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ности компактирования порошков. Обсуждены основные недостатки получаемых керамик с пози-
ции физико-химических свойств фторидов. Лазерная генерация на керамиках была получена в ви-
димом (празеодим) и ИК-диапазонах (неодим, эрбий, тулий и иттербий) спектра. Преимуществами
оптической керамики являются возможность получения образцов большой апертуры с улучшенны-
ми механическими характеристиками, наличие собственного набора дефектов, в том числе массо-
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ВВЕДЕНИЕ
Со времени создания в 1964 году первого кера-

мического лазера на основе CaF2:Dy2+ [1] практи-
ческий интерес к керамическим лазерам был не-
высок из-за низкой выходной мощности лазерно-
го излучения по сравнению с монокристаллами [2,
3]. С тех пор перечень используемых монокристал-
лов фторидов в лазерах значительно расширился
[4] и включает в себя помимо CaF2 [5, 6] такие мат-
рицы, как LiYF4 [7–9], LiCaAlF6 [10–13], LiSrAlF6
[13], SrF2 [14], BaF2 [15, 16], LiF [17] и ряд других.
Одним из существенных недостатков монокри-
сталлов фторидов являются невысокие механиче-
ские характеристики, склонность к спайности и
раскалыванию при механическом воздействии
или интенсивной оптической накачке. Склон-
ность к пирогидролизу накладывает ограничения
на параметры проведения процессов синтеза, а ме-
ханические характеристики можно улучшить за
счет разработки керамики. Наглядным примером
является редкий минерал – оптически прозрач-
ный керамический флюорит из уникального Су-
ранского месторождения на южном Урале [18, 19].

Конструкционные керамики на основе различ-
ных классов химических веществ были успешно
разработаны во второй половине ХХ века, в том
числе в Государственном оптическом институте
им. С.И. Вавилова (ГОИ). Систематически иссле-
дованы физико-химические процессы, протекаю-
щие в поликристаллическом брикете в условиях
одновременного воздействия высоких температур
и давлений, кинетики уплотнения дисперсных

порошков и собирательной рекристаллизации,
механизмы образования текстуры и т.д. [20–26].
Исследования проводились на порошках со сред-
ним размером зерен от 0.1 до 10 мкм при темпера-
турах до 1400°С и давлении до 500 МПа.

Было установлено, что основными элементар-
ными механизмами массопереноса являются
пластическая деформация путем трансляционно-
го скольжения и частично двойникования по
кристаллографическим плоскостям, а также пла-
стическая деформация путем зернограничного
скольжения. Установлено определяющее влия-
ние рекристаллизационных процессов на ско-
рость и степень уплотнения брикета в условиях
одновременного воздействия высоких давлений
и температур, структуру и свойства получаемых
керамик [24]. Были разработаны методы синтеза
и освоен выпуск исходного сырья для различных
видов оптической керамики, в частности, из фто-
ридов магния, кальция и бария. Спроектировано
и изготовлено технологическое оборудование для
изготовления оптической керамики в виде дисков
и полусфер диаметром до 350 мм. Достигнутые
успехи позволили утверждать, что “оптическая ке-
рамика может быть получена из любого оптически
прозрачного вещества” [26]. В действительности
это утверждение оказалось не вполне корректным.
Керамика обладает разной степенью прозрачно-
сти. Керамика, получаемая из веществ c некуби-
ческой кристаллической решеткой (MgF2, Al2O3 и
др.), скорее относится к категории просвечиваю-
щей (translucent) [27]. Причиной этого является
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неустранимая некогерентность межзеренных гра-
ниц, приводящая к существенным оптическим
потерям в видимом спектральном диапазоне, хотя
в ИК- и, особенно, в терагерцовом диапазонах вы-
сокое оптическое пропускание может быть до-
стигнуто [20, 28]. Для получения лазерных кера-
мик с малыми оптическими потерями необходимо
очень высокое совершенство межзеренных границ
[29, 30]. Оно может быть достигнуто только по ме-
ханизму полисинтетического двойникования ве-
ществ с кубической симметрией [31, 32]. Слож-
ной задачей является изготовление керамики,
прозрачной в УФ-диапазоне.

Интерес к оптическим фторидным керамикам
возродился в начале XXI века в связи с интенсив-
ными и успешными разработками по оксидной
оптической керамике на основе оксидов редкозе-
мельных элементов (РЗЭ) и иттрий-алюминиево-
го граната [33–40]. В лазерном материаловедении
важное значение имеют термооптические харак-
теристики, такие как dn/dT. Значения dn/dT для
оксидов положительны и большие по величине, в
то время как для фторидов они близки к нулю или
отрицательны, что благоприятно при разработке
лазерных систем большой мощности [41].

Небольшие обзоры по фторидной оптической
керамике [42–47] не включают многочисленных
свежих работ, а обзор [40] в основном посвящен
оксидной оптической керамике. В обзоре [48] от-
сутствует анализ физико-химических причин из-
менения оптических и люминесцентных характе-
ристик фторидных керамик.

Целью данного обзора является анализ публи-
каций по методам получения и характеризации
фторидной оптической керамики (конструкци-
онной и функциональной – люминесцентной,
лазерной, сцинтилляционной). Не рассматрива-
ются оксофторидная стеклокерамика [49] и фто-
ридная керамика для электрохимических прило-
жений [50–52].

Использование термина “нанокерамика” обу-
словлено тем обстоятельством, что при ее форми-
ровании – как методом интенсивной пластиче-
ской деформации монокристаллов, так и при кон-
солидации порошков – происходит образование

характерной наноструктуры, связанной с массо-
вым двойникованием зерен (см. рис. 1) [44, 53].
Для успешного функционирования керамики в
качестве лазерной среды размер зерна не должен
превышать половины длины волны генерации ла-
зерного излучения, т.е. соответствовать субмик-
ронному.

МЕТОДЫ ПОЛУЧЕНИЯ КЕРАМИКИ
Оптическую керамику на основе фторидов, ле-

гированных РЗЭ, синтезируют с помощью двух
подходов: “сверху–вниз” и “снизу–вверх” (рис. 2).
Каждый из подходов имеет несколько вариантов
реализации, которые сведены в табл. 1.

Необходимо учитывать, что в отличие от выра-
щивания монокристаллов из расплава и/или вар-
ки стекла технологические схемы изготовления
керамики не включают процессы и не содержат
операций очистки исходных прекурсоров. Имею-
щиеся примеси и механические включения ино-
родных частиц повышают рассеяние и оптиче-
ское поглощение конечного изделия. Более того,
существует возможность загрязнения за счет за-
хвата как химических примесей (кислород), так и
механических частиц (углерод), которую необхо-
димо предотвращать. Из-за особенностей хими-
ческого поведения фторидов технологии их полу-
чения принципиально отличны от технологий
получения оксидной керамики. Необходимо ис-
пользование вакуумных камер для предотвраще-
ния пирогидролиза [25].

В рамках подхода “сверху–вниз” проводится
глубокая пластическая деформация/ГФ/керами-
зация предварительно выращенных монокри-
сталлов, нагретых до температуры перехода в пла-
стическое состояние [147]. При этом величина де-
формации должна превышать границу обратимой
пластичности кристаллов [148]. Именно таким
способом в 2008 г. был получен второй с 1964 года
[1] фторидный керамический лазерный материал
CaF2–SrF2–YbF3 [54]. Механизм формирования
зеренной структуры при деформации детально
изучен для монокристаллов фторида лития, леги-
рованных магнием [149–151], а также фторида
кальция [152]. Пластическая деформация кристал-

Таблица 1. Основные методы компактирования керамик

Название метода Источник

Горячее формование (ГФ)/глубокая пластическая деформация монокристаллов/керамиза-
ция монокристаллов

[54–70]

Горячее прессование (ГП) [1, 20, 67, 71–120]

Горячее изостатическое прессование (ГИП) [121–124]

Искровое плазменное спекание (ИПС) [98, 125–140]

Спекание [102, 141–146]
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лов приводит к формированию ансамблей парал-
лельно расположенных дислокаций, которые фор-
мируют доменные стенки и образуют ячеистую
структуру. Средний линейный размер ячейки d
определяется плотностью дислокаций d ~ ρ–1/2

[149]. При дальнейшей деформации формируются
настоящие границы зерен, причем внутри зерна
сохраняется прежняя дислокационная сетка. От-
мечено, что при малых степенях деформации мо-
нокристалла зеренная структура неоднородна,
межзеренные границы имеют фрактальный ха-
рактер и по форме напоминают трещины [53].
Увеличение степени деформации приводит к го-
могенизации зеренной структуры и уменьшению
эффективного размера зерна [44].

Следует особо отметить, что монокристаллы
должны быть высокого оптического качества –
без пузырей, трещин, напряжений, ячеистой суб-
структуры [153, 154] и иных ростовых дефектов.
Первоначальные предположения, что ГФ может
скрыть и/или залечить дефекты в монокристал-
лической заготовке, не подтвердились. При глубо-
кой пластической деформации монокристаллов

имеющиеся ростовые дефекты приведут к значи-
тельному ухудшению оптического качества кера-
мики вплоть до ее механического разрушения.

Рис. 1. Микроструктура керамики CaF2, полученной методом горячего прессования: а – оптическая микроскопия, б –
электронная микроскопия, в – атомно-силовая микроскопия, г – просвечивающая электронная микроскопия [44, 53].
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Рис. 2. Схемы процессов ГФ (а) и ГП (б): 1 – пресс-
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5 – порошок.
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ГФ успешно использовано для создания ке-
рамических оптических волноводов SrF2/SrF2:

Nd/SrF2 [155].

Подход “снизу–вверх” подразумевает компак-
тирование порошков посредством ГП, спекания,
ИПС и ГИП.

Компактирование путем простого спекания
используется редко, т.к. низкие величины коэф-
фициентов диффузии катионов создают значи-
тельные трудности для достижения необходимой
плотности заготовки. Легкоплавкие спекающие
добавки, например фториды натрия и лития, не
дают значительного эффекта [72, 156, 157]. Спе-
кание на воздухе используют для получения заго-
товок с плотностью около 92–95% от теоретиче-
ской величины для последующей обработки ме-
тодом ГИП.

Как правило, помимо температуры использу-
ют дополнительные воздействия, в первую оче-
редь приложение давления (ГП), a также им-
пульсное электрическое поле или магнитное поле
[158, 159]. Каждый состав требует разработки точ-
ного технологического протокола для получения
прозрачной керамики.

Особое внимание в методике получения фто-
ридных материалов отводится двум аспектам. Во-
первых, основным конструкционным материа-
лом как для роста монокристаллов фторидов, так
и для получения керамик является графит, так
как расплавы фторидов не смачивают графит и не
происходит химического взаимодействия фтори-
дов с материалом тигля. Отдельно стоит отме-
тить, что известны процессы частичного восста-
новления трехвалентных редкоземельных катио-
нов до двухзарядного состояния при выдержке
расплавов в графите, восстановление водородом,
кремнием или аддитивным окрашиванием в па-
рах кальция в случае фторида кальция [160–163].
В результате использования графита в качестве
пресс-оснастки для получения керамики наблю-
дается явление ползучести графита в объем об-
разца, особенно при ИПС, что пытаются предот-
вращать обработкой борнитридным спреем, за-
сыпкой оксидом алюминия или применением
прокладок из молибденовой фольги [127].

Во-вторых, это касается требования к исходной
фторидной шихте. При подходе “снизу–вверх”

использование коммерчески доступных порошков
фторидов редко дает желаемые результаты. Как
правило, специально синтезируют твердые раство-
ры заданного состава (см. табл. 2). В редких случаях
используют измельченный природный флюорит
[79, 108]. Механохимический синтез прекурсора
сложного химического состава [50] не может обес-
печить оптической прозрачности получаемой кера-
мики, которая, однако, может использоваться для
электрохимических приложений.

Химическая чистота порошков не гарантирует
получение прозрачной керамики, так как поверх-
ность порошков может содержать адсорбирован-
ную влагу и быть очень развитой, вплоть до обра-
зования мезопористости. Влияние качества вы-
сокочистых порошков флюорита на оптическую
прозрачность керамики наглядно продемонстри-
ровано в работе [164].

Твердые растворы фторидов можно синтезиро-
вать как в водных, так и в неводных растворителях.
Процесс выжигания углерода при использовании
органических компонентов при повышенных тем-
пературах для фторидов затруднителен, в связи с
чем использование органических прекурсоров не-
желательно. Использование хлоридных прекурсо-
ров тоже нежелательно, так как приводит к за-
труднениям при отмывке осадка от маточного
раствора, а также из-за возможности образования
фтор-хлорных соединений типа BaClF. Фториды
щелочноземельных элементов и их твердые рас-
творы с РЗЭ являются малорастворимыми веще-
ствами, что позволяет проводить процессы син-
теза в водных растворах [165]. При этом необхо-
дима разработка процессов дегидратации таким
образом, чтобы не происходил гидролиз частиц
фторидов. В качестве фторирующих агентов ис-
пользуют HF, KF ⋅ 2H2O, NH4F, NaF.

При использовании плавиковой кислоты син-
тез прекурсора с флюоритовой структурой, леги-
рованного РЗЭ, описывается реакцией

(1)

где М = Са, Sr. Проведение такой реакции в слу-
чае бария затруднительно, так как приводит к
синтезу двухфазных образцов из-за образования
второй фазы на основе Ba4R3F17 [166–169]. Оса-

( ) ( ) ( ) ( )
( )− +

− + + + +
+ = ⋅ ↓ + +

3 32 3

2 1 2 2 3

1 M NO  R NO 2 HF

H O M R F H O ,2 HNOx x x

x x x

n n x

Таблица 2. Методы получения прекурсоров соосаждением из водных растворов

Фторирующий 

агент
Прекурсоры Источник

KF ∙ 2H2O Нитраты [71–78, 80–82, 84–92, 94–97, 99, 102–107, 109, 111–115, 117–119, 126, 

142, 143, 146, 186, 187]

HF Нитраты [55, 83, 93, 98, 100, 101, 122, 141, 145, 188, 189]

NH4F Нитраты, хлориды [172, 189–191]
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ждение чистого фторида бария концентрирован-
ной плавиковой кислотой приводит к осаждению
BaF2 ⋅ HF [170, 171].

Следует отметить, что возможно образование
твердых растворов с катионом фтор-агента, как
это показано для случая использования фторида
аммония [172]. Растворимость фторидов щелоч-
ных металлов в дифторидах мала [173, 174], но она
резко увеличивается при солегировании с фтори-
дами РЗЭ [175–177].

Фактически, совместное вхождение аммония
с РЗЭ в состав осадка позволило разработать ме-
тодику синтеза самофторирующихся прекурсо-
ров керамики на основе Sr1 – x – yRx(NH4)yF2 + x – y
[172]. Осаждение идет по реакции

(2)

При нагревании твердый раствор Sr1 – x – yRx
(NH4)yF2 + x – y разлагается с выделением фторо-

водорода по реакции

(3)

Данный подход предполагает первоначальный
синтез промежуточных веществ, содержащих фто-
рирующий агент, который при последующей
термической обработке осуществляет глубокое
фторирование на уровне кристаллической ре-
шетки. В результате возможно достижение вы-
сокого оптического качества керамики с пони-
женным содержанием кислородных примесей.
К этому же типу относится осаждение фторида
бария в виде BaF2 ⋅ HF по реакции (4). Малые до-

бавки церия выделяются из водного раствора в
виде фторида по реакции (5), который потом кон-

солидируется в керамику BaF2:Ce3+ в процессе

спекания по реакциям (6) и (7) [178–180]:

(4)

(5)

(6)

(7)

Возможно также получение порошков фтори-
дов щелочноземельных металлов как прекурсо-
ров для роста кристаллов и получение оптиче-
ской керамики посредством синтезов из раствора
в расплаве [181]. Взаимодействие хлорида каль-
ция с фторидами натрия или калия рекомендова-
но в работах [182, 183] соответственно. Пробле-
мой является устранение частиц дендритной мор-
фологии из синтезируемых порошков. Возможно

( ) ( ) ( )
( )

( )
( )
− − + −

− − + +
+ + − →

→ +
+

↓
+ −

3 32 3

4

1 4 2

4 3

1 Sr NO R NO

2 NH F

Sr R NH F

2 2 NH NO .

x y x x yy

x y x
x y

x y

( )− − + −

− − + −

→

→ + ↑ + ↑
1 4 2

1 2 2 3

Sr R NH F

Sr R F NH  HF .

x y x x yy

x y x x y y y

( ) + → ↓ +3 2 32
Ba NO 3HF BaF ·HF 2HNO ,

( ) + → ↓ +3 3 33
R NO 3HF RF 3HNO ,

→ + ↑2 2BaF ·HF BaF HF ,

( ) − +− + →2 3 1 21 BaF  RF Ba R F .x x xx x

также проведение процесса синтеза фторидов из
раствора в расплаве нитратов [184, 185]. Судя по
морфологии частиц, этот метод синтеза хорошо
подходит для получения прекурсоров на основе
фторида стронция.

В случае ИПС для получения керамик сложно-
го состава зачастую используют смеси порошков
фторидов [135, 139], что приводит к плохому оп-
тическому качеству керамик. Использование
твердых растворов сложного состава обеспечива-
ет лучшее оптическое пропускание [126].

КОНСТРУКЦИОННЫЕ КЕРАМИКИ

Керамика MgF2, полученная одной из первых,

известна под торговыми марками IRTRAN и КО-
1 [20, 21, 23, 25, 192–196]. Тетрагональная синго-
ния (фторид магния кристаллизуется в структуре
рутила, пр. гр. P 4/mnm) приводит к некогерент-
ности межзеренных границ, вследствие чего
прозрачность керамики не превышает 40% в ви-
димой части спектра, но достигает 90% в ИК-об-
ласти. При нарушении технологического режи-
ма появляются полосы поглощения при 2.75–
3.0, 5.0 и 6.2 мкм, связанные с гидролизом и
вхождением ионов гидроксила в матрицу [20].
Коэффициент оптического поглощения керами-
ки MgF2 марки KO-1 на длине волны 10.6 мкм в

несколько раз больше, чем у монокристаллов, од-
нако она рекомендована для использования в ка-
честве калиброванного ослабителя для примене-
ния в оптико-электронных системах в диапазоне
8–12 мкм [196]. Разработана оригинальная мето-
дика синтеза порошка фторида магния для полу-
чения керамики взаимодействием порошков ок-
сида, фторида и/или бифторида аммония [197]. По
данным [198], оптимальные параметры синтеза ке-
рамики MgF2 методом ГП из исходных порошков

со средним размером частиц около 100 нм следую-
щие: 641°С, 231.4 МПа, время выдержки 33 мин,
вакуум. Наилучшее пропускание – 86% в ИК-об-
ласти.

Керамика фторида магния с легирующими
компонентами разрабатывается в качестве сцин-
тилляторов (см. далее).

Керамика фторида кальция известна под тор-
говой маркой КО-3 [192]. Образцы, полученные
методом ГП [19, 44, 53], характеризуются высо-
ким оптическим качеством, малым показателем

поглощения (10–3 см–1 при 1 мкм) [199–201] и об-
ладают особенностями радиационного окраши-
вания по сравнению с монокристаллами, что, по-
видимому, связано с массовым двойникованием
зерен керамики [202].

В ряде работ исследовано влияние исходного
сырья на качество керамики CaF2, получаемой

методом ГП. В работе [88] обнаружено, что из
коммерческого порошка получается непрозрач-
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ная керамика, а из порошка, синтезированного
осаждением KF из водного нитратного раствора, –
белесая керамика с белыми точками с пропуска-
нием 60% на длине волны 1200 нм. Параметры
процесса: 800°С, 30 МПа, выдержка 1 ч. Коммер-
ческий порошок имел бóльшую площадь поверх-

ности (27.7 м2/г) по сравнению с синтезирован-

ным (9.7 м2/г). Те же авторы в работе [92] обнару-
жили, что добавка 1% YF3 улучшает оптическое

пропускание керамики CaF2.

В работах [79, 108] представлены результаты по
синтезу керамики CaF2 из природного сырья, пе-

ретертого в планетарной мельнице с шарами из
ZrO2 в течение 1–10 ч. Керамики были синтези-

рованы при 900–1150°С, 30 МПа и выдержке 3 ч.
Максимальная прозрачность не превышала 60%
на длине волны 2.5 мкм. Анализ межзеренных
границ керамики методом рентгеноспектрально-
го микроанализа выявил наличие кремния, кото-
рый является примесью от исходного минераль-
ного сырья.

В работах [125, 127] исследовано получение ке-
рамики CaF2 методом ИПС. В [125] исходный по-

рошок CaF2 чистотой 97% был защищен от пресс-

оснастки графитовыми вкладышами, обработан-
ными борнитридным спреем. Параметры процес-
са: температура спекания 500–850°С, нагрев со
скоростью 100°С/мин, выдержка 30 мин и охла-
ждение со скоростью 10°С/мин. Наилучшее спека-
ние наблюдалось при 600°С. Плохое оптическое
качество образцов объясняется наличием второй
фазы. На фотографиях керамики после спекания
при 700°С различимы черные и белые включения,
что свидетельствует о присутствии частичек графи-
та и начале процесса пирогидролиза. В работе [127]
спекание проводили при 1100°С, 100 МПа в тече-
ние 10 мин с предварительным прессованием при
10 МПа. Проведено сравнительное исследование
образцов при использовании графитовой и мо-
либденовой прокладок между порошком фторида
кальция и пуансонами. В первом случае образцы
имеют включения графита и низкое пропуска-
ние, но не разрушаются. При использовании мо-
либдена образцы раскалываются на кусочки из-за
разницы в коэффициентах термического расши-
рения, пропускание улучшается с 63% (графито-
вая прокладка) до 86% (молибденовая проклад-
ка), а загрязнение графитом уменьшается на 78%.

Таким образом, метод ИПС не приводит к по-
лучению оптически прозрачной керамики CaF2;

она пригодна преимущественно как сцинтилля-
ционный материал [134, 136, 139, 140] (см. далее).

Керамика из фторидов стронция [138] и бария,
как чистая, так и легированная, в основном также
разрабатывается для этих целей [116] (см. далее).
Оптически прозрачная керамика фторида строн-
ция получена в работе [85].

В работах [199, 203] методом ГФ монокристал-
лов при 600°С была получена керамика LiF. По
данным рентгенофазового анализа, степень усад-
ки 80% приводит к характерной рентгенограмме
порошка. Облучением при 21 МэВ были наведе-

ны -центры окраски, на которых была получе-
на лазерная генерация с более низким порогом
(2.2 Вт) и бóльшим КПД генерации (26%), чем на
монокристаллах.

АП-КОНВЕРСИОННАЯ КЕРАМИКА

Обзор публикаций позволил выявить направ-
ление, связанное с получением керамик, демон-
стрирующих люминесценцию в видимом диапа-
зоне спектра по механизму ап-конверсии, на ос-
нове эрбия или иттербия-эрбия при накачке в
ближнем ИК-диапазоне.

Методом ГП (вакуум, 1000°С, 250 МПа) полу-
чены керамики SrF2:Yb:Er [172]. Порошок был

синтезирован методом осаждения из водных рас-
творов при использовании фторида аммония по
реакциям (2) и (3). Оптическое пропускание в
диапазоне 0.4–10 мкм составило около 90%. Наи-
больший энергетический выход ап-конверсион-
ной люминесценции эрбия (6.73%) был зареги-
стрирован для состава Sr0.908Yb0.075Er0.017F2.092 при

возбуждении на 974 нм и плотности мощности

накачки 1 Вт/см2.

Методом ГП получены керамики CaF2:Er [71–

73, 76, 115], CaF2:Er(2 мол. %):Y(0.3 мол. %) [76],

CaF2:Yb:Er [71, 74] и CaF2:Er (5 ат. %):Na (0, 0.5,

1.0, 1.5 ат. %) [146]. Типичные условия прессова-
ния: вакуум, 800°С, 30 МПа, 2 ч. Исходные порош-
ки были получены соосаждением из водных рас-
творов с осадителем KF ⋅ 2H2O. Наилучшее опти-

ческое пропускание получено при использовании
небольших концентраций РЗЭ и температур ком-
пактирования. Использование больших концен-
траций РЗЭ приводит к существенному увеличе-
нию микротвердости и необходимости использо-
вания высоких давлений и температур процесса.
Ограничение процесса температурой 800°С обу-
словлено пирогидролизом. В работах представлены
спектры ап-конверсионной в видимом диапазоне и
стоксовой люминесценции в области 1.5 мкм при
возбуждении в БИК-диапазоне спектра, но без
указания плотности мощности накачки и оценки
квантового выхода, что делает полученные ре-
зультаты трудносравнимыми.

КЕРАМИКИ ВИДИМОГО
И ИК-ДИАПАЗОНОВ

Другой тенденцией является разработка кера-
мик, обладающих стоксовой люминесценцией и
лазерной генерацией в видимом и ИК-диапазо-
нах. Опубликованные работы были классифици-

−
2F
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рованы по активному иону в различных фторид-
ных матрицах для удобства сравнения. В табл. 3
сведены данные по полученным лазерным гене-
рациям в различных матрицах с различными ак-
тивными ионами.

КЕРАМИКИ,
ЛЕГИРОВАННЫЕ ПРАЗЕОДИМОМ

Методом ГФ монокристалла получены кера-
мики SrF2:Pr (0.3 и 0.5 ат. %) [211] с лазерной гене-

рацией на 638.5 и 639.5 нм с общим КПД 9%.

Методом ГП получены керамики SrF2:Pr

(0.2, 0.5, 1.0, 2.0 ат. %):Gd (6 ат. %) [109],
Ca0.97Gd0.03F2.03:Pr (1.0 мол. %) [96] и CaF2:Pr (0.2,

0.5, 1.0, 1.5, 3.0, 5.0 ат. %) [97]. Порошки для прес-

сования были получены методом соосаждения
из водных растворов при использовании фтори-
да калия в качестве фторирующего агента. Про-
водили двухстадийное компактирование (400°С,
2 ч; 800°С, 40 МПа, 1.5 ч). Оптическое пропуска-
ние на длине волны 1200 нм составило 85–90%.
В спектрах люминесценции в видимом диапазо-
не спектра отмечено уменьшение интенсивности
люминесценции празеодима при увеличении его
концентрации в связи с эффектом концентраци-
онного тушения.

КЕРАМИКИ, ЛЕГИРОВАННЫЕ НЕОДИМОМ

Методами реактивного спекания и ГИП полу-
чены керамики CaF2:Nd (1 ат. %):Y (1.8 ат. %) и

Таблица 3. Лазерная фторидная керамика

* Указаны также год получения генерации, длина волны генерации в мкм и КПД генерации в %.

