного
при 900°С. Фазовый состав представлен аморфным
углеродом, α -Мо2С [31-0871] и η-МоС [08-0384].

Удельная поверхность карбида молибдена, по-
лученного данным способом, составила 175 м2/г,
что, как показали расчеты (t-метод), является сум-
марной величиной поверхности микропор углеро-
да и поверхности мезопор карбида молибдена. В
табл. 1 приведены некоторые характеристики по-
лученных материалов.

Таблица 1. Некоторые свойства Мо2С, синтезированного различными способами

Способ синтеза 1 2 3

Фазовый состав β-Мо2С α -Мо2С, η-МоС, С α -Мо2С, η-МоС, С

Sуд (БЭТ), м2/г 1.5 28.0 175.0

Sуд микро (t-метод), м2/г – – 111.0

∑Vпор, см3/г 0.01 0.04 0.08

Vмезопор, см3/г – 0.03 0.01

Vмикропор, см3/г – – 0.05

Рис. 3. Изменение мольных потоков веществ, входящих в карбидирующую смесь, при активации порошкообразного
МоО3 (а), ксерогелей молибденовых синей (б).
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Интересно отметить, что морфология образцов
карбида молибдена, полученных методом ТПК,
независимо от источника молибдена, является схо-
жей (см. рис. 4). Карбиды молибдена представлены
агрегатами из первичных частиц угловатой формы,
а их размер составляет порядка 2–5 мкм.

Микрофотографии частиц порошка, получен-
ного термообработкой молибденовых синей в
инертной среде при температуре 900°С, приведе-
ны на рис. 5. На снимках видны частицы двух ти-
пов. В образце присутствуют агрегаты из частиц

карбида молибдена, а также частицы неправиль-
ной формы с четкими гранями, расположенные в
матрице другого материала. На рис. 5в и 5г пред-
ставлены фотографии одного и того же участка
поверхности образца, сделанные в обычном ре-
жиме съемки (рис. 5в) и в режиме фазового кон-
траста (рис. 5г). Из представленных данных вид-
но, что образец состоит из двух фаз: светлые обла-
сти – частицы Мо2С, темная область – аморфный
углерод. Таким образом, частицы катализатора ока-
зываются распределенными в углеродной матрице.

Рис. 4. Микрофотографии частиц порошков Мо2С, синтезированных способом 1 (ТПК порошкообразного МоО3) (а, б),
2 (ТПК ксерогелей молибденовых синей) (в, г).
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В традиционном варианте ТПК карбид молиб-
дена β-Mo2C получают воздействием газовой
смеси (CnH2n + 2/H2) на MoO3 [17, 31, 32]. В данной
работе в качестве источника молибдена впервые
использованы ксерогели молибденовых синей.
Установлено, что в зависимости от условий про-
ведения карбидирования (с предварительной тер-
мообработкой на воздухе и без) возможно образо-
вание как β-Mo2C, так и α-Mo2C.

Разница в фазовом составе образцов, получае-
мых методом ТПК, может быть объяснена разли-
чием механизма образования Mo2C. При воздей-

ствии газовой смеси СН4/Н2 на МоО3 вначале про-
исходит образование МоО2 за счет восстановления
МоО3, за этим следует замещение атомов кислоро-
да атомами углерода (процесс карбидирования)
при взаимодействии с СН4, т.е. процесс протекает
не по топотактическому механизму [36]. В резуль-
тате этой реакции в подавляющем большинстве
случаев образуется β-Mo2C, о чем свидетельству-
ют данные многочисленных исследований в этой
области [6, 22, 24, 26, 31, 32].

При карбидировании ксерогелей молибдено-
вых синей без предварительного обжига на воз-
духе происходит формирование мезопористого

Рис. 5. Микрофотографии частиц порошка Мо2С, полученного термическим разложением ксерогелей молибденовых
синей, при различном увеличении; снимок (г) получен в режиме фазового контраста.
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материала, представленного α-Mo2C и несте-
хиометрическим карбидом η-МоС. Это возмож-
но при протекании реакции карбидирования по
топотактическому механизму с образованием в ка-
честве промежуточного продукта MoOxCy. Возмож-
ность реализации данного механизма обеспечива-
ется сложным составом молибденовых синей как
дисперсных систем, в дисперсионной среде кото-
рых присутствуют частицы нестехиометрических
кислородсодержащих соединений молибдена, а
также глюкоза и продукты ее окисления.

При использовании термического разложения
ксерогелей молибденовых синей происходит так-
же образование α-Mo2C и нестехиометрического
карбида η-МоС. Такой подход позволяет полу-
чить карбиды молибдена, частицы которых фак-
тически распределены в углеродной матрице. И
как следствие этот материал имеет бидисперсную
пористую структуру: микропористую структуру
углерода и мезопористую структуру карбидов мо-
либдена.

Таким образом, на основе ксерогелей молиб-
деновых синей, синтезированных с использова-
нием органического восстановителя (глюкозы),
могут быть получены карбиды молибдена, имею-
щие различные характеристики: фазовый состав,
морфологию и пористую структуру, которые мо-
гут быть востребованы в качестве катализаторов
различных реакций.
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы на основе ниобия имеют практиче-

ское значение из-за своей тугоплавкости, жаро-
прочности, сверхпроводящих свойств. Тройная
система ниобий–цирконий–азот представляет
интерес для синтеза твердой и стойкой к окисле-
нию керамики, защитных нитридных покрытий,
упрочнения сплавов ниобия введением в них
нитридов и т. п. [1]. Для тройной системы Nb–
Zr–N получена субсолидусная фазовая диаграм-
ма [2, 3], а также измерены температура и состав
эвтектики в квазибинарной подсистеме Nb–ZrN
[4]. В литературе не описана термодинамическая
модель тройной системы Nb–Zr–N.

Для тройной системы Nb–Zr–N имеются фа-
зовые диаграммы всех ее двойных подсистем –
Nb–Zr, Nb–N и Zr–N, рассчитанные на основе
термодинамических моделей присутствующих в
ней фаз в них, т. е. полученные с помощью подхо-
да CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams)
[5]. Во всех этих моделях использовались термо-
динамические свойства полиморфных модифи-
каций простых веществ из SGTE Unary Database
5.0 [6]. Согласно этой базе данных, у циркония
имеются две полиморфные модификации: α-Zr и
β-Zr с кристаллическими решетками ГПУ (hcp) и
ОЦК (bcc) соответственно. Температура перехода

α-Zr–β-Zr – 1139.45 K, температура плавления
β-Zr – 2127.85 K. У ниобия – одна полиморфная
модификация с ОЦК-решеткой и Tпл = 2750 K.

Литературные данные по термодинамическим
свойствам фаз в тройной системе Nb–Zr–N весь-
ма неполны. Так, в работе [2] получили субсоли-
дусную фазовую диаграмму системы Nb–Zr–N,
которая приведена в обзорных работах [1, 3]. На
ней присутствуют равновесия Nb–Nb2N–β-Zr,
Nb–Nb2N–(Nb,Zr)N и Nb–ZrN, а тройные соеди-
нения отсутствуют. Все фазы системы Nb–Zr–N
приведены в табл. 1.

Также изучены квазибинарные подсистемы
NbN–ZrN и Nb–ZrN. Согласно данным [7, 8],
мононитриды ниобия NbN и циркония ZrN с
ГЦК-решеткой неограниченно растворяются
друг в друге, хотя в [3] на основе параметров ячеек
твердых растворов предсказывается появление
расслаивания при T < 775 K. Квазибинарная си-
стема Nb–ZrN изучалась в работе [4], в ней была
найдена эвтектика с x(ZrN) = 10.1–10.6 мол. % и
Tпл = 2703 K (2430°C).

Термодинамическая модель системы Nb–Zr и
ее расчетная фазовая диаграмма предложены в
работе [9]. В ней есть три фазы: расплав, твердые
растворы с ОЦК- и ГПУ-решетками. В ОЦК-рас-

УДК 546.831.4

EDN: OXUCVQ



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 5  2022

ТЕРМОДИНАМИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ ФАЗОВЫХ РАВНОВЕСИЙ 531

творе появляется расслаивание при T < 1259 K.
Температура появления жидкой фазы в этой двой-
ной системе – 2041 K, xZr = 0.81. В ГПУ-растворе
имеется ограниченная взаимная растворимость
Nb в Zr и Zr в Nb. В жидкости расслаивания не
наблюдается.

Термодинамическая модель системы Nb–N и
ее расчетная фазовая диаграмма предложены в
работе [10]. В ней есть четыре фазы: расплав,
твердый раствор азота в ниобии, а также соедине-
ния Nb2N и NbN с областями нестехиометрии.
При p(N2) = 1 бар нитрид Nb2N с ГПУ-решеткой
инконгруэнтно плавится при 2858 K с выделени-
ем N2, а нитрид NbN с ГЦК-решеткой разлагает-
ся при 2343 K на азот и NbN.

Термодинамическая модель системы Zr–N и
ее расчетная фазовая диаграмма предложены в
работе [11]. Она основана на модели, полученной
ранее [12]. В этой бинарной подсистеме имеется
только одно соединение – нитрид циркония ZrN
с ГЦК-решеткой и областью нестехиометрии.
При p(N2) = 1 бар и T = 3299 K это соединение
имеет состав xZr = 0.48 и инконгруэнтно плавится.

Целью настоящей работы является расчет и
построение термодинамической модели тройной
системы Nb–Zr–N на основе имеющихся моде-
лей ее бинарных подсистем Nb–Zr, Nb–N, Zr–N.

РАСЧЕТНАЯ ЧАСТЬ

При экстраполяции термодинамических мо-
делей фаз в двойных подсистемах считалось, что
нитриды ниобия и циркония NbN и ZrN с кри-
сталлической решеткой ГЦК (fcc) неограниченно
растворимы друг в друге во всем интервале темпе-
ратур. Также учитывалось, что температура эвтек-
тического плавления в системе Nb–ZrN составляет
2703 K.

Мольная энергия Гиббса жидкой фазы описы-
валась полиномами Редлиха–Кистера следую-
щим образом:

где  – энергии Гиббса образования жид-
ких простых веществ (параметры стабильности)
из [6], R – универсальная газовая постоянная, x –
мольные доли компонентов,  – параметры из-
быточной энергии Гиббса. Из этих параметров
только значение  оптимизировалось в
данной работе.

Все твердые растворы в тройной системе Nb–
Zr–N описывались с помощью модели подреше-
ток (Nb,Zr)1(N,V)a, энергия Гиббса для которой
выглядит следующим образом:

где a – емкость второй подрешетки,  – название
фазы,  – энергии Гиббса образования предель-
ных составов (параметры стабильности),  – па-
раметры избыточной энергии Гиббса, V – вакан-
сии, y – мольные доли составляющих в подрешет-
ках. Параметр тройного взаимодействия 
использовался только для  т. е. для смешан-
ного нитрида (Nb,Zr)Nx. В случае α-Zr и Nb2N a =
= 0.5, для β-Zr и Nb a = 3, для NbN и ZrN a = 1.
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Таблица 1. Фазы, кристаллические решетки и термодинамические модели подрешеток в системе Nb–Zr–N

Фаза Кристаллическая решетка Модель подрешеток

liq (расплав) – (Nb,Zr,N)
Α-Zr hcp (ГПУ) (Nb,Zr)1(N,V)0.5

Nb2N hcp (ГПУ) (Nb,Zr)1(N,V)0.5

(Nb, β-Zr) bcc (ОЦК) (Nb,Zr)1(N,V)3

(Nb, Zr)Nx fcc (ГЦК) (Nb,Zr)1(N,V)1

N2 (газ) – –
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ВОСКОВ и др.

При этом для α-Zr и Nb2N было использовано не
только одно значение a, но и единый набор пара-
метров модели. Более подробное описание модели
подрешеток можно найти в обзорной работе [13].

Выражение для  приведено на моль
составляющих (в т. ч. вакансий), а не на моль
компонентов, переход к энергии Гиббса на моль
компонентов требует пересчета. Мольные доли
составляющих в подрешетках легко выразить че-
рез мольные доли компонентов xNb, xZr и xN. Для
этого сначала найдем количества компонентов в
растворе (Nb,Zr)1(N,V)a с известным составом:

Суммарное число компонентов с учетом того,
что 

Теперь запишем систему уравнений, связыва-
ющую x и y, и решим ее

Полученные соотношения дают возможность
перейти от энергии Гиббса на моль составляю-

щих подрешеток  к энергии Гиббса на

моль компонентов 

Для воспроизведения фазовых диаграмм би-
нарных подсистем использовался алгоритм на
основе метода выпуклых оболочек, описанный
в [14], реализованный на языках программиро-
вания Си и MATLAB. Изобарно-изотермиче-
ские сечения тройной системы Nb–Zr–N рас-
считывались в программе TernAPI, также осно-
ванной на методе выпуклых оболочек [15].

Параметры тройного взаимодействия 

и  оптимизировались следующим образом:

1. Параметр  выбирался для предотвра-
щения расслаивания твердого раствора (Nb,Zr)Nx
при T = 1500–3000 K.
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2. Параметр тройного взаимодействия для жид-

кой фазы  оптимизировался таким обра-
зом, чтобы при 2700 K на квазибинарном сечении
Nb–ZrN не образовывалось жидкой фазы. Значе-

ние  при этом не менялось.
Все использованные или полученные в данной

работе параметры термодинамических моделей,
за исключением параметров стабильностей эле-
ментов из [6], приведены в табл. 2 и 3.

Из них лишь  и  получены в дан-
ной работе. Если какой-то из параметров избыточ-

ной энергии Гиббса,  или  не указан в этих
таблицах, то он равен 0.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Перед расчетом фазовой диаграммы тройной
системы нами были успешно воспроизведены
расчетные фазовые диаграммы бинарных подси-
стем Nb–Zr, Nb–N и Zr–N. Затем были оптими-
зированы значения параметров  и

 Рассчитанные в программе TernAPI изо-
барно-изотермические сечения тройной системы
Nb–Zr–N для T = 298.15, 1500, 2000, 2700 и 3000 K
и p(N2) = 1 бар представлены на рис. 1, 2, 3, 4 и 5
соответственно.

Изобарно-изотермические сечения для T =
= 298.15 и 1500 K согласуются с приведенными в
обзорах [1, 3]. При T = 298.15 K на диаграмме на-
блюдается артефакт, не описанный в литературе, –
расслаивание раствора (Nb,Zr)Nx вблизи состава
NbN с сохранением гомогенности на квазиби-
нарном сечении NbN–ZrN (см. рис. 1). Попытки
избавиться от него изменением значения 
или введением в модель твердого fcc-раствора по-
линомов высших порядков к успеху не привели.
Также с ростом температуры (но только до появ-
ления жидкой фазы) растет ширина области не-
стехиометрии твердого раствора (Nb,Zr)Nx, что
связано с аналогичными изменениями для чисто-
го ZrN1 – x [11].

На сечениях для T = 2700 и 3000 K (см. рис. 4 и 5)
наблюдается жидкая фаза, расслаивающаяся в об-
ласти составов, богатой цирконием. Эта область
расслаивания не вводилась целенаправленно на
основе экспериментальных данных, а получилась
за счет большого положительного значения пара-
метра  необходимого для предотвращения
появления жидкой фазы на квазибинарном сече-
нии Nb–ZrN при T < 2703 K.