Матрица
Электронные переходы*

Pr3+ Nd3+ Dy2+ Er3+ Tm3+ Yb3+

CaF2
4F3/2 → 4I11/2 (2009)

1.02–1.08 [204]

(1964)

2.36 [1]

4I11/2 → 4I13/2 

(2012)

2.69–2.75

3.0%

[205–207]

3H4(3F4) → 3H6 

(2012, 2013)

1.820–1.920

5.5%, 8.7%

[64, 70, 208]

5F5/2 → 2F7/2 (2008, 

2012, 2013, 2020)

1.019–1.079

23.6–43.0%

[55, 120, 209, 210]

Сa1 – xYxF2 + x 4F3/2 → 4I11/2 (2017)

1.052–1.054, 1.064

1.0%, 3.0% [62, 124]

5F5/2 → 2F7/2 (2020)

1.047–1.051

29.3% [117]

Сa1 – xLaxF2 + x 4F3/2 → 4 I11/2 (2019)

1.065

1.9% [124]

5F5/2 → 2F7/2

(2017, 2013)

1.035–1.050

35%, 69.5%

[121, 144]

SrF2
3P0 → 3F2 

(2011)

0.6386

9% [211]

4F3/2 → 4I11/2 (2010)

1.036–1.044

19% [212]

5F5/2 → 2F7/2 (2012)

1.01–1.09 [46]

Sr1 – xYxF2 + x 4F3/2 → 4I11/2

(2015, 2016, 2019)

1.050–1.058

31.5–31.9%

[56, 57, 67]

(Ca,Sr)F2
4I11/2 → 4I13/2 

(2012)

2.70–2.78 [46]

3H4(3F4) → 3H6 

(2012)

1.92–2.04 [46]

2F5/2 → 2F7/2 (2008)

1.00–1.08

81% [54]

(Ba,Sr)F2
3H4(3F4)→3H6 

(2012)

1.78–1.97

17% [213]

2F5/2→2F7/2 (2012)

1.00 – 1.09 [46]
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CaF2:Nd (1 ат. %):La (2 ат. %)  [124]. Порошки для

прессования были коммерчески доступными.
Смесь порошков была подвергнута холодному изо-
статьческому прессованию (ХИП) при 147 МПа,
затем ее спекали 2 ч в атмосфере азота при 1000°С
и проводили ГИП 3 ч в атмосфере аргона при
1100°С и 176 МПа. Оптическое пропускание кера-
мик на длине волны 1064 нм было более 90%. По-
роги (КПД) генерации составили 180 мВт (1.0%) и
130 мВт (1.9%) для CaF2:Nd (1 ат. %):Y (1.8 ат. %) и

CaF2:Nd (1 ат. %):La (2 ат. %) соответственно. Ме-

тодом ГФ получена керамика SrF2:Gd (5 ат. %):Nd

(0.6 ат. %) с оптическим пропусканием около 92%
в диапазоне 400–1400 нм  [65]. Двухстадийное ГФ
проводили при 1300°С, 60 МПа и 1100°С, 100–200
МПа. Было показано, что отжиг при 800°С в тече-
ние 2 ч в атмосфере азота приближает керамику
по спектрально-люминесцентным характеристи-
кам к монокристаллам.

Методом ГФ монокристаллов получена кера-
мика SrF2:Nd (0.5 мол. %) [212], условия получе-

ния не представлены. Была получена генерация
на длине волны 1037 нм с КПД 19% при возбуж-
дении на длине волны 790 нм. Методом ГФ мо-
нокристаллов была получена керамика SrF2:Y (5

ат. %):Nd (0.15 ат. %) [56, 57]. Условия прессова-
ния: нагрузка 2.1 т, температура 1100°С, степень
усадки 75%. При накачке на длине волны 795 нм
были получены две полосы генерации – при 1050
и 1057 нм с КПД 31–32%. Величина вязкости раз-

рушения (KIс = 0.98 МПа м1/2) была в 2 раза боль-

ше, чем у монокристаллов. Методом ГФ моно-
кристаллов получена керамика Sr9GdF21:Nd

(0.5 ат. %) [60]. Первоначально монокристалл был
нагрет до 1300°С, выдержан 5 мин при 60 МПа, за-
тем охлажден до 200°С и нагрет до 1100°С при
100 МПа с выдержкой 6 ч. Вязкость разрушения
увеличилась в 1.32 раза по сравнению с исходным
монокристаллом и образцами SrF2:Y:Nd.

Методом ГФ монокристаллов получена ке-
рамика SrF2:Gd (10 ат. %):Nd (0.5 ат. %) и

CaF2:Y (5 ат. %):Nd (0.8 ат. %) [61]. Показано, что

при изменении степени усадки происходит изме-
нение быстрой и медленной компонент времени
жизни люминесценции неодима за счет перерас-
пределения ионов в кристаллической решетке с
образованием кластеров.

Методом ГФ монокристаллов получена кера-
мика CaF2:Y (10 ат. %):Nd (0.6 ат. %)  [62]. Авторы

взамен термина ГФ предложили термин керами-
зация монокристаллов, что не меняет сути ранее
предложенного способа: прессование 10 мин при
1200°С и 200 МПа, затем охлаждение до 200°С,
нагревание до 1000°С с выдержкой 12 ч при 200
МПа. Оптическое пропускание на длине волны
1053 нм составило 93.7%. Получена генерация
при накачке на длине волны 808 нм с выходной

мощностью 358 мВт на длине волны 1053 нм и по-
рогом 2.3 Вт.

Методом ГФ монокристаллов исследовано
влияние степени усадки (34, 40, 50, 62, 75%) кера-
мики CaF2:Y (5 ат. %):Nd (0.8 ат. %) [63]. Наилуч-

шее пропускание (до 91% в полосе люминесцен-
ции), увеличение микротвердости (в 1.42 раза по
сравнению с монокристаллом) и вязкости разру-
шения достигнуты при степени усадки 62%.

Методом ГП (2 ч, 800°С, 30 МПа) получены
керамики CaF2:Nd (1 ат. %):La (0, 1, 3, 5 ат. %) [80]

и SrF2:Nd (1 ат. %):La (0, 1, 3, 5 ат. %) [113]. По-

рошки получены методом соосаждения из вод-
ных растворов при использовании фторида ка-
лия. Оптическое пропускание составило 88% на
длине волны 1400 нм в [80] и 1056 нм в [113]. Мето-
дом ГП получена керамика CaF2:Nd (1 ат. %):Gd (1,

3, 6, 10 ат. %) [82]. Компактировали при 15 МПа,
затем нагревали до 600°С с приложением давле-
ния 20 МПа, далее нагрев до 800°С со скоростью
4°С/мин с одновременным увеличением давле-
ния до 40 МПа и выдержка 1.5 ч. Наилучшее про-
пускание (88% на 1064 нм) зафиксировано для
образца CaF2:Nd (1 ат. %):Gd (6 ат. %).

Методом ГП (30 МПа, 2 ч) при различных тем-
пературах получена керамика CaF2:Nd (1 ат. %):Y

(3 ат. %) [77]. Средний размер зерен при повыше-
нии температуры спекания увеличивается линей-
но до 748 нм при 800°С, пропускание 85.49%. Ме-
тодом ГП (30 МПа, 800°С, 2 ч) получены керамики
CaF2:Nd (1 ат. %):Y (0, 2, 5, 10 ат. %) [91]. Порошки

были получены методом соосаждения из вод-
ных растворов при использовании фторида ка-
лия. Наилучшее пропускание (87%) на длине
волны 1400 нм было зарегистрировано для
CaF2:Nd (1 ат. %):Y (2 ат. %).

Методом ГП (800°С, 30 МПа, 1 ч) получены
керамики CaF2:Nd (1, 5, 10, 15, 20 мол. %) [111].

Порошки были получены методом соосажде-
ния из водных растворов при использовании
фторида калия. Наилучшее пропускание (90%)
на длине волны 1400 нм продемонcтрировал об-
разец CaF2:Nd (5 мол. %) с близким к мономо-

дальному распределением частиц. Методом ГП
(800°С, 30 МПа, 2 ч) получены керамики
CaF2:Nd (5 мол. %) и SrF2:Nd (5 мол. %) с оптиче-

ским пропусканием более 80% в ИК-области
[112]. Порошки получены методом соосаждения
из водных растворов при использовании фторида
калия.

Методами ГФ монокристаллов и ГП порошков
получена керамика SrF2:Nd (0.5 ат. %):Y (5 ат. %)

[67]. ГФ проводилось при 1150°С, 20 мин при раз-
личных степенях усадки (26, 45, 51, 68%) и давле-
нии 0.5–1.5 т. Условия ГП представлены в [86].
Механические характеристики керамик после ГФ
выше, чем у монокристаллов, но ниже, чем у кера-
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мик после ГП. Вязкость разрушения для керамики
со степенью усадки 51% была в 1.5 раза выше, чем
у выращенных монокристаллов. Увеличение сте-
пени усадки с 51 до 68% приводило к ухудшению
механических характеристик керамики.

Методом ГП (800°С, 30 МПа, время выдержки
не указано) получены керамики Ca1 – xSrxF2:Nd

(5 ат. %) с x = 0, 0.1, 0.2, 0.25, 0.3, 0.5 [105]. Порош-
ки получены методом соосаждения из водных
растворов при использовании фторида калия.
Однофазные порошки были синтезированы при
содержании стронция ≤25 мол. %. При превыше-
нии данной концентрации появлялась вторая фа-
за на основе фторида стронция. Наилучшее про-
пускание зарегистрировано для образца с содер-
жанием стронция 20 мол. %. Изучение
спектрально-люминесцентных характеристик
выявило сильное влияние концентрации строн-
ция на спектры люминесценции, поглощения и
времена жизни возбужденных состояний. Мето-
дом ГП (900°С, 30 МПа, время выдержки не ука-
зано) получена керамика Ca0.85Sr0.10Nd0.05F2.05 с

оптическим пропусканием 86% на длине волны
1400 нм  [87]. Порошки получены методом сооса-
ждения из водных растворов при использовании
фторида калия. При сравнении керамики
Ca0.85Sr0.10Nd0.05F2.05 с керамикой Ca0.95Nd0.05F2.05

установлено, что при легировании стронцием ин-
тенсивность люминесценции на длине волны
1058 нм увеличивается в несколько раз.

Методом ГП (800°С, 30 МПа, 2 ч) получена ке-
рамика SrF2:Nd [104]. Порошки получены мето-

дом соосаждения из водных растворов при ис-
пользовании фторида калия с различными кон-
центрациями исходных растворов (0.1–1.5 М).
При концентрации 0.1 М образуются кубообраз-
ные частицы 400 × 200 × 100 нм. Увеличение кон-
центрации растворов приводит к уменьшению
размера частиц до 30 нм в случае концентрации
0.5 М и 20 нм в случае 1.0 М. При концентрации
1.5 М наблюдаются как большие, так и маленькие
частицы. Методом индуктивно-связанной плаз-
мы показано, что реальный состав соответствует
номинальному. Методом рентгеноспектрального
микроанализа керамики показано, что состав со-
ответствует номинальному и присутствует калий.
Оптическое пропускание керамики на длине вол-
ны 1060 нм составило около 80%. В работе [103] ме-
тодом ГП получены керамики CaF2:Gd (6 мол. %):Nd

(0.5, 1, 3, 5 ат. %) с оптическим пропусканием 86%
на длине волны 1064 нм. Порошки синтезирова-
ны методом соосаждения из водных растворов
при использовании фторида калия. Компактиро-
вали 1.5 ч при 800°С и 30 МПа. Отмечено, что раз-
мер зерен керамики с содержанием неодима 5 ат. %
больше, чем у керамики с меньшим содержанием
неодима.

Методом ГП (900°С, 30 МПа, 1 ч) получена ке-
рамика CaF2:Nd (5 мол. %) с оптическим пропус-

канием около 90% в ИК-области  [84]. Порошки
синтезированы методом соосаждения из водных
растворов при использовании фторида калия.
Методом ГП (800°С, 30 МПа, 2 ч) получены кера-
мики CaF2:Nd (1, 2, 3, 5 ат. %)  [86]. Порошки для

прессования синтезированы методом соосажде-
ния из водных растворов при использовании фто-
рида калия. Наилучшее оптическое пропускание
(85%) на длине волны 1200 нм было достигнуто
для образца CaF2:Nd (5 ат. %). Методом спекания

получены керамики BaF2:Nd (5, 10 ат. %)  [102].

Порошки для прессования синтезированы мето-
дом соосаждения из водных растворов при ис-
пользовании фторида калия. Компактировали 5 ч
в атмосфере аргона при 600°С, затем проводили
ХИП при 150 МПа и спекание при 1200°С в ваку-

уме (10–6 Торр) в течение 10 ч. Оптическое про-
пускание составило около 70% в ИК-области
спектра. В спектре люминесценции помимо
неодима зарегистрированы примесные полосы
гольмия.

Методом ГП получена высокоэнтропийная
керамика CeNdCaSrBaF12 [95]. Порошки для

прессования синтезированы методом соосажде-
ния из водных растворов при использовании фто-
рида калия. Компактировали 5 ч при 500°С в ат-

мосфере аргона, затем ГП в вакууме 10–7 мбар при
700 и 750°С, 2 ч, 70 МПа. Наибольшее пропуска-
ние (60% на длине волны 1000 нм) зафиксировано
для 750°С. Параметр решетки составил 5.826 Å,
что наиболее близко к параметру решетки фтори-
да стронция, дополнительные фазы после ГП не
обнаружены. Зарегистрирована люминесценция
неодима на длине волны 1057 нм при возбужде-
нии на 578 нм.

КЕРАМИКИ, ЛЕГИРОВАННЫЕ ЕВРОПИЕМ

В работе [123] получены керамики CaF2:Eu

(0.1, 3, 10 мол. %). Условия синтеза не представле-
ны. Оптическое пропускание легированных ке-
рамик низкое, а для нелегированной керамики –
около 80% на длине волны 600 нм. Продемон-
стрирована люминесценция европия 2+ и 3+ (см.
далее).

КЕРАМИКИ, ЛЕГИРОВАННЫЕ ГОЛЬМИЕМ

Методом ГП получены керамики CaF2:Ho

(2 ат. %) [89] и CaF2:Ho (0.5, 1.0, 2.0, 3.0, 5.0 мол. %)

[119]. Порошки синтезированы методом сооса-
ждения из водных растворов при использовании
фторида калия. Компактирование проводили мно-
гостадийно: порошки прокаливали 2 ч при 400°С,
затем прессовали в вакууме при 800°С и давлении
40 МПа [89] и 30 МПа [119]. Наилучшее пропус-



592

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 6  2021

КУЗНЕЦОВ и др.

кание (89% – 1300 нм и 92% – 2150 нм) было до-
стигнуто для состава CaF2:Ho (2 ат. %) при давлении

40 МПа. В работе [89] некорректно интерпретиро-
ваны результаты рентгеноспектрального микроана-
лиза, состав записан как CaHo1.9F7.7, т.е. при пере-

расчете получается Ca0.345Ho0.655F2.655 при исходном

составе Ca0.98Ho0.02F2.02. Наиболее вероятно, до-

пущена ошибка в интерпретации данных энерго-
дисперсионного анализа, для уточнения необхо-
димы значения параметров решетки, но они не
представлены.

Методом ГФ получены керамики CaF2:Ho

(0.2, 0.5, 1.0, 3.0 мол. %) в сравнении с монокри-
сталлами [214] и определены механизмы ап-кон-
версионной люминесценции гольмия при воз-
буждении на длине волны 1912 нм.

КЕРАМИКИ, ЛЕГИРОВАННЫЕ ЭРБИЕМ

Дорошенко и др. получили лазерную генера-
цию в диапазоне 2.70–2.75 мкм на керамике
CaF2:Er [45, 205–207], полученной методом ГФ.

Аналогичный результат опубликован для керами-
ки более сложного состава (Ca,Sr)F2:Er [45].

Большой цикл работ посвящен исследованию
процессов получения керамик CaF2:Er (1–10 ат. %)

методом ГП [73, 75, 106, 107]. Порошки синтези-
рованы методом осаждения из водных растворов
нитратов, осадитель – фторид калия. Компакти-
рование проводили при давлении 30 МПа в тече-
ние 2 ч при 750–850°С; при 850°С начинается пи-
рогидролиз. Наилучшее оптическое пропускание
составило около 90% в ИК-области. Получена лю-
минесценция в ИК-области, но генерационные
эксперименты не были проведены. Аналогичным
образом Ли и др. приготовили и исследовали кера-
мику SrF2:Er (5 мол. %) [186]. В работе [110] были

рассчитаны параметры Джадда–Офельта для ке-
рамики CaF2:Er (3 мол. %) как перспективного

лазерного материала для диапазона 1.55 мкм, оце-
ненные радиационные времена жизни оказались
в среднем в 1.7 раза больше, чем ранее опублико-
ванные.

В работе [106] представлены результаты по
синтезу композитной керамики CaF2:Er (2%)/

CaF2:Er (5%)/CaF2:Er (2%). Толщина слоя кера-

мики c 5% Er составила 0.4–0.6 мм. Средний раз-
мер зерен составил 30 и 55 мкм для 2 и 5% концен-
трации эрбия соответственно. Оптическое пропус-
кание композитной керамики составило 44.9 и
53.6% для длин волн 500 и 1200 нм соответственно.

КЕРАМИКИ, ЛЕГИРОВАННЫЕ ТУЛИЕМ

Матрицы, легированные тулием, дают воз-
можность получения лазерной генерации в обла-
сти 2 мкм, перспективной для биомедицинских

приложений, мониторинга окружающей среды и
в системах связи.

Серия керамик, легированных тулием, полу-
чена методом ГФ монокристаллов. Для керамики
CaF2:Tm получена лазерная генерация на длине

волны 1890 нм с эффективностью 5.55 и 26.7%
(накачка на 798 нм) для образцов с 4 и 6 мол. %
TmF3, соответственно [64, 208].

Дорошенко и др. [58, 59] в CaF2:Tm-керамике

при возбуждении на длине волны 782 нм получи-
ли лазерную генерацию на длине волны 1863 нм с
перестройкой в диапазоне 1820–1910 нм. В работе
[215] КПД генерации на такой керамике был до-
веден до 16%. Впервые было продемонстрирова-
но [58, 59, 70] образование новых оптических
центров с тетрагональной симметрией на длине
волны 793.4 нм. По-видимому, образование но-
вого центра происходит за счет процесса двойни-
кования на границе зерен. Аналогичное явление
было обнаружено и для керамик MF2:Tm (M = Sr,

Ba) [68, 216]. Кроме того, получены лазерные ке-
рамики (Ca,Sr)F2:Tm [45] и (Ba,Sr)F2:Tm [45, 213]

(см. табл. 3).

Использование керамики CaF2:Tm (2 мол. %):Ho

(0.3 мол. %) при возбуждении на длине волны
785 нм позволило получить перестраиваемую ла-
зерную генерацию в диапазоне 2050–2120 нм,
КПД 12% [215].

КЕРАМИКИ, ЛЕГИРОВАННЫЕ ИТТЕРБИЕМ

Керамические материалы этой группы привле-
кают наибольшее внимание, так как ион иттербия
имеет минимальный квантовый дефект генерации
среди РЭЗ. Это приводит к высоким КПД генера-
ции и минимальному тепловыделению, что важно
при разработке лазерных систем большой мощ-
ности.

Первый керамический иттербиевый лазер соста-
ва Ca0.65Sr0.30Yb0.05F2.05 получен методом ГФ моно-

кристаллов в результате сотрудничества ИОФ РАН
и ИНКРОМ [54]. Было показано, что величина вяз-
кости разрушения (KIc) для керамики в 1.75 раза

больше аналогичной величины для исходного мо-
нокристалла и достигнут рекордный КПД (81%)
при низком пороге генерации (13 мВт) [203].

Методом ГФ монокристаллов были изготовле-
ны керамики CaF2:Yb (3 и 5 мол. %) [55] с оптиче-

ским пропусканием более 90% в видимой и ИК-
областях спектра, с улучшенными механически-
ми характеристиками по сравнению с монокри-
сталлами, теплопроводность такая же, как у мо-
нокристаллов [55, 217–219]. Получены перестра-
иваемые лазерные генерации в диапазоне 1016–
1082 нм с эффективностью 35 и 30% при концен-
трации иттербия 5 и 3 мол. % соответственно [210].
Предложена аналитическая методика определения
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содержания двухвалентного иттербия в кристаллах
и керамике на основе спектров поглощения в УФ-
диапазоне [160]. Радиационная стойкость керами-
ки и кристаллов CaF2:Yb разная [66]. Физические

свойства твердого раствора Ca1 – xYbxF2 + x сведены

в [44]. В [55] сообщалось также о получении ла-
зерной генерации на керамике CaF2:Yb, приго-

товленной ГП порошка, осажденного из водного
раствора по реакции (1).

Многолетние всесторонние исследования
французских ученых по получению лазерной ке-
рамики CaF2:Yb методом ГП отражены в работах

[43, 83, 93, 100, 122, 141, 187]. Исходные порошки
твердого раствора были получены соосаждением
из водных растворов нитратов, в качестве осади-
теля использовали плавиковую кислоту (уравне-
ние (1)).

Подробный протокол получения оптической
керамики CaF2:Yb (0.5–10 ат. %) представлен в

работе [83]. Полученные порошки были высуше-
ны при 80°С, отожжены при 400°С в атмосфере
безводного Ar в течение 4 ч и подвергнуты ХИП.
Полученные заготовки отжигали при 600°С в ва-
кууме в течение 1 ч, затем подвергали ГП при
900°С в вакууме при давлении 60 МПа. Графито-
вые прокладки были засыпаны оксидом алюми-
ния для предотвращения загрязнения углеродом.
Коэффициент оптических потерь составил

0.016 см–1 на длине волны 1200 нм. Протокол син-
теза был усовершенствован в работе [141] за счет
удаления стадий компактирования порошка
прессованием. Вместо этого применено форми-
рование компактов центрифугированием с по-
следующим отжигом на воздухе при 450°С и в ва-
кууме при 600°С.

В качестве источников оптических потерь в
керамике CaF2:Yb выявлены образующийся на

границе зерен слой обогащенной кислородом фа-
зы толщиной 3–5 нм (методы STEM и HAADF–
STEM) и повышенная концентрация иттербия на
границе зерен (метод рентгеноспектрального
микроанализа)  [83]. Авторы [83] предположили,
что исходная поверхность наночастиц состоит из
слоев CaF2:Yb/CaO/Ca(OH)2. По нашему мне-

нию, обогащение границы зерен иттербием и
кислородом свидетельствует о формировании ок-
софторидных фаз типа YbOF, образующихся в ре-
зультате частичного выборочного пирогидроли-
за. Фториды РЗЭ легче подвержены гидролизу,
чем фториды щелочноземельных элементов [220,
221], а оксофторид иттербия ограниченно раство-
рим во фториде кальция [222]. На данной керами-
ке CaF2:Yb получена перестраиваемая лазерная

генерация в диапазоне 1015–1060 нм [145] с КПД
43% [187]. Методом ГП по методике [83] изготов-
лена керамика CaF2:Yb (0.1–10 ат.%) и определе-

на схема штарковских энергетических уровней и
симметрии оптических центров  [100]. При кон-

центрации иттербия 0.5 ат. % доминирующими

являются кубический (Oh), тетрагональный (C4V)

и тригональный (C3V) центры, а при концентрации

иттербия 2.5 ат. % доминирует только один вид цен-

тра, соответствующий кластерам типа Yb6F37.

В серии работ [94, 117, 120, 126] методом ГП

получены керамики CaF2:Yb (3–5%) и лазерные

генерации с КПД 29.3% [117] и 23.6% [94]. Шихта

синтезирована осаждением с использованием

фторида калия.

Методами ИПС при 600°С и ГП при 800°С по-

лучены керамики CaF2:Yb(5%) [126]. Исходные

порошки синтезированы соосаждением из вод-

ных растворов нитратов при использовании фто-

рида калия. В результате обоих методов синтеза

была получена опалесцирующая керамика с беле-

сым оттенком с оптическим пропусканием 83%

на длине волны 1200 нм.

Методом ГФ монокристаллов получены кера-

мики SrF2:Yb и (Ba, Sr)F2:Yb, на которых наблю-

дался эффект лазерной генерации  [45]. Методом

ГП получены керамики SrF2:Yb (1–10 ат. %) [81,

118]. Порошки для прессования были синтезиро-

ваны методом соосаждения при использовании

фторида калия. Оптическое пропускание кера-

мики в работе [81] не превышало 52.7%, а в работе

[118] – 85% на длине волны 1200 нм. Методом

сплавления BaF2 : ZnF2 : CdF2 : YbF3 была получе-

на композиционная полупрозрачная керамика на

основе фаз со структурами BaZnF4 и α-Cd2BaF6 с

оптическим пропусканием около 50% в области

1 мкм [28]. В результате спектрально-люминес-

центной характеризации было показано, что ит-

тербий присутствует в обеих фазах.

Методом ГИП получены керамики CaF2:La:Yb

на основе исходных порошков CaF2, LaF3 и YbF3

[121]. Керамики получены в результате предвари-

тельной термообработки порошков на воздухе

при 700–900°С c последующим ГИП при 700–

1000°С в инертной атмосфере. Легирование лан-

таном приводит к подавлению образования Yb2+

при соотношении La : Yb 3 : 1. Наибольший КПД

(69.5%) был достигнут для образца CaF2:La (3 ат. %):

Yb (1 ат. %), а наибольшая выходная мощность

(4.36 Вт) для образца CaF2:La (3 ат. %):Yb (2 ат. %)

при более низком КПД (55.3%). Методом спека-

ния были получены керамики CaF2:La (1 ат. %):Yb

(1 и 3 мол. %) [144]. Исходные порошки были синте-

зированы соосаждением, причем каждый из фто-

ридов был получен независимо. На керамике

CaF2:La (1 ат. %):Yb (3 мол. %) была достигнута

лазерная генерация с выходной мощностью

1.09 Вт, КПД 35% и порогом 0.71 Вт.
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КУЗНЕЦОВ и др.

СЦИНТИЛЛЯЦИОННЫЕ КЕРАМИКИ

Характерной особенностью сцинтилляцион-
ных керамик являются менее жесткие требования
к оптической прозрачности соответствующих ма-
териалов, что позволяет широко использовать
метод ИПС. При этом во многих случаях керами-
ки показывают лучшие характеристики, чем мо-
нокристаллы такого же состава [223]. Природа
этих эффектов как правило не ясна.

Серия работ посвящена получению методом
ИПС керамик на основе фторида магния, легиро-
ванного самарием [132, 137], церием [130], евро-
пием [131] и гадолинием [133]. Поскольку в систе-
мах MgF2–RF3 твердые растворы практически не

образуются [224], использовались малые добавки
фторидов РЗЭ (0.01–1 мол. %). Процесс спекания
проводили многоступенчато, типичный прото-
кол: первоначальный нагрев до 550°С (давление
6 МПа, выдержка 10 мин), затем до 750°С (давле-
ние 70 МПа, выдержка 7 мин) [133]. Оптическое
качество керамик ухудшается при повышении
концентрации РЗЭ, что подтверждается образо-
ванием второй фазы по данным рентгенофазово-
го анализа, например, фторида гадолиния для об-
разца с номинальным содержанием гадолиния
1% [133]. При рентгеновском возбуждении кера-
мика MgF2:Sm демонстрирует рентгенолюминес-

ценцию в диапазоне 300–600 нм с временами
жизни 310 и 1940 мкс, которые ранее не наблюда-
лись для монокристаллов.

Методом сплавления при воздействии высо-
коэнергетичного электронного пучка на воздухе

(поток энергии 1.4 МэВ с плотностью 18 кВт/см2)
была синтезирована керамика MgF2 [225]. Для

спекания были использованы активаторы WO3 и

LiOH (0.5–3 мас. % каждого от количества MgF2).