0
Nb,Zr,N 
liqL

0
Nb,Zr,N
fccL

0
Nb,Zr,N
fccL 0

Nb,Zr,N 
liqL

0L 1 ,L

0
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0
Nb,Zr,N .
liqL

0
Nb,Zr,N
fccL

0
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Таблица 3. Энергия Гиббса образования для ZrN (fcc) [11] (обозначена в табл. 2 как FT)

Уравнение (в Дж/моль) Температурный 
интервал, K

−367080.182 + 278.330233T − 46.4312194TlnT − 3.52792791 × 10–3T2 + 1.33236681 × 10–9T3 + 
+ 358416.094/T

298.15–2000

−309671.768 − 11.4672139T − 9.01132806T lnT – 1.42983599 × 10–2T2 + 5.79050986 × 10–7T3 – 
‒ 16048445/T

2000–2600

−357218.131 + 237.61238T − 41.3250297T lnT − 4.69480362 × 10–3T2 + 5.0809381 × 10–8T3 – 
‒ 3201806/T

2000–3225

−302090.81 + 345.052575T − 58.5870002T lnT 3225–5000

Таблица 2. Параметры модели подрешеток для трехкомпонентных растворов в системе Nb–Zr–N

Фаза Параметры модели, Дж/моль Источник

liq  [9]

 [10]

 [11]

Настоящая работа

α-Zr и Nb2N [10]

 [11]

[9]

(β-Zr, Nb)
 

[10]

 
[11]

 [9]

(Zr, Nb)Nx
 

[10]

 [11]

Настоящая работа

=0
Nb,Zr 13192;liqL =1

Nb,Zr 10055liqL

= −0
Nb,N 292101;liqL =1

Nb,N 105406liqL

= −0
Zr,N 427557;liqL =1

Zr,N 153 838liqL

=0
Nb,Zr,N 480000liqL

= + − + −
2

0 0 0
Nb:N Nb N0.25 135568 59.295 2 lnhcp bcc gasG G G T T T

= − +0
Zr:N, 139011 45.439 ;hcp

VL T = −0
Zr:N, 41938hcp

VL

=0
Nb,Zr 24 411hcpL

= − +0
Nb:N, 357277 129.474 ;bcc

VL T

= + − +
2

0 0 0
Nb:N Nb N1.5 207 283 110.085bcc bcc gasG G G T

= −0
Zr:N, 1508137;bcc

VL

= + + +
2

0 0 0
Zr:N Zr:N N 632009 321.432bcc fcc gasG G G T

= +0
Nb,Zr 14390 4.26 ;bccL T =1

Nb,Zr 3417bccL

= −0
Nb:N, 65 218;fcc

VL

= + − + −
2

0 0 0
Nb:N Nb N0.5 227 779 120.567 4 lnfcc bcc gasG G G T T T

=0
Zr:N, 19575;fcc

VL =0
Zr:N
fccG FT

= −0
Nb,Zr,N 55000fccL
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Рис. 2. Расчетное изобарно-изотермическое сечение тройной системы Nb–Zr–N при T = 1500 K и p(N2) = 1 бар.

bcc

(Nb, Zr)N

hcp

bcc

hcp(Nb2N)

hcp + bcc

(Nb, Zr)N + N2

hcp + (Nb, Zr)N

bcc + (Nb, Zr)N

hcp + (Nb, Zr)N

hcp + bcc hcp + bcc + (Nb, Zr)N

hcp + bcc + 
 + (Nb, Zr)N
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Рис. 1. Расчетное изобарно-изотермическое сечение тройной системы Nb–Zr–N при T = 298.15 K и p(N2) = 1 бар.
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Рис. 3. Расчетное изобарно-изотермическое сечение тройной системы Nb–Zr–N при T = 2000 K и p(N2) = 1 бар.
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bcc

Nb Zr
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 + bcc

Nb2N  + (Nb, Zr)N + 
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Рис. 4. Расчетное изобарно-изотермическое сечение тройной системы Nb–Zr–N при T = 2700 K и p(N2) = 1 бар.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Полученная термодинамическая модель трой-
ной системы Nb–Zr–N согласуется с имеющимися
в литературе субсолидусными изобарно-изотерми-
ческими сечениями, а также температурой эвтек-
тики в квазибинарной подсистеме Nb–ZrN. Но
следует с осторожностью относиться к предска-
зываемым этой моделью ликвидусам, а также об-
ластям нестехиометрии твердого раствора (Nb,
Zr)Nx, т. к. соответствующие параметры тройного
взаимодействия получены на основе весьма скуд-
ного набора экспериментальных данных. Для даль-
нейшего уточнения модели нужны новые данные
по фазовым равновесиям с участием жидкой фазы,
а также по областям нестехиометрии тройных твер-
дых растворов.
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Методом водородного восстановления сульфата (Y0.95Eu0.05)2(SO4)3 с последующим сульфидирова-
нием продуктов реакции получен твердый раствор (Y0.95Eu0.05)2O2S (гексагональная сингония,
пр. гр. P3m1, a = 3.810 Å, c = 6.62 Å, V = 83.269 Å3). При обработке в потоке H2S сульфатов гадолиния
и тербия, полученных при совместном гидролизе в водно-этанольном растворе мочевины, и ото-
жженных в инертной атмосфере (Gd0.95Tb0.05)2(SO4)3 и (Gd0.95Tb0.05)2O3 образуется (Gd0.95Tb0.05)2O2S
(гексагональная сингония, a = 3.852 Å, c = 6.668 Å, V = 89.53 Å3). Проведена фазовая и морфологи-
ческая аттестация, выявлено различие формы и размеров частиц в зависимости от метода синтеза.
Результаты исследования оптических свойств полученных люминофоров показали эффективную
люминесценцию в зеленой области спектра при УФ-возбуждении для всех полученных образцов.

Ключевые слова: оксисульфиды, сульфаты, редкоземельные элементы, люминесценция
DOI: 10.31857/S0002337X22050086

ВВЕДЕНИЕ
В работах [1–9] рассматриваются синтез и ис-

следование свойств неорганических соединений,
имеющих как прикладное, так и фундаменталь-
ное значение. В исследованиях [10, 11] изучены
люминесцентные свойства материалов на основе
La2O2S:Eu3+, выявлено эффективное излучение
в желтой и красной областях электромагнитно-
го спектра, продемонстрирована замечательная
термочувствительность с точки зрения как ин-
тенсивности, так и времени жизни флуоресцен-
ции в диапазоне температур 15–60°C, что делает
возможным их применение для флуоресцентно-
го измерения физиологических температур. В со-
единениях La2О2S, содержащих 1% Ln3+ (Ln = Pr,
Eu, Tb, Dy, Er), показано уменьшение ширины
запрещенной зоны, а также увеличение показателя
преломления по сравнению с чистым La2О2S [12]. В
работах [13–16] рассмотрены новые методы синтеза
допированных оксисульфидов Gd2O2S:Eu3+ и пер-
спектива их использования в качестве новых флуо-
ресцентных зондов для биомаркировки, поскольку
длины волн возбуждения и эмиссии расположе-
ны внутри “окна прозрачности” биологических

тканей (650–1200 нм). Возможность использо-
вания Gd2O2S:Tb3+ и La2O2S:Eu3+, синтезирован-
ных реакцией горения, в качестве рентгенолюми-
нофоров рассмотрена в работе [17], а в [18] описан
люминофор Gd2O2S:Tb с высокой интенсивностью
рентгеновской люминесценции, пригодный для
производства усиливающих экранов.

Описаны новые технологии получения полых
нановолокон Y2O2S:Eu3+, которые демонстриру-
ют характерное излучение с преобладающим пи-
ком при 628 нм [19, 20]. В [21] получен люминофор
белого света, состоящий из Y2O2S:Eu3+и ZnO в мас-
совом соотношении 70 : 30. Полученный ком-
позитный люминофор может быть полезен для
применения в белых светодиодах. В УФ-свето-
диодах включение ионов Eu3+ в красный люмино-
фор позволяет настраивать интенсивность излуче-
ния, поэтому Y2O2S:Eu3+ можно рекомендовать в
качестве красной компоненты для создания свето-
диодов при комбинировании с синим и зеленым
люминофорами для создания белого света, при-
меняемого в общем освещении [22, 23]. При УФ-
возбуждении частицы Lu2O2S:Eu3+ демонстриру-

УДК 54.057174:65'21'22

EDN: RKJICM
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ют сильное красное излучение, соответствующее
5D0 → 7F2-переходу ионов Eu3+.

Показана зависимость интенсивности эмис-
сии от формы образцов. Такие соединения с
уникальной морфологией и превосходными лю-
минесцентными свойствами могут иметь потен-
циальное применение в системах отображения,
оптоэлектронных устройствах и биосенсорах
[24]. В [25] синтезированы и протестированы
оксисульфидные/оксисульфатные катализато-
ры для реакции водно-газовой конверсии. Они
показали высокую каталитическую активность в
наноразмерных состояниях. В работах [26–30] син-
тезированы образцы La2O2S:Yb3+,Er3+ c высокоэф-
фективным повышающим преобразованием, они
могут найти применение в качестве люминесцент-
ных меток нового поколения и оптических датчи-
ков температуры. Авторы [31] предлагают приме-
нять соединение Y2O2S:Eu,Dy в качестве твердо-
тельного однокомпонентного люминофора для
создания белого света. В работах [32–36] рассмот-
рены ап-конверсионные свойства соединений
Y2O2S:Yb,Er для применения в биомедицине, а
также для безопасного и точного измерения тем-
пературы. В работе [37] сообщается о системах
Gd2O2S:Yb/Er (Yb/Ho, Yb/Tm) как об очень эф-
фективных альтернативных люминофорах. Ча-
стицы обладают сильным магнитным действием,
что делает их пригодными в качестве агента МРТ.

В работах [38, 39] получены соединения R2O2S:
Ln3+, имеющие эффективную люминесценцию в
красной, синей и зеленой областях спектра, что де-
лает их перспективными в качестве люминофоров.

Таким образом, в литературе имеется большое
количество работ, описывающих методы синтеза
люминофоров и их оптические свойства для раз-
ных приложений. В каждой работе описывается
определенный метод синтеза, при этом отсут-
ствует сравнение свойств продуктов синтеза.

Целью настоящей работы является получение
люминофоров Y2O2S:Eu3+, Gd2O2S:Tb3+ из соот-
ветствующих сульфатов двумя различными спо-
собами; характеризация оптических свойств и
морфологии частиц; установление зависимости
формы и размеров частиц от метода синтеза.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для синтеза (Y0.95Eu0.05)2O2S использовали

сульфат (Y0.95Eu0.05)2(SO4)3, а для получения
(Gd0.95Tb0.05)2O2S – сульфаты Gd2(SO4)3 и
Tb2(SO4)3.

Все сульфаты получены при воздействии сер-
ной кислотой (“х.ч.”, ОАО “Вектон”, Россия) на

нитраты, которые в свою очередь получены из то-
варных оксидов Y2O3, Gd2O3, Eu2O3 и Tb4O7
(99.999%, ОАО “ТДМ-72”, Россия) при воздей-
ствии на них азотной кислотой, (“х.ч.”, ОАО
“Вектон”, Россия). Навески оксидов взвешивали
на аналитических весах с точностью до 0.0001 г.
Проводили подготовку оксидов к взвешиванию
прокаливанием при 900°С в муфельной печи в те-
чение суток для разложения карбонатов и гид-
роксидов. Отбор кислот проводили с помощью
стеклянных пипеток с точностью до 0.1 мл. На-
вески оксидов в рассчитанных мольных соотно-
шениях (95 : 5) общей массой 5 г растворяли в 12 М
HNO3 до получения прозрачного раствора при
постоянном перемешивании. Наблюдали проте-
кание химической реакции

(1)

В полученный раствор нитратов добавляли эк-
вивалентный объем 7 М H2SO4 с избытком до 7%.
Образование кристаллогидратов сульфатов опи-
сывается химической реакцией:

(2)

Полученный осадок высушивали при 80–100°С,
а затем подвергали отжигу на воздухе при 600°С
до 24 ч. Образовавшийся спек, представляющий
из себя безводный сульфат твердого раствора,
растирали до получения порошка с размерами ча-
стиц менее 100 мкм. Образец подвергали темпе-
ратурному воздействию водородом при 600°С в
течение 3 ч, а затем обрабатывали в потоке H2S
при 1000°С в течение 4 ч.

Обработка веществ в потоке газообразных ре-
агентов проводилась на установке, состоящей из
2 печей, нагрев которых производили при помо-
щи контроллера и трансформатора. Водород из
генератора проходит через слой порошка и вос-
станавливает серу в сульфат-ионе до S0. Темпера-
туру химических реакций, протекающих на данном
этапе, контролируют с помощью измерительного
прибора “Термолюкс”. Для этапа сульфидирова-
ния образующийся по реакции S + H2  H2S серо-
водород пропускают через смесь фаз, что приво-
дит к образованию однофазного образца люми-
нофора при реакции оксида с сероводородом.

Исходными соединениями для получения
Gd2O2S:Tb3+ являются сульфаты гадолиния и тер-
бия, получение которых описано ранее.

Содержание ионов Tb3+ составляло 5 мол. %. В
качестве реагента применялся карбамид (99%,
ОАО “Реактив”, Санкт-Петербург, Россия). Оп-

( ) ( )
→+ +

→ +
2 3 2 3 3

0.95 0.05 3 23

0.95Y O 0.05Eu O 6HNO
2 Y Eu NO 3H O.

( ) ( )
( ) ( )

→
→ ⋅

0.95 0.05 3 2 4 23

0.95 0.05 4 2 32 3

2 Y Eu NO + 3H SO + 8H O 
 Y Eu SO 8H O + 6HNO

 
.
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тимальная концентрация лантаноидов – 5.69 ×
× 10–3 моль/л, концентрация мочевины составля-
ла 0.25 моль/л. Молярное отношение мочевины к
[Ln3+] 44.6. В качестве растворителя использова-
лись деионизированная вода и этанол c cодержа-
нием 96 мас. %. Навески Gd2(SO4)3 и Tb2(SO4)3
помещали в круглодонную колбу объемом 2 л и
растворяли в небольшом объеме деионизирован-
ной воды. Затем добавляли мочевину, 400 мл эта-
нола и доливали деионизированную воду до 2 л.
Нагревание при 85°C проводили на масляной ба-
не в течение 120 мин при интенсивном переме-
шивании. Для отделения частиц от жидкости об-
разовавшуюся смесь центрифугировали в течение
10 мин при 6000 об./мин. Жидкость над осадком
сливали, а твердую фазу промывали несколько
раз. Твердое вещество сушили в печи при 80°С в
течение 12 ч, затем проводили отжиг в потоке ар-
гона (99.9999%, “Сибтехнология”, Россия) при
нагреве со скоростью 5°С/мин от комнатной
температуры до 800°С и выдержке в течение 2 ч.
В результате происходило образование смеси фаз
Gd2O2SO4:Tb3+ и Gd2O3:Tb3+. Однофазный обра-
зец твердого раствора получали при обработке в
потоке H2S при 1000°С в течение 4 ч.

Рентгенофазовый анализ проводили с помо-
щью дифрактометра ДРОН-7 с использованием
CuKα-излучения (Ni-фильтр). Для качественного
анализа полученных дифрактограмм применяли
программный комплекс PDWin 4.0 с базой дан-
ных ICDD PDF-2. Электронно-микроскопиче-
ский анализ осуществляли на растровом электрон-
ном микроскопе JEOL JSM-6510LV. Рентгеновский
энергодисперсионный анализатор использовался
для регистрации рентгеновских лучей при построе-
нии спектров элементов на выбранных участках
поверхности образца. Погрешность определения
содержания элементов составила ±0.2%.

Люминесцентные свойства регистрировали
на спектрофлуориметре исследовательского
класса Horiba JobinYvon Fluorolog-3, оснащен-
ном двойными монохроматорами каналов возбуж-
дения и излучения и ксеноновой лампой мощно-
стью 450 Вт в качестве источника возбуждения. Для
проведения измерений порошки наносили между
предметным и покровным стеклами.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Для синтеза твердого раствора (Y0.95Eu0.05)2O2S
использовали сульфат (Y0.95Eu0.05)2(SO4)3, полу-
ченный в результате воздействия серной кислоты
на растворы нитратов иттрия и европия, последу-
ющего выпаривания суспензии до сухого остатка
при 80–100°С и прокаливания его при 600°С на

воздухе. По данным рентгенофазового анализа,
данное химическое соединение является твердым
раствором (рис. 1а), который кристаллизуется в
ромбической сингонии (пр. гр. Pbcn, a = 12.77 Å,
b = 9.19 Å, c = 9.28 Å, V = 933.51 Å3, Card 70-5315).
После обработки образца (Y0.95Eu0.5)2(SO4)3 в по-
токе H2 при температуре 600°С в течение 5 ч фик-
сируются четыре фазы: (Y0.95Eu0.05)2(SO4)3 (ром-
бическая сингония, пр. гр. Pbcn, a = 12.79 Å, b =
= 9.19 Å, c = 9.28 Å, V = 933.51 Å3, Card 70-5315);
(Y0.95Eu0.05)2O2SO4 (ромбическая сингония, пр. гр.
I222, a = 4.152 Å, b = 3.999 Å, c = 12.69 Å, V = 177.7 Å3,
Card 41-685), (Y0.95Eu0.05)2O2S (гексагональная
сингония, пр. гр. P3m1, a = 3.802 Å, c = 6.931 Å, V =
= 83.269 Å3, Card 24-1424), (Y0.95Eu0.05)2O3 (моно-
клинная сингония, пр. гр. C2/m, a = 13.91 Å, b =
= 3.52 Å, c = 8.63 Å, V = 337.7 Å3, β = 100.21°, Card
44-399) (рис. 1б).

Данные рентгенофазового анализа позволяют
составить следующие уравнения химических ре-
акций:

(3)

(4)

(5)

При данной температуре обработки возможно
наличие фазы оксида иттрия, а также примеси
сульфата и оксосульфата, поэтому применена об-
работка смеси в потоке сероводорода при темпе-
ратуре 1000°С в течение 3 ч.

Исходя из данных рентгенофазового анализа
составлены уравнения химических реакций:

(6)

(7)

(8)

В данном случае H2S выполняет двойственную
функцию: в реакциях (6) и (7) он является восста-
новителем, а в реакции (8) он замещает один атом
кислорода в (Y0.95Eu0.05)2O3.

Полученный образец (Y0.95Eu0.05)2O2S является
однофазным твердым раствором замещения (гек-
сагональная сингония пр. гр. P3m1, a = 3.810 Å,
c = 6.62 Å, V = 83.269 Å (Card 24-1424)) (рис. 1в).
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По данным растровой электронной микроско-
пии, прокаленный осадок (Y0.95Eu0.05)2(SO4)3 (рис. 2)
состоит из частиц неправильной формы со сред-
ними размерами 5–30 мкм. Реакции, приведшие
к образованию оксисульфида (Y0.99Eu0.01)2O2S,
сопровождаются протеканием диффузионных и
окислительно-восстановительных процессов. В
результате этих превращений происходит изме-
нение формы и размеров частиц, появляются
плоские грани и характерные для гексагональной
структуры геометрические очертания (рис. 3).

Спектры возбуждения и люминесценции об-
разца (Y0.95Eu0.05)2O2S представлены на рис. 4.
Спектр возбуждения (Y0.95Eu0.05)2O2S при 544 нм
(5D1–7F1) состоит из следующих переходов: 7F0–
5D4 (353 нм), 7F0–5L7 (377 нм) и 7F2–5D2 (488 нм). В
спектре излучения видны узкие полосы от воз-
бужденных уровней 5D1 и 5D0. Удивительно, но в
спектре излучения (Y0.95Eu0.05)2O2S преобладает
переход 5D1–7F1 (545 нм), тогда как наиболее замет-
ные полосы люминесценции обычно приписыва-
ются переходу 5D0–7FJ. Такое поведение ранее со-

Рис. 1. Дифрактограммы образцов с разных этапов синтеза твердого раствора (Y0.95Eu0.05)2O2S.
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общалось для объемных люминофоров La2O2S:
Eu3+ [40, 41].

По результатам рентгенофазового анализа, суль-
фат гадолиния, предназначенный для роли матри-
цы в синтезируемом люминофоре, представляет со-

бой химическое соединение с моноклинным типом
сингонии (пр. гр. C2/c, а = 9.00 Å, b = 14.569 Å, c =
= 6.425 Å, β = 97.41°, V = 220.47Å3) (рис. 5а).

В результате гидролиза сульфатов гадолиния и
тербия в присутствии водно-этанольного раство-

Рис. 2. Микрофотография частиц (Y0.99 Eu0.01)2(SO4)3.

5 мкм

Рис. 3. Микрофотография частиц (Y0.99Eu0.01)2O2S.

50 мкм

Рис. 4. Спектры возбуждения и излучения (Y0.95Eu0,05)2O2S.
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ра мочевины протекают следующие химические
превращения:

I. Гидролиз мочевины

(9)+ −

− − → +
+ +�

2 2 3

4

1) NH CO NH NH

HNCO NH NCO ,

(10)

3) суммарное уравнение

(11)

II. Образование (NH4)2[(Gd0.95Tb0.05)2(OH) ×
× (HCO3)(SO4)3]

(12)

III. Обработка (NH4)2[(Gd0.95Tb0.05)2(OH)(HCO3) ×
× (SO4)3] в потоке аргона при температуре 800°С в
течение 2 ч привела к образованию смеси твердых
растворов (Gd0.95Tb0.05)2O2SO4 и (Gd0.95Tb0.05)2O3
(рис. 5б).

(13)

(14)

По результатам рентгенофазового анализа,
(Gd0.95Tb0.05)2O2SO4, кристаллизуется в ромбиче-
ской сингонии (a = 4.062 Å, b = 4.166 Å, c = 12.872 Å;
V = 209.58 Å3, Card 29-613); (Gd0.95Tb0.05)2O3 – в
гексагональной сингонии (пр. гр. P3m1, a = 3.621 Å;
c = 6.78 Å; V = 76.92 Å3, Card 24-430).

В результате воздействия сероводорода в тече-
ние 4 ч при 1000°С, по данным рентгенофазового
анализа, образуется оксисульфид

(15)

(16)

Полученный образец (Gd0.95Tb0.05)2O2S, по дан-
ным рентгенофазового анализа, является однофаз-
ным твердым раствором и кристаллизуется в гекса-
гональной сингонии (пр. гр. P3m1, a = 3.852 Å, c =
= 6.668 Å, V = 89.53 Å3) (рис. 5в).

По данным растровой электронной микроско-
пии, частицы (Gd0.95Tb0.05)2O2S имеют преимуще-
ственно сферическую форму (рис. 6). Составлена
гистограмма распределения частиц по размерам
(рис. 7), которая демонстрирует наличие частиц с
размерами 150–400 нм, большую часть из кото-
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Рис. 5. Дифрактограммы образцов с разных этапов
синтеза твердого раствора (Gd0.95Tb0.05)2O2S.
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Рис. 6. Микрофотография частиц (Gd0.95Tb0.05)2O2S.
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рых составляют частицы 200–400 нм (около 90%).
Сравнительно малые размеры и сходная форма
частиц позволят применять полученное соедине-
ние для производства люминофоров.

Спектры возбуждения и люминесценции об-
разца (Gd0.95Tb0.05)2O2S представлены на рис. 8.
Спектр излучения при возбуждении λ = 378 нм.
Это световое возбуждение дает три четко опреде-
ленных полосы, связанные с излучением элек-
тронных переходов 4f → 4f иона Tb3 +. Наиболее
ярко выраженный пик люминесценции с цен-
тром при 489 нм соответствует переходу 5D4 → 7F6,
при 545 нм – 5D4 → 7F5, при 584 нм – 5D4 → 7F4,
при 623 нм – 5D4 → 7F3. Полоса 545 нм является
наиболее интенсивной и соответствует зеленому
цвету электромагнитного спектра, создаваемого
переходом 5D4 → 7F5.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Разработаны способы получения люминес-

центных материалов на основе твердых растворов
оксисульфидов редкоземельных элементов. Пре-
имущество первого метода заключается в осажде-
нии серосодержащего исходного для синтеза лю-
минофоров вещества из гомогенного раствора
нитрата и последующем превращении его в желае-
мый однофазный продукт в восстановительно-
сульфидирующей атмосфере. Использование хи-
мической гомогенизации позволило добиться рав-

Рис. 7. Гистограмма распределения частиц
(Gd0.95Tb0.05)2O2S по размерам.
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номерного распределения катионов в структуре.
Использование сульфатов в качестве прекурсоров
ввиду наличия в структуре серы значительно упро-
щает процесс получения твердых растворов окси-
сульфидов. Все синтезированные образцы являют-
ся однофазными.

Синтез по второму методу приводит к образова-
нию сферических частиц небольшого размера, что
сделает возможным более широкое использование
полученных материалов для биозондирования.

Спектры излучения Y2O2S:Eu3+ и Gd2O2S:Tb3+

имеют эмиссионные линии между 490 и 670 нм,
наиболее интенсивные – при 545 нм. Предлагае-
мый подход открывает новые возможности синтеза
люминофоров для сбора и хранения солнечного
света, биомаркеров, использования их в качестве
сцинтилляторов и компоненты для создания бело-
го света.
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Методом силового СВС-компактирования получены металлокерамические композиты на основе
системы TiB2–B4C–Al. В экспериментах использовали реакционные смеси, состоящие из порош-
ков Ti, В, B4C и Al. Содержание Al в композитах составляло 10 мас. %, а содержание B4C варьирова-
ли от 20 до 40 мас. %. Экзотермическая реакция синтеза Ti + 2B обеспечивала взаимодействие в ре-
жиме горения. Показано, что использование функциональных добавок Al и B4C позволило получить
консолидированные металлокерамические образцы диаметром 58 мм с плотностью 3.3–3.7 г/см3. По-
казано, что частицы карбида бора сохраняли в процессе синтеза исходные форму и свойства, по-
скольку температуры горения для всех смесей (1500–2050°С) не превышали температуру плавления
B4C. Измерены пределы прочности при изгибе и сжатии, а также микротвердость отдельных фаз в
составе композитов.

Ключевые слова: СВС-компактирование, скорость и температура горения, металлокерамика TiB2–
B4C–Al, предел прочности при изгибе и сжатии, твердость
DOI: 10.31857/S0002337X22050013

ВВЕДЕНИЕ
Керамика на основе карбида бора (B4C) обла-

дает высокой тугоплавкостью, твердостью, износо-
стойкостью, химической стойкостью к агрессив-
ным средам, а также высокой способностью к
поглощению нейтронов [1–4]. Изделия из B4C
используют для изготовления легкой керамиче-
ской брони, режущего инструмента и износостой-
ких деталей, эксплуатируемых в агрессивных сре-
дах при высоких температурах. Однако широкое
применение керамики на основе B4C ограничено
плохой спекаемостью из-за низких значений коэф-
фициента самодиффузии и вязкости разрушения
(<2.2 МПа м1/2) [5–7]. Прочность керамики можно
повысить введением в ее состав высокодисперсных
фаз. Наиболее перспективными разработками ока-
зались композиты с использованием диборида ти-
тана (TiB2) и алюминия (Al) [7–11].

Керамические композиты получают традици-
онными методами порошковой металлургии: спе-
канием и горячим прессованием. Наибольшая эф-
фективность этих методов проявляется при полу-
чении малогабаритных изделий, при получении
изделий больших размеров их эффективность зна-
чительно уменьшается. При этом возрастает
стоимость изделий, что обусловлено длитель-

ностью процессов, а также сложностью исполь-
зуемой оснастки и оборудования.

Перспективным методом получения компози-
ционных материалов является сочетание саморас-
пространяющегося высокотемпературного синтеза
(СВС) с процедурой прессования горячего синте-
зированного продукта. Преимуществами метода
являются высокая скорость реакции экзотерми-
ческого синтеза, в ходе которой целевой продукт
нагревается до высокой температуры, и исполь-
зование для консолидации продуктов СВСреак-
ции простого технологического оборудования [12].

Настоящая работа направлена на исследова-
ние возможности получения методом СВС-прес-
сования керамических композитов, содержащих
структурные составляющие с низкой удельной
плотностью: TiB2 – 4.5 г/см3, B4C – 2.5 г/см3, Al –
2.7 г/см3. Такие композиты могут быть использо-
ваны в качестве керамической брони для защиты
техники и живой силы. Разработка тугоплавких
керамических композитов, обладающих высокой
твердостью, прочностью и низкой плотностью,
является актуальной технологической задачей.

Целью работы является исследование влияния
содержания B4C в реакционной смеси на форми-
рование фазового состава, микроструктуры и ме-

УДК 621.762:621.777+620.178.15+544.45

EDN: SGTWKO
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ханические характеристики композитов на осно-
ве системы TiB2–B4C–Al.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Для приготовления реакционных смесей ис-
пользовали порошки титана марки ПТМ (ТУ 14-
22-57-92), содержание 99%, размер частиц <45 мкм;
алюминия марки АСД-1 (ТУ 1791-99-019-98), со-
держание 99.7%, размер частиц <40 мкм; бора
аморфного (ТУ 113-12-132-83), содержание не ме-
нее 93 мас. %, размер частиц менее 0.5 мкм. В ка-
честве дисперсного наполнителя использовали
порошок карбида бора (B4C) с содержанием ос-
новного компонента 95 мас. %. Взаимодействие в
режиме СВС обеспечивала смесь порошков титана
и бора, массовое содержание которых рассчитыва-
ли на образование диборида титана (TiB2). Карбид
бора использовали для увеличения твердости и
уменьшения плотности композитов. Алюминий
использовали в качестве металлической связки,
которая необходима для эффективной консоли-
дации горячего продукта синтеза и достижения
минимальной остаточной пористости композита.