Были исследованы образцы сразу после синтеза и
отожженные на воздухе при температуре 1000°С в
течение 7 ч. Этот режим гарантирует пирогидро-
лиз фторида магния. На основании энергодис-
персионного анализа в сканирующем электрон-
ном микроскопе было предположено наличие
смеси фаз MgF2 и MgO, рентгенофазовый анализ

не проводился.

Методом ИПС из коммерчески доступного
порошка синтезирована керамика CaF2 [134, 140].

Проводилось двухстадийное компактирование
(800°С, 10 МПа, 10 мин; 1070°С, 70 МПа, 15 мин).
Получен полупрозрачный образец керамики со
световыходом 6000 фотон/MэВ при гамма-облу-

чении от источника 137Cs. При рентгеновским об-
лучении (доза 20 Гр) появились дополнительные

оптические центры (F2+), приводящие к люми-
несценции на 660 нм с полосами возбуждения на
370 и 560 нм и люминесценции на 760 нм с поло-
сами возбуждения на 390 и 610 нм. Максималь-

ный квантовый выход фотолюминесценции со-
ставил 42.6%.

Методом ГП (30 МПа, 1 ч) при температурах
700–1000°С получены керамики CaF2:Mn (2.5 ат. %

[78] и 5 ат.% [189]). Фазовая диаграмма системы
CaF2–MnF2 демонстрирует образование широ-

кой области твердых растворов со структурой
флюорита, несмотря на большую разницу в ион-
ных радиусах катионов [226]. Керамики имеют
линейную зависимость от дозы облучения в диа-
пазоне от 0.5 мГр до 1 кГр. Исходный порошок
был синтезирован методом соосаждения из вод-
ных растворов при использовании в качестве
фтор-агента фторида калия [78] или аммония
[189]. Продемонстрирована широкополосная лю-
минесценция с максимумом на 508 нм при накач-
ке на длине волны 395 нм.

Методами ГП [90, 114, 190] и ИПС [135] полу-
чены керамики CaF2:Eu. Методом ГП при темпе-

ратурах 400–700°С и давлениях до 50 МПа полу-
чены керамики CaF2:Eu (0.01–7 ат. %) [90, 114].

Порошки для прессования синтезированы мето-
дом соосаждения из водных растворов при ис-
пользовании фторида калия. Наилучшее про-
пускание (более 85%) продемонстрировала кера-
мика CaF2:Eu (5 ат.%), спеченная при температуре

600°С и давлении 30 МПа. В спектрах люминес-
ценции керамик зарегистрированы интенсивная

полоса люминесценции Eu2+ с максимумом на
422 нм и полосы низкой интенсивности, относя-

щиеся в люминесценции Eu3+. Наибольший све-

товыход при гамма-облучении от источника 137Cs

составил 9850 фотон/MэВ для керамики CaF2:Eu2+

(0.2 мол. %). Методом ГП изготовлена керамика
CaF2:Eu (2 ат. %) [190] с оптическим пропускани-

ем в видимом диапазоне спектра не более 12%. В
спектрах люминесценции зарегистрированы по-
лосы европия 2+ и 3+.

Методом ИПС из смеси порошков CaF2 и EuF3

(800°С, 10 МПа, 10 мин; 1070°С, 70 МПа, 15 мин)
изготовлены полупрозрачные образцы керамики
CaF2:Eu (0.01–0.10 мол. %) с черными включени-

ями [135]. Образцы демонстрировали люминес-
ценцию европия как 2+, так и 3+. Образование со-
стояния 2+ вероятно произошло из-за взаимодей-
ствия с графитом. Наибольший световыход для
керамики CaF2:Eu (0.05 мол. %) составил 17700 фо-

тон/MэВ при облучении гамма лучами от источ-

ника 137Cs.

Методом ИПС из смеси порошков фторида
кальция и фторида неодима получены керамики
CaF2:Nd (1, 5, 10 мол. %) [129]. Использован двух-

стадийный процесс (720°С, 10 МПа, 10 мин;
980°С, 70 МПа, 15 мин). Получены полупрозрач-
ные образцы с черными включениями, оптиче-
ское пропускание менее 20%. Наилучшую линей-
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ную чувствительность к дозам 0.1–1000 мГр про-
демонстрировал образец CaF2:Nd (5 мол. %).

В работе [139] представлены результаты сравни-
тельного исследования монокристалла и керамики
CaF2:Dy (0.1 мас. %). В методе ИПС (1070°С,

70 МПа, 15 мин) использована смесь коммерчески
доступных порошков. Керамика имела серый
цвет, ее оптическое пропускание в видимом диа-
пазоне спектра не превышало 45%, но керамика
демонстрирует более интенсивную термостимули-
рованную люминесценцию, чем монокристалл.
Аналогичная работа [136] посвящена керамике
CaF2:Tm (0.6 мас. %).

Методом ИПС изготовлена полупрозрачная ке-
рамика темного цвета SrF2 [138]. При гамма-облуче-

нии от источника 57Co световыход керамики соста-
вил 8900 фотон/MэВ, а кристалла – 16400 фо-
тон/MэВ.

Серия работ посвящена синтезу керамики
фторида бария. Фторид бария является быстро-

действующим, плотным (4.8 г/см3) и радиацион-
но-стойким сцинтиллятором. Он характеризует-
ся наличием очень быстрой компоненты рентге-
нолюминесценции (полоса на 220 нм, время
высвечивания τ = 0.8 нс) и интенсивной медлен-
ной компоненты (полоса с максимумом при
325 нм, τ = 620 нс), связанной с высвечиванием
экситонов. Наибольший интерес, в том числе для
разработки медицинских томографов, представ-
ляет быстрая компонента.

При внедрении фторидов РЗЭ в решетку фто-
рида бария происходит преобразование экситон-
ного излучения в более быстрое активаторное
свечение. Методом ГП получены керамики, леги-
рованные тулием [116, 227] или скандием [227].
Для керамики BaF2:Tm отмечено [116] образова-

ние нового оптического центра с максимумом на
8.35 эВ. Однако наиболее распространенным яв-
ляется введение трехвалентного церия, при этом
оптимальная концентрация CeF3 составляет око-

ло 0.1%. При увеличении концентрации церия ин-
тенсивность люминесценции резко падает [180].

Методом ГФ монокристаллов при температу-
рах 800–1050°С и давлении 10–200 МПа синтези-
рована керамика BaF2 [179]. При увеличении сте-

пени деформации линейным образом уменьша-
ется размер зерна керамики. Увеличение степени
деформации приводит к уменьшению интенсив-
ности медленной компоненты рентгенолюми-
несценции (полоса с максимумом 310 нм) и не
влияет на интенсивность быстрой компоненты.
ГФ монокристаллов, легированных церием, при-
вело к повышению световыхода рентгенолюми-
несценции керамики по сравнению с исходным
монокристаллом [223].

Методом ГП изготовлена керамика BaF2:Ce

(0.12 мол. %) [101, 178]. Исходные порошки были

получены методом осаждения из водных раство-
ров при использовании HF в качестве фториру-
ющего агента. Первоначально синтезировали
BaF2 ⋅ HF, который затем в процессе спекания ле-

гировали фторидом церия (реакции (4)–(7)). В ре-
зультате были получены керамики высокого опти-
ческого качества. Показано, что керамики более

радиационно-устойчивы (дозы 106–108 рад), чем
монокристаллы аналогичного состава.

Методом спекания получены керамики
BaF2:Ce (0.1–0.2 мол. %) [142, 143]. Порошки для

прессования синтезированы методом осаждения
из водных растворов с использованием PEG2000
в качестве ПАВ и KF в качестве фторирующего
агента. Процесс получения керамики был много-
ступенчатым. Порошки сушили 24 ч при 100°С,
прессовали в таблетки при 200 МПа, затем под-
вергали ХИП при 200 МПа в течение 3 мин и спе-
кали 2 ч при 1000°С и 6 ч при 1300°С. Оптическое
пропускание керамики не превышает 55% на дли-
не волны 850 нм. При рентгеновском возбужде-
нии были определены времена жизни люминес-
ценции: для быстрой компоненты 58 нс при ин-
тенсивности 37%, для медленной компоненты
434 нс при интенсивности 63%, которые схожи с
временами жизни для монокристаллов аналогич-
ного состава. Измерены гамма-спектры от радио-

изотопов 137Cs и 22Na и определено энергетиче-
ское разрешение (13.5%) при энергии 662 кэВ. В
сравнении со стандартом NaI(Tl) был оценен све-
товыход, который составил 5100 фотон/МэВ.

Методом ГП (вакуум 10–7 мбар, 900°С, 50 МПа,
2 ч) получили керамики BaF2:Ce (1–50 мол. %)

[99]. Исходные порошки синтезировали методом
осаждения из водных растворов при использова-
нии KF. Порошки после синтеза были высушены
при 80 и 450°С в течение 5 ч в токе аргона. Для об-
разца BaF2:Ce (50 мол. %) было зафиксировано

оптическое пропускание 79.5% на длине волны
550 нм. Реальные химические составы не анали-
зировались. Зафиксирована фотолюминесцен-
ция при возбуждении на 287 нм, но интенсивно-
сти люминесценции не оценивались.

Методом ИПС изготовлены керамики BaF2

для сравнения с монокристаллами [128]. Исход-
ный порошок был один и тот же, но его характе-
ристики не представлены. Прессование проводи-
ли как в вакууме, так и в атмосфере азота (720°С,
10 МПа, 30 мин; 960°С, 100 МПа, 45 мин). Полу-
чены полупрозрачные образцы керамики с чер-
ными включениями, вероятно, углерода. Свето-
выход люминесценции составил 6000 фотон/MэВ

при гамма-облучении от источника 137Cs.

Методом спекания синтезировали керамику
CeF3 [158, 159]. Фторид церия – известный быст-

рый сцинтиллятор, характеризующийся временем
высвечивания около 30 нс. На основе исходного
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коммерческого порошка, подвергнутому помолу в
течение 6 ч при использовании полиакрилата ам-
мония в качестве ПАВ, были получены суспензии
с оптимальным рН 9.27 (30 об. % загрузки CeF3),

на основе которых методом шликерного литья в
сильном магнитном поле (9 Тл) были отлиты за-
готовки керамики. Заготовки были отожжены
при 200°С в течение 5 ч в атмосфере CF4 и спече-

ны при 950°С в вакууме в течение 3 ч. С помощью
рентгенографии было показано, что образцы ке-
рамики после воздействия сильного магнитного
поля имеют зерна, структурированные по на-
правлению оси с тригональной решетки.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Анализ тематики фторидной оптической на-
нокерамики позволил выявить целый ряд новых
результатов и проблем. Исследователи научились
получать фторидную оптическую нанокерамику
посредством основных технологических прие-
мов: горячее формование монокристаллов, горя-
чее прессование, искровое плазменное спекание,
горячее изостатическое прессование и спекание без
приложения давления. Оптическое пропускание,
помимо остальных физико-химических свойств,
является одной из наиболее наглядных и достовер-
ных величин, характеризующих совершенство
оптической керамики. Подробное рассмотрение
факторов, ухудшающих оптическое пропуска-
ние, представлено в обзоре [228]. Изучение фо-
тографий керамики выявило три типа изображе-
ний: прозрачные керамики; керамики, имеющие
включения черного или серого цвета; имеющие
белесый оттенок или включения белого цвета.
Прозрачные керамики обладают высоким оптиче-
ским пропусканием – более 90%. Включения чер-
ного или серого цвета представляют собой частицы
графита от пресс-оснастки. Особенно это характер-
но для керамик, полученных методом ИПС. Разра-
ботаны технологические приемы, препятствующие
ползучести графита: использование борнитридного
спрея, засыпка прессовок порошком оксида алю-
миния, использование молибденовой фольги.
Наиболее эффективно использование борнитрид-
ного спрея. Использование молибденовой фольги
эффективно, но приводит к частичному восстанов-
лению некоторых РЗЭ до двухвалентного состоя-
ния и растрескиванию образцов. Использование
оксида алюминия эффективно, но приводит к по-
явлению кислородсодержащих примесей, осо-
бенно в межзеренном пространстве. Включения
белого цвета или керамика с белесым оттенком
появляются в случае кислородсодержащих при-
месей, таких как оксофториды или оксиды, кото-
рые обладают отличающимися от фторидов меха-
ническими характеристиками. Это проявляется в
ином поведении при воздействии давления и
температуры, что в свою очередь приводит к по-

явлению областей с порами и иными дефектами
компактирования.

Одной из стартовых проблем технологии полу-
чения керамики является порошок для прессова-
ния или кристалл для глубокой пластической де-
формации в методе ГФ. Кристалл должен обла-
дать высоким оптическим качеством и не иметь
трещин, пузырей и ячеистой субструктуры, что
приведет к ухудшению характеристик керамики.
Используются коммерчески доступные порошки
или синтезированные в лаборатории. Попытки
синтезировать керамику на основе твердых рас-
творов из индивидуальных фторидов зачастую
приводят к получению двухфазных образцов, со-
гласно данным рентгенофазового анализа. Вто-
рая фаза зачастую не идентифицируется из-за
низкого содержания легирующего компонента и,
соответственно, недостаточной чувствительно-
сти метода. Повторные длительные отжиги при-
водят к получению однофазных образцов. Полу-
чение порошков в лаборатории проводится пре-
имущественно методом соосаждения из водных
растворов с использованием различных фториру-
ющих агентов: KF ⋅ 2H2O, NH4F, HF и др. Это

позволяет получать образцы заданных химиче-
ского и гранулометрического составов, в том чис-
ле нанометрового диапазона. Увеличение содер-
жания РЗЭ в твердых растворах на основе фтори-
дов кальция и стронция приводит к уменьшению
размера частиц и областей когерентного рассея-
ния. Использование фторида аммония при одно-
временном использовании РЗЭ приводит к вхож-
дению аммония в кристаллическую решетку. Это
полноценно доказано применительно к матрице
фторида стронция. Аналогичная ситуация наблю-
дается при использовании фторида калия. Ряд ис-
следователей обнаруживают присутствие калия в
керамике по данным рентгеноспектрального мик-
роанализа, но не связывают это с вхождение калия
в кристаллическую решетку. Использование калия
приводит к разрушению кластеров на основе РЗЭ и
изменению спектрально-люминесцентных харак-
теристик керамик таким образом, что затрудни-
тельно проводить сравнение, так как количество
калия не определено. Получение порошков мето-
дом осаждения из водных растворов приводит к
появлению химически и физически связанной
воды как на поверхности частиц, так и в порах
[229–231]. Одной из чрезвычайно важных задач
является дегидратация порошков без гидролиза.
При использовании нитратов в качестве исход-
ных веществ необходима прокалка порошка при
температурах не менее 500–550°С для удаления
кислородных примесей.

Получение оптической керамики на основе
фторида магния является трудной задачей, так
как он не обладает кубической сингонией. Полу-
чение твердых растворов на основе фторида маг-
ния с РЗЭ невозможно из-за значительной разни-
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цы ионных радиусов, что также подтверждается
фазовыми диаграммами [224]. В связи с этим не-
которые работы по получению керамик на основе
твердых растворов фторида магния с РЗЭ вызы-
вают сомнение. Следует особо отметить, что в
данных работах обнаруживают вторую фазу, в том
числе на основе РЗЭ. В связи с этим трудно про-
водить сравнения физико-химических характе-
ристик.

В ряде работ были синтезированы концентра-
ционные серии твердых растворов с различным
содержанием РЗЭ, которые затем подвергали тер-
мическому воздействию и давлению в одинако-
вых условиях. В результате определяли образцы с
наилучшими характеристиками, особенно по оп-
тическому пропусканию. Различные концентра-
ционные зависимости, зачастую с максимумом,
пытаются объяснить просто кластерообразовани-
ем, что не позволяет установить какие-либо до-
стоверные корреляции. Исследователи не учиты-
вают, что при легировании фторидов щелочнозе-
мельных элементов фторидами РЗЭ происходит
существенное увеличение микротвердости твер-
дых растворов, что в свою очередь приводит к то-
му, что различные по составу твердые растворы
требуют различных условий прессования. Необ-
ходимо проведение дилатометрических измере-
ний для определения температур, благоприятных
для компактирования, как показано в [232].

Следует отдельно отметить, что авторы подав-
ляющего большинства статей ограничиваются
представлением рентгенограмм, но не проводят
расчет параметров решетки, величин областей
когерентного рассеяния и микродеформаций.
При легировании матриц CaF2, SrF2, BaF2, CdF2,

PbF2 РЗЭ происходит изменение параметра ре-

шетки. Соответствующие уравнения, описыва-
ющие зависимости а(x) для твердых растворов
M1 – xRxF2 + x, приведены в работах [175, 233]. Это

позволяет на основе параметра решетки оцени-
вать химический состав твердых растворов. В ста-
тьях зачастую приводят спектры с данными энер-
годисперсионного анализа, подтверждающие на-
личие исходных катионов, но не проводится
оценка состава и не предоставляются СЭМ-изоб-
ражения в атомном контрасте.

Выявлена целая серия статей, посвященных по-
лучению керамик, обладающих ап-конверсионной
люминесценцией. К сожалению, в подавляющем
большинстве статей не представлены данные по
используемым плотностям мощности накачки, что
делает невозможным проведение каких-либо срав-
нительных исследований. Ап-конверсия является
нелинейным процессом [234–236], и ее интенсив-
ность напрямую зависит от плотности мощности
накачки. Необходимость предоставления полных
данных по накачке и стандартизации методик
оценки эффективности ап-конверсионной лю-

минесценции была заявлена на II международной

конференции по ап-конверсионным люминофо-

рам (UPCON 2018) в 2018 году в Валенсии. В на-

шей лаборатории был разработан оригинальный

способ синтеза порошка твердого раствора на осно-

ве фторида стронция, легированного иттербием и

эрбием, который продемонстрировал высокие ве-

личины квантового выхода ап-конверсионной

люминесценции [172], что позволило использо-

вать его для технологии оптической керамики.

Данный способ синтеза оказался достаточно хо-

рошим, что позволило провести широкомас-

штабные исследования спектрально-люминес-

центных свойств при различных плотностях

мощности накачки как порошков [237], так и мо-

нокристаллов [238]. Исследование ап-конверси-

онной люминесценции объемных тел, таких как

керамики или монокристаллы, осложнено еще и

тем, что происходит изменение интенсивности

полос люминесценции из-за термически связан-

ных уровней, что было показано на примере эр-

бия в работах [239–241].

Керамики обладают собственным набором

структурных дефектов, отличающих их от моно-

кристаллов. Таким образом, они представляют

собой новый тип оптических материалов. Это

проявляется в различном поведении кристаллов

и керамик при радиационном облучении, а так-

же в различии спектрально-генерационных ха-

рактеристик. Это направление требует дальней-

ших исследований. Рассмотрение керамик види-

мого и ИК-диапазонов выявило возможность

получения новых оптических центров для тулия,

которые авторы объясняют образованием двой-

ников на границе зерен. При сравнении керамик

с монокристаллами не принимается в расчет ряд

обстоятельств. Не определяется химический со-

став керамики и монокристаллов, что необходи-

мо для сравнения, так как коэффициенты рас-

пределения легирующих компонентов при полу-

чении керамик и выращивании монокристаллов

различны. Получение керамики из порошка при

использовании в качестве фторирующих агентов

фторида калия или фторида натрия приводит к их

вхождению в кристаллическую решетку, разру-

шению кластеров и некорректности их сравнения

с монокристаллами без калия и натрия.

В настоящее время получены лазерные генера-

ции в видимом и ИК-диапазонах на керамиках,

легированных празеодимом, неодимом, диспро-

зием, эрбием, тулием и иттербием. Возможно рас-

ширение ассортимента лазерных керамик как за

счет использования новых матриц, так и за счет

других лазерных переходов и ионов.
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Проведен синтез порошка эвтектического состава в системе LaB6–NbB2 карбоборотермическим
восстановлением смеси La(OH)3 и NbO0.5–2(OH)4–1 в вакууме при температуре изотермической вы-
держки 1650°С. Смесь гидроксидов получали обратным осаждением в суспензии аморфных бора и
углерода из водных растворов нитрата лантана, фторида и оксифторида ниобия. Исследовано вли-
яние соотношения бора и углерода на фазовый и элементный составы смеси боридов. Средний диа-
метр частиц синтезированных боридов составил 200–250 нм. Порошки спекали при 1700°C до отно-
сительной плотности 87% и переплавляли в электрической дуге. Полученные эвтектические структу-
ры стержневого типа характеризовались диаметром стержней NbB2 около 600 нм. С использованием
методов РЭМ, МРСА и РФА исследована структура закристаллизованных образцов и уточнена эвтек-
тическая концентрация компонентов (58 мол. % LaB6).

Ключевые слова: совместное осаждение, порошок, дисперсность, карбоборотермическое восста-
новление, эвтектика, гексаборид лантана, диборид ниобия
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ВВЕДЕНИЕ

Гексаборид лантана как основа передовых
функциональных материалов является одним из
наиболее востребованных среди тугоплавких со-
единений. Монокристаллические и спеченные ка-
тоды из LaB6 благодаря низкой работе выхода
электронов и высокой плотности эмиссионного
тока широко применяются в термоэмиссионной
технике от катодов-компенсаторов стационарных
плазменных двигателей до микрокатодов растро-
вых электронных микроскопов [1–8]. Благодаря
проявлению локализованного поверхностного
плазмонного резонанса наноразмерные гексабо-
риды РЗМ обладают выраженным эффектом сме-
щения максимума поглощения в ближнюю ИК-
область спектра [9–13]. Однако постоянное по-
вышение уровня требований к функциональным
материалам вынуждает усложнять их химический
и фазовый составы. Эвтектические композиты в
квазибинарных системах LnB6–MB2 (Ln – ланта-
ноиды, M – переходные металлы IV–VI групп)
обладают высоким уровнем термоэмиссионных
[1–8] и физико-механических свойств [6, 14–19].

Квазибинарные системы LnB6–MB2 [20–27] и
близкие к ним системы LnB6–M2B5 [28, 29] опи-
сываются диаграммами состояния эвтектическо-
го типа с небольшими (до 2–3%) областями суще-
ствования твердых растворов (рис. 1). Снижение
температуры появления жидкой фазы по отноше-
нию к температуре плавления диборида достигает
~800°С в системах LaB6–HfB2 и LaB6–ZrB2, а в
системе LaB6–NbB2 составляет 570°C. Столь суще-
ственное снижение температуры появления жид-
кой фазы позволяет не только активировать
уплотнение при горячем прессовании [19, 30, 31]
или электроимпульсном спекании (SPS) [32–35],
но и реализовывать метод свободного спекания
без приложения внешнего давления [36, 37], а
также получать направленно закристаллизован-
ные эвтектики [1–3, 14–18, 38–42].

Однако для получения высокоплотных кера-
мических материалов со структурой “модели эв-
тектики” на основе систем LnB6–MB2 с равно-
мерным распределением частиц фаз диборида и
гексаборида необходимо использовать нано- и
субмикрокристаллические порошковые смеси с
высокой степенью гомогенизации в объеме [43].
Попытки обеспечить необходимую степень го-

УДК 666.3



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 6  2021

СИНТЕЗ ЭВТЕКТИЧЕСКИХ СТРУКТУР НА ОСНОВЕ LaB6 И NbB2 609

могенизации традиционными для керамической
технологии (порошковой металлургии) способа-
ми механического перемешивания высокотвер-
дых компонентов приводят к неизбежному воз-
никновению локальных отклонений от заданной
концентрации. В результате этого формируются
агломераты, состоящие из частиц одной фазы.
Наличие последних может служить причиной не-
желательного роста крупных зерен в структуре
композиционного материала за счет вторичной
рекристаллизации в процессе спекания.

Следовательно, необходимо искать альтерна-
тивные способы гомогенизации многокомпонент-
ных смесей. Один из перспективных способов –
совместное осаждение катионов La3+ и M4+ из вод-
ных растворов в виде гидроксидов, карбонатов
или иных нерастворимых форм с последующим
восстановлением до соответствующих боридов бо-
ром или смесью бора с углеродом. Этот способ
обеспечивает гомогенизацию смеси гидроксидов в
осадке за счет равномерного распределения катио-
нов La3+ и M4+ в водном растворе, а также, при
условии верного подбора условий осаждения, поз-
воляет получать наноразмерные порошки оксидов
[44–46]. Однако и в этом случае перемешивание
полученного осадка с бором осуществляется меха-

нически, что может негативно влиять на распреде-
ление компонентов в объеме.

Целью работы было экспериментальное полу-
чение высокодисперсной смеси боридов лантана
и ниобия, высокая степень гомогенизации кото-
рой позволит с помощью электродуговой плавки
получить закристаллизованные сплавы LaB6–
NbB2 с равномерным взаимным распределением
фаз в структуре эвтектики. Для этого предложена
схема совместного осаждения гидроксидов лан-
тана и ниобия непосредственно на высокодис-
персные частицы элементарного бора и углерода
в водной суспензии. Этот способ полностью ис-
ключает необходимость механического смеше-
ния продуктов осаждения с бором и углеродом.
Представляет интерес также исследование влия-
ния условий получения осадка в суспензии бора и
температуры термообработки реакционной сме-
си на полноту синтеза LaB6 и NbB2, чистоту и дис-
персность синтезируемого продукта.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В работе использовали порошки Nb2O5

(99.9 мас. %) и La(NO3)3 ⋅ 6H2O квалификации
“х. ч.” с содержанием кристаллогидрата 99.0 мас. %.
В качестве источников бора и углерода использо-
вали аморфный бор марки Б-99В (99% B) и угле-
род технический марки П-803. Осадителем слу-
жил водный 25%-ный раствор аммиака.

Схема получения порошковой смеси в системе
LaB6–NbB2, соответствующей составу эвтектики
(57 мол. % LaB6), показана на рис. 2.

На первой стадии готовили 10%-ный раствор
соли лантана в воде и растворяли оксид ниобия
Nb2O5 в 45%-ном растворе плавиковой кислоты
при температуре 50–60°С, в результате чего полу-
чали раствор фторида и оксифторида ниобия по
реакции

(1)

Нитрат лантана растворяли в дистиллирован-
ной воде, поддерживая рН 3 добавлением азотной
кислоты. Обратное осаждение проводили следу-
ющим образом: водные растворы солей охлажда-

+ →
→ + +

2 5

2 7 2 5 2[ ] [
Nb O 12HF

H NbF H Nb ]OF 4H O.

Рис. 1. Диаграмма состояния системы LaB6–NbB2,
построенная по данным [20].
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Рис. 2. Схема получения смеси LaB6 + ZrB2.
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ли и смешивали в пластиковой таре, после чего
постепенно приливали полученный раствор к
суспензии углерода и бора в водном растворе ам-
миака. При этом рН получаемой суспензии под-
держивали равным 9–10.

После осаждения раствор отстаивали 72 ч, за-
тем промывали на вакуумном фильтре дистилли-
рованной водой с целью удаления азот- и фторсо-
держащих соединений и высушивали при темпе-
ратуре 110°С. Для контроля полноты осаждения
гидроксидов лантана и ниобия в отфильтрован-
ный маточный раствор добавляли азотную кисло-
ту до значения pH 4, а затем проводили нейтрали-
зацию водным раствором аммиака до pH 10, что
не приводило к помутнению раствора. Выпарива-
ние с последующей прокалкой показало практи-
ческое отсутствие в растворе продуктов гидроли-
за соединений лантана и ниобия.

Далее из полученного порошка полусухим од-
ноосным прессованием в цилиндрической пресс-
форме получали заготовки для синтеза. Давление
прессования подбирали исходя из необходимого
значения относительной плотности прессовок:
ρотн = 40–50%. Это связано с тем, что при значе-
ниях ρотн < 40% слишком малая площадь сопри-
косновения частиц в брикете может ограничивать
скорость твердофазной реакции при синтезе, то-
гда как при ρотн > 50% недостаточная газопрони-
цаемость поровой системы брикета также может
ограничивать скорость прямой реакции за счет
трудности удаления газообразного CO.

Для оценки влияния соотношения количества
углерода и бора в суспензии с количеством гид-
роксидов на чистоту конечного продукта были
проведены четыре серии эксперимента (табл. 1).

Высокотемпературный синтез смеси боридов
проводили карбоборотермическим восстановле-
нием оксидов по условной реакции

(2)

Термообработку смеси гидроксидов и бора
проводили в вакуумной печи сопротивления
СШВЛ 1.2.5/25 с изотермической выдержкой в
течение 1.5 ч при давлении остаточных газов не
более 10–2 Па при t = 1650°С.

− −+ + + →
→ + + ↑ + ↑

3 0.5 2 4 1

6 2 2

La OH NbO OH B( ) ( ) С
LaB NbB H O СO .

Полученные порошки боридов компактирова-
ли полусухим прессованием аналогично заготов-
кам для синтеза и затем спекали в вакуумной печи
с изотермической выдержкой в течение 1 ч при
давлении остаточных газов не более 10–2 Па при
t = 1700°С. Полученные спеченные образцы под-
вергали плавлению в электрической дуге в защит-
ной среде аргона. Быструю кристаллизацию с
фиксированием структуры эвтектики обеспечи-
вали интенсивной продувкой образца аргоном.
Закристаллизованные объекты полировали для
последующего анализа структуры и состава.

Рентгенофазовый анализ полученных в ре-
зультате синтеза порошков проводили на много-
функциональном порошковом дифрактометре
Rigaku SmartLab 3 в диапазоне углов 2θ 20°–80°
(CuKα-излучение, Ni-фильтр, шаг 0.01°). Анализ
дисперсности и морфологии порошков проводи-
ли с помощью сканирующего электронного мик-
роскопа (СЭМ) Tescan Vega 3SBH; микрорентге-
носпектральный анализ химического состава
осуществляли с помощью рентгеновского энер-
годисперсионного микроанализатора Aztec X-Act
(Oxford Instruments).

Объемную концентрацию компонентов в эвтек-
тике определяли с помощью статистической обра-
ботки СЭМ-снимков эвтектических областей за-
кристаллизованных образцов. Площадь фазовых
составляющих измеряли с помощью программного
комплекса анализа изображений Thixomet Lite.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
В результате всех четырех серий эксперимента

были получены высокодисперсные порошки ха-
рактерного фиолетово-серого оттенка, содер-
жавшие фазы кубического LaB6 и гексагональ-
ного NbB2 (рис. 3). Профиль всех дифракционных
максимумов боридов свидетельствует о высокой
степени кристалличности и практическом отсут-
ствии уширения, связанного с дефектностью или
аморфизацией их кристаллической структуры.

При стехиометрическом отношении массы уг-
лерода и бора к массе гидроксидов в исходной
смеси (состав 1) в спектрах присутствуют интен-
сивные рефлексы тетрагональной фазы борокар-
бида лантана LaB2C2. Менее заметные дифракци-
онные максимумы LaB2C2 присутствуют и в спек-

Таблица 1. Соотношение исходных компонентов в четырех сериях эксперимента

Компонент
Кол-во относительно расчетного по уравнению (2), мас. %

1 2 3 4

C 100 70 70 85
B 100 140 130 115
C + B 100 105 100 100
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трах порошков 3 и 4, в которых масса бора в
суспензии была увеличена на 30 мас. % (состав 3)
и 15 мас. % (состав 4), а масса углерода снижена
на аналогичную величину. В спектре порошка 2,
где масса углерода была снижена на 30 мас. %, а
масса бора увеличена на 40 мас. %, пики фазы
LaB2C2 не фиксируются, что свидетельствует о
полном связывании углерода в CO и его удалении
через газовую фазу. Слабые рефлексы обедненно-
го бором борокарбида LaB2C4 присутствуют толь-
ко в спектрах порошка 1. Борокарбидные фазы
характеризуются высокой реакционной способ-

ностью к влаге воздуха, в связи с чем их присут-
ствие в составе продуктов реакции нежелательно.

Слабые пики боратов лантана LaBO3 и La3BO6
присутствуют в спектрах всех порошков. Наи-
меньшая интенсивность пиков боратов наблюда-
ется в спектре порошка 2, содержавшего в исход-
ной смеси максимальное количество бора (40%
сверх стехиометрического).

Также зафиксированы слабые рефлексы фазы
карбида ниобия в порошке 4, что, вероятно, свя-
зано с локальной расшихтовкой, поскольку в по-
рошке 1, где содержание углерода выше, появле-
ние карбида ниобия не отмечено.

Морфология и дисперсность синтезирован-
ных порошков не зависела от соотношения бора и
углерода в исходной смеси. На рис. 4 приведен
СЭМ-снимок смеси боридов в порошке 2. Поро-
шок представлен изометричными частицами со
слабо выраженной огранкой. Средний диаметр
частиц составляет 200–250 нм, однако некоторые
агломераты, состоящие из частиц менее 100 нм,
достигают диаметра около 1–2 мкм.

По данным микрорентгеноспектрального ана-
лиза, весовое соотношение La/Nb в синтезиро-
ванных смесях в пересчете на бориды составляло
57.5 мол. % LaB6 и 42.5 мол. % NbB2. Наименьшая
концентрация примеси кислорода (2.1 мас. %) за-
фиксирована в порошке 2, что коррелирует с дан-
ными рентгеновской дифрактометрии. На осно-
вании этих данных для спекания керамических
образцов использован порошок 2.

После спекания синтезированной порошко-
вой смеси были получены двухфазные образцы
керамики LaB6–NbB2 c относительной плотно-
стью 87%. Существенного увеличения размера зе-
рен в структуре керамики не отмечено (средний

Рис. 3. Спектры рентгеновской дифракции порошковых смесей LaB6 + NbB2.

60 70 8050403020

LaB6
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Рис. 4. СЭМ-изображение порошка LaB6–NbB2 со-
става 2.

250 нм
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диаметр 400–600 нм), что обусловлено относитель-
но невысокой температурой спекания (1700°С).
Спеченные образцы были переплавлены в элек-
трической дуге. СЭМ-снимки полированных по-
перечных сечений закристаллизованных образцов
показаны на рис. 5. В заданных условиях охлажде-
ния структура эвтектических областей относится к
стержневому типу. В монокристаллической мат-
рице LaB6 равномерно распределены параллель-
ные друг другу стержни (нитевидные монокри-
сталлы) NbB2 со средним диаметром около
600 нм. Размер эвтектических колоний достигает
нескольких десятков микрометров в диаметре.
Преимущественной ориентации эвтектических
колоний в объеме материала не наблюдается, по-
скольку градиент температуры в разных частях
капли расплава в процессе кристаллизации имел
различное направление. Согласно статистической
оценке площади фаз, концентрация LaB6 в эвтек-
тике LaB6 + NbB2 составляет 79 об. %, или 58 мол. %,
что хорошо согласуется с данными [20].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

При температуре изотермической выдержки
1650°С методом карбо-боротермического вос-
становления смеси гидроксидов La(OH)3 и
NbO0.5–2(OH)4–1 в вакууме 10–2 Па получены сме-
си боридов LaB6 + NbB2 в соотношении, близком
к эвтектическому (~57 мас. % LaB6). Гидроксиды
получали методом совместного обратного оса-
ждения из водных растворов соответствующих
нитратов гидроксидом аммония непосредствен-
но в суспензии бора и углерода. Состав смесей
LaB6 + NbB2 представлен основными фазами

LaB6 и NbB2; в смесях, синтезированных в соот-
ветствии с расчетом по уравнению реакций, при-
сутствует фаза LaB2C2. Наименьшее количество
примесей содержит порошок, полученный из
смеси с недостатком углерода 30 мас. % и избыт-
ком бора 40 мас. %.

Из синтезированных смесей спеканием без
приложения давления получен двухфазный кера-
мический образец LaB6–NbB2 с относительной
плотностью 87% и размером зерен 400–600 нм.

Плавлением керамических образцов в элек-
трической дуге и последующей быстрой кристал-
лизацией получены типичные стержневые эвтек-
тические структуры, содержание LaB6, по данным
анализа изображений, составило 58 мол. %.

Использование совместно осажденных гид-
роксидов для синтеза смеси боридов позволяет по-
лучать гетерофазные порошки с высокой степе-
нью гомогенизации, что облегчает формирование
эвтектической структуры с равномерным распре-
делением нитевидных кристаллов NbB2 диамет-
ром ~600 нм в матрице LaB6 при кристаллизации
из расплава за счет отсутствия концентрационных
флуктуаций и агломерации компонентов.
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Исследован процесс самопроизвольного диспергирования литых материалов, состоящих из MAX-
фазы Cr2AlC, допированной Mn, а также карбидов и алюминидов хрома, марганца и алюминия. Об-
разцы получены в виде слитков методом СВС в реакторе объемом 3 л под давлением аргона р = 5 МПа.
В качестве шихт использовали смеси порошков оксидов марганца(IV) и хрома(III) с алюминием
(АСД-I) и углеродом. Обнаружено, что присутствие в литом материале карбида алюминия (Al4C3)
приводит к самопроизвольному диспергированию (без механического или химического воздей-
ствия) литого материала в порошки с размером кристаллических частиц менее 100 мкм. Показано,
что диспергирование происходит в результате взаимодействия карбида алюминия с влагой воздуха.
Полученные продукты охарактеризованы методами рентгенографического и локального рентгено-
спектрального анализов. Изучены структурно-фазовые состояния частиц целевых продуктов, полу-
ченных в результате самодиспергирования литого СВС-материала.
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ВВЕДЕНИЕ
Бинарные и тройные соединения марганца,

хрома, алюминия и углерода относятся к туго-
плавким материалам, которые обладают полез-
ными практическими свойствами. Сплавы с
большим содержанием Mn и Al имеют высокую
удельную прочность и могут быть использованы в
литейном и деформационном производстве как
жаропрочные и износостойкие, а также в других
отраслях промышленности. Они давно известны
и хорошо изучены [1–3]. В последнее время воз-
ник большой интерес к композиционным мате-
риалам, состоящим из MAX-фаз, карбидов и ин-
терметаллидов переходных металлов, поскольку
MAX-фазы имеют уникальное сочетание особен-
ностей как металлов, так и керамики и обладают
отличными механическими, химическими, теп-
ловыми и электрическими свойствами [4].

В настоящее время MAX-фаза Cr2AlC является
третьим широко изученным соединением после
Ti3SiC2 и Ti3AlC2 среди семейства MAX-фаз. Име-
ется предположение, что при комнатной темпе-
ратуре Cr2AlC может вести себя как парамагнетик
[5–7]. Для повышения магнитосопротивления в
Cr2AlC вводят марганец, получая твердый раствор
(Cr1 – xMnx)2AlC. Для этого смеси необходимых

элементов в стехиометрических отношениях сплав-
лялись методом дуговой плавки в атмосфере Ar с
температурой дуги более 1000оС [8, 9].

Для получения материалов на основе MAX-
фазы Cr2AlC наиболее часто используют методы
горячего прессования; плазменно-искрового
спекания; двухстадийного спекания, включаю-
щего реакцию жидкого алюминия с карбидами
хрома [10, 11]. Перспективным способом получе-
ния таких материалов является одностадийный ме-
тод – самораспространяющийся высокотемпера-
турный синтез (СВС). Он практически не требует
затрат электроэнергии, обладает высокой произво-
дительностью и экологической чистотой [12]. Од-
ним из технологических направлений этого метода
является СВС-металлургия, позволяющая получать
литые материалы за счет полного плавления ком-
понентов в волне горения. В результате продукт в
волне горения формируется в жидкофазном со-
стоянии. Из-за различного удельного веса под
действием гравитации происходит сепарация тя-
желой металлоподобной и легкой оксидной фаз в
образовавшихся продуктах [13, 14]. Большинство
из вышеперечисленных процессов проводят при
повышенных температурах (>1200°С), в результа-
те чего конечные продукты представляют собой
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спеченные блоки (“спеки”) или слитки. Для даль-
нейшего использования проводят их передел (из-
мельчение) в порошки определенных фракций.

Наиболее распространенными способами дис-
пергирования являются механические и химиче-
ские методы. При механическом измельчении твер-
дых материалов частицы размером менее 60 мкм
образуют конгломераты, а на поверхности зерен
образуются микротрещины, что обуславливает
загрязнение продукта материалом истирающих
частей мельниц [15]. При химическом дисперги-
ровании [16–18] процессы проводят в агрессив-
ных (кислотных или щелочных) средах, часто при
повышенной температуре, что крайне нежела-
тельно с экологической точки зрения. Под воз-
действием агрессивной среды происходит также
частичное растворение целевого продукта. В ра-
ботах [19–21] отмечено, что присутствие в составе
композитов фазы Al4C3 приводит к разрушению
материала под действием влаги воздуха вследствие
гидролиза. В работе [21] обнаружено, что карбид
алюминия гидролизуется со скоростью 1%/ч. Бы-
ло установлено, что Al4C3 нестабилен на воздухе,
поглощает воду из окружающей среды с образо-
ванием Al(OH)3.

Целью данной работы является исследование
процесса “самопроизвольного” диспергирования
литого материала Cr–Mn–Al–C и получение
мелкодисперсных порошков.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В экспериментах использовали порошки ок-

сидов марганца(IV) квалификации “ч.” и хро-
ма(III) “ч.”, алюминия (АСД-I) и углерода (гра-
фит марки ПГ). Составы исходных смесей выбира-
ли из условий их термической стабильности и
возможности реализовать высокую температуру го-
рения (синтеза). Соотношения компонентов рас-
считывали из следующих реакций и их сочетаний:

(I)

(II)
Исходные смеси готовили вручную в фарфо-

ровой ступке. Готовые шихты помещали в про-
зрачные кварцевые тигли диаметром 20, высотой
50 мм. Масса смеси во всех экспериментах со-
ставляла 20 г (рис. 1а). Синтез проводили в СВС-
реакторе объемом 3 л при начальном избыточном
давлении аргона 5 МПа. Воспламенение смеси
инициировали спиралью из молибденовой про-
волоки диаметром 0.5 мм.

Эксперименты со стехиометрической смесью II
показали, что эта реакция слабоэкзотермическая.
После воспламенения образцов фронт горения
распространяется на 5–10 мм, после чего проис-
ходит его остановка. Поэтому в дальнейших экс-
периментах опыты проводили на составах I и I/II =
= 0.5/0.5. Температуры горения (синтеза) таких
смесей превышают температуры плавления ис-
ходных реагентов и конечных продуктов, получа-
емых в волне горения в жидкофазном состоянии.
Конечные продукты состоят из двух фаз: целевой
металлоподобной (Cr–Mn–Al–C) и оксидной
(Al2O3). Из-за различных удельных весов проис-
ходит их сепарация – более тяжелая фаза оседает
и формирует нижний слиток, а, более легкая фор-
мируется сверху (рис. 1б).

В экспериментах для оценки параметров син-
теза использовали следующие величины: uг =
= Нсм/τг – средняя линейная скорость горения,
η1 = Мсл/Мсм × 100% – выход продукта в слиток,
η2 = (Мсм – Мк)/Мсм × 100% – потеря массы за
счет разлета компонентов при горении, где Нсм –
высота образца, τг – время сгорания всей шихты,
Мсл – масса слитка, Мсм – масса исходной смеси,
Мк – общая масса продукта после горения.

Рентгенофазовый анализ проводили на дифрак-
тометре ДРОН-3 с графитовым монохроматором на
вторичном пучке (излучение CuKα). Регистрация
дифрактограмм велась в режиме пошагового скани-
рования в интервале углов 2θ = 12°–100° с шагом

+ + = +2 2 2 36MnO 11Al 3C 3Mn AlC 4Al O ,

+ + = +2 3 2 2 3Cr O 3Al C Cr AlC Al O .

Рис. 1. Кварцевый тигель с шихтой (а), внешний вид
конечных продуктов (б): 1 – оксид (Al2O3), 2 – целе-
вой продукт (Cr–Mn–Al–C).

(б)

1

(a)
2

Таблица 1. Составы исходных смесей и параметры синтеза

Образец Смесь Расчетный состав слитка uг, см/с η1, мас. % η2, мас. %

1 I Mn2AlC 0.85 42 8.3
2 0.5I + 0.5II (Cr0.5Mn0.5)2AlC 0.76 38 8.0
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0.02° и экспозицией 4 с. Микроструктуру и эле-
ментный состав образцов исследовали на авто-
эмиссионном сканирующем электронном мик-
роскопе сверхвысокого разрешения Zeiss Ultra
plus на базе Ultra 55, Германия (Zeiss Ultra plus
Field Emission Scanning Electron Microscope).

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА

Визуальные наблюдения за процессом горе-
ния показали, что образцы 1 и 2 (табл. 1), составы
которых рассчитывали из реакций (I) и (II), горят
в нестационарных режимах с небольшим дымо-
выделением и потерей массы. Конечные продук-
ты формируются в волне горения в жидкофазном
состоянии и после сепарации и охлаждения полу-
чаются в виде двух слитков: вверху (более легкий) –
Al2O3, внизу (более тяжелый) – целевой продукт
Mn/Cr/Al/C. Составы исходных смесей и пара-
метры синтеза приведены в табл. 1.

Из табл. 1 видно, что значения параметров
синтеза (uг, η1 и η2) для образца 2, рассчитанного
на конечный продукт (Cr0.5Mn0.5)2AlC, несколько

ниже, чем для образца 1, рассчитанного на конеч-
ный продукт Mn2AlC. Это связано, по-видимому,
с тем, что при добавлении в высокоэкзотермиче-
скую смесь I, низкоэкзотермической II снижает-
ся температура горения шихты, что приводит к
уменьшению этих параметров. По данным РФА,
конечные продукты в обоих случаях являются
многофазными и состоят из карбидов и алюми-
нидов хрома и марганца. Отмечено, что после
хранения слитков на открытом воздухе они само-
диспергировались в порошки с размером частиц
менее 100 мкм (рис. 2).

Для образца 1 первоначально (до диспергиро-
вания слитка в порошок) РФА показал присут-
ствие следующих основных фаз: Mn3AlC, MnAl,
Al0.42Mn0.545C0.035, AlCr2, Al4C3 и углерод (рис. 3).

После нахождения на открытом воздухе в тече-
ние 100 ч на дифрактограмме образованного по-
рошка исчезли рефлексы Al4C3 и появились ре-
флексы Al2O3 (рис. 4). По-видимому, в данном
случае фаза Al4C3 разлагается на воздухе за счет
поглощения и реакции с влагой или кислородом
воздуха.

Рис. 2. Внешний вид порошков конечных продуктов после самодиспергирования: а – образец 1 (Mn–Al–C), б – об-
разец 2 (Cr–Mn–Al–C).

(б)100 мкм 100 мкм(a)

Рис. 3. Дифрактограмма материала (слиток), полученно-
го при горении смеси I (MnO2/Al/C → Mn2AlC + Al2O3).
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Для образца 2 (табл 1), конечный продукт, полу-
ченный в виде слитка, также является многофаз-
ным. Основные фазы – Mn3AlC, (CrxMn1 – x)2AlC и
интерметаллид AlCr2 (рис. 5). Рефлексы МАХ-фа-
зы смещены относительно положения рефлексов
Cr2AlC (ICDD PDF2 # 65-3492), что, вероятно, свя-
зано с замещением части атомов хрома атомами
марганца. В результате формулу МАХ-фазы можно
представить как (CrxMn1 – x)2AlC. На дифракто-
грамме также наблюдаются слабые рефлексы Al4C3,
Cr5Al8, C, Mn0.545Al0.42C0.035. Локальный рентгено-
спектральный анализ (рис. 6, табл. 2) показал нали-
чие зерен тройного карбида Mn3AlC (1–4), MAX-
фазы (CrxMn1 – x)2AlC (5, 6) и алюминида хрома
AlCr2 (7, 8).

После хранения на воздухе синтезированный
продукт также “деградировал” из слитка в поро-
шок. РФА показал присутствие в материале тех
же основных фаз: Mn3AlC, (CrxMn1 – x)2AlC, AlCr2.
При этом на дифрактограмме исчезли рефлексы
Al4C3 и появились рефлексы фазы AlO(OH) и С
(рис. 7). По-видимому, фаза Al4C3 также разлага-
ется (гидролиз) на воздухе за счет поглощения
влаги. В пользу такого механизма диспергирова-
ния слитка в порошок свидетельствуют характер-
ный вид (рис. 8) и состав (табл. 3) частиц матери-
ала и оксигидроксида алюминия (рис. 9, табл. 4).

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

В работах [19–21] отмечено, что присутствие в
составе композитов фазы Al4C3 приводит к разру-
шению материала под действием влаги воздуха

вследствие гидролиза, т.к. Al4C3, поглощая воду
из окружающей среды, реагирует с ней с образо-
ванием CH4 и Al(OH)3. При этом обнаружено
[21], что карбид алюминия гидролизуется со ско-
ростью ∼1%/ч. Было высказано предположение,

Рис. 5. Дифрактограмма материала (слиток), полу-
ченного при горении смеси I + II (MnO2/Cr2O3/Al/C →
→ Mn2AlC/Cr2AlC + Al2O3).
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Рис. 6. Микроструктура поверхности излома литого
(слитка) композиционного материала, полученного
при горении смеси I + II (MnO2/Cr2O3/Al/C →
→ Mn2AlC/Cr2AlC + Al2O3).
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Таблица 2. Элементный состав поверхности излома
литого (слитка) композиционного материала, полу-
ченного при горении смеси I + II (MnO2/Cr2O3/Al/C →
→ Mn2AlC/Cr2AlC + Al2O3)

* Cостав фаз рассчитывали по данным рентгенофазового и
локального рентгеноспектрального анализов.

№ C Al Mn Cr Фаза*

1 5.9 13.3 80.7 0.1 Mn3AlC
2 5.7 13.6 80.3 0.4 Mn3AlC
3 5.5 13.2 80.5 0.8 Mn3AlC
4 5.3 13.5 80.8 0.4 Mn3AlC
5 8.4 18.80 15.3 57.5 (CrxMn1 – x)2AlC
6 8.2 18.5 15.4 57.9 (CrxMn1 – x)2AlC
7 0.5 20.4 0.2 78.9 AlCr2

8 0.6 20.7 0.1 78.6 AlCr2

Таблица 3. Элементный и фазовый составы частиц по-
рошка системы Mn–Cr–Al–C

* Состав фаз рассчитывали по данным рентгенофазового и
локального рентгеноспектрального анализов.

№ С O Al Cr Мn Фаза*

1 8.2 0.5 18.4 35.4 37.5 (Cr0.5Mn0.5)2AlC
2 0.2 53.3 45.6 0.4 0.5 AlO(OН)
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что взаимодействие карбида алюминия с влагой
воздуха происходит по следующим реакциям:

(1)

(2)

При СВС литых материалов конечные продук-
ты (слитки) состоят, как правило, из зерен основ-
ных фаз: алюминидов и карбидов марганца и хро-
ма, а фаза карбида алюминия располагается по
границам этих зерен. Из анализа литературных
данных [20, 21] и результатов проведенных экспе-
риментов можно предположить следующие хи-
мические стадии механизма диспергирования ли-
тых материалов в системе Cr–Mn–Al–C:

(3)

(4)

В результате этих реакций происходит выделе-
ние ацетилена, о чем свидетельствует характерный
запах, а зерна Al4C3, расположенные между зерна-
ми основных фаз (карбидов и алюминидов марган-
ца и хрома), превращаются в частицы Al2О3 или
AlO(ОН), что приводит к разрушению компакт-
ности литых материалов и диспергированию в
порошки. Реакция (3) соответствует механизму
диспергирования литых материалов в системе
Mn–Al–C, а реакция (4) – механизму дисперги-
рования литых материалов в системе Cr–Mn–Al–
C. Следует отметить относительную корреляцию
полученных результатов с литературными данны-
ми. Некоторые отличия (наличие в продуктах
диспергирования Al2О3, AlO(ОН) и С2Н2) можно
объяснить различными объектами исследования.

( )+ → + +4 3 2 2 2,3Al C 18Н О 4Al ОН 3СО 12Н

( )+ → +4 3 2 43Al C 12Н О 4Al ОН 3СН .

+ → + ↑4 3 2 2 3 2 2 2Al C O Н О Al О CO С Н ,

( )+ → + ↑4 3 2 2 2Al C Н О AlO ОН С Н .

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Показана возможность получения мелкодис-
персных порошков при самопроизвольном дис-
пергировании (без механического или химиче-
ского воздействия агрессивных сред) литых мате-
риалов в системе Mn–Cr–Al–C.

Изучено влияние содержания карбида алюми-
ния в слитках на их деградацию в порошкообраз-
ное состояние.

На основании результатов проведенных иссле-
дований и анализа литературных данных предло-

Рис. 7. Дифрактограмма порошка Mn–Cr–Al–C, по-
лученного после нахождения на воздухе.
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Рис. 8. Характерный вид частиц порошка системы
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Рис. 9. Характерный вид частиц оксигидроксида алю-
миния.
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Таблица 4. Элементный и фазовый составы частиц
оксигидроксидa алюминия

* Состав фаз рассчитывали по данным рентгенофазового и
локального рентгеноспектрального анализов.

№ С O Аl Cr Мn Фаза*

1 0.5 53.5 45.2 0.3 0.5 AlO(OН)
2 0.3 53.2 45.6 0.2 0.7 AlO(OН)
3 0.2 53.3 45.7 0.4 0.4 AlO(OН)
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жены химические стадии механизма диспергиро-
вания.

Изучены структурно-фазовые состояния целе-
вых продуктов, полученных в системах Mn–Al–C
и Cr–Mn–Al–C.
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ВВЕДЕНИЕ

Синтезу порошков оксидов металлов с задан-
ными свойствами посвящено большое число ра-
бот [1–9], что связано с возросшими требования-
ми промышленности к исходному сырью. Дис-
персность сырья является важной технической
характеристикой, так как от размера частиц зави-
сит удельная площадь межфазной поверхности, а
следовательно: скорость процессов, протекаю-
щих на поверхности порошка, качество компози-
ционных материалов и др. [1–5].

ZnO является распространенным материалом
и имеет не только самостоятельное применение,
но и широко используется в качестве добавок.
Перспективно применение высокодисперсного
ZnO в композитах металл/оксид для создания
функциональных электроконтактных материа-
лов, например Ag/ZnO. При этом высокая дис-
персность порошка ZnO и, как следствие, более
однородное распределение Ag в структуре компо-
зита положительно сказываются на его эксплуа-
тационных свойствах [5, 6]. Актуально примене-
ние высокодисперсного ZnO для создания на его
основе высокоэффективных катализаторов фото-
химического окисления органических соедине-
ний [6]. Добавка ZnO к связующим обеспечивает
их защиту от ультрафиолетового излучения на

длинах волн ниже 360 нм [4–6], это свойство ZnO
лежит в основе его широкого применения в кос-
метике. Антисептические свойства ZnO исполь-
зуются при различных заражениях кожи [5]. В ка-
честве компонента покрытий ZnO улучшает их
гибкость и твердость [10, 11]. ZnO может быть ис-
пользован в керамической промышленности,
при производстве стекла, цемента, клея, антипи-
ренов, как катализатор при производстве метано-
ла [4–6, 10–15].