Экзотермический синтез композитов осуществ-
ляли по следующей реакции:

( ) ( )
( )
− + + + →

→ − + +
4

2 4

0.9 Ti 2B B C 0.1Al
0.9 TiB 0.1Al B C.
x x

x x

В табл. 1 представлены использованные в экс-
периментах составы реакционных смесей и ожи-
даемые расчетные составы полученных из них
композитов.

Содержание алюминия в смесях 1–3 поддер-
живали постоянным, равным 10 мас. %, а содержа-
ние B4C варьировали в пределах от 20 до 40 мас. %.
Микрофотография исходного порошка B4C пред-
ставлена на рис. 1. Видно, что частицы B4C имеют
осколочную форму, а их размер составляет 5–
50 мкм.

Исходные порошки смешивали в стальной
шаровой мельнице объемом 2.5 л при скорости
вращения барабана 60 об./мин и массовом соот-
ношении шихты и шаров 1 : 4 в течение 20 ч. Ма-
териал шаров – сталь ШХ15, диаметр шаров – 25
мм. Исходные образцы массой 80 г и диаметром
58 мм предварительно прессовали из реакционных
смесей под давлением 20 МПа до относительной
плотности 0.62–0.65.

Образцы помещали в реакционную пресс-фор-
му в окружении теплоизолятора, в качестве которо-
го использовали кварцевый песок дисперсностью
200–500 мкм. Дисперсный теплоизолятор обеспе-
чивал удаление примесного газа, выделяющегося в
волне горения, и квазиизостатическое прессование
конечного продукта. Реакцию горения иницииро-
вали раскаленной электрическим током вольфра-
мовой спиралью на цилиндрической поверхности
образца. После завершения реакции горячий про-
дукт синтеза прессовали под давлением 100 МПа в
течение 5 с. Получение композитов методом
СВС-прессования подробно описано в [12].

При синтезе образцов из смесей 2 и 3 использо-
вали “химическую печку” [11] для ускорения про-
цесса горения, а также в качестве дополнительного
источника тепла, необходимого для консолидации
продуктов горения при горячем прессовании. “Хи-
мическую печку” прессовали из смеси порошков
титана и сажи, взятыx в стехиометрическом соот-
ношении.

Температуру (tг) и среднюю скорость горения
(Uг) измеряли с помощью вольфрам-рениевых
термопар диаметром 200 мкм по методике [13]. Сиг-
налы термопар регистрировались с помощью ана-
лого-цифрового преобразователя и обрабатывались
на компьютере. Частота регистрации – 1 кГц. По-

Таблица 1. Составы реакционных смесей и СВС-композитов

Смесь
Состав смеси, мас. % Состав композита, мас. %

Ti B Al B4C TiB2 B4C Al

1 48.3 21.7 10 20 70 20 10
2 41.4 18.6 10 30 60 30 10
3 34.5 15.5 10 40 50 40 10

Рис. 1. Микрофотография частиц карбида бора (В4С).

10 мкм
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лученные значения скоростей (Uг) и температур
(tг) горения усредняли по результатам трех экспе-
риментов. Ошибка измерений не превышала 3%.

Плотность синтезированных керамических об-
разцов находили методом гидростатического взве-
шивания. Механические характеристики компози-
тов определяли на универсальной испытательной
машине Instron-1195 при скорости нагружения
2 мм/мин. Предел прочности при изгибе определя-
ли на образцах размером 5 × 5 × 40 мм, а предел
прочности при сжатии – 5 × 5 × 8 мм.

Рентгенофазовый анализ (РФА) синтезиро-
ванных композитов проводили с помощью ди-
фрактометра ДРОН-3 с использованием моно-
хроматического CuKα-излучения. Микрострукту-
ру и элементный состав композитов исследовали
на автоэмиссионном сканирующем электронном
микроскопе сверхвысокого разрешения Zeiss Ul-
tra Plus с системой рентгеновского микроанализа
INCA Energy 350 XT. Средний размер структурных
составляющих в керамических образцах определя-
ли методом хорд по выборке не менее 150 зерен
[14]. Микротвердость синтезированных компози-
тов по Виккерсу измеряли на твердомере ПМТ-3
(вдавливание четырехгранной алмазной пирамид-
ки с нагрузкой 1 Н) согласно ГОСТ 2999-75. При
подготовке шлифов образцов их заливали спла-
вом Вуда в алюминиевые цилиндрические обой-
мы и шлифовали наждачной бумагой различной
зернистости, затем полировали на сукне с помо-
щью алмазной пасты. Твердость композитов по
методу Роквелла измеряли на твердомере ТК-14-
250 в соответствии с ГОСТ 9013-59.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 2 представлен типичный вид шлифо-
ванных образцов диаметром 58 мм из композитов
1–3. Образцы после синтеза сохраняют форму, их
диаметр практически не изменяется. При увели-
чении содержания карбида бора в композитах по-
верхность образцов темнеет.

В табл. 2 представлены параметры горения
спрессованных смесей 1–3 и характеристики
синтезированных из них композитов. Видно, что
с увеличением концентрации В4С от 20 до 40 мас. %

tг уменьшалась от 2050 до 1500°С, а Uг – от 4.4 до
0.08 см/с.

Низкие температура и скорость горения ис-
ходных образцов затрудняют получение плотных
керамических композитов. Поэтому для увеличе-
ния скорости горения, а также в качестве допол-
нительного источника тепла при синтезе компо-
зитов 2 и 3 использовали “химическую печку”. Из
табл. 2 видно, что измеренная гидростатическая
плотность керамических образцов превышает
расчетную теоретическую. Это связано с наличи-
ем в керамических образцах небольшого количе-
ства Fe (7.9 г/см3), попадающего в смеси после об-
работки исходных порошковых компонентов в
шаровой мельнице стальными размольными те-
лами (1–2%), а также с образованием Al2O3, обла-
дающего большей плотностью (4.0 г/см3) по срав-
нению с чистым Al (2.7 г/см3).

На рис. 3 представлены дифрактограммы ком-
позитов 1–3. Результаты РФА показали, что в
композитах присутствуют основные фазы TiB2,
B4C, Al и Al2O3. Содержание алюминия отличает-
ся от расчетного, так как его часть волне горения
взаимодействовала с оксидом бора, который содер-
жался в исходном порошке бора в виде примеси.

Несмотря на уменьшение содержания Al (за
счет образования Al2O3), в процессе консолида-
ции СВС-продукта формировались плотные ком-
позиты. При увеличении содержания B4C удель-

Рис. 2. Фотография шлифованных металлокерамиче-
ских образцов.

Таблица 2. Параметры горения реакционных смесей и характеристики композитов

* Рассчитывали для композитов, содержащих TiB2, B4C и Al.
** Определяли методом гидростатического взвешивания.

Смесь Uг, см/с tг, °С
Теоретическая 

плотность*, г/см3
Экспериментальная 
плотность**, г/см3 Размер частиц TiB2, мкм

1 4.4 2050 3.66 3.7 1.2
2 0.5 1850 3.45 3.5 0.3–0.7
3 0.08 1500 3.25 3.3 <0.5
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ная плотность композитов заметно уменьшалась:
с 3.7 для композита 1 до 3.3 г/см3 для композита 3,
поскольку из всех структурных составляющих
карбид бора имеет наиболее низкую плотность –
2.5 г/см3. При анализе микроструктур, представ-
ленных на рис. 4а, 4в, 4д, пористые участки не об-
наружены. Низкая остаточная пористость обу-
словлена содержанием в композитах алюминия,
выполняющего роль металлической связки и по-
вышающего эффективность консолидации при
прессовании горячего продукта.

На рис. 4б, 4г, 4е представлены микрострукту-
ры полученных композитов. Видно, что частицы
B4C в композитах сохранили свою исходную фор-
му (рис. 1). Это обусловлено тем, что синтез и
консолидация композитов осуществлялись при
температуре ниже температуры плавления карби-
да бора (2350°С). С увеличением содержания кар-
бида бора от 20 до 40 мас. % из-за уменьшения
температуры горения средний размер частиц TiB2
уменьшается от 1.2 до 0.1 мкм (табл. 2).

В табл. 3 представлены механические свойства
синтезированных композитов: прочность при

изгибе, прочность при сжатии, твердость по Ро-
квеллу и микротвердость по Виккерсу, измерен-
ная отдельно для участков, содержащих фазы
TiB2–Al2O3–Al, и на крупных включениях B4C. С
увеличением содержания B4C с 20 до 40 мас. %
для участков TiB2–Al2O3–Al, образующих каркас
композитов, максимальные значения микротвер-
дости увеличиваются, но также увеличивается и
интервал их разброса. Это может быть обусловле-
но неравномерным распределением фаз, содер-
жащих Al, что связано со снижением температу-
ры горения и консолидации композитов (табл. 2).
Микротвердость, измеренная на крупных части-
цах B4C для композитов 1–3, находится в интер-
вале 36–39.4 ГПа. Это подтверждает, что исход-
ные частицы карбида бора в процессе синтеза су-
щественно не изменяются.

Композиты 1 и 2 обладают наиболее высоки-
ми значениями прочности и твердости (табл. 3).
Твердость по Роквеллу коррелирует с пределом
прочности при изгибе. Максимальными значе-
ниями обладает композит 2: σизг = 570 МПа,
HRA = 84–86. При увеличении содержания B4C

Рис. 3. Дифрактограммы композитов 1–3 (TiB2–B4C–Al2O3–Al) с содержанием 20 (1), 30 (2), 40 мас. % B4C (3).

20 24 28 32 36 40 44 48 52 56 60 64 68 72 76 80

TiB2
B4C
Al2O3
Al

1

2

3

2�, град

Таблица 3. Физико-механические характеристики композитов

Композит σизг, МПа σсж, МПа
Микротвердость, ГПа

Твердость, HRA
TiB2–Al2O3–Al B4C

1 520 1675 13–17.5 36.7 80–81.5

2 570 1580 17–20.3 39.4 84–86

3 330 1016 13.5–24.5 36.0 78–81.5
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до 40 мас. % (композит 3) прочностные характе-
ристики и твердость по Роквеллу уменьшаются.
Одна из причин может быть связана с уменьше-
нием объемной доли металлокерамического кар-
каса TiB2–Al2O3–Al, обеспечивающего прочност-
ные свойства композитов. Другой причиной может
являться различие в коэффициентах теплового
расширения между B4C (α = 5.7 × 10–6 К–1) и TiB2

(α = 8.7 × 10–6 К−1). Это может приводить к созда-
нию остаточных напряжений в объеме образца в

процессе СВС, что при увеличении содержания
B4C может негативно отражаться на характери-
стиках прочности и твердости.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом СВС-прессования получены метал-
локерамические композиты на основе системы
TiB2–B4C–Al2O3–Al диаметром 58 мм, с плотно-
стью 3.3–3.7 г/см3 и низкой остаточной пористо-

Рис. 4. Микроструктура композитов 1–3, содержащих 20 (а, б), 30 (в, г), 40 мас. % B4C (д, е): TiB2–Al (светлая фаза),
B4C (темная фаза), Al–Al2O3 (серая фаза).

200 мкм

100 мкм

100 мкм 20 мкм

10 мкм

20 мкм

TiB2–Al

Al–Al2O3

Al–Al2O3

B4C

B4C

(a) (б)

(в) (г)

(д) (е)
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стью. Показано, что в процессе синтеза исходный
Al частично окисляется с образованием Al2O3.
Оставшаяся часть Al обеспечивает эффективную
консолидацию горячего продукта синтеза прак-
тически до беспористого состояния. Показано, что
в композитах частицы B4C сохраняют свою перво-
начальную форму. Это обусловлено тем, что тем-
пература горения реакционных смесей составля-
ла 1500–2050°С и была ниже температуры плавле-
ния карбида бора (2350°С).

При содержании в композитах 20 и 30 мас. %
B4C пределы прочности при изгибе составляют
520 и 570 МПа, при сжатии – 1675 и 1580 МПа со-
ответственно. При увеличении содержания B4C
до 40 мас. % прочностные характеристики снижа-
ются. Микротвердость частиц B4C во всех компо-
зитах составляет 36.0–39.4 ГПа и соответствует
микротвердости керамического материала из кар-
бида бора.
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ВВЕДЕНИЕ

Конструкционные материалы, характеризую-
щиеся высокими электро- и теплопроводностью,
износостойкостью, химической инертностью, био-
совместимостью и радиационной стойкостью, ши-
роко востребованы в микроэлектронике, медици-
не, при изготовлении обрабатывающего инстру-
мента, в аэрокосмической индустрии и атомной
энергетике. Этим требованиям соответствует кера-
мика на основе нитридов металлов подгруппы ти-
тана и подгруппы ванадия, сочетающая свойства,
характерные для металлов, жаропрочных сплавов и
керамических материалов. Керамика на основе
нитридов металлов подгруппы титана может вы-
полнять функцию матрицы, в состав которой вво-
дят активные добавки нитридов урана и трансура-
нидов [1–6] либо добавки в виде фаз, изменяющих
ее характеристики [4, 7, 8].

Вследствие сложности компактирования по-
рошков тугоплавких нитридов разработка одно-
стадийного синтеза керамики, изучение свойств,
общих закономерностей формирования структу-
ры, субструктуры и кинетики роста представляют

значительный научный интерес. В работе [9] ком-
позитную керамику создавали прямой нитриди-
зацией двухкомпонентных твердых растворов ме-
таллов. Развитие технологии специальных мате-
риалов на основе бинарных нитридов ZrN–NbN
позволит решить важную научно-техническую
задачу – разработать способ одностадийного син-
теза керамики с упрочняющими или функциональ-
ными добавками, повышающими ее эксплуатаци-
онные свойства.

Синтез композитной керамики на основе нит-
рида циркония–нитрида ниобия с сохранением
заданной формы исходной заготовки может быть
осуществлен прямой нитридизацией металличе-
ского проката на основе твердого раствора нио-
бия в цирконии [10, 11]. Сплавы ZrNb широко
используются в качестве конструкционных мате-
риалов [12–15]. Влияние содержания ниобия в
сплаве на способ его прокатки, свойства и суб-
структуру описаны в работах [12, 15–18]. Авторы
[16, 19] рассматривают насыщение азотом по-
верхности сплава ZrNb как способ его упрочне-
ния. В работах [16, 19] определены механические
свойства упрочненного сплава, показана структура
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приповерхностного слоя. В доступной литературе
отсутствует описание структурных превращений,
протекающих при формировании керамики во вре-
мя высокотемпературной нитридизации твердого
раствора ZrNb.

Цель настоящей работы – установление струк-
турных превращений в процессе синтеза нитрида
твердого раствора ниобия в цирконии при терми-
ческом отжиге.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Объекты исследования – образцы нитридной

керамики, полученной нитридизацией лент из
иодидного циркония, ниобия марки Нб-1Пл
(ГОСТ 16099-80), твердого раствора ниобия в цир-
конии с содержанием 0.1, 2.5, 5.0, 7.5 и 10.0 мас. %
Nb длиной 60 мм, сечением 3.0 × 0.3 мм. Фольгу
перечисленных составов изготавливали способом
прокатки.