Метод сжигания для синтеза высокодисперс-
ных и высокогомогенных оксидных материалов
(метод Печини или цитратный метод) экономи-
чен и прост в реализации. Сущность его заключа-
ется в смешении компонентов в растворе с после-
дующим переводом раствора в полимерный гель
и удалением полимерной матрицы путем сжига-
ния [16]. Однако для всех методов сжигания ха-
рактерен ряд недостатков: загрязнение получен-
ных материалов продуктами сгорания, трудность
контроля формы, размера и степени агломерации
синтезированных частиц. Проведены исследова-
ния по совершенствованию метода сжигания с
целью разработки оптимальных условий синтеза
различных оксидов [17–19]. Так, в работе [20]
представлен оригинальный метод получения на-
норазмерного порошка γ-Al2O3 со средним разме-
ром частиц 20–40 нм, заключающийся в обработке

УДК 546.05
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при температурах до 800°С насыщенного раствора
оксихлорида алюминия и сахарозы. Предложен-
ная в этой работе схема синтеза позволяет полу-
чать наноразмерные частицы γ-Al2O3, которые, од-
нако, агломерированы в блоки с размером до 10 мкм.

Целью данной работы является определение
оптимального состава компонентов реакционной
смеси для синтеза высокодисперсного оксида
цинка путем сжигания полимерной матрицы.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В основе предлагаемого метода синтеза высо-
кодисперсного оксида цинка лежит ранее опи-
санная схема синтеза наноразмерного порошка
оксида алюминия [20]. Сущность метода синтеза
заключается в смешении соли металла и углевода
с последующим термическим разложением до об-
разования оксида металла.

В качестве исходных компонентов использо-
вались цинка “х. ч.” нитрат или ацетат и кристал-
лическая глюкоза “ос. ч.” или суспензия микро-
кристаллической целлюлозы. Синтез высоко-
дисперсного оксида цинка выполнялся по двум
вариантам.

1. В кипящий 10%-ный раствор соли цинка при
интенсивном перемешивании добавляли кристал-
лическую глюкозу до образования насыщенного
смешанного раствора соли цинка и глюкозы. При
последующем упаривании раствора получали вяз-
кую коричневую массу, прогрев которой в печи
СНОЛ при 350°С в течение 5 ч приводил к ее ин-
тенсивному вспучиванию и образованию пере-
ходной формы с высоким содержанием углерода
и характерной морфологией, обусловленной об-
разованием тонких разделительных стенок во
вспученной массе. При последующем прогреве
на воздухе до 800°С в течение 4 ч происходило
формирование высокодисперсного порошка ок-
сида цинка.

2. В кипящий 10%-ный раствор ацетата цинка
при интенсивном перемешивании вносили мик-
рокристаллическую целлюлозу до полного погло-
щения ею раствора. Затем полученную массу про-
гревали в печи СНОЛ при 100°С в течение 24 ч до
постоянного веса. Последующий прогрев на воз-
духе до 800°С в течение 4 ч приводил к формиро-
ванию высокодисперсного порошка оксида
цинка.

Синтезированный оксид цинка исследовали
различными методами.

Морфологию и средний размер частиц опреде-
ляли с помощью сканирующей электронной мик-
роскопии (СЭМ). СЭМ-изображения снимали на
микроскопе CAMSCAN-S2 при ускоряющем на-
пряжении 20 кВ, фокусном расстоянии 10 мм в
режиме регистрации вторичных электронов.

Рентгенофазовый анализ синтезированных
образцов выполняли на дифрактометре Bruker
Advance D8 (излучение CuKα) в интервале углов
2θ = 10°–60° с шагом сканирования 0.0133°.
Съемка проводилась в кюветах из оргстекла. Для
идентификации кристаллической фазы межплос-
костные расстояния и интенсивности дифракци-
онных максимумов на рентгенограммах исследуе-
мых образцов сопоставляли с базой данных ICDD
PDF-2.

Удельную площадь поверхности определяли ме-
тодом низкотемпературной адсорбции азота с ис-
пользованием анализатора АТХ-06 (КАТАКОН,
Россия). Перед измерениями проводили дегазацию
образцов в токе азота при 150°C в течение 35 мин.

Теплопроводность измеряли на приборе
ИТП-МГ4 “Зонд” СКБ Стройприбор.

Насыпную плотность измеряли по ГОСТ
8735-88.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Выбор состава реакционной смеси был обу-

словлен термической нестабильностью исходных
компонентов. Так, нитрат цинка при температуре
300–500ºС (в зависимости от скорости нагрева)
разлагается с образованием оксида цинка, воды,
оксида азота(IV) и кислорода [21]:

(1)

Ацетат цинка разлагается при термической об-
работке в несколько стадий [22]:

(2)

(3)

(4)

Термическое разложение глюкозы на воздухе яв-
ляется сложным многостадийным процессом, ко-
торый в общем виде описывается уравнением [23]

(5)

Нагрев микрокристаллической целлюлозы
при температурах выше 120°С приводит к деполи-
меризации, а при температурах выше 240°С про-
исходит ее дегидратация с изменением элементар-
ного звена макромолекулы целлюлозы и последу-
ющим разрушением при продолжении прогрева с
образованием большого числа олигомеров, поли-
меров и других соединений. Подробно данный
процесс описан в работах [24, 25].

( ) ⋅ → + +
+ + °

3 2 22

2 2

Zn NO 6H O ZnO 0.5O
2NO 6H O ~300–500( С).

( ) ( )→ +
°

3 2 2 3 2 22 2Zn CH CO ·2H O Zn CH CO 2H O
дегидратация:  5( 0–100 C), 

( ) + → +
°

3 2 2 32Zn CH CO H O ZnO 2CH COOH
образование ZnO:  180–300( C),

→ + +
°

3 3 3 2 22CH COOH CH COCH CO H O
разложение уксусной кислоты:  180–400( C).

+ → +6 12 6 2 2 2С Н О 6O 6СО 6Н О.
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Таким образом, использование в качестве ис-
ходных компонентов реакционной смеси ацетата
или нитрата цинка, глюкозы или микрокристал-
лической целлюлозы обусловлено их разложени-
ем при температурах до 800°С.

Дифрактограммы синтезированных образцов
оксида цинка независимо от выбранного состава
реакционной смеси идентичны и соответствуют
гексагональной кристаллической модификации
вюртцита). На рис. 1 представлена дифракто-
грамма высокодисперсного оксида цинка, полу-
ченного при использовании в реакционной смеси
10%-ного раствора ацетата цинка и глюкозы с по-
следующим прогревом до 800°С.

Согласно представленным СЭМ-изображени-
ям (рис. 2), независимо от выбранного состава ре-
акционной смеси во всех случаях наблюдается
образование оксида цинка со средним размером
частиц от 100 нм. При использовании в реакци-
онной смеси ацетата цинка и глюкозы формиру-
ются сферические частицы со средним размером
около 100 нм, объединенные в массив стержнеоб-
разных кристаллов (рис. 2а, 2б). Предположи-
тельно такая особенность морфологии при дан-
ных условиях синтеза может быть связана с влия-

нием примеси кремнезема, возникающей при
выщелачивании стекла водным раствором ацета-
та цинка на начальных этапах синтеза.

Использование в реакционной смеси нитрата
цинка и глюкозы приводит к формированию
спекшегося агломерата с хорошо выраженными
частицами оксида цинка изометрической формы
со средним размером от 100 нм (рис. 2в, 2г). Со-
гласно СЭМ, данный материал не является высо-
кодисперсным порошком, поэтому состав реак-
ционной смеси из 10%-ного раствора нитрата
цинка с кристаллической глюкозой не удовлетво-
ряет требованиям к конечному продукту.

Реакционная смесь 10%-ного раствора ацетата
цинка и суспензии микрокристаллической цел-
люлозы после термической обработки до 800°С,
согласно результатам СЭМ, позволяет синтези-
ровать высокодисперсный оксид цинка изомет-
рического габитуса. Распределение по размерам
частиц [26] найдено по СЭМ-снимку (рис. 2е) и
представлено на рис. 3. Экспериментальные точки
удовлетворительно аппроксимируются функцией
логнормального распределения. Результат расчета
дает средний размер частиц 0.54 ± 0.01 мкм по
усреднению всех измеренных частиц. Однако

Рис. 1. Дифрактограмма высокодисперсного оксида цинка, полученного при использовании в реакционной смеси
10%-ного раствора ацетата цинка и глюкозы с последующим прогревом до 800°С.

40 6020
2�, град

I
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площадь удельной поверхности синтезированно-
го порошка ZnO, определенная методом БЭТ, рав-
на 0.72 м2/г, что, согласно расчетам [27], указывает
на средний размер частиц порядка 1.49 мкм и поз-
воляет утверждать, что усредненная степень агло-
мерации для синтезированного порошка ZnO рав-
на 3. Данный реакционный состав можно считать
оптимальным для синтеза высокодисперсного по-

рошка оксида цинка с низкой степенью агломера-
ции. Свойства синтезированного порошка высо-
кодисперного оксида цинка по разработанной ме-
тодике представлены в табл. 1.

Синтезированный высокодисперсный оксид
цинка может найти применение как компонент по-
лупроводниковых приборов, датчиков, УФ-филь-
тров и др.

Рис. 2. СЭМ-изображения частиц оксида цинка, полученных после прогрева до 800°С при использовании в реакци-
онной смеси: 10%-ного раствора ацетата цинка и глюкозы (а, б); 10%-ного раствора нитрата цинка и глюкозы (в, г);
10%-ного раствора ацетата цинка и микрокристаллической целлюлозы (д, е).

(б)1 мкм 3 мкм

300 нм 3 мкм

1 мкм 3 мкм

(в) (г)

(д) (е)

(a)
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Разработан метод синтеза высокодисперсных
порошков оксида цинка, заключающийся в тер-
мической обработке до 800°С насыщенных рас-
творов солей цинка и раствора глюкозы или сус-
пензии микрокристаллической целлюлозы.

Определены оптимальные параметры синтеза
высокодисперсного оксида цинка. Установлено,
что размер частиц оксида цинка в синтезируемом
порошке зависит от компонентов исходной реак-
ционной смеси. Оптимальное соотношение ком-
понентов позволяет получать высокодисперсные
порошки оксида цинка со средним размеров ча-
стиц 500 нм.
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Установлено изменение фазового состава в покрытиях относительно фазового состава напыляемых
порошков: 100 мас. % гидроксиапатита (ГА), и порошков трикальций фосфата (ТКФ): 100 мас. %
α-ТКФ и 100 мас. % β-ТКФ, при плазменном напылении на Ti-подложки при начальной температуре
20, 300, 550°С и последующей гидротермической обработке (ГТО) при 650°С. После напыления ГА-
порошком покрытия содержат 87–91 мас. % ГА и 9–13 мас. % CaO, а после ГТО – 89–93 мас. % ГА и
7–11 мас. % CaO. В покрытиях, полученных напылением порошка α-ТКФ при начальной темпера-
туре подложек от 20 до 550°С, присутствует только кристаллическая фаза α-ТКФ. В покрытиях, по-
лученных напылением порошка β-ТКФ, наблюдаются как β-ТКФ, так и α-ТКФ, причем содержа-
ние последней фазы снижается со 100 до 80% при повышении температуры подложки от 20 до
550°С. Независимо от фазового состава исходных ТКФ-порошков в покрытиях после ГТО присут-
ствует 26–28% ГА.

Ключевые слова: плазменное покрытие, гидроксиапатит, трикальцийфосфат, подогрев подложки,
гидротермическая обработка
DOI: 10.31857/S0002337X21060038

ВВЕДЕНИЕ
Для прочного соединения титанового им-

плантата с костной тканью используются плаз-
менные покрытия из Ti и гидроксиапатита (ГА)
Ca10(PO4)6(OH)2 с пористостью до 30% [1–4]. По-
ристость покрытия формируется слабодеформи-
рованными напыляемыми частицами при умень-
шении их температуры и скорости. Такие покры-
тия имеют сдвиговую прочность ниже 40 МПа, что
делает их ненадежными для практического ис-
пользования [1–4]. Напыление ГА-покрытия на
Ti-подложку при 20°С формирует рентгеноаморф-
ную неравновесную структуру, в которой, по дан-
ным просвечивающей электронной микроскопии
при диаметре пучка 5 нм, фиксируются нанораз-
мерные (20 нм) кристаллы. При этом на кривой
дифференциальной сканирующей калориметрии
(ДСК) при нагреве до 753°С наблюдается тепловой
эффект с выделением тепла за счет роста кристал-
литов до 125 нм при снижении их удельной по-
верхности с 25 до 5 м2/г [5–8]. ГА-покрытия с та-
кой структурой быстро растворяются в среде ор-
ганизма.

В работе [9] предложены трехмерные капил-
лярно-пористые (ТКП) Ti-покрытия с новым ти-
пом пористой структуры в виде гребней с высотой,
равной толщине покрытия, и впадин. Применен-
ные режимы напыления Ti-покрытия позволили
достичь сдвиговой прочности до 110 МПа при об-
щей пористости до 45%, которая сосредоточена
преимущественно во впадинах. Удельная площадь
впадин ТКП-покрытий составляет 414 мкм2/мкм,
что превостходит 71 мкм2/мкм для традиционно-
го порошкового пористого Ti-покрытия на им-
плантатах [9]. ГА-покрытие на ТКП Ti-подложкe
получается равновесным плотным, прочным, с
повышением адгезии и когезии с 40 до 150 МПа,
что может обеспечить длительную эксплуатацию
имплантата [10–12]. ГА-покрытия с такими свой-
ствами можно сформировать при напылении на
предварительно подогретые до 300–550°С Ti-по-
верхности, но активность кристаллического ГА в
организме будет ниже, чем у аморфного покры-
тия. Повышения биоактивности покрытия мож-
но достичь напылением на ГА дополнительного
слоя α-ТКФ или β-ТКФ [13]. Биоактивность

УДК 621.793.74
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α-ТКФ более чем в 2 раза выше, чем у β-ТКФ
[14]. После 8 недель вживления площадь замеще-
ния новой костной тканью материала импланта-
та, спрессованного из α-ТКФ, достигает 32% из
β-ТКФ только 7% [14]. В покрытии, напыленном
порошком β-ТКФ на неподогретую подложку,
содержатся (мас. %): 2 ГА, 20 β-ТКФ, 78 α-TКФ;
при его термообработке при 700°С состав изменя-
ется: 14 ГА, 81 β-ТКФ, 4 α-TКФ [15].

Работы по исследованию фазового состава по-
крытий из ГА- и ТКФ-порошков, напыленных на
титановые подложки при температурах 300–550°С,
не обнаружены, то же относится и к сведениям о
фазовом составе этих покрытий после гидротерми-
ческой обработки (ГТО), необходимой для ком-
пенсации частичной потери OH–-групп при плаз-
менном напылении.

Цель настоящей работы – установить законо-
мерности формирования фазового состава по-
крытий при плазменном напылении порошков
ГА, α-ТКФ и β-ТКФ на титановые подложки с
начальной температурой в диапазоне 20–550°С и
при последующей ГТО, компенсирующей ва-
кансии групп OH– в покрытии. Напыление био-
активных покрытий на подогретые Ti-подложки
является новым направлением в работах по со-
вершенствованию биоактивных покрытий на
внутрикостных имплантатах, его реализация стала
возможной на разработанной авторами установке
для напыления покрытий двумя плазмотронами в
инертной атмосфере. Особенность такого напы-
ления – температура ТКП Ti-покрытия 550°С на
момент окончания его напыления, что позволяет
исключить дополнительную операцию по подо-
греву перед началом напыления ГА-покрытия.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Покрытия напыляли тремя порошками: 100% ГА,

100% α-ТКФ и 100% β-ТКФ с размерами частиц
25–71 мкм на универсальной плазменной уста-
новке УПУ-3д плазмотроном ПП-25 с диаметром
канала анода 6 мм и вводом порошка внутрь кана-

ла на расстоянии 9 мм от выходного торца анода.
Покрытия формировали на плоских подложках
12 × 12 мм толщиной 1.5 мм из титанового сплава
ВТ-4-1. Подложки располагали на стальных пла-
стинах толщиной 5 мм для максимального сохра-
нения температуры предварительного подогрева.
Подложки перед напылением подвергали абра-
зивной обработке оксидом алюминия со средним
размером частиц 750 мкм. Оптимизация режимов
плазменного напыления была проведена по вели-
чине коэффициента использования материала
[16]. Нанесение всех покрытий проводили при од-
ном режиме: расход смеси плазмообразующих га-
зов Ar + N 32.5 л/мин, напряжение на дуге плаз-
мотрона 62 В, ток 375 А (мощность плазмотрона
23.3 кВт), дистанция 95 мм, скорость перемещения
подложек относительно плазмотрона 300 мм/с.

В используемом режиме большая часть напы-
ляемых частиц при соударении с подложкой на-
ходится в жидком состоянии. В этом случае фор-
мируются плотные покрытия, состоящие из дис-
кообразных частиц, затвердевших на подложке
при высоких скоростях охлаждения – 108 К/с.

Толщина покрытий варьировалась от 200 до
300 мкм. Начальная температура подложек: 20,
300 и 550°С (табл. 1). Нагрев подложек перед на-
пылением проводился в муфельной печи (на воз-
духе) в течение 20 мин. Нагретые образцы поме-
щали под плазмотрон в течение 1 с и напыляли.
После напыления образцы возвращались в печь и
охлаждались вместе в ней. Часть образцов под-
вергали ГТО при 650°С при подаче водяного пара
в лабораторной установке, аналогичной предло-
женной в работе [17].

Фазовый состав измельченных покрытий и ис-
ходных порошков устанавливали с использова-
нием рентгеновского дифрактометра UltimaIV
Rigaku (Япония) (CuKα-излучение, метод Брэг-
га–Брентано, интервал по 2θ 9°–125°, шаг съемки
0.02°, экспозиция на точку съемки 2 с). Для ана-
лиза микроструктуры поперечного сечения ГА-
покрытия оптической микроскопией были изго-
товлены шлифы.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА

В ГА- и ТКФ-покрытиях, нанесенных плаз-
менным напылением, фиксируется типичная
для плазменных покрытий макроструктура, со-
стоящая из дискообразных напыленных частиц
со средней толщиной 2 мкм и порового про-
странства между ними (рис. 1). В покрытиях,
напыленных из ГА, наблюдаются кристалличе-
ские фазы ГА и СаО. Фазовый состав покрытий
мало зависит от начальной температуры под-
ложки (87–91 мас. % ГА и 9–13 мас. % СаО) и
незначительно изменяется в сторону повыше-

Таблица 1. Фазовый состав покрытий, напыленных из
ГА-порошка

Образец tп, °С ГТО
C, мас. %

ГА CaO

1
20

– 87 13

1t + 93 7

2
300

– 91 9

2t + 93 7

3
550

– 89 11

3t + 89 11
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ния содержания ГА после ГТО (89–93 мас. % ГА
и 7–11 мас. % СаО) (табл. 1).

При напылении порошка α-ТКФ в покрытии
независимо от температуры подложки фиксиру-
ется 100% α-ТКФ (табл. 2). После ГТО покрытий
сохраняется 33–36% α-ТКФ, при этом формиру-
ется 38–40% β-ТКФ и 27–28% ГА.

При напылении порошка β-ТКФ при началь-
ной температуре подложки 20°С в покрытии фик-
сируется 100% α-ТКФ, но с повышением темпе-
ратуры подложки до 300 и 550°С, кроме 79–81%
α-ТКФ, фиксируется 19–21% β-ТКФ (табл. 3).
После ГТО в двухфазных покрытях содержание
α-ТКФ снижается до 35–39%, β-ТКФ увеличива-
ется до 33–37%, а содержание ГА составляет 26–
28%, примерно как в покрытиях, полученных из
порошков α-ТКФ после ГТО. Более высокое со-
держание фазы β-ТКФ, 74%, фиксируется после
ГТО покрытий, напыленных при начальной тем-
пературе подложки 20°С.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Фазовый состав покрытий из ГА-порошка. Со-

держание фазы ГА в покрытиях, напыленных из
ГА-порошка, соответствует результатам, полу-
ченным ранее [16]. Высокое содержание ГА в по-
крытии после ГТО предполагает, что его содержа-
ние после напыления в меньшей степени опреде-
ляется изменением отношения Ca/P и в большей
степени разложением при напылении вследствие
высокой температуры частиц [1]. В настоящем
исследовании после ГТО получили меньшее со-
держание ГА-фазы (93 мас. %), по сравнению c
[16] (98 мас. %). Такой результат, видимо, опреде-
ляется сравнительно медленным и равномерным
охлаждением с печью напыленных покрытий. В
этом случае концентрация закалочных структур-
ных дефектов (вакансий) снижается и последую-
щая ГТО менее эффективна для повышения со-
держания ГА-фазы. Закалочные дефекты умень-
шают энергию формирования ГА-фазы из
продуктов разложения при ГТО. Известно, что
структурные дефекты (вакансии) формируются на
месте потери гидроксильных групп при напыле-
нии, а при ГТО снова замещаются гидроксильны-
ми группами [18].

Фаза CaO присутствует в плазменных покры-
тиях из порошка ГА при режимах напыления с
полным расплавлением частиц [18, 19]. Содержа-
ние этой фазы можно снижать, уменьшая размер
напыляемых порошков до 38–45 мкм, поскольку
частицы меньшего размера нагреваются до более
высоких температур и в большей степени разлага-
ются [20].

Фазовый состав покрытий из ТКФ-порошков.
При начальной температуре подложки 20°С в по-
крытиях фиксируется 100% высокотемператур-

ной фазы α-ТКФ. Сохранение исходного фазово-
го состава порошка характерно для плазменного
напыления материалов с составом, близким к эв-
тектическому, вследствие закалки напыляемых
частиц из жидкого состояния со скоростью охла-
ждения 108 К/с [1]. Эти покрытия имеют размеры
кристаллитов 20 нм и закалочные вакансии [1].
После ГТО в покрытиях из порошков α-ТКФ и
β-ТКФ независимо от температуры предвари-
тельного подогрева подложки фиксируется 26–
28% ГА-фазы, содержание которой, видимо,
определяется режимом ГТО (650°С, 2 ч) и спосо-
бом подачи паровой фазы к образцам. Содержа-
ние фаз (34–37% α-ТКФ, 35–39% β-ТКФ) после
ГТО покрытий, напыленных при температурах
предварительного подогрева подложек 300 и
550°С, также не зависит от состава исходного по-
рошка, а определяется режимом ГТО.

Есть и различия в формировании фазового со-
става в покрытиях из порошков α-ТКФ и β-ТКФ.
При предварительном подогреве подложки до 300
и 550°С покрытие из порошка α-ТКФ состоит из
100% α-ТКФ, а в покрытии из порошка β-ТКФ
фиксируются 79–81% α-ТКФ и 19–21% β-ТКФ.

Рис. 1. Микроструктура поперечного сечения ГА-по-
крытия, напыленного на Ti-подложку при начальной
температуре 550°С.

50 мкм

Таблица 2. Фазовый состав покрытий, напыленных из
α-ТКФ-порошка

Образец tп, °С ГТО
C, мас. %

α-ТКФ β-ТКФ ГА

4
20

– 100 – –

4t + 33 40 28

5
300

– 100 – –

5t + 36 38 27

6
550

– 100 – –

6t + 33 40 27
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В покрытиях, особенно полученных на холодных
подложках, имеется рентгеноаморфная нанокри-
сталлическая фаза с решеткой, соответствующей
решетке исходного порошка. Предварительный
нагрев подложек и ГТО приводят к рекристалли-
зации нанодисперсной кристаллической фазы, и
она фиксируется на дифрактограмме.

Плазменное покрытие формировали на под-
ложке при комнатной температуре из порошка
100 мас. % β-ТКФ [15]. Порошок для напыления
после спекания при 1100°С имел размер кристал-
литов 32 нм, в покрытии он снижался до 22 нм. В
покрытии сохранилось 20 мас. % фазы β-ТКФ от
ее содержания в напыляемом порошке (табл. 4).

Наши экспериментальные результаты по фа-
зовому составу покрытий, напыленных из по-
рошка β-ТКФ на подложку при 300°С, хорошо
соответствуют результатам работы [15] (табл. 4),
особенно если учесть используемую в этой работе
мощность плазмотрона 42 кВт вместо 23.3 кВт в
нашем исследовании. При большей мощности
плазмотрона на момент окончания процесса на-
пыления температура поверхности ГА-покрытия
достигает 450°С [20]. В этом случае фазовый со-
став покрытия, напыленного из β-ТКФ (3% ГА,

16% β-ТКФ, 81% α-ТКФ), соответствует данным
настоящей работы для покрытия, напыленного
на подложку при температуре 300°С (19% β-ТКФ,
81% α-ТКФ) (табл. 3). Следует отметить хорошее
соответствие фазового состава нашего покрытия,
напыленного на подложку при 300°С после ГТО
(27% ГА, 33% β-ТКФ, 39% α-ТКФ), фазовому со-
ставу покрытия в работе [15] после термообработ-
ки при 600°С (16% ГА, 43% β-ТКФ, 41% α-ТКФ)
с учетом подачи водяного пара в нашем исследо-
вании. Активность покрытия, состоящего из фа-
зы α-TКФ, в исследованиях in vitro в 2 раза выше
активности покрытия из β-ТКФ после термооб-
работки [15]. Влияние фазового состава исходно-
го ТКФ-порошка на фазовый состав покрытия
следует учитывать при напылении композицион-
ных покрытий ТКП Ti–ГА–ТКФ с максималь-
ной биоактивностью.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Содержание ГА-фазы 87–91% в покрытиях,

напыленных ГА-порошком, мало зависит от на-
чальной температуры подложки и незначительно
повышается после ГТО до 89–93%.

При напылении порошков α-ТКФ и β-ТКФ
при начальной температуре подложки 20°С в по-
крытиях фиксируется 100% высокотемператур-
ного α-ТКФ. После ГТО в этих покрытиях обра-
зуется 26–28% ГА. После ГТО покрытия, напы-
ленные порошками ТКФ на подложки при
температурах 300 и 550°С, независимо от фазы
исходного порошка состоят из 34–37% α-ТКФ и
35–39% β-ТКФ.

Для покрытий из порошка α-ТКФ, нанесен-
ных на подогретые до 300 и 550°С подложки,
фиксируется 100% α-ТКФ, а в покрытиях из по-
рошка β-ТКФ – 79–81% α-ТКФ и 19–21% β-ТКФ.
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ВВЕДЕНИЕ

Повышение технических параметров наибо-
лее теплонагруженных узлов и деталей авиацион-
ной техники осуществляется благодаря внедре-
нию материалов нового поколения, в наиболь-
шей степени отвечающих комплексу требований,
предъявляемых к конструкциям современной и
перспективной техники [1–3].

Для повышения эффективности авиационных
газотурбинных двигателей необходимо увеличить
рабочую температуру в камере сгорания и турби-
не высокого давления. Для данных областей при-
менения наиболее подходящими кандидатами
являются керамические композиционные мате-
риалы (ККМ) на основе карбида кремния (SiC)
[4]. Наиболее крупные производители авиаци-
онной техники планируют постепенно внедрять
ККМ на основе SiC в теплонагруженные компо-
ненты газотурбинного двигателя, такие как сег-
менты камеры сгорания, надроторные вставки,
лопатки турбин низкого и высокого давления.
При этом одним из основных препятствий для
их внедрения является отсутствие стойкости
ККМ в условиях горения топлива [3]. Водяной
пар (до 15 мас. %), продукт разложения топлива,
взаимодействует с образующимся на ККМ за-
щитным слоем диоксида кремния в виде вспе-
ненной сложной формы, что приводит к получе-

нию газообразных продуктов, таких как Si(OH)4
и др. Более того, в условиях высокого давления и
высокой скорости сгорания газа эта реакция при-
водит к быстрой деструкции ККМ на основе SiC.
Поэтому применение ККМ на основе SiC в усло-
виях окислительной среды ограничено темпера-
турами 1300°С, при этом изменение массы в тече-
ние 100 ч составляет ~5 мг/см2, изменение толщи-
ны покрытия ~0.35 мкм2/ч [3–6].

С целью повышения эксплуатационного ре-
сурса ККМ на основе SiC в условиях воздействия
продуктов разложения топлива целесообразно
применение защитных покрытий, которые долж-
ны выполнять следующие функции:

– увеличивать долговечность и надежность
эксплуатации ККМ и деталей на их основе, стой-
кость к длительному окислению и циклическому
термическому удару, снижать воздействие хими-
ческих процессов окисления;

– обеспечивать стабильность механических
свойств SiC-подложки в условиях воздействия
градиента температур;

– снижать уровень воздействия процессов
эрозии, вибрации и истирания [3–6].

При разработке изделий на основе ККМ необ-
ходимо точно знать их эксплуатационные условия,
чтобы изготовить материалы с заданным уровнем
свойств. При этом для успешной эксплуатации в
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условиях горения топлива к SiC-подложке предъ-
являются следующие требования: кажущаяся по-
ристость не должна превышать 3%; температурный
коэффициент линейного расширения (ТКЛР) дол-
жен быть близким к ТКЛР нижнего слоя покры-
тия (~(4–6) × 10–6 К–1 в интервале температур
200–1600°C) для снижения термических напря-
жений на границе раздела ККМ/покрытие; хи-
мическая инертность во всем рабочем диапазоне
температур.

Для достижения необходимых эксплуатацион-
ных характеристик защитных покрытий целесооб-
разно применение концепции многослойных по-
крытий, где определенный слой выполняет свою
функцию. Результаты мировых исследований по-
казывают, что ряд основных проблем, связанных с
выбором исходных материалов покрытия (оксид
циркония, стабилизированный оксидом редкозе-
мельных металлов; оксиды тугоплавких металлов;
муллит; кордиерит; алюмосиликаты стронция и
бария; силикаты редкоземельных металлов), опти-
мизацией и разработкой новых методов их получе-
ния и нанесения, до сих пор полностью не решен
[5–26]. В основном, при термических испытаниях
защитных покрытий это приводит к возникнове-
нию различных дефектов и термических напря-
жений как внутри покрытия, так и на границе
раздела подложка/покрытие, а следовательно, к
образованию трещин, расслоению и полному
разрушению покрытия в процессе эксплуатации.

Разрабатываемые в 1990-х годах защитные по-
крытия состояли из трех слоев: нижнего (связующе-
го) на основе кремния, промежуточного на основе
муллита и верхнего на основе алюмосиликата бария-
стронция ((1 – x)BaO ⋅ xSrO ⋅ Al2O3 ⋅ 2SiO2, 0 ≤ x ≤ 1).
Компания Solar Turbines успешно провела испы-
тания сегментов камеры сгорания с защитным
покрытием первого поколения в промышленном
газотурбинном двигателе в течение ~14000 ч при
температуре 1100°С, при этом были получены ре-
зультаты, в 3 раза превышающие аналогичные с ис-
пользованием керамических материалов без по-
крытия [7]. Однако в настоящее время требования
к эксплуатационным свойствам покрытий значи-
тельно возросли. Разрабатываемые покрытия но-
вого поколения должны обладать свойствами, не-
обходимыми для термобарьерных покрытий и для
антиокислительных покрытий: стабильность в
условиях окислительной среды в течение длитель-
ного времени (более 20000 ч) при температуре до
1500°C, при этом изменение массы не должно пре-
вышать 0.009–0.04 мг/(см2 ч), изменение толщины
покрытия – ~0.0011–0.030 мкм2/ч [4–6].

Прекурсоры иттрийсиликатной и иттрийалю-
мосиликатной систем акцентируют на себе вни-
мание благодаря их основным фазам: силикатам
иттрия Y2SiO5 (Х1 и Х2), Y2Si2O7 (α, δ, β, γ и др.), мул-
литу 3Al2O3 ⋅ 2SiO2 и иттрийалюминиевому гранату

Y3Al5O12, которые обладают необходимыми свой-
ствами [5–10, 16–26].

Целью данной работы является разработка вы-
сокотемпературного покрытия на основе прекур-
соров иттрийсиликатной и иттрийалюмосили-
катной систем и исследование процесса его фор-
мирования на карбидокремниевом материале для
дальнейшего изучения защитных свойств покры-
тия при воздействии окислительной среды при
температуре до 1500°С.

Работа выполнена в рамках реализации ком-
плексного научного направления 14.1: Конструк-
ционные керамические композиционные мате-
риалы (“Стратегические направления развития
материалов и технологий их переработки на пе-
риод до 2030 года”) [1].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для получения прекурсоров иттрийсиликат-

ной и иттрийалюмосиликатной систем с различ-
ным химическим составом (Y2O3 –11–50 мол. %;
SiO2 – 50–75 мол. %; Al2O3 – 15.9–30 мол. % (для
иттрийалюмосиликатной системы)) использова-
ли модифицированный твердофазный метод.

При классическом методе получения данных
прекурсоров, высокотемпературным спеканием
индивидуальных оксидов негативной стороной
является высокое содержание исходных фаз, что
приводит к нарушению стехиометрического со-
става итогового материала. В данной работе при-
меняли метод, в котором для высокоэнергетиче-
ского измельчения и смешивания исходных по-
рошков (оксид иттрия (“х. ч.”, D50 = 26.43 мкм),
оксид кремния (“х. ч.”, D50 = 18.26 мкм) и оксид
алюминия (“х. ч.”, D50 = 61.71 мкм)) в необходи-
мом соотношении использовали высокоскорост-
ную шаровую мельницу (Retsch, Германия) с реа-
лизацией мокрого и “полумокрого” помола с при-
менением дополнительных хелатирующих агентов
в реакционной смеси. Затем осуществляли терми-
ческую обработку прекурсоров до 24 ч при темпе-
ратуре до 1400°C.

Для нанесения покрытий применяли шликер-
но-обжиговый метод, наиболее универсальный.
Для его осуществления использовали шликер, со-
стоящий из частиц размером до 5 мкм, который
стабилизировали в различных растворителях и
наносили на подложку ККМ на основе SiC в спе-
циальной покрасочной камере. Подложку с нане-
сенным покрытием подвергали обжигу в элек-
трической печи в среде воздуха или в защитной
атмосфере при температуре до 1500°C.

Также нанесение покрытий осуществляли ат-
мосферным плазменным напылением (AMT
MP200, Швейцария) – высокоэнергетическим
процессом с температурой плазмы ~10000 К и
скоростью подачи частиц порошка до 450 м/с.
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ВОРОНОВ и др.

Для этого использовали порошок преимуще-
ственно сферической формы с размером частиц
D50 = 58.3 мкм.

Фазовый состав, морфологию и физико-хими-
ческие свойства прекурсоров на основе иттрийа-
люмосиликатной системы изучали в центре кол-
лективного пользования ФГУП ВИАМ с помощью
рентгенофазового анализа (Empyrean PANalyti-
cal (Нидерланды), CuKα-излучение), электрон-
ной микроскопии (Verios 460 XHR (Нидерлан-
ды) с приставками для рентгеноспектрального
микроанализа и анализа дифракции отражен-
ных электронов), дилатометрии и термограви-
метрического анализа (Netzsch, Германия), а так-
же лазерного анализатора размера частиц (Fritsch,
Германия).

Исследование жаростойкости высокотемпера-
турных покрытий в диапазоне температур 20–
1500°С проводили в высокотемпературных ка-
мерных печах СНОЛ. При исследовании кон-
тролировали изменение массы ((Δm/m0) × 100%,
Δm = m1 – m0, где m0 – масса исходного образца,
m1 – масса образца после испытания в высоко-
температурной печи).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Выбирая оптимальные составы защитных по-
крытий, позволяющие снизить негативное воздей-
ствие окислительной атмосферы и паров воды, в
частности, на подложке из ККМ на основе SiC, не-
обходимо учитывать несколько основных характе-
ристик: 1) ТКЛР покрытия должен быть прибли-
жен к значению ТКЛР подложки и/или нижнего
слоя (ТКЛР ~ (4–7) × 10–6 К–1), что необходимо для
снижения вероятности растрескивания или рас-
слоения покрытия при нагреве и охлаждении с вы-
сокой скоростью в широком температурном диа-
пазоне; 2) прекурсоры покрытия должны быть ста-
бильными и химически совместимыми во всем
рабочем диапазоне температур, чтобы между слоя-
ми покрытия и подложкой не образовывались по-
бочные продукты; 3) толщина защитного покры-
тия должна составлять 100–250 мкм; 4) скорость
деструкции защитного слоя должна быть не более
1.1–14 мкм в течение 1000 ч [3, 16].

Диаграмма состояния системы Y2O3–SiO2 пока-
зана на рис. 1 [22]. В данной системе известны три
двойных соединения: Y2O3 ⋅ SiO2 – оксиортосили-
кат, 2Y2O3 ⋅ 3SiO2 – ортосиликат и Y2O3 ⋅ 2SiO2 – пи-
росиликат иттрия. Основными фазами данной
системы являются Y2SiO5 (плавится конгруэнтно
при 1980°С) и δ-Y2Si2O7 (плавится инконгруэнтно
при ~1790°С). Соединение 2Y2O3 ⋅ 3SiO2 устойчиво
в температурной области 1350–1650°С. При 1650°С
оно распадается на два соединения: Y2O3 ⋅ SiO2 и

Y2O3 ⋅ 2SiO2, причем указанный процесс является
обратимым [23].

Силикат иттрия (Y2SiO5) встречается в виде
двух модификаций (Х1 и Х2). Высокотемпературная
фаза (Х2) обладает рядом преимуществ: хорошим
сопротивлением эрозии и пониженной кислород-
ной проходимостью при высоких температурах, что
позволяет использовать Y2SiO5 в антиокислитель-
ных защитных покрытиях для ККМ SiC. Однако
ТКЛР у Y2SiO5 выше, чем у карбида кремния, по-
этому высока вероятность возникновения мик-
ротрещин вдоль границ раздела фаз. В связи с
этим необходимо высокое содержание Y2Si2O7 в
покрытиях для максимального приближения к
ТКЛР SiC и обеспечения стабильности при тер-
мическом воздействии.

Y2Si2O7 имеет шесть различных модификаций
(y, α, β, γ, δ и z). В табл. 1 указаны объемные изме-
нения, связанные с фазовыми переходами между
полиморфными модификациями дисиликата ит-
трия при нагревании [22–26].

Силикат иттрия является тугоплавким соеди-
нением, устойчивым в окислительной атмосфере.
Из шести полиморфных модификаций γ-Y2Si2O7
является высокотемпературной фазой, устойчи-
вой в области температур 1445–1535°С, имеет
низкий ТКЛР (3.9 × 10–6 К–1 в интервале темпера-
тур 200–1300°C) и низкую теплопроводность
(<3.0 Вт/(м К) при t > 300°C) [20].

Высокая температура плавления, низкая кис-
лородная проницаемость, ТКЛР, близкий по зна-
чению к ТКЛР карбида кремния – все это делает
силикаты иттрия превосходными компонентами
для защиты материалов на основе карбида крем-
ния от воздействия высоких температур в окис-
лительной атмосфере [13–26].

Диаграмма состояния системы Y2O3–Аl2О3–
SiO2 (рис. 2) состоит из 11 полей устойчивости
следующих фаз: I – область двух стекол; II – кри-
стобалит; III – диорто- (пиро-) силикат иттрия
(Y2O3 ⋅ 2SiO2); IV – ортосиликат (2Y2O3 ⋅ 3SiO2);
V – оксиортосиликат (Y2O3 ⋅ SiO2); VI – оксид иттрия
(Y2O3); VII – алюминат иттрия (2Y2О3 ⋅ А12О3); VIII –
соединение типа перовскита (Y2О3 ⋅ А12О3); IX –

Таблица 1. Объемные изменения, связанные с фазо-
выми переходами между полиморфными модифика-
циями дисиликата иттрия Y2Si2O7 при нагревании [22]

Фазовый переход Температура, °С Изменение 
объема, %

α → β 1225 +6.233
β → γ 1445 –0.198
γ → δ 1535 –1.733
β → δ – –1.984
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соединение типа граната (3Y2O3 · 5А12О3); X – ко-
рунд; XI – муллит (3А12О3 ⋅ 2SiO2). Тройных со-
единений в данной системе пока не обнаружено,
эвтектическая температура составляет 1370–
1387°С [22]. На диаграмме состояния иттрийалю-
мосиликатной системы установлены восемь
тройных точек, две из которых являются эвтекти-
ческими и шесть – реакционными.

Модифицированным твердофазным методом
получен ряд составов иттрийалюмосиликатной и
иттрийсиликатной систем (табл. 2).

Процессы фазообразования и поведение пре-
курсоров при термической обработке в диапазоне
900–1400°С изучали с помощью рентгенофазово-
го анализа (РФА) и термического анализа.

ДТА-кривые прекурсоров YAS-15 и YAS-30
представлены на рис. 3. Для состава YAS-15 наблю-
дается экзоэффект при температуре 1056°С, связан-
ный с образованием α-модификации (α-Y2Si2O7),
которая при 1211°С переходит в β-модификацию
(β-Y2Si2O7). При температуре 1257°С кристалли-
зация высокотемпературной модификации окси-
ортосиликата иттрия Х2-Y2SiO5 сопровождается
значительным поглощением тепла. При темпера-
туре 1331°С образуется фаза муллита. При 1257°С
β-Y2Si2O7 полностью переходит в δ-Y2Si2O7, что
подтверждено наличием экзотермического эффек-
та, а при 1387°С образуется эвтектика. При темпе-
ратуре 1418°С остаточная стеклофаза размягчается
и в ней растворяются кристаллические фазы.

Для состава YAS-30, содержащего 20 мол. %
Y2O3, пик, характерный для α-модификации ди-
силиката иттрия (α-Y2Si2O7), зафиксирован при
температуре 1085°С, т.е. сдвигался в сторону бо-
лее высоких температур. При 1260°С начиналось

Рис. 1. Диаграмма состояния иттрийсиликатной системы (Y2O3–SiO2) [22].
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Таблица 2. Исследуемые составы иттрийалюмосили-
катной и иттрийсиликатной систем

Обозначение
C, мол. %

Y2O3 Al2O3 SiO2

Y-33 33 – 67
Y-50 50 – 50
YAS-15 11.1 15.92 72.98
YAS-30 20 30 50
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Рис. 2. Диаграмма состояния иттрийалюмосиликатной системы (Y2O3–Аl2О3–SiO2) [22].
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Рис. 3. ДТА-кривые прекурсоров YAS-15 и YAS-30.
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образование высокотемпературной модификации
оксиортосиликата иттрия Х2-Y2SiO5, а при темпера-
туре 1356°С образовывалась фаза иттрийалюмини-
евого граната. Температура 1418°С являлась темпе-
ратурой инвариантной точки, при которой твердые
растворы силикатов иттрия полностью переходили
в кристаллические фазы высокотемпературных
модификаций: X2-Y2SiO5 и δ-Y2Si2O7, образовыва-
лась стеклофаза. Данный состав находится на диа-
грамме состояния вблизи инвариантной точки и в
области кристаллизации силикатов иттрия и ит-
трийалюминиевого граната. При 1500 и 1507°С
происходило растворение в образовавшейся стек-
лофазе всех кристаллических фаз.

Для прекурсоров Y-33 и Y-50 фазовые превра-
щения проявлялись в диапазоне температур от
840.1 до 1320°С (рис. 4). Начало кристаллизации
отмечено при 863.7 и 840.1°С для Y-33 и Y-50 со-
ответственно. При температурах 1539.5 и 1621.9°С
(для Y-33 и Y-50 соответственно) происходило
растворение всех кристаллических фаз в образо-
вавшейся стеклофазе.

Идентификацию образующихся кристалличе-
ских фаз проводили посредством РФА. Процесс
кристаллизации начинается при температуре
900°С в образцах Y-33 и Y-50, отвечающих стехио-
метрическим составам Y2Si2O7 и Y2SiO5 соответ-
ственно. После термообработки прекурсоров при
900°С в течение 5 ч структура остальных образцов
в основном рентгеноаморфна, кристаллическая
фаза присутствовала в незначительном количе-
стве. При увеличении температуры термообра-

ботки до 1000°С содержание аморфной фазы в
большинстве образцов резко снижалось, что под-
тверждалось значительным сокращением на ди-
фрактограммах диффузной области, появлением
четких интенсивных линий соответствующих
кристаллических фаз. В табл. 3 приведены обоб-
щенные данные по кристаллизации исследован-
ных иттрийсиликатных составов в интервале тем-
ператур 900–1400°С.

После термообработки при 1400°С в течение 5 ч
образец, содержащий 33 мол. % Y2O3, стехиомет-
рический состав дисиликата иттрия, становился
однофазным и состоял из δ-Y2Si2O7 (ASTM № 45-
0043). При этом в интервале температур от 900 до
1400°С проходил переход α-Y2Si2O7 → δ-Y2Si2O7.

При максимальном содержании Y2O3 – 50 мол. %
(стехиометрический состав оксиортосиликата
иттрия) – в области температур выше 900°С обра-
зовывалась низкотемпературная модификация
Y2SiO5 (Х1, ASTM № 21-1456), которая в интерва-
ле 1300–1400°С переходила в доминирующую
высокотемпературную модификацию Y2SiO5 (Х2,
ASTM № 21-1458).

Одним из недостатков применяемого твердо-
фазного метода являлось то, что в полученных
продуктах после термообработки при 1400°С в те-
чение 5 ч присутствовала фаза исходного оксида
иттрия (менее 0.73 мас. % (по методу Ритвельда)),
даже в образцах, содержащих 50 мол. % SiO2. Для
нивелирования данного недостатка предложено
увеличить время термообработки прекурсоров до
24 ч при 1400°С. Однако значительного положи-

Рис. 4. Результаты термического анализа прекурсоров Y-33 и Y-50.
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тельного эффекта не обнаружили (содержание
фазы оксида иттрия ~0.53 мас. % (по методу Рит-
вельда)) в связи с низкой скоростью диффузии,
при этом зафиксирован рост кристаллитов.

Для определения ТКЛР образцов систем
Y2O3–SiO2 и Y2O3–Al2O3–SiO2 порошки, полу-
ченные модифицированным твердофазным мето-
дом, измельчали в высокоскоростной шаровой
мельнице до среднего размера частиц D50 = 1.34 мкм
(рис. 5). Далее из них формовали образцы в виде
штабиков с сечением 40 × 6 мм на гидравличе-
ском прессе при давлении 100 МПа. В качестве
пластификатора использовали поливиниловый
спирт в количестве 0.1 мас. %. После прессования
образцы, полученные модифицированным твер-
дофазным методом, сушили до постоянной мас-
сы, затем термообрабатывали при t = 1400°С
(1350°С для YAS-15 и YAS-30) в течение 1 ч.

Значение ТКЛР подложки на основе SiC ККМ –
50.4 ×10–7 K–1 (табл. 4). Значения ТКЛР образцов
иттрийсиликатной и иттрийалюмосиликатной си-
стем находились в диапазоне (49.6–58.3) ×10–7 K–1,
что дает возможность создавать высокотемпера-
турные покрытия на карбидокремниевом мате-
риале с высоким эксплуатационным ресурсом.

На основании результатов исследования физи-
ко-химических и теплофизических свойств по-
рошков предложены составы защитных покрытий

(табл. 5). Чтобы предотвратить растрескивание по-
крытия в процессе термического циклирования,
состав слоев подбирали из расчета ±10% ТКЛР от-
носительно значения ТКЛР нижнего слоя или под-
ложки на основе SiC ККМ.

Шликерно-обжиговым методом и атмосфер-
но-плазменным напылением нанесены слои из
материалов в соответствии с составами, представ-
ленными в табл. 5, и проведен их обжиг при тем-

Таблица 3. Кристаллизация в системах Y2O3–Al2O3–SiO2 и Y2O3–SiO2 при термообработке в интервале темпера-
тур 900–1400 (1350)°С

Температура 
термообработки, °С

Состав

Y-33 Y-50 YAS-15 YAS-30

900
α-Y2Si2O7,
аморфная фаза

X1-Y2SiO5,
аморфная фаза

Аморфная фаза Аморфная фаза

1000
α-Y2Si2O7,
аморфная фаза

X1-Y2SiO5,
аморфная фаза

α-Y2Si2O7,

аморфная фаза
X1-Y2SiO5,
аморфная фаза

1100
α-Y2Si2O7,
β-Y2Si2O7,
аморфная фаза

X1-Y2SiO5,
аморфная фаза

α-Y2Si2O7,
X1-Y2SiO5,
аморфная фаза

α-Y2Si2O7,
X1-Y2SiO5,
аморфная фаза

1200
α-Y2Si2O7,
β-Y2Si2O7,
аморфная фаза

X1-Y2SiO5,
аморфная фаза

α-Y2Si2O7,
β-Y2Si2O7,
X1-Y2SiO5,
аморфная фаза

α-Y2Si2O7,
β-Y2Si2O7,
X1-Y2SiO5,
аморфная фаза

1300
β-Y2Si2O7,
δ-Y2Si2O7

X1-Y2SiO5,
X2-Y2SiO5

β- Y2Si2O7,
δ-Y2Si2O7, 
X2-Y2SiO5

β-Y2Si2O7,
δ-Y2Si2O7,
X2-Y2SiO5

1400 δ-Y2Si2O7 X2-Y2SiO5

Муллит, 
δ-Y2Si2O7, 
X2-Y2SiO5
(1350°С)

δ-Y2Si2O7,
Y3Al5O12, 
X2-Y2SiO5
(1350°С)

Рис. 5. Гранулометрический состав измельченного
порошка, полученного модифицированным твердо-
фазным методом.
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пературе 1550°С в течение 1 ч с целью достижения
равномерного однородного покрытия.

Типичная топография поверхности покрытия
показана на рис. 6. Установлено, что для всех
представленных составов характерна сплошная
поверхность и однородная морфология покры-
тия, размер агломератов составлял 6–18 мкм. На
поверхности наблюдались небольшие дефекты:
трещины и поры с размерами 8–12 мкм.

В результате исследования микроструктуры
сформированных образцов установлено, что в
объеме покрытий 1 и 2 отчетливо наблюдались
поры и трещины (рис. 7а, 7б). Вероятно, в покры-
тии 1 образование трещин и расслоение в объеме
происходили из-за локальных напряжений, вы-
званных наличием фазы алюмоиттриевого граната,
обладающей повышенным ТКЛР (82 × 10–7 K–1). Во
втором слое покрытия 2 также наблюдали поры

(~2 мкм) и трещины между зернами дисиликата
иттрия. Покрытие 3 обладало наиболее безде-
фектной структурой (рис. 7в), однако там присут-
ствовали поры (размером 1–3 мкм), локализо-
ванные вблизи границ каждого слоя. Благодаря
оптимально выбранным фазовому составу, т.е. со-
гласованию значений ТКЛР каждого слоя много-
слойного покрытия, и толщине каждого слоя оно
будет отличной защитой материала против воздей-
ствия окислительной среды.

Избыточная фаза дисиликата иттрия в YAS-15
и YAS-30, которая имеет тенденцию к трещино-
образованию при работе и во время термического
циклирования, склонна к выщелачиванию SiO2 и
разрушению поверхности посредством химиче-
ских взаимодействий с окислительной средой. Та-
кое выщелачивание создает микропористую струк-
туру в покрытии, и изначально плотное покрытие

Таблица 4. Фазовый состав и значения ТКЛР образцов, спеченных при t = 1400°С

Образец Кристаллические фазы ТКЛР × 107, K–1

(200–1400°С)

ККМ SiC SiC 50.4
Y-33 δ-Y2Si2O7 49.6
Y-50 X2-Y2SiO5 58.3
YAS-15 Муллит, δ-Y2Si2O7, X2-Y2SiO5 52.3 (1350°С)
YAS-30 δ-Y2Si2O7, Y3Al5O12, X2-Y2SiO5 55.7 (1350°С)

Таблица 5. Составы покрытий

Покрытие Y-33 YAS-15 YAS-30 Y-50

1 1-й слой (25–35 мкм) – 2 слой (35–45 мкм) 3-й слой (80–90 мкм)
2 1-й слой (25–35 мкм) 2-й слой (35–45 мкм) – 3-й слой (80–90 мкм)
3 1-й слой (15–20 мкм) 2 слой (30–40 мкм) 3-й слой (15–25 мкм) 4-й слой (65–70 мкм)

Рис. 6. Типичная морфология поверхности покрытия при разном увеличении.

(б)100 мкм 20 мкм(a)
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Рис. 7. Микрофотографии покрытий после формирования на ККМ SiC: a – переходная зона от 2-го к 3-му слою, по-
крытие 1; б – переходная зона от 2-го к 3-му слою, покрытие 2; в – покрытие 3.
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преобразуется в пористый слой раньше требуемого
срока его службы.

Методом рентгеноспектрального микроана-
лиза (РСМА) удалось установить химический со-
став каждого слоя покрытия 3. Основой нижнего
слоя (толщина ≈45 мкм) являлся дисиликат ит-
трия Y2Si2O7 c небольшими примесями иттрия,
алюминия и кремния (до 5 ат. %). Размеры про-
долговатых зерен дисиликата иттрия не превы-
шали 40 мкм. Также покрытие содержит мелкие
светлые включения в зернах дисиликата иттрия,
которые являлись зародышами моносиликата
иттрия Y2SiO5. Нижняя часть среднего слоя (тол-
щина ≈20 мкм) представляла собой плотно рас-
положенные зерна муллита (примерный состав
Al6Si2O13), а в прослойках между ними находи-
лись области дисиликата иттрия Y2Si2O7. Верх-
няя часть среднего слоя (толщина ≈20 мкм) обо-
гащена зернами алюмоиттриевого граната, при
этом в прослойках между ними находились об-
ласти Y2Si2O7. Верхний слой (толщина ≈60 мкм)
характеризовался двумя основными фазами: ди-
силикатом иттрия Y2Si2O7 и моносиликатом ит-
трия Y2SiO5, размер зерен которых не превышал
10 мкм. Помимо этого, в слое присутствовали тонкие
трещины, проходившие через обе фазы. Доля зерен
моносиликата иттрия превышала 90 мас. %.