Элементный состав сплавов определяли на рент-
генофлуоресцентном волнодисперсионном спек-
трометре последовательного типа BRUKER S8 Tiger
(серия 2) в вакууме по бесстандартной методике с
применением ПО QUANT-EXPRESSTM. При выбо-
ре содержания Nb в твердом растворе исходили из
литературных данных о свойствах и применении
твердых растворов цирконий-ниобий, в том числе
упрочненных азотированием, и о введении в со-
став нитридной керамики допирующих добавок,
улучшающих ее свойства.

Нитридизацию образцов проводили резистив-
ным нагревом в атмосфере азота особой чистоты
марки “6.0” (ГОСТ 10157-79) в течение 180 мин при
температуре 1700, 1900 и 2400°С. Выбранная для
синтеза температура расположена ниже, вблизи и
выше температуры перитектической реакции
[20]. Температуру реакции контролировали пиро-
метром LumaSense IMPAC ISR 50-LO (Германия)
(погрешность 0.1% в рассматриваемом диапазоне
температур).

Исследование морфологии поверхности попе-
речных сколов и локальный элементный анализ
проводили на растровом электронном микроско-
пе (РЭМ) LEO 1420, Carl Zeiss c системой энерго-
дисперсионного микроанализа INCA Energy 300,
Oxford. Элементный состав определяли на по-
верхностях поперечных сколов образцов.

Микроструктуру шлифов керамики и исход-
ных сплавов исследовали на оптическом инверти-
рованном микроскопе Carl Zeiss Axio Observer 3 в
дифференциально-интерференционном рельеф-
ном контрасте и в светлом поле на металлографиче-
ском инвертированном микроскопе Olympus GX51.

Рентгенофазовый анализ (РФА) проводили на
вертикальном рентгеновском θ–2θ-дифрактометре
XRD–6000 (Shimadzu), а также на θ–θ-дифракто-
метре ARL X`TRA в геометрии Брэгга-Брентанно.

В качестве источника использовали рентгенов-
скую трубку с медным анодом (CuKα). Приборы
были откалиброваны по стандартному образцу
NIST SRM-1976a, средняя погрешность положе-
ния рефлексов на оси 2θ относительно эталона не
превышала 0.005°. Кристаллические фазы иден-
тифицировали по банку данных [21].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Морфология поверхности исходных циркони-

евых сплавов после селективного травления в
разбавленном водном растворе HF–NH4HF2
представлена на рис. 1. Для твердого раствора со-
става Zr–0.1% Nb (рис. 1а) характерна равноосная
форма зерен α-Zr размером 30–100 мкм. В твердом
растворе с содержанием 2.5–7.5% Nb (рис. 1б) на-
блюдается однородная субмикронная зеренная
структура, состоящая из зерен α-Zr (размер менее
0.2 мкм) [18, 22]. Для сплава Zr–10% Nb (рис. 1в)
можно выделить чередующиеся составляющие:
“темная” – мелкозернистый α-Zr, “светлая” – вы-
тянутые зерна β-Zr [14, 23], объемная доля которо-
го, определенная с помощью программы анализа
микрофотографий РЭМ и расчета площадей вклю-
чений и пористости керамических материалов
ImageJ [24], составляет ~35%. Наличие пор (3–
5%) на шлифах объясняется технологией изготов-
ления сплава.

На рис. 2 приведены рентгеновские дифракто-
граммы исходных сплавов и нитридной керамики
Zr–Nb (2.5 и 7.5%).

Из данных РФА следует, что при концентра-
ции ниобия ≤2.5% Nb исходный сплав однофаз-
ный: α-твердый раствор ZrNb (ГПУ, пр. гр.
P/63mmc (194)). Сплав с содержанием Nb ≥ 5%
двухфазный, наряду α-твердым раствором ZrNb
определяется фаза β-твердого раствора циркония
(ОЦК, пр. гр.Im m (229)). Доля β-фазы увеличи-
вается с повышением содержания ниобия, что
следует из увеличения относительной интенсив-
ности соответствующих отражений. Данные РФА
и оптической микроскопии согласуются с приве-
денными в работах [14, 18, 22], где наличие мета-
стабильной фазы β-Zr объяснено стабилизирую-
щим влиянием ниобия, образующего с β-Zr не-
ограниченную область твердых растворов. Авторы
отмечают, что повышение содержания ниобия в
сплаве увеличивает долю β-Zr.

На рис. 3 приведены РЭМ-изображения поверх-
ности сколов нитридов ZrN (а), NbN (б) и твердых
растворов (в, г), синтезированных при температуре
1900°С в течение 180 мин.

Нитрид иодидного циркония однородный, не
содержит пор (рис. 3а), размер зерен равен шири-
не образца (~300 мкм). Морфология поверхности
скола нитрида ниобия характеризуется крупными
зернами вытянутой формы, ориентированными

3
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перпендикулярно свободной поверхности (рис. 3б).
В нитридах твердых растворов ZrNb проявляет-
ся пористость, наследующая пористость поверх-
ностных слоев исходной фольги. Морфология
поверхности скола в приповерхностном объеме
мелкозернистая с размером зерен до 10 мкм и
крупными кристаллитами 20–40 мкм, широкая

неоднородная по толщине (30–80 мкм) припо-
верхностная область характеризуется кристалли-
тами с более мелким зерном (4–20 мкм) (рис. 3в,
3г). Морфологические особенности приповерх-
ностной области предположительно связаны с
воспроизведением керамикой исходной микро-
структуры проката и с отторжением ниобия из

Рис. 1. Морфология поверхности травленых шлифов исходных сплавов: а – 0.1% Nb, б – 5% Nb, в – 10% Nb.

30 мкм

30 мкм

15 мкм

(а) (б)

(в)

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы керамики Zr–2.5% Nb (а), Zr–7.5% Nb (б): нитриды синтезированы при 1700 (1),
1900 (2), 2400°С (3); исходные сплавы (4).
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приповерхностного слоя к центру образца в ходе
процесса нитридизации. На рис. 4–6 приведены
микрофотографии, характеризующие морфоло-
гию поверхности шлифа керамики Zr1 – хNbхN,
синтезированной при разных температурах.

В нитриде твердого раствора с 0.1 мас. % Nb, по
данным элементного анализа, количество ниобия,
однородно распределенного в объеме материала,

составляет ~1 ат. %. На поверхности скола керами-
ки после нитридизации при 1700°С (рис. 4а) и
1900°С (рис. 5а) проявляется двухслойная струк-
тура с четкой границей между фазами нитрида цир-
кония, содержащими разное количество азота. Ке-
рамика, полученная при 2400°С (рис. 6а), однород-
ная с равномерным распределением азота в объеме.
В приповерхностной области образца на глубине

Рис. 3. РЭМ-изображения поверхности сколов керамики, синтезированной при 1900°С в течение 180 мин: нитрид
циркония (а), нитрид ниобия (б), нитрид твердого раствора Zr–2.5% Nb (в), нитрид твердого раствора Zr–7.5% Nb (г).

20 мкм

20 мкм 20 мкм

20 мкм

(a) (б)
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Рис. 4. Морфология поверхности шлифов керамики Zr–0.1% Nb (а), Zr–5% Nb (б), Zr–10% Nb (в) после нитридиза-
ции при 1700°С в течение 180 мин (цифры характеризуют содержание Nb (ат. %)).
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~10–20 мкм содержатся полости, пористость в
объеме низкая (1–2%).

Сопоставление микрофотографий попереч-
ных сколов керамики, синтезированной из спла-
вов, содержащих 2.5 и 5 мас. %. Nb, подтверждает
сходство морфологии поверхностей для каждой
исследуемой температуры. В ходе реакции фор-
мируется мелкозернистый нитрид с размером зе-
рен до 10 мкм и порами до 3–5 мкм в количестве
5–15% по площади шлифа, в основном располо-
женными в виде скоплений по границам слоев. В
центральной области образца обнаружена фаза с
повышенным содержанием Nb, которая при 1700°С
сегрегирована между кристаллитами нитрида цир-
кония, а при 1900 и 2400°С ниобий однородно рас-
пределен в объеме керамики.

При температуре ниже температуры плавле-
ния ниобий однородно распределен в объеме мате-
риала за исключением приповерхностного слоя.

В нитриде твердого раствора Zr–5 мас. % Nb
при 1700 и 1900°С фаза, содержащая ниобий, се-
грегирована между кристаллитами основной фа-
зы (рис. 4б, 5б), при 2400°С она образует слой в
центре образца (рис. 6б).

В нитридах твердых растворов с 7.5 и 10 мас. %
Nb при 1700 и 1900°С, содержание ниобия, сегре-
гированного между кристаллитами основной фа-
зы, увеличивается. Ниобий однородно распреде-
лен в объеме материала, кроме внешнего слоя
толщиной ~30 мкм (рис. 4в). В некоторых обла-
стях в центре образца содержание Nb составляет

Рис. 5. Морфология поверхности шлифов твердых растворов Zr–0.1% Nb (а), Zr–5% Nb (б), Zr–10% Nb (в) после нит-
ридизации при 1900°С в течение 180 мин (цифры характеризуют содержание Nb (ат. %)).
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Рис. 6. Морфология поверхности шлифов твердых растворов Zr–0.1% Nb (а), Zr–5% Nb (б), Zr–10% Nb (в) после нит-
ридизации при 2400°С в течение 180 мин (цифры характеризуют содержание Nb (ат. %)).
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91 ат. % (рис. 5в), что коррелирует с данными
РФА. В образцах, синтезированных при 2400°С,
фаза с повышенным содержанием ниобия прак-
тически не выделяется, при этом в центре образца
обнаружен нитрид циркония с повышенным за счет
сегрегации содержанием ниобия ~10–25 ат. %. На
сколах отмечено повышенное на ~1 ат. % содер-
жание ниобия в центральной части образца по
границам зерен основной фазы. В центре изобра-
жения представлено зерно с межкристаллитным
расколом. За счет сегрегации ниобия присутству-
ет значительное количество включений с фазой,
обогащенной по ниобию (рис. 7).

Образование нитридов твердых растворов, со-
держащих более 2.5 мас. % ниобия, протекает с
распадом твердого раствора вследствие связыва-
ния циркония, имеющего более высокое химиче-
ское сродство к азоту, в тугоплавкий нитрид и вы-
деления ниобия в виде фазы β-Nb. Нитридизация
β-Nb начинается только после того, как прореа-
гирует основная часть циркония.

Таким образом, при создании керамики высо-
котемпературной нитридизацией твердых рас-
творов ниобия в цирконии прослеживается по-
следовательность структурных превращений: на
начальной стадии происходит образование гете-
роструктур, которые при дальнейшем взаимодей-
ствии с азотом превращаются в Zr1 – хNbхN. Для чи-
стых металлов и сплавов ZrNb с низким (~0.1%)
содержанием ниобия характерно образование
трехслойных гетероструктур на основе нитрида
соответствующего металла и твердого раствора
азота в нем. При нитридизации сплавов составов
Zr–(2.5–10 мас. %) Nb формирование керамики
происходит через стадию образования композитов
Zr1 – хNbхN–(ZrN1 – n/β-твердый раствор Zr в Nb)–
Zr1 – хNbхN. 

Анализ поперечных сколов подтверждает, что
микроструктура синтезированного композитного
материала определяется содержанием ниобия в
исходном твердом растворе и температурой син-
теза. Гетероструктуры, образовавшиеся при нит-
ридизации сплавов с содержанием ниобия до 5
мас. %, во всем температурном интервале харак-
теризуются сосредоточением твердого раствора
на основе β-ниобия между кристаллитами основ-
ной фазы нитрида циркония. Нитридизация
сплавов, содержащих 7.5 и 10 мас. % Nb, при тем-
пературе ниже температуры плавления также со-
провождается сосредоточением твердого рас-
твора β-ниобия между кристаллитами ZrN. При
температуре выше перитектической реакции в
случае сплавов с высоким содержанием ниобия
формируются трехслойные гетероструктуры, в цен-
тре которых расположен твердый раствор β-нио-
бия. В ходе дальнейшей нитридизации гетерострук-
тур формируется мелкозернистая керамика с
размером зерен до 10 мкм и крупными кристал-
литами 20–40 мкм. При повышении концентра-
ции Nb в исходном твердом растворе протяжен-
ность мелкозернистой структуры в направлении
центра керамики увеличивается. При увеличении
времени синтеза ниобий полностью растворяется
в ZrN1 – n с образованием керамики Zr1 – хNbхN.
Морфологические особенности приповерхностной
области, в частности низкое содержание ниобия,
связаны с отторжением ниобия из приповерхност-
ного слоя в ходе нитридизации. Анализ изображе-
ний внешней поверхности и поверхности попереч-
ного скола показывает, что для керамики Zr1 – хN-
bхN характерна приповерхностная пористость,
повторяющая пористость проката.

На основе полученных данных можно предло-
жить механизм нитридизации твердых растворов
ниобия в цирконии. Вследствие более высокого
химического сродства циркония к азоту на на-
чальной стадии нитридизации сплава ZrNb про-
исходит образование преимущественно нитрида
циркония. Рост фазы нитрида циркония до тем-
пературы перитектической реакции идет по хемо-
эпитаксиальному механизму в пределах зерна ме-
талла и сопровождается образованием фазы β-ни-
обия в результате ее сегрегации на границах
формирующихся зерен ZrN. При температуре вы-
ше температуры перитектической реакции обра-
зуется жидкая фаза, которая “удерживается” в
объеме образца слоем тугоплавкого нитрида цир-
кония, содержащего 1–3 ат. % нитрида ниобия. С
появлением расплава внутри керамической обо-
лочки образование нитрида происходит как в
жидкой фазе, так и на внутренней поверхности
внешнего слоя нитрида, что приводит к непре-
рывному уменьшению количества циркония, об-
разованию β-ниобия, которому свойственна бо-
лее высокая температура плавления, и его сосре-

Рис. 7. РЭМ-изображение поверхности скола по гра-
ницам зерна за счет межкристаллитного растрескива-
ния (цифры характеризуют содержание Nb (ат. %)).
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доточению в центральной области образца. По
мере расходования циркония твердый раствор β-ни-
обия [17, 18, 23] в центральной области образца
вступает в реакцию с азотом, растворяясь в ZrN1 – n
с образованием керамики Zr1 – хNbхN.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Процесс нитридизации твердых растворов нио-

бия в цирконии ZrNb с разным содержанием ни-
обия характеризуется последовательностью струк-
турных изменений, отражающих этапы образова-
ния фаз разного состава – от металлокерамических
композитов до нитрида Zr1 – хNbхN.

В ходе высокотемпературного насыщения твер-
дых растворов ниобия в цирконии азотом образу-
ются композиты типа Zr1 – хNbхN–(ZrN1 – n/β-твер-
дый раствор циркония в ниобии)–Zr1 – хNbхN или
керамика на основе стехиометрических нитридов
циркония и ниобия Zr1 – хNbхN.
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Вязкость бинарных расплавов xLi2O–(100 – x)B2O3, в которых концентрация оксида лития меня-
лась от 4.5 до 55.7 мол. %, была измерена от 1003 до 1630 К методом вибрационной вискозиметрии.
С повышением температуры вязкость снижается. Температурная зависимость вязкости может
быть разбита на низкотемпературную (1000–1300 К) и высокотемпературную (1300–1620 К) ча-
сти. При постоянной температуре вязкость литиевоборатных расплавов в зависимости от состава
меняется в пределах от 0.1 до 12.3 Па с, тогда как энергии активации вязкого течения меняются
от 31.7 до 103.8 кДж/моль. Из конфигурационно-активационной модели вязкого течения рассчи-
таны конфигурационная энергия активации εh, которая изменялась от 12 до 25.4 кДж/моль, и акти-
вационная энергия переключения мостиковых кислородных связей U∞ – от 11.5 до 78.4 кДж/моль.
Неаддитивное отклонение вязкости при последовательном увеличении содержания оксида лития в
бинарном расплаве связано с изменением характера химической связи, формируемой разными от-
ношениями базовых единиц BØ3, BØ4, BØ2O– в цепочечных и кольцевых группировках борокисло-
родной сетки расплава.

Ключевые слова: литиевоборатный расплав, вязкость, энергия активации, конфигурационно-акти-
вационная модель, структура расплава
DOI: 10.31857/S0002337X22050050

ВВЕДЕНИЕ
Литиевоборатные расплавы составляют осно-

ву многих электролитов, флюсов и шлаков, ис-
пользующихся в технологии получения металлов,
сплавов, кристаллов и стекол. Разработка новых
технологий с участием боратных расплавов требу-
ет знаний их физико-химических свойств.

Одним из структурно-чувствительных свойств
расплавов является вязкость. Вязкость определяет
скорость диффузии в расплавах, влияет на кинетику
химических реакций и физико-химические про-
цессы, протекающие при кристаллизации и стекло-
вании расплавов. Исследованию вязкости распла-
вов Li2O–B2O3 посвящено ограниченное количе-
ство научных статей. Шартсис с сотрудниками [1]
исследовали вязкость литиевоборатных распла-
вов в интервале 773–1273 K для составов 2.5–
28.8 мол. % Li2O. Мусихин и Кудряшов изучали
вязкость расплавов, содержащих 25 и 50 мол. %
оксида лития, в интервале температур 1053–1536 K
[2]. Они обнаружили отклонение от линейной за-
висимости на графике логарифма вязкости от об-
ратной температуры для состава 25Li2O–75B2O3.

Причины нелинейности авторы не обсуждали.
Ота и Сога [3] исследовали вязкость в интервале
959–1333 K для расплавов, содержащих 30–
75 мол. % Li2O. Лиу с соавторами исследовали
вязкость шести составов стекол в интервале 16.7–
28.6 мол. % Li2O в температурном диапазоне 1093–
1193 K [4]. Они показали, что у стекол, содержащих
22.2 мол. % Li2O, наибольшая вязкость по сравне-
нию с другими исследованными составами. Ав-
торы объяснили это явление образованием боль-
шего отношения /BO3. В работах [5, 6] при-
водятся данные по температурам стеклования и
физическим свойствам стекол Li2O–B2O3.

По данным [1–4] в табл. 1 собраны сведения о
вязкости литиевоборатных расплавов, а на рис. 1
приводится зависимость вязкости расплава от со-
держания оксида лития при 1173 K. Как видно из
рис. 1, вязкость расплавов отличается у разных
авторов, что, вероятно, связано с ограничениями
и погрешностями методов ее определения.

Цель настоящей работы заключается в опреде-
лении вязкости расплавов xLi2O–(100 – x) B2O3 в

−
4BO

УДК 544.232

EDN: DSNMLJ
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Таблица 1. Обзор литературных данных по вязкости расплавов xLi2O–(100 – x)B2O3

* Значение логарифма вязкости при указанной температуре.

Li2O, мол. %
A B

ΔT, K Источник
lgη = A + B/T (Па с)

2.5 –4.884 6271 776–1280  [1]

6.3 –5.856 7057 873–1263  [1]

9.9 –8.974 10372 767–1271  [1]

13.9 –9.651 11107 878–1170  [1]

16.7 –8.072 9496 1093–1193  [4]

16.8 –8.814 10308 972–1273  [1]

18.2 –8.807 10385 1093–1193  [4]

20.0 –10.114 11923 1093–1193  [4]

21.6 –12.290 14017 967–1073  [1]

22.2 –9.375 11136 1153–1193  [4]

25.0

–6.005 6818 1099–1250
 [2]

–4.040 4362 1250–1536

–15.944 18773 1173–1193  [4]

25.6 –8.459 9632 1074–1174  [1]

28.6 –0.561* 1193  [4]

28.8 –10.062 11379 1071–1170  [1]

30.0 –7.130 7642 1178–1298  [3]

40.0 –3.931 3421 1163–1276  [3]

45.0 –3.953 3295 1123–1281  [3]

50.0
–5.015 4700 1053–1333  [2]

–3.897 3018 1122–1333  [3]

60.0 –5.016 4137 1041–1225  [3]

70.0 –1.527 166 959–1142  [3]

75.0 –2.801 1255 1069–1228  [3]

интервалах концентраций 0 ≤ x ≤ 56 мол. % Li2O и
температур 960—1650 K в связи с отсутствием си-
стематических данных в справочной литературе
по этой проблеме.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Хорошо известно, что границы измерения вяз-
кости зависят от применяемого метода измере-
ния [7, 8]. Вязкость бинарных расплавов Li2O–
B2O3 измеряли на вискозиметре [9], работающем
в режиме вынужденных колебаний. Конструкция
вискозиметра, построенного в Институте метал-
лургии УрО РАН, детально описана в работе [9].
Вискозиметр калибровали по эталонным жидко-
стям, использовали растворы глюкозы в тяжелой
жидкости М-45 (ТУГХ № 150-59), применяемой

для выделения мономинеральных фракций. Рас-
чет относительной погрешности измерений был
также выполнен в работе [9].

Боратные смеси готовили из предварительно
переплавленного оксида бора и карбоната лития
(“х. ч.”). Смесь нагревали до 1600 К и выдержива-
ли в течение 1 ч, затем расплав выливали на сталь-
ную плиту. Полученную стекловидную массу ис-
пользовали для измерений вязкости.

Зависимость вязкости от температуры и соста-
ва расплава приведена на рис. 2, коэффициенты
зависимости lgη = f(1/Т) – в табл. 2.

Из рис. 2 видно, что при увеличении содержа-
ния оксида лития в расплаве значения вязкости
отклоняются от правила аддитивности. Наблюда-
емая зависимость отражает изменение межча-
стичных взаимодействий вследствие образования
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Рис. 1. Литературные данные по вязкости литиево-боратных расплавов при 1173 K: 1 – [1], 2 – [2], 3 – [3], 4 – [4].
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кольцевых и цепочечных группировок, формиру-
ющих мостиковые и немостиковые кислородные
связи, соотношение между которыми зависит от
состава расплава.

Вводимый в расплавленный B2O3 оксид лития
взаимодействует в первую очередь с более рыхлой
частью сетки расплава, в которой ион лития за-
нимает наибольшее количество вакансий. В ре-
зультате в диапазоне 0–9 мол. % Li2O в расплавах

формируется “субмикронеоднородная” структу-
ра, вытянутая в одном направлении, в окрестно-
стях которой концентрируются ионы лития [10].
Эта “субмикронеоднородная” структура пред-
ставляет собой цепочки из полиэдров , в ко-
торых связи BIV–O–BIV слабее по сравнению со
связями BIII–O–BIII (IV – к. ч. атомов бора, Ø –
мостиковый кислород). Это значительно облег-
чает сдвиги мостиковых атомов кислорода во

−
4BØ

Рис. 2. Зависимости вязкости от состава расплава xLi2O–(100 – x)B2O3 при 1173 (1), 1273 (2), 1373 K (3).
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фрагментах BIV–O–BIV, что является причиной
снижения вязкости. Следует отметить, что обра-
зование таких цепочек не нарушает в целом слои-
стого строения бинарной системы Li2O–B2O3.

В интервале 9–11 мол. % Li2O при контакте це-
почек из полиэдров BØ4 с бороксольными кольца-
ми начинают образовываться триборатные группи-
ровки (B3O3 ). Последние формируют трехмер-
ные фрагменты сетки расплава. Это увеличивает
вязкость бинарного боратного расплава. Посколь-
ку межчастичное взаимодействие между остав-
шимися бороксольными кольцами достаточно
сильное, вводимый оксид лития при x > 11 мол. %
переводит цепочки, собранные из полиэдров

, в метаборатные группировки BØ2O–. Ион
лития становится мостиковым ионом между ме-

−
4Ø

−
4BØ

таборатными единицами расплава, его к. ч. увели-
чивается. Трансформация цепочечных группиро-
вок заканчивается при содержании Li2O ~ 15 мол. %.
Дальнейшее увеличение содержания оксида ли-
тия в расплаве приводит к образованию кольце-
вых три-, пента- и ди-триборатных групп
(B3O3 , B5O6Ø4, B5O6 ), изображение этих
структур приведено в [11]. Известно, что в щелоч-
ноборатных расплавах в области 15–30 мол. % ок-
сида щелочного металла происходит реакция дис-
пропорционирования

(1)
При повышенных температурах динамическое

равновесие реакции (1) смещается вправо. В об-
ласти 30 мол. % Li2O происходит заметное сниже-
ние вязкости расплава (рис. 2). В области 30–

−
4Ø −2

5Ø

− −
�4 2ВØ ВО Ø .

Таблица 2. Вязкость расплавов xLi2O–(100 – x)B2O3

Li2O, мол. %
A B ±∆A ±∆B ±lg η

∆Т, K
lgη = A + B/T

0 –1.657 3182 0.027 39 0.012 1173–1613

4.5 –1.975 3520 0.031 43 0.017 1148–1622

6.7
–3.36 4592 0.08 88 0.024 1035–1307
–1.73 2459 0.09 128 0.022 1307–1605

8.9
–2.08 3485 0.11 133 0.028 1111–1373
–1.34 2460 0.06 82 0.010 1373–1597

10.9
–2.45 3758 0.05 62 0.018 1062–1381
–1.53 2489 0.05 76 0.009 1381–1622

14.9
–5.63 6998 0.31 356 0.09 1025–1288
–2.44 2894 0.17 243 0.046 1288–1630

16.9
–4.80 6277 0.16 188 0.041 1070–1294
–2.61 3439 0.14 206 0.036 1294–1597

18.2
–3.70 4873 0.18 205 0.044 1008–1245
–1.80 2516 0.11 150 0.033 1245–1597

20.6
–7.26 8755 0.22 241 0.042 1051–1220
–3.18 3779 0.20 286 0.08 1220–1605

24.1
–6.56 7843 0.32 348 0.07 1032–1208
–2.88 3395 0.17 229 0.042 1208–1506

29.1
–6.00 6777 0.17 206 0.038 1114–1319
–2.66 2354 0.13 194 0.031 1319–1597

39.8
–9.5 10684 0.8 836 0.14 1021–1153
–3.81 4098 0.24 318 0.08 1153–1491

43.7
–8.73 9782 0.27 284 0.06 1003–1174
–3.42 3545 0.22 284 0.07 1174–1482

55.7
–3.76 3373 0.09 108 0.05 1017–1430
–1.82 599 0.16 243 0.014 1430–1572
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45 мол. % Li2O формируются диборатные группы

(B4O5 ). Взаимодействие ионов лития с диборат-
ными единицами приводит к практически посто-
янному значению вязкости.

По данным табл. 2, в области температур 1200–
1300 K для составов с x > 6 мол. % Li2O наблюда-
ется излом, который разделяет зависимость lg η =
= f(1/T) на низко- и высокотемпературный ин-
тервалы и связан с распадом кольцевых групп при
повышении температуры [11]. Для расплавов, со-
держащих менее 6 мол. % Li2O, температура изло-
ма (Тизл) не зафиксирована. Это означает, что она,
вероятно, находится в более высокотемператур-
ной области, недоступной для используемого ме-
тода измерений.

Необходимо отметить, что в отличие от работы
[1] (рис. 1, табл. 1) на зависимости вязкости от со-
става (рис. 2, табл. 2) выделяется дополнитель-
ный минимум при х = 6.7 мол. % Li2O. Этот мини-
мум отделяет область образования цепочечных
единиц из полиэдров B  от области образования
кольцевых полярных группировок. Наблюдаемое
отличие, возможно, связано с тем, что используе-
мый в работе [1] метод измерения вязкости дает
более усредненные величины вследствие более
низкой чувствительности к химическим связям
бинарного расплава.

Для расчетов энергетических параметров ли-
тиевоборатных расплавов была использована
конфигурационно-активационная модель вязко-
го течения Д.С. Сандитова [12], согласно которой
вязкость описывается уравнением Эйринга

(2)

В уравнении (2) температурная зависимость сво-
бодной энергии активации вязкого течения име-
ет вид

(3)

Здесь N – число кинетических единиц расплава,
h – постоянная Планка, Vη – активационный объ-
ем вязкого течения, U∞ – энергия переключения
мостиковых связей в сетке расплава, εh – конфигу-
рационная энергия активации борокислородной
сетки расплава (или энергия образования микро-
дырки), γ – коэффициент перекрывания микропу-
стот (0.5 ≤ γ ≤ 1),  – минимальный объем микро-
дырки, в который может перескочить частица,

 – изменение объема аморфной среды, вызван-
ное образованием дырки.

В статье [12] было показано, что множитель

 существенно не влияет на вычисляемые зна-

−2
4Ø

−
4Ø

η

η
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v
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h

чения Fη и варьируется в интервале 0.5 ≤ γ ≤ 1, по-
этому для упрощения расчетов его значение было
принято равным единице.

Энергию активации вязкого течения литиево-
боратных расплавов для высокотемпературного
(Ea(L)) и низкотемпературного (Ea(H)) интервалов
рассчитывали по формуле:

(4)

В работе [12] показано, что начиная с некото-
рой температуры смещение кинетических единиц
оксидного расплава осуществляется только пере-
ключением мостиковых кислородных связей
(Fη = const). Тогда энергия активации вязкого те-
чения расплава Ea соответствует энергии переклю-
чения мостиковых связей U∞ и для высокотемпера-
турного интервала будет справедливо тождество

(5)

На зависимости lg η = f(1/T) в области низких
температур свободная энергии активации вычис-
ляется по уравнению (3). В данном случае использо-
вать значение Ea(H) для расчета Fη по уравнению (5)
уже нельзя, т.к. Ea(H) включает в себя и энергию пе-
реключения мостиковых кислородных связей, и
энергию образования “микродырок”. Поэтому при
расчетах необходимо учитывать приращение сво-
бодной энергии вязкого течения ΔFη = Eа(H) – Eа(L)
для интервала ΔT = Tизл – 0. В качестве темпера-
турной “привязки” был выбран абсолютный нуль
шкалы Кельвина. Тогда уравнение (3) для расчета
свободной энергии активации в низкотемпера-
турном интервале можно представить в виде

(6)

а приращение функции ΔFη в низкотемператур-
ном интервале

(7)

Параметр εh может быть вычислен по формуле

(8)

Из уравнений (5) и (8) следует важный вывод,
что параметры εh и U∞ не являются функциями
температуры, а определяются только составом и
физико-химическими параметрами расплава, ко-
торые в свою очередь зависят от его структуры.
Значения параметров εh и U∞ для исследованных
литиевоборатных расплавов приведены в табл. 3.
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Из табл. 3 следует, что зависимость энергии ак-
тивации вязкого течения литиевоборатных распла-
вов εh, U∞, Fη от состава достаточно сложная и опре-
деляется несколькими факторами. При х < 6.7 мол. %
она зависит от количества мостиковых атомов
кислорода BIV–O–BIV , входящих в состав цепо-
чек из полиэдров B . При концентрациях окси-
да лития больше 6.7 мол. % величины активаци-
онных энергий обусловлены соотношением ки-
нетических единиц B /BØ2O–, а также типом
кольцевых группировок, формирующих мости-
ковые связи BIV–O–BIV. Необходимо отметить,
что минимумы энергии активации вязкого тече-
ния в расплавах Fη приходятся на составы 8.9, 18.2
и 29.1 мол. % Li2O, в которых отношение концен-

траций B /BØ2O– является максимальным.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом вибрационной вискозиметрии изме-
рена вязкость литиевоборатных расплавов в тем-
пературном 1003—1630 К и концентрационном
0 ≤ х ≤ 56 мол. % Li2O интервалах.