На рис. 8 представлены микрофотографии
шлифов покрытий 2 и 3 после термической обра-
ботки при 1500°С в течение 100 ч. На снимках с
общим видом покрытий отчетливо различаются
три слоя: верхний, средний и нижний пористый
слой, граничащий с керамической подложкой.

На микрофотографии покрытия 2 после тер-
мической обработки при 1500°С в течение 100 ч в
окислительной среде наблюдали расслоение в об-
ласти границы нижний слой/подложка (рис. 8в).
Вследствие разницы (~10%) между значениями
ТКЛР нижнего и верхних слоев покрытия в про-
цессе термической обработки происходило тре-
щинообразование в слоях, что приводило к ак-
тивному окислению компонентов как покрытия,
так и подложки. На границе нижний слой/под-
ложка наблюдали зерна оксида кремния разме-
ром до 70 мкм.

Методом РСМА установили химический со-
став каждого слоя покрытия 3 (рис. 8б). Основой
нижнего слоя (толщина ≈40 мкм) являлся диси-
ликат иттрия Y2Si2O7, в межзереном пространстве
которого находилась фаза муллита. При этом на-
блюдалось образование оксида кремния, размер
зерен которого достигал 20 мкм, данные зерна
преимущественно локализовались на границе
подложка/нижний слой покрытия. Также, в свя-
зи с разложением дисиликата иттрия, наблюдали



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 6  2021

ИЗУЧЕНИЕ СТРУКТУРЫ И СВОЙСТВ ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНОГО ПОКРЫТИЯ 641

дендритообразные участки, относившиеся к фазе
оксида иттрия (рис. 8a). Средний слой толщиной
≈35 мкм представлен плотно расположенными
зернами муллита и алюмоиттриевого граната. Од-
нако в образовавшихся пустотах и прослойках
между зернами муллита находились области, обо-
гащенные фазой дисиликата иттрия Y2Si2O7. При
этом в данной области происходило частичное
разложение дисиликата иттрия с образованием

оксида иттрия, а также мелких зерен моносили-
ката иттрия размером до 1.5 мкм. Верхний слой
(толщина ≈65 мкм) характеризовался двумя ос-
новными фазами: дисиликатом иттрия Y2Si2O7 и
моносиликатом иттрия Y2SiO5. Однако размер
областей, обогащенных дисиликатом иттрия,
значительно увеличился и достигал 30 мкм. Это
привело к образованию пор и трещин в верхнем
слое покрытия. Доля зерен моносиликата иттрия
снизилась до 83 мас. %.

При термической обработке при температуре
1500°С в окислительной среде наблюдали посте-
пенную потерю массы образца с покрытием 3, по-
сле 100 ч воздействия при данных условиях потеря
массы составила ~0.66% (рис. 9). При этом резкое
изменение массы образца в ходе испытания на-
блюдалось в интервале от 60 до 70 ч температурно-
го воздействия, потеря массы составила 0.15% от-
носительно исходного значения. Это, вероятно,
связано с агломерацией микротрещин и других
дефектов структуры, образовавшихся в ходе тер-
мической обработки.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Показана возможность получения высокотем-
пературного покрытия на основе иттрийсиликат-

Рис. 8. Микроструктура образцов после термообработки при 1500°С, 100 ч: а – с покрытием 3, б – результаты РСМА
нижнего слоя покрытия 3, в – с покрытием 2.
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Рис. 9. Результаты исследования жаростойкости по-
крытия 3 при 1500°С в окислительной среде.
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ной и иттрийалюмосиликатной систем на карбидо-
кремниевых подложках. Разработанное покрытие 3
является наиболее сплошным с минимальным ко-
личеством структурных дефектов, а также обладает
повышенной жаростойкостью, потеря массы об-
разца с покрытием 3 после термической обработ-
ки в течение 100 ч при 1500°С в окислительной
среде составила 0.66%.
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Изучены фазовые отношения в субсолидусной области системы K2MoO4–BaMoO4–Y2(MoO4)3 по
разрезам методами рентгенографического и дифференциального термического анализов, проведе-
на триангуляция системы. Синтезирован тройной молибдат KBaY(MoO4)3, который кристаллизует-
ся в моноклинной шеелитоподобной структуре (пр. гр. P21/n). При легировании ионами Er3+/Yb3+

KBaY(MoO4)3 получен ап-конверсионный люминофор, обладающий антистоксовой люминесцен-
цией в области 400–700 нм при возбуждении ИК-излучением (λвозб = 977 нм). Синтезированный
люминофор исследован методами рентгенографии, дифференциального термического анализа и
колебательной спектроскопии.

Ключевые слова: фазовые равновесия, тройной молибдат, ап-конверсионная люминесценция, эр-
бий, иттербий
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ВВЕДЕНИЕ

Молибдаты и вольфраматы, содержащие ще-
лочноземельные и редкоземельные элементы,
структуры которых производны от шеелита, об-
ладая низким коэффициентом термического рас-
ширения, высокой химической и термической
устойчивостью, находят широкое применение в
таких областях, как квантовая электроника, воло-
конная оптика, люминофоры, лазерные устрой-
ства, ап-конверсионные материалы, преобразую-
щие излучение с низкой энергией в излучение с
более высокой энергией [1–4].

Поиск перспективных соединений и создание
на их основе полифункциональных люминофо-
ров, обладающих интенсивной люминесценцией
при УФ- и антистоксовой люминесценцией при
ИК-возбуждении, является актуальной задачей
для материаловедения. Эффективным способом
воздействия на люминесцентные свойства мате-
риалов является легирование их ионами Er3+,
Yb3+, способными поглощать ИК-излучение и
преобразовывать его в видимую антистоксовую
люминесценцию [5–18].

Обширность поля кристаллизации индивиду-
альных соединений и твердых растворов с шеели-
топодобной структурой определяется возможно-

стью изо- и гетеровалентных замещений щелоч-
ноземельных элементов катионами различных
природы и размеров, которые заселяют кристал-
лографические позиции каркаса структуры и ее
полости. Широкий изоморфизм катионов раз-
личной природы приводит к дисбалансу зарядов в
структуре шеелита вследствие геометрических
особенностей расположения ближайших полиэд-
ров, возникновения локальных и кооперативных
искажений и позволяет регулировать оптические
свойства фаз. Такие особенности строения шее-
литоподобных молибдатов определяют перспек-
тивы их использования в качестве люминесцент-
ных и лазерных материалов, химических сенсоров,
ап-конверсионных материалов, что определяет
интенсивные теоретические и экспериментальные
исследования этой группы неорганических соеди-
нений [1–4, 14–16].

Среди тройных молибдатов, содержащих ще-
лочноземельные и редкоземельные элементы, из-
вестны ряды кальциевых, стронциевых соедине-
ний M(Ca)SrLn(MoO4)3 (M = K, Rb, Cs; Ln = Nd,
Sm, Eu, Gd) [6, 15]. Возможность других комби-
наций катионов металлов не была проанализиро-
вана.

Цель настоящей работы – изучение фазовых
равновесий в субсолидусной области системы

УДК 546.776
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КОЖЕВНИКОВА

K2MoO4–BaMoO4–Y2(MoO4)3, синтез ап-кон-
версионного люминофора на основе тройного
молибдата KBaY(MoO4)3:Er3+/Yb3+ с шеелитопо-
добной структурой и изучение его люминесцент-
ных свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Исходными компонентами для изучения фа-
зообразования в системе K2MoO4–BaMoO4–
Y2(MoO4)3 служили предварительно синтезирован-
ные твердофазным способом K2MoO4, BaMoO4 и
Y2(MoO4)3 из K2CO3, BaCO3, Y2O3 и MoO3 в ин-
тервале температур 400–650°С с многократными
промежуточными перетираниями через каждые
20–30 ч. Время прокаливания при каждой темпе-
ратуре составляло 100–120 ч. После обжига образ-
цы медленно охлаждали вместе с печью. Нерав-
новесные образцы отжигали дополнительно; рав-
новесие считали достигнутым, если фазовый
состав образцов оставался неизменным при двух
последовательных отжигах.

Продукты синтеза идентифицировали мето-
дом рентгенофазового анализа на дифрактометре
D8 Advance фирмы Bruker (CuKα-излучение). Рас-
чет рентгенограмм проводили с использованием
программ “Рентген”. Колебательные спектры по-
ликристаллических образцов KBaY(MoO4)3 заре-
гистрированы на спектрометрах Bruker FT-IR и
Specord М-80 с использованием для возбуждения
лазера с излучением в ближней ИК-области
1.06 мкм (геометрия обратного рассеяния, раз-
решение 3–5 см–1). Образцы готовили в виде сус-
пензии в вазелиновом масле на полиэтиленовой
подложке и таблеток с KBr. Для приготовления
изотопозамещенных по молибдену образцов ис-

пользовали оксиды 92MoO3 и 100MoO3 с содержа-
нием основного изотопа не менее 95%.

Дифференциальный термический анализ про-
водили на дериватографе ОД-103 фирмы МОМ
(скорость подъема температуры 10°С/мин, навес-
ка 0.3–0.4 г).

Для введения различных концентраций иона-
активатора оксид иттрия в KBaY(MoO4)3 эквимо-
лярно заменялся на оксиды эрбия и иттербия. Таким
способом были получены образцы люминофора, со-
держащие 1–6 мол. % Er2O3 и 1–9 мол. % Yb2O3.

Спектры люминесценции образцов люминофора
с различной концентрацией ионов эрбия и иттербия –
KBaY0.97Er0.01Yb0.02(MoO4)3, KBaY0.95Er0.01Yb0.04(MoO4)3
KBaY0.90Er0.01Yb0.09(MoO4)3 – измерены на спек-
трометре Ocean Optics QE 65000. Для возбуждения
люминесценции в ИК-диапазоне использовали
InGaAs-лазерный диод (λвозб = = 977 нм).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Взаимодействие в системе K2MoO–BaMoO4–

Y2(MoO4)3 изучено методом перекрещивающихся
разрезов в области 450–800°С. Исследование си-
стемы K2MoO4–BaMoO4–Y2(MoO4)3 проведено в
две стадии. Первоначально изучали фазовый со-
став точек пересечения разрезов, исходящих из
средних и двойных молибдатов, образующихся в
ограняющих двойных системах. На второй ста-
дии изучали выявленные квазибинарные до
800°С разрезы, что позволило провести триангуля-
цию системы. На рис. 1 представлены фазовые от-
ношения в системе K2MoO4–BaMoO4–Y2(MoO4)3.

В ограняющей двойной системе K2MoO4–
Y2(MoO4)3 установлено образование молибдатов
состава 1 : 1, 5 : 1, кристаллизующихся в различ-
ных структурных типах [1, 6, 14]. При взаимодей-
ствии K2MoO4 с BaMoO4 зафиксировано образо-
вание двойного молибдата K2Ba(MoO4)2, обладаю-
щего структурой пальмиерита. В системе BaMoO4–
Y2(MoO4)3 синтезирован молибдат BaY2(MoO4)4,
принадлежащий слоистой шеелитоподобной
структуре с моноклинным искажением (пр. гр.
С2/с) [2].

Наиболее подробно (через 1–2 мол. %) изучено
взаимодействие на разрезе BaMoO4–KY(MoO4)2,
где установлено образование тройного молибдата
KBaY(MoO4)3 при 650–750°С. Для достижения
равновесия необходимо прокаливание реакцион-
ных смесей в течение 150–170 ч с промежуточной
гомогенизацией.

Для системы K2MoO4–BaMoO4–Y2(MoO4)3 ква-
зибинарными разрезами являются: KY(MoO4)2–
KBaY(MoO4)3, K2Ba(MoO4)2–KBaY(MoO4)3,
K2Ba(MoO4)2–KY(MoO4)2, BaMoO4–KBaY(MoO4)3,
BaY2(MoO4)4–KBaY(MoO4)3, BaY2(MoO4)4–KY(MoO4)2.

Рис. 1. Фазовые отношения в системе K2MoO4–
BaMoO4–Y2(MoO4)3 при 800°С.
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1 : 1

T

BaMoO4 Y2(MoO4)3

T − KBaY(MoO4)3



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 6  2021

АП-КОНВЕРСИОННЫЙ ЛЮМИНОФОР KBаY(MoO4)3:Er3+/Yb3+ 645

Методом РФА установлено, что в тройном молиб-
дате KBaY(MoO4)3 растворяется 4 мол. % BaMoO4,
растворимость тройного молибдата в BaMoO4 со-
ставляет 13 мол. %. Системы K2Ba(MoO4)2–
KBaY(MoO4)3 и BaY2(MoO4)4–KBaY(MoO4)3 ха-
рактеризуются двухфазными областями, они эв-
тектические с областью гомогенности тройной
фазы до 3 мол. %. Растворимость KY(MoO4)2 в
KBaY(MoO4)3 составляет 4.0 мол. %, в KY(MoO4)2
растворяется не более 1.5 мол. % KBaY(MoO4)3.
Разрез K2Ba(MoO4)2–K5Y(MoO4)4 не является
квазибинарным из-за термической неустойчивости
фазы K5Y(MoO4)4, которая плавится инконгруэнт-
но при 715°С. Разрез K2Ba(MoO4)2–KY(MoO4)2 яв-
ляется простым эвтектическим без заметной рас-
творимости компонентов.

Рентгенографическое исследование показало,
что тройной молибдат KBaY(MoO4)3 имеет шее-
литоподобную структуру с моноклинным иска-
жением и проявляет большое сходство в располо-
жении наиболее интенсивных линий на рентге-
нограмме с α-KSm(MoO4)2, что свидетельствует
об общности структурных мотивов тройного и
двойного молибдатов. Для сравнения на рис. 2
приведены рентгенограммы α-KSm(MoO4)2 и
KBaSm(MoO4)3. Рентгенограммы KBaSm(MoO4)3
и KBaY(MoO4)3 проиндицированы в моноклин-
ной сингонии (пр. гр. P21/n, Z = 9). Соединения
изоструктурны между собой, а также двойному
молибдату α-KSm(MoO4)2 и принадлежат к
структурному типу моноклинно искаженного
шеелита. Структуру KBaY(MoO4)3 можно рас-
сматривать как результат гетеровалентного заме-
щения щелочноземельного элемента в структуре
шеелита по схеме: 2Ba = K+ + Y3+. Параметры
кристаллической решетки KBaY(MoO4)3 равны:
а = 12.169(3) Å, b = 11.807(2) Å, с = 16.933(3) Å, β =
= 94.90(3)°, V = 2419.1 Å3. Плавится KBaY(MoO4)3

инконгруэнтно при 985°С, не претерпевая поли-
морфных превращений (рис. 3).

Измеренные значения колебательных частот
ИК- и КР-спектров KBaY(MoO4)3, KBaSm(MoO4)3,
α-KSm(MoO4)2 приведены в табл. 1. Здесь же да-
ны частоты колебаний BaMoO4 и их отнесение к
внутренним колебаниям групп MoO4 и колебаниям
кристаллической решетки (либрационным колеба-
ниям MoO4-групп (R) и трансляционным колеба-
ний различных подрешеток кристалла (Т)) [6, 19].

Представленные данные свидетельствуют о
близости колебательных спектров BaMoO4 и
KBaY(MoO4)3, KBaSm(MoO4)3, α-KSm(MoO4)2,
позволяющей дать удовлетворительную интер-
претацию. Имеющиеся различия обусловлены
изменениями в межатомных расстояниях и, как
следствие, в энергиях связей Mo–O при гетерова-
лентном изоморфном замещении в катионных
позициях. Так, границы области частот валент-
ных колебаний групп MoO4 заметно расширяют-
ся как в высокочастотную, так и в низкочастот-
ную стороны, а число измеренных в этой области
частот втрое больше, чем в спектре BaMoO4. Уве-
личение числа полос связано с понижением сим-
метрии групп MoO4, полным снятием вырожде-
ния трижды вырожденных колебаний и проявле-
нием резонансного взаимодействия колебаний
трансляционно-неэквивалентных групп MoO4.

В измеренных спектрах увеличивается число
либрационных колебаний MoO4-групп, актив-
ных в ИК-спектрах. Их частоты практически не
меняются по ряду исследованных соединений и
близки соответствующим частотам ВaMoO4.
Число наблюдаемых полос трансляционных
колебаний отвечает предполагаемому теорией.

Рис. 2. Рентгенограммы α-KSm(MoO4)2 (1),
KBaSm(MoO4)3 (2), KBaY(MoO4)3 (3).
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Соответствующие частоты в ряде случаев пре-
терпевают закономерные изменения в ходе заме-
щения катионов. Полученные данные свидетель-
ствуют о том, что в трансляционных колебаниях
KBaY(MoO4)3, KBaSm(MoO4)3, α-KSm(MoO4)2 в
равной степени участвуют все катионы (рис. 4).
Имеющее место понижение симметрии кристал-

лической решетки при гетеровалентном замеще-
нии катионов в структуре шеелита связано с ис-
кажениями молибден-кислородных тетраэдров.

Образцы люминофора KBaY0.97Er0.01Yb0.02(MoO4)3
(1), KBaY0.95Er0.01Yb0.04(MoO4)3 (2),
KBaY0.90Er0.01Yb0.09(MoO4)3 (3) обладают эффек-

Таблица 1. Частоты колебаний в КР- и ИК-спектрах KВaYLn(MoO4)3, ВaMoO4

ν, см–1

ОтнесениеKBaY(MoO4)3 KBaSm(MoO4)3 α-KSm(MoO4)2 ВaMoO4

КР ИК КР ИК КР ИК КР ИК

935 934 934 944 925 891
920 916 919 915 929 ν1

896 895 888
868 855 867

869 845
839 838 840 840 838 830
816 815 815
802 800 800 803 792
772 758 774 760 795 795 ν3

747 746 767
737 746 760

680 682 682
474 455

417 417
385 386 386 360 371

386 353 385 352 383 352 346 ν2

362 364 332
326 327 327
316 300 300 325 324

320 ν4

320 284 322 286 286 292
ν2

210 210
227 229 R

187
189

176 154 T
154 157
100 139 143 R

125 136 R
R

105
107 T
76
79 T
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тивной ап-конверсионной люминесценцией в
видимой области при возбуждении ИК-излуче-
нием (рис. 5). Ионы иттербия-донора обладают
высоким эффективным сечением поглощения в
ИК-области. Энергетические состояния иона эр-
бия-акцептора обладают длительным временем
жизни, поэтому ион-донор может безызлучатель-
но передать на долгоживущее состояние акцеп-
тора сразу несколько поглощенных фотонов,
что приведет к увеличению энергии возбужден-
ного метастабильного состояния и, соответ-
ственно, уменьшению длины волны люминес-
ценции KBaY(MoO4)3:Er3+/Yb3+ [7–13, 17, 18].

Происхождение наблюдаемых полос при воз-
буждении (λвозб = 977 нм) в спектрах ап-конвер-
сионной люминесценции можно объяснить сле-
дующим образом. После двухстадийного последо-
вательного возбуждения ионов Er3+ до уровня 4F7/2
в результате безызлучательных релаксаций проис-
ходит заселение возбужденных уровней 2Н11/2,
4S3/2, 4F9/2, 4I9/2, что приводит к ап-конверсионной
люминесценции в области 400–700 нм [7–13].
Спектр люминесценции обладает сильной поло-
сой излучения при 525 нм, полосой средней ин-
тенсивности при 550 нм в зеленой области и дву-
мя слабыми полосами излучения при 655 нм в
красной области спектра. Полосы излучения при
525 и 550 нм в зеленой области спектра соответ-
ствуют переходам 2H11/2 → 4I15/2 и 4S3/2 → 4I15/2 в
ионах Er3+, а излучение при 655 нм в красной обла-
сти спектра связано с переходом 4F9/2 → 4I15/2. Поло-
са при 490 нм соответствует переходу 4F7/2 → 4I15/2.
Полоса излучения при 410 нм обусловлена пере-
ходом 2H9/2 → 4I15/2.

Ионы-активаторы Er3+ являются центрами
люминесценции люминофора, а сенсибилизиру-
юшее действие ионов Yb3+ увеличивает интенсив-
ность ап-конверсионной люминесценции благо-
даря эффективной передаче энергии от Yb3+ к
Er3+ и более высокому коэффициенту поглоще-
ния иттербия по сравнению с эрбием. Механиз-
мом возбуждения 2H9/2-уровня может быть пере-
нос энергии от возбужденного состояния Yb3+ на
уровень 4F9/2 иона Er3+, поскольку разность энер-
гий между уровнями 4F9/2 и 2H9/2 близка к энергии
возбужденного иона иттербия [8–11]. Вследствие
низкой населенности уровня 4F9/2 наиболее веро-
ятным каналом возбуждения является заселение
вышележащих уровней из более заселенного
4S3/2-уровня через перенос энергии от иона Yb3+ с
последующим распадом этих высоко лежащих
уровней в 2H9/2 [8–13]. При переходе с высоко ле-
жащих уровней энергии может происходить ви-
димая люминесценция.

Более высокая интенсивность обусловлена от-
ношением концентраций ионов Yb3+: Er3+, рав-
ным 9 : 1 (рис. 5, спектр 3), другие отношения
концентраций ионов иттербия и эрбия являются
неоптимальными. Высокое содержание ионов
иттербия и низкое содержание ионов эрбия спо-
собствует повышению интенсивности ап-кон-
версионной люминесценции, что обусловлено
эффективным переносом энергии от иона иттер-
бия к иону эрбия. Характер спектров обусловлен
влиянием кристаллической решетки матрицы на
штарковскую структуру основного и возбужден-
ного уровней ионов-активаторов.

Рис. 4. ИК-спектры α-KSm(MoO4)2 (1),
KBaSm(MoO4)3 (2), KBaY(MoO4)3 (3).
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Рис. 5. Спектры люминесценции образцов люмино-
фора KBaY(MoO4)3:Er3+/Yb3+ с разной концентраци-
ей ионов-активаторов: KBaY0.97Er0.01Yb0.02(MoO4)3
(1), KBaY0.95Er0.01Yb0.04(MoO4)3 (2),
KBaY0.90Er0.01Yb0.09(MoO4)3 (3) (λвозб = 977 нм).
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Изучены фазовые равновесия в субсолидусной
области системы K2MoO4–BaMoO4–Y2(MoO4)3
по разрезам в интервале температур 450–800°С.
Синтезирован тройной молбдат KBaY(MoO4)3,
кристаллизующийся в моноклинной сингонии
(пр. гр. P21/n, Z = 9). Проведена триангуляция си-
стемы при 800°С.

Получен ап-конверсионный люминофор на
основе тройного молибдата, активированного
ионами эрбия и иттербия KBaY(MoO4)3:Er3+/Yb3+

при различном соотношении концентраций ионов
активаторов. Оптимизировано соотношение кон-
центраций ионов эрбия и иттербия, высокая интен-
сивность обусловлена отношением концентраций
ионов Yb3+: Er3+, равным 9 : 1, другие отношения
концентраций ионов иттербия и эрбия являются
неоптимальными. Изучены его люминесцентные
свойства. Люминофор KBaY(MoO4)3:Er3+/Yb3+ мо-
жет найти применение в лазерах, в преобразова-
телях ИК-излучения в видимое, в цветных дис-
плеях, в биомедицинской диагностике, в прибо-
рах оптической связи.
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С помощью простого и технологичного подхода получены композиты на основе фосфата лития-же-
леза со структурой оливина с углеродным покрытием, включающим 5–10% углеродных нанотрубок
или наночешуек. Полученные с использованием механохимической активации материалы характе-
ризуются несколько меньшим размером частиц. При этом их электропроводность возрастает на не-
сколько порядков, достигая для лучших образцов 8.7 × 10–2 См/см. Кроме того, полученные мате-
риалы характеризуются существенным повышением электрохимической емкости при обратимой
деинтеркаляции лития, что особенно ярко проявляется при высоких скоростях заряда и разряда ак-
кумулятора. Лучшими характеристиками отличаются композиты с углеродными нанотрубками.
Так, при плотностях тока 200, 800, 1600 и 3200 мА/г разрядная емкость LFP/С/10УНТ-500 составля-
ет 120, 97, 78 и 57 мАч/г соответственно, тогда как для исходного LFP/С эти значения составляли 70,
63, 43 и 30 мАч/г. Причиной такого эффекта является уменьшение размера частиц и формирование
сетки высокопроводящих контактов между частицами катодного материала. При этом не наблюда-
ется четкой корреляции электрохимической емкости композитов с удельной площадью поверхно-
сти или электропроводностью.

Ключевые слова: катодные материалы, литий-ионные аккумуляторы, фосфат лития-железа, угле-
родное покрытие, углеродные нанотрубки, электрохимическая емкость, механохимическая актива-
ция
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ВВЕДЕНИЕ

Энергия является одним из самых старых и в то
же время самых востребованных продуктов, по-
требление которого до недавнего времени удваи-
валось за 30 лет. В последние годы наблюдается
интенсивное продвижение возобновляемых ис-
точников энергии, таких как солнечные батареи,
ветрогенераторы [1–3]. Для обеспечения беспере-
бойного энергоснабжения необходимо также ис-
пользовать накопители энергии, наиболее значи-
мыми среди которых являются металл-ионные
аккумуляторы, редокс-батареи и водородный
цикл [4, 5]. В отличие от интенсивно развиваю-
щихся двух последних технологий литий-ионные
аккумуляторы уже прочно вошли в нашу жизнь.

В состав металл-ионных аккумуляторов входят
электродные материалы и электролит [6–8]. На-
ряду с жидкими и гелиевыми электролитами, со-
держащими соль лития и апротонный раствори-
тель [9], интенсивно разрабатываются твердые
[10, 11] и полимерные электролиты [12, 13]. В то же
время существенно большее внимание уделяется
разработке катодных и анодных материалов, опре-
деляющих энергоемкость аккумуляторов [14, 15].
Катодные материалы обычно отличаются меньшей
электрохимической емкостью, поэтому их вклад в
емкость аккумулятора чаще всего является доми-
нирующим [16].

Одними из наиболее перспективных катодных
материалов являются фосфаты и силикаты лития
с переходными металлами (LiMXO4, где X = P, Si,

УДК 546.72+546.185+546.26+541.13+544.6.076.324.4
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а M = Fe, Mn, Co, Ni), среди которых наиболее
известен фосфат лития-железа состава LiFePO4,
далее обозначенный как LFP [16]. Среди его пре-
имуществ можно отметить низкую стоимость,
стабильность, экологическую безопасность, а
также малое изменение объема при циклирова-
нии (4.5%). Его теоретическая емкость составля-
ет 170 мАч/г [17, 18]. Основным недостатком LFP
является низкая электронная и, особенно, ион-
ная проводимость [19]. Это препятствует дости-
жению высокой, близкой к теоретической, элек-
трохимической емкости. Решить эту проблему
позволяют гетеровалентное замещение части
ионов железа [20–22], получение наноразмерных
[16, 23–25] и композиционных материалов с угле-
родом [26–28].

Углеродные покрытия часто формируют пиро-
лизом различных органических соединений в хо-
де синтеза [29–32]. Это обеспечивает стабилиза-
цию наночастиц электродных материалов [33,
34]. В то же время значительный интерес исследо-
вателей в последние годы привлекают композиты
LFP с графеном [35, 36] и, особенно, с углеродны-
ми нанотрубками [37–43]. Однако получение од-
нофазного LFP одновременно с углеродными на-
нотрубками или графеном затруднено, поскольку
для этого требуются разные условия. Кроме того,
в металл-ионных аккумуляторах часто использу-
ются и агломераты графитоподобных материалов
с высокими пористостью и площадью поверхно-
сти, характеризующиеся неупорядоченным рас-
положением слоев. Такие материалы часто назы-
вают твердым углеродом [44]. Как правило, угле-
родные материалы вводятся в реакционную смесь
для синтеза LFP. Представляется целесообраз-
ным получение таких композитов с использова-
нием более простого и технологичного подхода –
механохимической активации. Последняя может
привести к некоторому уменьшению размера ча-
стиц LFP, более равномерному покрытию и луч-
шему связыванию частиц катодного материала с
наноразмерными модификациями углерода.