В области малых концентраций 0 ≤ х ≤ 9 мол. %
Li2O снижение вязкости вызвано образованием

цепочек из полиэдров , а увеличение вязко-
сти при 9 ≤ х ≤ 11 мол. % Li2O – образованием
кольцевых триборатных групп.

−
4Ø

−
4Ø

−
4Ø

−
4BO

В целом нелинейное изменение вязкости с уве-
личением концентрации оксида лития связано с
конверсией  в группы BØ2O–, входящих в дру-
гие типы кольцевых полиборатных цепочек.

С использованием конфигурационной теории
вязкого течения вычислены конфигурационная
энергия активации εh и энергия переключения
мостиковых связей U∞ для исследованных соста-
вов расплава.

В области температур 1200—1300 К наблюдается
излом, который разделяет зависимость lgη = f(1/T)
на низко- и высокотемпературный интервалы и
связан с распадом кольцевых боратных группиро-
вок при увеличении температуры.
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Исследованы структурные изменения в сплаве 1570С (Al–5.0Mg–0.18Mn–0.2Sc–0.08Zr) при все-
сторонней изотермической ковке (ВИК), проводимой до суммарной степени деформации е = 8.4
при 325°С и 10–4 с–1. Гомогенизированный сплав имел равноосную зеренную структуру со средним
размером зерен 25 мкм и равномерным распределением когерентных выделений Al3(Sc,Zr) диамет-
ром 5–10 нм. На ранних стадиях (е ≤ 2) ВИК обеспечивала формирование деформационных полос,
которые из-за периодического изменения оси приложения нагрузки развивались в различных на-
правлениях и фрагментировали исходные зерна. При повышении степени деформации постепен-
ное увеличение количества полос и углов их разориентировки приводило к уменьшению размера
фрагментов и трансформации фрагментированной структуры в ультрамелкозернистую структуру с
размером зерен до 2 мкм, доля которой при е = 8.4 достигала 75%. Установлено, что механизм обра-
зования новых зерен был подобен in situ или “непрерывной” динамической рекристаллизации, важ-
ную роль в развитии которой в области высоких температур деформации играли дисперсоиды
Al3(Sc,Zr), обеспечивающие высокую термическую стабильность формирующейся структуры. Вме-
сте с тем, было обнаружено, что высокотемпературная ВИК приводила к уменьшению размеров но-
вых мелких зерен и упрочнению сплава лишь при е ≤ 2–4. При больших степенях деформации на-
блюдали некоторое укрупнение новых зерен и снижение твердости, вызванные уменьшением дис-
персности частиц – потерей когерентности и ростом части дисперсоидов, располагавшихся вблизи
высокоугловых границ, удельная доля которых увеличивалась в процессе ВИК.

Ключевые слова: алюминиевый сплав, интенсивная пластическая деформация, микроструктура
DOI: 10.31857/S0002337X22050104

ВВЕДЕНИЕ
Сложнолегированные сплавы типа 1570С (си-

стемы Al–Mg–Sc–Zr), содержащие наноразмер-
ные когерентные выделения (т. н. дисперсоиды)
Al3(Sc,Zr), являются перспективными конструк-
ционными материалами для аэрокосмической и
автомобильной техники [1–3]. Прежде всего, это
связано с тем, что они обладают исключительно
высокой для термонеупрочняемых алюминиевых
сплавов удельной прочностью, а также хорошей
коррозионной стойкостью и свариваемостью, что
делает, безусловно, выгодным их использование
в изделиях, где решающим фактором при выборе
материалов является вес конструкций. Вместе с
тем, потенциал этих сплавов на сегодняшний
день реализован не полностью, главным образом,
из-за их низкой технологической пластичности в
крупнозернистом состоянии [1, 2, 4–6]. Решение
указанной проблемы возможно путем регламен-

тированного структуроформирования сплавов за
счет измельчения зерен [5–8]. Однако, как пока-
зывают проводимые исследования, попытки до-
стичь мелкозернистого состояния (размер зерен
менее 10 мкм) традиционными методами термо-
механической обработки не дают для сплавов си-
стемы Al–Mg–Sc(–Zr) желаемого результата [9,
10], а методы т. н. интенсивной пластической де-
формации (ИПД), такие как всесторонняя изо-
термичекая ковка (ВИК), равноканальное угловое
прессование и т.п., используемые для формирова-
ния в массивных заготовках ультрамелкозернистой
структуры (с размером зерен порядка 1 мкм и ме-
нее), затруднительно применять для этих сплавов
при температурах ниже 0.5Тпл из-за их высокого
предела текучести и низкой трещиностойкости
[11, 12].

В этой связи значительный интерес вызывают
работы, посвященные исследованию интенсив-
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ного деформационного воздействия на структуру
и свойства указанных сплавов при повышенных
температурах. Однако детальный анализ структу-
рирования материалов с высокими значениями
энергии дефекта упаковки при высокотемпера-
турной ИПД был проведен лишь в небольшом ко-
личестве работ (например, в [11–21]). По этой
причине структурные и фазовые факторы, кон-
тролирующие процесс измельчения зерен в таких
материалах, до сих пор остаются неясными. Так,
для сложнолегированных алюминиевых сплавов
имеются значительные пробелы как в понимании
природы процессов, ответственных за деформаци-
онно-индуцированное формирование мелкозер-
нистой структуры, так и в определении оптималь-
ных температурно-скоростных условий их реали-
зации. Также слабо изучены факторы, влияющие
на изменение фазового состава этих сплавов в об-
ласти высоких температур и степеней деформации.
Это не позволяет развить методы регламентирова-
ния их структурно-фазового состояния, базирую-
щиеся на ИПД при высоких температурах.

Цель данной работы – исследование эволю-
ции структуры в процессе высокотемпературной
ВИК сплава 1570C при 325°С (около 0.6Тпл) и ско-
рости деформации 10–4 с–1.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Слиток промышленного алюминиевого сплава
1570С (Al–5Mg–0.18Mn–0.2Sc–0.08Zr–0.002Be
(мас. %)) гомогенизировали при 360°С в течение
6 ч. Образцы размерами 18(a) × 17(b) × 10(c) мм,
вырезанные из слитка, осаживали на испытатель-
ной машине Schenck Trebel RMC с последова-
тельным изменением оси приложения нагрузки
(по схеме “abc”) до суммарной истинной (лога-
рифмической) деформации е ≈ 8.4 при температу-
ре 325°C и постоянной скорости деформирования
с начальной скоростью деформации в каждом про-
ходе 10–4 с–1. Степень деформации за проход со-
ставляла 0.7. Для фиксации структурных измене-
ний, вызванных деформацией, образцы после каж-
дой осадки охлаждали в воде (более подробно
процедура ВИК описана в [11, 12, 21]).

Формирующуюся структуру исследовали в се-
чении, параллельном последней оси осадки в
центральной части деформированных образцов
(в пределах 2/3 половины ширины образца от
центра). Микроструктурный анализ осуществля-
ли на оптическом микроскопе Nikon L-150 и ска-
нирующем электронном микроскопе TESCAN
MIRA 3 LMH с системой анализа дифракции об-
ратно отраженных электронов (EBSD) HKL Chan-
nel 5 [22]. Объемную долю новых зерен определяли
по результатам оптической микроскопии методом
нанесения сетки. На картах восстановленных
структур, полученных из EBSD-анализа, мало-

угловые границы (с углом разориентировки Θ от
2° до 5°) обозначали белым, среднеугловые (от 5°
до 15°) – темно-серым, а высокоугловые (более
15°) – черным цветом. Угловые и линейные пара-
метры структуры определяли по результатам
EBSD-анализа с использованием соответствую-
щих стандартных методик, описанных в [22].
Под зернами понимали кристаллиты, со всех
сторон окруженные высокоугловыми граница-
ми, в иных случаях их относили к субзернам.
Границы с углом разориентировки менее 2° в
расчет не принимали. Размер (суб)зерен рассчи-
тывали как “эквивалентный диаметр” (усреднен-
ный диаметр кругов, равновеликих измеряемым
площадям кристаллитов) [23].

Тонкую структуру сплава изучали при помо-
щи просвечивающего электронного микроско-
па (ПЭМ) JEOL 2000EX. Размер частиц алюми-
нидов Al3(Sc,Zr) определяли по темнопольным
ПЭМ-изображениям не менее 300 частиц [24].
Плотность пространственного распределения ча-
стиц в алюминиевой матрице (далее – плотность
частиц) рассчитывали как отношение количества
частиц к площади ПЭМ-изображения и толщине
фольги.

Микротвердость измеряли по методу Виккер-
са при комнатной температуре при нагрузке 0.5 Н
с выдержкой 10 с с использованием полуавтома-
тического прибора Metrotest ИТВ-1-М. Для обес-
печения статистически достоверных результатов
проводили не менее 10 измерений на точку.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Структура сплава после гомогенизации состо-

яла из равноосных зерен со средним размером
около 25 мкм (рис. 1а, 1б) и характеризовалась пре-
имущественно высокоугловой разориентировкой
межкристаллитных границ (рис. 1в). Внутри зерен
были сравнительно равномерно распределены ко-
герентные матрице выделения Al3(Sc,Zr) диа-
метром 5–10 нм и плотностью около 104 мкм–3

(рис. 1г–1е).
На первых двух проходах ВИК (е = 0.7–1.4)

имело место вытягивание зерен в направлении,
перпендикулярном оси приложения нагрузки.
При этом вблизи исходных высокоугловых гра-
ниц отмечали формирование новых мелких зе-
рен (рис. 2а), удельная доля которых от общего
объема материала при e = 1.4 составила около 15%
(рис. 3). При дальнейшей деформации до е = 2.1
наблюдалось частичное восстановление равноос-
ной формы исходных зерен и увеличение удель-
ной доли мелких зерен до 35–40% (рис. 2б и 3). В
результате на ранних стадиях деформации фор-
мировалась структура типа “ожерелья”, состоя-
щая из крупных фрагментов исходных зерен,
окруженных областями новых мелких зерен. При
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дальнейшей деформации новые зерна постепен-
но распространялись в тело исходных зерен, и
при е = 4.2 и 8.4 их удельная доля увеличилась
приблизительно до 45 и 75% соответственно, что
привело к формированию более однородной мел-
козернистой структуры (рис. 2в, 2г и 3).

Более детальное исследование структурных из-
менений методом EBSD-анализа (рис. 4) показало,
что на начальных стадиях ВИК в сплаве формиро-
валась развитая (суб)зеренная структура, обуслов-
ленная неоднородностью деформации на мезоско-
пическом уровне. Отличительной особенностью
данной структуры при е = 0.7 и 1.4 являлось нали-
чие значительных деформационных/ориентаци-
онных градиентов и среднеугловых границ, кото-
рые образовывали полосы, пересекающие исход-
ные крупные зерна (рис. 4а, 4б). Такие границы
развивались преимущественно в областях мантии
исходных зерен, где имело место формирование
отдельных мелких кристаллитов, окруженных
высоко- и среднеугловыми границами.

Изменения кристаллографической ориенти-
ровки от точки к точке (ΔΘ) и накопленной ори-
ентировки по отношению к начальной точке
(ΣΔΘ) вдоль линий Т1, Т2, Т3 и Т4, представленных
на рис. 4б–4д соответственно, показаны на рис. 5.
На ранних стадиях деформации (е = 1.4) углы ра-
зориентировки межкристаллитных границ в ре-
гионах мантии преимущественно составляли ме-
нее 4°–5°, что соответствовало границам субзе-
рен (рис. 5а). Также важно отметить, что в этой
структуре присутствовали и границы с углами ра-
зориентировки 8°–10°, накопленная разориен-
тировка при пересечении которых изменялась
скачкообразно. Это означает, что неоднородная
деформация, развивающаяся в сплаве, приво-
дила к локальным разворотам решетки, и, как
следствие, формированию относительно силь-
но разориентированных дислокационных гра-
ниц, пересекающих области, содержащие субзе-
ренную структуру. Такие границы соответство-
вали границам деформационных полос на рис. 4
и могли быть близки по характеристикам к поло-
сам микросдвига [18, 20, 25], которые наблюдали

Рис. 1. Структура сплава 1570С в исходном гомогенизированном состоянии: а – оптическая металлография; б – ска-
нирующая электронная микроскопия; в – спектр разориентировок межкристаллитных границ (EBSD- анализ); г–е –
ПЭМ: д – дифракционная картина области, приведенной на рис. 1г (ось зоны 211); е – темнопольное изображение,
полученное в рефлексе, отмеченном квадратом на рис. 1д (здесь и далее: Θср – средний угол разориентировки меж-
кристаллитных границ, fВУГ – доля высокоугловых границ).
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в некоторых сложнолегированных алюминиевых
сплавах даже при повышенных температурах де-
формации [18, 20].

При повышении степени деформации до 2.1 в
структуре сплава происходило дальнейшее увели-
чение количества деформационных полос/полос
микросдвига (рис. 4в). Этот результат был в полном
согласии с заключениями, сделанными в [26], о
том, что повышение степени деформации усили-
вает нестабильность пластического течения спла-
вов Al–Mg–Sc–Zr, даже при высоких температу-
рах, что способствует локализации деформации.
При этом из-за периодического изменения на-
правления оси приложения нагрузки при ВИК
деформационные полосы развивались в различ-
ных направлениях и, соответственно, пересека-
ясь, фрагментировали исходные зерна [27]. Как
видно на рис. 5б, разориентировка границ полос
вдоль линии Т2 в среднем составляла при данной
степени деформации от 5° до 10° с наибольшим зна-
чением ΔΘ ≈ 12°, зафиксированным вблизи исход-
ной высокоугловой границы. Наличие данного пи-
ка можно объяснить тем, что вблизи исходной гра-

ницы градиенты деформации были выше, чем в
теле зерна. В результате деформационным полосам
было легче сформироваться в первую очередь в ре-
гионах мантии исходных зерен.

При дальнейшей деформации (е ≥ 4.2) сред-
неугловые границы, ранее внесенные в сплав,
увеличивали свою разориентировку и постепен-
но трансформировались в высокоугловые гра-
ницы с образованием на месте фрагментов от-
дельных разориентрованных доменов, окружен-
ных средне- и высокоугловыми границами (рис. 4г,
5в), количество которых увеличивалось с увели-
чением степени деформации. В результате по-
сле деформации 8.4 (рис. 4д, 5г) структура спла-
ва преимущественно состояла из мелких зерен с
долей высокоугловых границ, превышающей 75%,
и со средним углом разориентировки межкри-
сталлитных границ около 32°.

Таким образом, основной механизм измель-
чения зерен сплава был непосредственно связан
с формированием деформационных полос/по-
лос микросдвига, которые, развиваясь в различ-
ных направлениях, фрагментировали исходные

Рис. 2. Микроструктура сплава 1570С после ВИК (оптическая металлография): е = 1.4 (а), 2.1 (б), 4.2 (в), 8.4 (г) (по-
следняя ось сжатия вертикальна).
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зерна. Непрерывное увеличение количества по-
лос и разориентировки их границ с ростом сте-
пени деформации приводило к трансформации

последних в высокоугловые границы и формиро-
ванию мелкозернистой структуры.

Данные ПЭМ (рис. 6 и 7) обеспечили незави-
симое подтверждение сделанного выше заключе-
ния, что развитие деформационных полос играло
важную роль в измельчении зерен. На ранних ста-
диях деформации в сплаве выявлялись взаимно пе-
ресекающиеся деформационные полосы, содержа-
щие крупные кристаллиты преимущественно пря-
моугольной формы (рис. 6а, 6б). Также следует
отметить высокую плотность решеточных дисло-
каций в структуре материала, что не является ти-
пичным для большинства алюминиевых сплавов,
подвергнутых высокотемпературурной деформа-
ции [26, 28, 29]. С увеличением степени деформа-
ции кристаллиты приобретали форму, близкую к
равноосной, с углами в тройных стыках, стремя-
щимися к 120о (рис. 6в–6д). Это свидетельствова-
ло о том, что структура сплава становилась более
равновесной. При этом дифракционные макси-
мумы на электронограммах образовывали коль-
ца, характерные для поликристаллических (ульт-
ра)мелкозернистых материалов [24].

Необходимо отметить, что данный результат,
полученный для сложнолегированного сплава
1570С, может быть нетипичным для горячей де-

Рис. 3. Зависимость объемной доли мелких зерен,
формирующихся в сплаве 1570С при ВИК, от степени
деформации.
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Рис. 4. Изменение микроструктуры сплава 1570С в процессе ВИК: е = 0.7 (а), 1.4 (б), 2.1 (в), 4.2 (г), 8.4 (д) (EBSD-ана-
лиз) (последняя ось сжатия вертикальна).
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формации других (мало- или среднелегированных)
алюминиевых сплавов. С одной стороны, известно
[25, 29, 30], что локализация деформации и фраг-
ментация исходных зерен при развитии деформа-
ционных полос при ИПД при комнатной темпера-
туре может приводить к формированию ультрамел-
козернистой или даже нанокристаллической (с
размером зерен менее 0.1 мкм) структуры. Однако
высокотемпературная деформация, как правило,
не может создавать благоприятных условий для
локализации пластического течения и интенсив-
ного формирования деформационных полос [28–
30]. При высоких температурах дислокационное
скольжение становится более гомогенным, и, ес-
ли высокие градиенты деформации и/или разо-
риентировок даже и могли бы возникнуть при
этих условиях в исходных зернах, они бы быстро

исчезли вследствие высокой скорости релаксаци-
онных процессов, таких как динамический воз-
врат или зернограничное проскальзывание [7, 29,
31]. Как результат, формирование новых мелких
зерен во время ИПД в низко- и среднелегирован-
ных алюминиевых сплавах обычно постепенно
подавляется при повышении температуры дефор-
мации выше 0.5Тпл [29–31].

Следует, однако, напомнить, что в сплаве 1570С
содержалось большое количество наноразмерных
когерентных выделений Al3(Sc,Zr) (рис. 1г–1е),
стабилизирующих его структуру. Судя по дан-
ным, представленным на рис. 7, эти частицы эф-
фективно сдерживали движение дислокаций и,
соответственно, тормозили их перестройку и анни-
гиляцию в условиях высокотемпературной дефор-
мации [11, 13, 29]. Также дисперсоиды, находящие-

Рис. 5. Изменение разориентировок между смежными точками (ΔΘ) и по отношению к исходной точке (ΣΔΘ) вдоль
линий Т1 (а), Т2 (б), T3 (в) и Т4 (г), представленных на рис. 4б, 4в, 4г и 4д соответственно.
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ся на границах зерен, создавали большие зинеров-
ские силы торможения [29] и препятствовали росту
мелких зерен. Все эти факторы значительным об-
разом влияли на изменение микроструктуры и
обеспечивали измельчение зерен даже при высо-
кой температуре ВИК.

Однако, с другой стороны, было обнаружено,
что с увеличением степени деформации имело
место постепенное укрупнение некоторых выде-
лений Al3(Sc,Zr) при их взаимодействии с грани-
цами зерен (рис. 7г–7е) [11, 26, 32]. При этом в те-
ле зерен размер частиц после ковки оставался
приблизительно равным их размеру в исходном
недеформированном состоянии, тогда как в об-
ластях мантии частицы (показаны стрелками на
рис. 7г, 7д) не только заметно увеличивались в
размерах, но и большинство из них теряло свою
когерентность с матрицей [26, 32].

Согласно [11, 26, 32], такой рост нанодисперс-
ных частиц при высокотемпературной деформа-
ции был обусловлен повышенной скоростью диф-
фузии растворенных атомов вдоль высокоугловых
границ, а также потерей когерентности частиц из-
за разворота решетки матрицы при миграции гра-
ниц зерен. Хотя укрупнение частиц при коагуля-

ции, как правило, контролируется скоростью объ-
емной диффузии [28, 29], рост отдельных частиц
вблизи высокоугловых границ осуществлялся в
результате зернограничной диффузии, которая
имела значительно меньшую энергию активации
и, соответственно, большую скорость. Это объяс-
няет больший размер частиц, присутствующих на
границах. Кроме того, потеря когерентности ча-
стицы при ее перерезании границей зерна могла
привести к резкому увеличению энергии межфаз-
ной границы [9, 33], что создавало высокую дви-
жущую силу для быстрого роста частицы. При
этом измельчение зерен и повышение доли высо-
коугловых границ в процессе ВИК сплава, в свою
очередь, приводили к созданию дополнительных
“каналов диффузии”, чем способствовали увели-
чению количества таких частиц и постепенному
снижению их влияния на процесс преобразова-
ния структуры при повышении степени дефор-
мации.

Следует также отметить, что потеря когерент-
ности и рост частиц Al3(Sc,Zr) оказались более за-
метными в процессе ВИК сплава при исследуе-
мой скорости деформации 10–4 с–1, чем при 10–2 с–1

[11], а также чем при равноканальном угловом

Рис. 6. Структуры, формирующиеся в сплаве 1570С в процессе ВИК: e = 0.7 (а), 1.4 (б), 2.1 (в), 4.2 (г), 8.4 (д) (ПЭМ).
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прессовании, проводимом при той же температу-
ре 325°С со скоростью 100 с–1 [32]. Это было свя-
зано с тем, что более низкая скорость деформа-
ции в настоящей работе обеспечивала большее
время для диффузии атомов, а также повышала
вероятность прохождения границы зерна через
частицу. Соответственно, можно заключить, что
скорость деформации является одним из ключе-
вых факторов, оказывающих существенное влия-
ние на формирование мелкозернистой структуры
при ИПД сплавов типа 1570.

На рис. 8 и 9 показаны изменения спектров ра-
зориентировок межкристаллитных границ, а так-
же среднего угла разориентировки Θср и доли вы-
сокоугловых границ fВУГ в зависимости от степе-
ни ВИК. В исходном состоянии сплава средняя
разориентировка и доля высокоугловых границ
составляли 41.4° и 92% соответственно (рис. 1).
На ранних стадиях ВИК (е = 0.7–1.4) происходи-
ло уменьшение Θср и fВУГ вследствие формирова-
ния субструктуры внутри исходных зерен и боль-
шинство межкристаллитных границ характеризо-
валось мало- и среднеугловой разориентировкой от
2° до 15°. Важно отметить (рис. 8а–8в), что доля
среднеугловых границ постепенно увеличивалась с

ростом деформации в интервале е = 0.7–2.1 в ре-
зультате образования границ деформационных
полос (рис. 4). Последние повышали разориенти-
ровку в ходе ВИК и трансформировались в высо-
коугловые границы. Соответственно, спектры ра-
зориентировок демонстрировали прогрессивный
рост фракции высокоугловых границ с увеличе-
нием степени деформации (рис. 8б–8д). Вместе с
тем, формирование деформационных полос по-
степенно подавлялось при измельчении зерен
сплава, и при больших степенях (е > 4.2) новые
зерна в основном развивались лишь за счет транс-
формации ранее внесенных полос, что снижало
скорость формирования мелкозернистой струк-
туры. В результате Θср и fВУГ сначала быстро воз-
растали при е = 1.4–4.2, а затем замедляли свой
рост при е = 4.2–8.4 (рис. 9).

Зависимости среднего размера деформацион-
но-индуцированных субзерен и зерен от степени
деформации при ВИК представлены на рис. 10.
На ранних стадиях ВИК происходило уменьше-
ние размеров зерен до величин, соответствующих
размеру субзерен (около 1.6 мкм при е = 4.2). Ре-
зультаты данных зависимостей, когда средний
размер зерен приблизительно соответствует раз-

Рис. 7. Структуры, формирующиеся в сплаве 1570С в процессе ВИК: е = 0.7 (а, б), 1.4 (в), 2.1 (г), 4.2 (д), 8.4 (е) (ПЭМ).
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меру субзерен, а средняя разориентировка их гра-
ниц непрерывно возрастает в процессе деформа-
ции (рис. 8 и 9), свидетельствуют о том, что измель-
чение зерен при ВИК данного сплава происходило
вследствие непрерывной динамической рекристал-
лизации [29]. Известно, что последняя в общем
случае осуществляется путем трансформации ма-
лоугловых границ в высокоугловые границы без
значительного роста рекристаллизованных зерен
(например как в некоторых сталях и сплавах с вы-

сокой энергией дефектов упаковки, содержащих
дисперсные частицы [4, 7, 11, 20, 21, 29]).

Вместе с тем на рис. 10 видно, что субзерна и
зерна непрерывно росли в процессе деформации,
достигая значений ~2 мкм при е = 8.4. Одной из
основных причин наблюдаемого увеличения раз-
меров кристаллитов в формирующейся структу-
ре, видимо, являлась описанная выше коагуля-
ция дисперсоидов (рис. 7г–7е) и, соответственно,
снижение тормозящей зинеровской силы для ми-
грации их границ.

На рис. 11 представлена зависимость микро-
твердости сплава 1570С от степени деформации,
достигнутой при ВИК. При е = 0–0.7 имело место
деформационное упрочнение, приводящее к по-
вышению микротвердости со 105 до 115 HV, что мо-
жет быть связано с увеличением плотности дисло-
каций и формированием субструктуры (рис. 6). Од-
нако при дальнейшей деформации до е = 2.1
микротвердость не изменялась, а затем постепенно
снижалась вплоть до исходного значения 105 HV

Рис. 8. Изменение распределения разориентировок
межкристаллитных границ в процессе ВИК сплава
1570С.
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Рис. 9. Зависимости доли высокоугловых границ (а) и
среднего угла разориентировки межкристаллитных
границ (б), формирующихся в сплаве 1570С при
ВИК, от степени деформации.
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при е = 8.4. Стабилизация значений твердости и
последующее ее снижение с увеличением степени
деформации могут быть объяснены действием
процессов динамического возврата и непрерыв-
ной динамической рекристаллизации при одно-
временном увеличении размеров частиц, упроч-
няющих сплав.

Известно, что механическое поведение сплава,
при котором кривые напряжение–деформация де-
монстрируют упрочнение на ранних стадиях обра-
ботки и затем достижение стадии пластического
течения при больших степенях деформации, явля-

ется типичным для материалов с высокой энергией
дефектов упаковки, пластическое течение кото-
рых контролируется динамическими возвратом
и непрерывной динамической рекристаллиза-
цией [28, 29, 34]. Однако, как было показано вы-
ше (рис. 7), часть дисперсных частиц, преиму-
щественно расположенных вблизи высокоугло-
вых границ, теряла когерентность в процессе
ВИК, и они быстро увеличивались в размерах.
Развитие динамической рекристаллизации и по-
вышение доли высокоугловых границ в процессе
ВИК способствовали увеличению количества таких
частиц и постепенному росту (суб)зерен (рис. 10),
что приводило, соответственно, к дисперсионному
и структурному разупрочнению сплава при боль-
ших степенях деформации [34].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано, что всесторонняя изотермическая

ковка по схеме “abc” при температуре 325°С
(~0.6Тпл) и скорости деформации 10−4 с−1 приво-
дила к интенсивному измельчению зерен в исход-
но крупнозернистом сложнолегированном труд-
нодеформируемом сплаве 1570С. При этом при
степени деформации 8.4 примерно в 75% объема
материала формировалась микроструктура со сред-
ним размером зерен до 2 мкм.

Основной механизм измельчения зерен был
непосредственно связан с формированием де-
формационных полос/полос микросдвига, кото-
рые, развиваясь в различных направлениях, фраг-
ментировали исходные зерна. Постепенное увели-
чение количества полос и разориентировки их
границ с увеличением степени деформации при-
водили к трансформации последних в высокоуг-
ловые границы и формированию мелкозерни-
стой структуры. По характеру изменений струк-
туры механизм образования новых зерен в сплаве
был сходен с непрерывной динамической рекри-
сталлизацией.

Важную роль в измельчении зерен при высо-
котемпературной ВИК играл стабилизирующий
эффект от присутствующих в сплаве когерентных
наночастиц Al3(Sc,Zr). Благодаря этим частицам
становились возможными накопление дислока-
ций, формирование субграниц высокой плотно-
сти и их трансформация в высокоугловые грани-
цы, а также стабилизация формирующейся мел-
козернистой структуры.

При исследованных температурно-скоростных
условиях деформации имело место постепенное
увеличение размеров мелких рекристаллизован-
ных зерен и снижение твердости сплава. Это глав-
ным образом было связано с вызванным дефор-
мацией ростом части дисперсоидов вблизи высо-
коугловых границ и потерей ими когерентности.
Количество таких дисперсоидов увеличивалось

Рис. 10. Зависимости среднего размера деформаци-
онно-индуцированных (суб)зерен, формирующихся
в сплаве 1570С, от степени деформации при ВИК.
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Рис. 11. Зависимость микротвердости сплава 1570С от
степени деформации при ВИК.

90

100

110

120

0 2 4 6 8

М
ик

ро
тв

ер
до

ст
ь,

 H
V

е



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 5  2022

ВЛИЯНИЕ ВСЕСТОРОННЕЙ ИЗОТЕРМИЧЕСКОЙ КОВКИ 579

при развитии динамической рекристаллизации и
повышении доли высокоугловых границ в про-
цессе ВИК.
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