Механохимическую обработку обычно ис-
пользуют для активации прекурсоров при синтезе
композитов углерода и LFP или его аналогов с по-
следующим термолизом [45–49]. Есть сведения о
том, что использование такого подхода приводит
к улучшению электронной проводимости и цик-
лируемости полученных композитов [50, 51]. От-
метим также, что в случае натриевого аналога со
структурой маричита механохимическая актива-
ция позволяет получить частично аморфизиро-
ванный продукт, проявляющий высокую элек-
трохимическую емкость [52]. При этом исследо-
ватели не проводили механохимический синтез
композитов с одно- или двумерными углеродны-
ми материалами.

Целью данной работы являлся синтез катод-
ных материалов на основе LFP с графитоподоб-
ным углеродным покрытием и углеродных нано-
трубок или наночешуек с использованием меха-
нохимической активации, а также исследование
их электрохимических свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Углеродные нанотрубки (УНТ) и наночешуй-

ки (УНЧ) получали методом химического оса-
ждения из паровой фазы в проточном реакторе
на фиксированном слое катализатора (MgO и
Со/MgO для синтеза УНЧ и УНТ соответствен-
но) при 750–850°C. В качестве реакционного газа
использовали смесь СН4 + Н2. Шихту промывали
раствором соляной кислоты для удаления катали-
затора, затем тщательно промывали дистилли-
рованной водой и сушили при 90–100°С до по-
стоянной массы [53]. Сходным образом получа-
ли аналоги УНТ и УНЧ, допированные азотом
(N-УНТ и N-УНЧ), используя в качестве реакци-
онного газа ацетонитрил. По сути, частицы УНЧ
представляют собой агломераты неупорядоченно
упакованных слоев графена, которые могут раз-
рушаться при механохимической активации ма-
териала, формируя графеноподобные включения
в покрытии катодного материала.

Фосфат лития-железа синтезировали из нит-
рата железа(III) (Sigma-Aldrich, >98%), нитрата
лития (Sigma-Aldrich, >99%) и дигидрофосфата
аммония (Sigma-Aldrich, >98%), стехиометриче-
ские количества которых растворяли в мини-
мальном количестве воды. Полученный раствор
выдерживали при 70°С при постоянном переме-
шивании до образования гомогенной суспензии,
которую далее нагревали при 300°С в течение 6 ч.
Для нанесения углеродного покрытия на фосфат
лития-железа (LFP/C) полученный прекурсор
LFP перетирали с сахарозой (25 мас. %) и отжи-
гали при 600°C в течение 10 ч в инертной атмо-
сфере (Ar).

Композиционные материалы на основе LFP/С
и различных углеродных наноматериалов получа-
ли путем их непосредственного механического
смешения. Количество углеродного наноматери-
ала составляло 5 и 10 мас. % по отношению к
LFP/C. Далее полученные композиты подвергали
механической обработке в планетарной мельнице
Fritch Pulverisette 7 classic line с использованием
агатовых размольных стаканов и шаров в этаноле.
На основании данных [54] о влиянии интенсив-
ности помола на электрохимические характери-
стики фосфата лития-железа помол проводили в
течение 8 ч при скорости 500 об./мин в режиме:
вращение – 3 мин, пауза – 2 мин. В обозначении
образца указаны углеродный материал, его количе-
ство (в мас. %), интенсивность помола (об./мин),
например: LFP/C/5УНТ-500.
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Рентгенофазовый анализ (РФА) проводили на
дифрактометре Rigaku D/MAX 2200 (излучение
CuKα) с использованием пакета программ Rigaku
Application Data Processing. Размер частиц (об-
ласть когерентного рассеяния (ОКР)) оценивали
по уширению линий рентгенограмм по формуле
Шеррера, используя в качестве стандарта LaB6.

Содержание углерода, определенное на эле-
ментном анализаторе EuroVektor EA3000, для полу-
ченных композитов LFP/С составляет 5.5 ± 0.1%.

Морфологию полученных материалов изучали
на сканирующем электронном микроскопе (СЭМ)
Carl Zeiss NVision 40.

Электронную проводимость измеряли на по-
стоянном токе с помощью импедансметра Z500
PRO (Элинс, Россия) при 25°С на цилиндриче-
ских таблетках с серебряными электродами.

Электрохимическое тестирование полученных
композитов проводили в гальваностатическом
режиме в интервале потенциалов от 2.5 до 4.1 В
при плотностях тока 20–3200 мА/г с использова-
нием зарядно-разрядного стенда ЗРУ 50 мА–10 В
в герметичных трехэлектродных ячейках. По-
следние собирали в перчаточном боксе в атмо-
сфере сухого аргона, используя в качестве сепара-
тора нетканый полипропилен. Электролитом
служил 1М раствор LiPF6 в смеси этиленкарбона-
та, диэтилкарбоната и диметилкарбоната (1 : 1 : 1).
Электродную пасту готовили смешением компо-
зита на основе LFP/C (88%) и сажи (10%), ис-
пользуя в качестве связующего поливинили-
денфторид (2%), предварительно растворенный в
N-метилпирролидоне. Полученную массу нано-
сили на сетку из нержавеющей стали (толщина
слоя 10–15 мг/см2) и прессовали под давлением
0.1 ГПа, затем сушили при 120°С в вакууме в тече-
ние 10 ч. В качестве вспомогательного электрода
и электрода сравнения использовали металличе-
ский литий. Электрохимические емкости приве-
дены в расчете на фосфат лития-железа.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Рентгенограммы некоторых полученных ком-
позитов LFP/С и используемых углеродных нано-
материалов представлены на рис. 1. Все линии на
рентгенограммах принадлежат орторомбической
модификации фосфата лития-железа (PDF-2,
№ 40-1499). Широкая и слабая линия с максиму-
мом в области 2θ ~ 24°–26°, соответствующая
кристаллографической плоскости (002) графена
[55] или УНТ [56] и присутствующая на рентгено-
граммах углеродных наноматериалов, по всей ви-
димости, маскируется интенсивным рефлексом
111 фосфата лития-железа. Уменьшение размера
частиц всех образцов, подвергавшихся механиче-
ской обработке, отражается в некотором ушире-
нии линий на рентгенограммах. Рассчитанные на
основании этих данных значения ОКР приведе-
ны в табл. 1. Следует отметить, что с уменьшени-
ем содержания наноразмерных форм углерода со-
кращается размер частиц. Можно полагать, что бо-
лее пластичные углеродные материалы в данном
случае выступают в роли буфера, демпфирующего
удары шаров. Кроме того, увеличению размера ча-
стиц способствует и замена УНТ на УНЧ (табл. 1).

Авторы [51] отметили, что удельная поверхность,
связанная с объемной пористостью, оказывает наи-
большее влияние на электрохимические свойства
композитов состава LiFe0.5Mn0.5PO4/C. С этой точ-
ки зрения определенными преимуществами долж-
ны обладать композиты, в состав которых входят
УНЧ, удельная площадь поверхности которых со-
ставляет 1198 и 1028 м2/г для УНЧ и N-УНЧ соот-
ветственно, тогда как для УНТ и N-УНТ соот-
ветствующие значения были заметно ниже: 598 и
287 м2/г. Причиной этого эффекта является вы-
сокая внутренняя пористость УНЧ. В результате
этого удельная площадь поверхности компози-
тов, содержащих 5% УНЧ, составила 95–97 м2/г, а
с 10% УНЧ – 127–132 м2/г, тогда как для материа-
лов, содержащих 5 и 10% УНТ, она составила 60–

Таблица 1. Размер частиц (ОКР) и электронная проводимость композитов LFP/С с УНТ/УНЧ

Образец Размер частиц, нм Электронная проводимость, См/см

LFP/С 49 4.6 × 10–7

LFP/С/5УНТ-500 33 5.0 × 10–4

LFP/С/10УНТ-500 37 5.9 × 10–3

LFP/С/5N-УНТ-500 33 1.7 × 10–5

LFP/С/10N-УНТ-500 36 6.7 × 10–3

LFP/С/5УНЧ-500 42 6.9 × 10–3

LFP/С/10УНЧ-500 45 8.7 × 10–2

LFP/С/5N-УНЧ-500 43 6.8 × 10–5

LFP/С/10N-УНЧ-500 46 4.4 × 10–3
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Рис. 1. Рентгенограммы композитов на основе фосфата лития-железа и углеродных наноматериалов: LFP/C (1),
LFP/С/5УНТ-500 (2), LFP/С/5N-УНТ-500 (3), LFP/С/5УНЧ-500 (4), LFP/С/5N-УНЧ-500 (5).
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62 и 73–75 м2/г соответственно. Для исходного
фосфата лития-железа с углеродным покрытием
это значение составило 53 м2/г.

Данные электронной микроскопии также под-
тверждают сделанный вывод об уменьшении
среднего размера частиц LFP, хотя после помола
все еще сохраняются и отдельные их сростки
(рис. 2). При этом на полученных микрофото-
графиях на поверхности LFP/C УНТ не видны
(рис. 2а, 2б). Стоит отметить, что для композитов
на основе титаната лития, не содержащих угле-
родного покрытия, они наблюдались отчетливо
[57]. По всей видимости, в данном случае наличие
углеродного покрытия на частицах фосфата ли-
тия-железа маскирует УНТ за счет их внедрения в
углеродную оболочку. В композитах LFP/C с
УНЧ и их гетерозамещенными аналогами на фо-
не измельченных частиц фосфата лития-железа
наблюдаются крупные (до 2 мкм) агломераты
УНЧ (на микрофотографиях, полученных в ре-
жиме отраженных электронов, им соответствуют
более темные области (рис. 2г)).

Известно, что для достижения высокой элек-
трохимической емкости катодный материал дол-
жен отличаться высокой скоростью процессов ин-
текаляции/деинтеркаляции лития, которые осу-
ществляются за счет одновременного переноса
ионов лития и электронов в частицах катодного
материала [16]. Задачей углеродного покрытия, на-
носимого на частицы LFP, является обеспечение
быстрой диффузия лития по межзеренным гра-

ницам. Поэтому одним из ключевых факторов
для достижения работоспособности катодных
материалов, особенно при высокой плотности
тока, является высокая электронная проводимо-
сть, которая в определенной мере должна отра-
жать формирование непрерывной проводящей
сетки, обеспечивающей перколяцию в данном
материале [28]. Из данных, представленных в
табл. 1, видно, что помол с углеродными нанома-
териалами приводит к отчетливо выраженному
повышению электронной проводимости полу-
ченных композитов на несколько порядков. Мак-
симальные значения проводимости наблюдались
для образца LFP/С/10УНЧ-500, для которого
проводимость возрастала почти в 1.9 × 105 раз
(табл. 1). Стоит отметить, что вопреки тому, что
допирование УНТ и УНЧ азотом обычно приво-
дит к повышению электропроводности углерод-
ных наноматериалов, в нашем случае для полу-
ченных композитов эффект оказывается обрат-
ным. В то же время можно полагать, что при этом
должно наблюдаться более плотное сцепление
частиц LFP с углеродными наноматериалами за
счет присутствия на поверхности последних по-
лярных фрагментов [57].

Данные по циклированию некоторых компози-
тов LFP/C с УНТ и УНЧ представлены на рис. 3.
Зарядно-разрядные кривые весьма типичны для
материалов на основе фосфата лития-железа и ха-
рактеризуются отчетливо выраженным плато с
потенциалом 3.4 В относительно литиевого элек-
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трода. Формирование нанокомпозитов позволяет
заметно повысить электрохимическую емкость
при плотности тока 20 мА/г. Для исходного ком-
позита LFP/С она составляет 132 мАч/г, а для ма-
териалов, подвергавшихся совместному помолу с
УНТ, достигает 141–146 мАч/г. В то же время ем-
кость материала LFP/С/5УНЧ-500 при первом
циклировании составила 164 мАч/г, что доста-
точно близко к теоретической емкости. Немного
уступает ему LFP/С/5N-УНЧ-500. Из представ-
ленных данных также отчетливо видно, что для
исходного композита LFP/С деградация матери-
ала при циклировании выражена более ярко.

Наибольший интерес представляет циклиро-
вание исследуемых композиционных материалов
при высоких плотностях тока. Именно этот пара-
метр характеризует возможность получения на их
основе аккумулятора с высокой мощностью, спо-
собного быстро заряжаться. С повышением плот-
ности тока области, соответствующие плато, харак-
теризуются все большим наклоном, что обусловле-
но ростом омического вклада (IR) в потенциал
заряда (разряда), который повышается с ростом

плотности тока и толщины слоя формирующейся
на поверхности материала фазы (FePO4 в процессе
заряда аккумулятора и LiFePO4 в процессе его
разряда). При этом емкость исходного композита
LFP/С все больше уступает емкости композитов,
полученных при помоле с наноразмерными угле-
родными материалами (рис. 3). Отметим что этот
эффект обусловлен в первую очередь тем, что с
ростом внутреннего сопротивления катодного
материала омический вклад в потенциал заряда
и разряда резко возрастает и система достигает
предельного потенциала, при котором процесс
заряда останавливается, когда электрохимиче-
ские превращения успевают пройти лишь в тон-
ком приповерхностном слое частиц LFP/С.
Именно этот фактор приводит к падению элек-
трохимической емкости аккумулятора при вы-
соких плотностях тока циклирования.

Изменение емкости полученных катодных ма-
териалов при циклировании с последовательно
увеличивающейся плотностью тока приведены
на рис. 4. После циклирования при плотности то-

Рис. 2. СЭМ-изображения образцов LFP/С/10УНТ-500 (а), LFP/С/10N-УНТ-500 (б), LFP/С/5УНЧ-500 (в, г) во вто-
ричных (а–в) и отраженных электронах (г).

(б)1 мкм 200 нм

2 мкм 2 мкм
(в) (г)

(a)



654

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 6  2021

СТЕНИНА и др.

ка 3200 мА/г ее снова уменьшали до 20 мА/г. Сле-
дует заметить, что в композитах с УНТ уменьше-
ние емкости LFP при увеличении плотности тока
связано в основном с кинетическими факторами,
поскольку при возвращении к плотности тока
20 мА/г электрохимическая емкость восстанав-
ливается практически до исходной величины (де-
градация материала не превышает 3–4%). В то же
время для композитов LFP/C с УНЧ деградация
выражена более явно.

Кроме того, композиты с УНТ демонстрируют
более высокую емкость во всем диапазоне скоро-
стей заряда/разряда по сравнению с материалами,
содержащими УНЧ (рис. 4). Наблюдаемый резуль-
тат можно объяснить меньшим размером частиц и
более равномерным распределением углеродного
материала на поверхности частиц LFP/C, что под-
тверждается данными электронной микроско-
пии. Кроме того, можно полагать, что наличие

УНТ в данной системе обеспечивает образование
более надежной сетки высокопроводящих кон-
тактов между частицами катодного материала.
При использовании для создания композитов
УНТ более высокие значения емкости получены
для материалов с 10 мас. % УНТ и N-УНТ (рис. 4а),
что связано с их высокой электропроводностью
(табл. 1). Так, при плотностях тока 200, 800, 1600
и 3200 мА/г разрядная емкость LFP/С/10УНТ-500
составляет 120, 97, 78 и 57 мАч/г соответственно.
Среди композитов с УНЧ лучшие характеристики
при быстром заряде/разряде показал материал
LFP/С/5УНЧ-500 (рис. 4б). Его разрядная ем-
кость составила 106, 81, 70 и 55 мАч/г при плотности
тока 200, 800, 1600 и 3200 мА/г соответственно. При
этом стоит заметить, что максимальной электрон-
ной проводимостью характеризовался материал со-
става LFP/С/10УНЧ-500, имеющий существенно
более низкую емкость при повышенной плотности

Рис. 3. Зарядно-разрядные кривые LFP/С-500 (а), LFP/С/10УНТ-500 (б) и LFP/С/5УНЧ-500 (в) (плотности тока
(мА/г) указаны на рисунке); 20' обозначает возврат к 20 мА/г после циклирования на высоких токах.
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тока (рис. 4б). Кроме того, можно отметить, что на-
ши исследования не подтверждают вывода авторов
[51] о существенном влиянии на электрохимиче-
ские свойства композитов удельной поверхности,
связанной с объемной пористостью.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Предложен простой и технологичный способ
получения композитов на основе фосфата лития-
железа со структурой оливина с углеродным по-
крытием, включающим 5–10% УНТ или УНЧ.
Механохимическая активация смеси LFP с угле-
родным графитоподобным покрытием с УНТ или
УНЧ приводит к некоторому снижению размера

частиц LFP с одновременным ростом электропро-
водности композитов.

Полученные материалы также характеризуют-
ся ростом электрохимической емкости обрати-
мой интеркаляции лития при высоких скоростях
заряда и разряда аккумулятора за счет формиро-
вания сетки высокопроводящих контактов между
частицами катодного материала.

Полученные результаты позволяют рассмат-
ривать такой подход в качестве перспективного
для формирования композиционных катодных
материалов литий-ионных аккумуляторов с вы-
сокой мощностью и высокой скоростью заряда.
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Абсолютным стационарным методом продольного теплового потока в интервале температур 50–
300 K измерена теплопроводность κ серии монокристаллов твердого раствора Sr1 – xBaxF2 флюо-
ритовой структуры. Теплопроводность убывает с повышением температуры. Концентрационные
зависимости имеют минимум в средней области составов. Для конгруэнтно плавящегося состава
Sr0.34Ba0.66F2, отвечающего точке минимума на кривых ликвидуса, κ = 15.2 Вт/(м K) при 50 K и
2.95 Вт/(м K) при 300 K.
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ВВЕДЕНИЕ

Фториды стронция и бария кристаллизуются в
структуре типа флюорита с параметрами кристал-
лической решетки 5.800 и 6.200 Å соответственно.
Фазовая диаграмма системы SrF2–ВaF2 изучена в
работе [1]. В системе образуется непрерывный ряд
(0 < x <1) твердых растворов Sr1 – xBaxF2 с точкой ми-
нимума на кривых плавления при 34 мол. % SrF2
(x = 0.66), T = 1578 K. Температуры плавления не-
скольких составов в системе SrF2–ВaF2 проверены
в работе [2] при изучении фазовых равновесий в
тройной системе SrF2–BaF2–LaF3. Наблюдалось
хорошее соответствие с данными [1].

Монокристаллы Sr1 – xBaxF2 представляют ин-
терес в качестве оптических материалов фотони-
ки [3–6], в том числе как матрицы для легирова-
ния редкоземельными ионами. При образовании
изовалентного твердого раствора существенно (по
сравнению с компонентами) меняются физиче-
ские свойства кристаллов Sr1 – xBaxF2, в том числе
показатель преломления [3], колебательные спек-
тры [7] и твердость [4]. Механические характери-
стики твердого раствора в целом улучшаются.

В точке минимума на кривых плавления кон-
центрации расплава и твердого раствора, находя-
щихся в равновесии, равны, и, соответственно, ра-
вен единице коэффициент распределения компо-
нентов. Такая ситуация очень благоприятна для
получения однородных кристаллов высокого опти-

ческого качества методом направленной кристал-
лизации расплава [8, 9]. Каждый такой конгру-
энтно плавящийся состав, если он не распадается
при охлаждении, представляет собой новый оп-
тический материал. В качестве примера можно
привести твердые растворы галогенидов таллия –
монокристаллы КРС [10], а также конгруэнтно
плавящийся твердый раствор Cа0.59Sr0.41F2 [11, 12].

Однако в некоторых случаях необходимо вы-
ращивать монокристаллы твердого раствора, чей
состав отличается от точки минимума, причем
высокого оптического качества.

Теплопроводность является фундаментальной
характеристикой, определяющей эксплуатацион-
ные свойства материала [13, 14]. Ранее теплопро-
водность твердых растворов Sr1 – xBaxF2 измеря-
лась только для кристалла, отвечающего точке
минимума на кривых плавкости [9, 13].

Целью данной работы является исследование
теплопроводности монокристаллов Sr1 – xBaxF2 в
диапазоне концентраций 0 ≤ x ≤ 1 в интервале
температур от субазотной до комнатной.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для роста были использованы реактивы BaF2 и

SrF2 квалификации “ос. ч.”, предварительно про-
плавленные во фторирующей атмосфере. Моно-
кристаллы выращивали методом вертикальной
направленной кристаллизации (метод Бриджме-

УДК 546.161+536.21
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на) в вакуумированной камере в графитовых тиг-
лях с графитовыми тепловыми экранами. Ис-
пользовалась активная фторирующая атмосфера
[6, 15]. При достижении температуры процесса
проводили фторирование расплава газообразным
CF4 и выдержку в течение 1 ч для его очистки от
кислородсодержащих примесей шихты, гомоге-
низации и для предотвращения высокотемпера-
турного пирогидролиза. Скорость опускания тигля
составляла 7.5 мм/ч. После окончания перемеще-
ния тигля из горячей зоны в холодную проводили
двухступенчатое охлаждение со скоростью 5 K/мин
до 773 K, а затем со скоростью 1.5 K/мин до ком-
натной температуры.

Теплопроводность в интервале температур
50–300 K измерялась абсолютным стационарным
методом продольного теплового потока. Экспери-
ментальная аппаратура и методика измерений
описаны в [13, 16]. Погрешность определения ве-
личины теплопроводности была в пределах ±5%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Результаты измерений теплопроводности в
виде графиков температурной зависимости κ(T)
представлены на рис. 1. В численном виде для об-
разцов Sr0.34Ba0.66F2 и Sr0.50Ba0.50F2 значения теп-
лопроводности приведены в табл. 1. Для сравне-
ния на рис. 1 приведены ранее полученные экспе-

Рис. 1. Температурные зависимости теплопроводности кристаллов твердого раствора Sr1 – хBaхF2 (составы указаны в
мол. % BaF2).
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Таблица 1. Теплопроводность кристаллов Sr0.34Ba0.66F2 и Sr0.50Ba0.50F2

Т, К
κ, Вт/(м К)

Т, К
κ, Вт/(м К)

Sr0.34Ba0.66F2 Sr0.50Ba0.50F2 Sr0.34Ba0.66F2 Sr0.50Ba0.50F2

50 15.2 14.4 180 3.92 3.73
60 12.0 11.4 190 3.77 3.61
70 9.9 9.3 200 3.64 3.50
80 8.4 7.7 210 3.54 3.40
90 7.3 6.7 220 3.45 3.32

100 6.6 6.0 230 3.37 3.24
110 6.0 5.5 240 3.30 3.17
120 5.47 5.09 250 3.22 3.10
130 5.06 4.77 260 3.16 3.04
140 4.74 4.48 270 3.10 2.99
150 4.47 4.23 280 3.05 2.95
160 4.25 4.03 290 3.00 2.91
170 4.07 3.88 300 2.95 2.87

Рис. 2. Концентрационные зависимости теплопроводности твердого раствора Sr1 – хBaхF2 для различных температур.
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риментальные данные для крайних составов –
SrF2 (x = 0) [17] и BaF2 (x = 1) [18].

Для всех исследованных образцов имеет место
убывающая температурная зависимость тепло-

проводности κ(T). Однако для промежуточных
составов эта зависимость гораздо слабее, чем для
крайних составов: соотношение значений тепло-
проводности при Т = 50 K и Т = 300 K для образца
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с x = 0.5 составляет 5/1, а для SrF2 и BaF2 оно пре-
восходит 20/1.

Концентрационные зависимости теплопро-
водности κ(x) для различных температур приве-
дены на рис. 2.

В целом поведение теплопроводности типич-
но для систем с непрерывными твердыми раство-
рами. В частности, похожие зависимости наблю-
даются для твердого раствора Ca1 − хSrхF2 [11].
Причиной падения теплопроводности в средней
части твердого раствора является рассеяние фо-
нонов на неоднородностях кристаллической ре-
шетки. Значительные неоднородности связаны с
различной массой изоморфных катионов строн-
ция и бария. Заметим, что в спектре комбинаци-
онного рассеяния света положение активной
моды линейно изменяется с изменением состава
твердых растворов Ca1 − хSrхF2 и Sr1 − хBaхF2 без
появления дополнительных рефлексов, но ши-
рина пика проходит через максимум в средней
области концентраций [7]. При этом данные
ЯМР свидетельствуют о наличии локального по-
рядка в расположении катионов в твердом рас-
творе Sr1 − хBaхF2 [19].

На рис. 3 для сравнения представлены графи-
ки κ(T) твердых растворов Ca1 − хSrхF2 (x = 0.497)
[11] и Sr1 − хBaхF2 (x = 0.50). При сравнении нужно
учитывать два разнонаправленных фактора. С од-
ной стороны, в соответствии с увеличением плот-
ности кристаллических матриц теплопровод-

ность убывает в ряду дифторидов CaF2–SrF2–
BaF2 [13]. С другой – различия по массе между
ионами Sr2+ и Ca2+ в ≈1.4 раза больше, чем между
ионами Sr2+ и Ba2+. Как видно на рис. 3, взаимное
расположение кривых κ(T) близко к симбатному.
За исключением самых низких температур разли-
чие в величине теплопроводности составляет
≈20%. Можно заключить, что доминирующим
фактором является различие сравниваемых соста-
вов по плотности.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом вертикальной направленной кристал-

лизации выращены концентрационные серии мо-
нокристаллов твердого раствора Sr1 – хBaхF2. Отме-
чено закономерное уменьшение теплопроводности
при увеличении содержания бария. При Т = 300 K в
области содержания бария от 35 до 66 мол. % ве-
личина изменения теплопроводности находится
в пределах экспериментальной ошибки измере-
ния, что обусловлено рассеянием фононов на не-
однородностях кристаллической решетки. В ука-
занной области концентраций выявленная теп-
лопроводность на ≈20% ниже, чем у более легких
кристаллов твердого раствора Ca1 − хSrхF2.
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ВВЕДЕНИЕ

Интерес к празеодимсодержащим теллуритно-
молибдатным стеклам обусловлен возможностью
их применения в магнитооптике. Для изготовле-
ния компактных магнитооптических устройств
необходимы вещества с большой величиной по-
стоянной Верде. Это может быть достигнуто вве-
дением в стекло достаточного количества оксида
празеодима. Материалы для изготовления магни-
тооптических элементов должны быть прозрач-
ными для преобразуемого излучения во избежа-
ние их разогрева и, как следствие, разрушения
элемента [1, 2]. Этим требованиям удовлетворяют
празеодимсодержащие теллуритно-молибдатные
стекла, которые прозрачны в видимой и ближней
инфракрасной областях спектра. Теллуритно-мо-
либдатные расплавы способны растворять доста-
точное количество оксидов редкоземельных эле-
ментов, что необходимо для получения стекол с
высоким содержанием оксида празеодима. Этот
компонент обладает наиболее высокой величи-
ной удельного вращения плоскости поляризации
электромагнитного излучения [3] среди редкозе-
мельных элементов.

Цель работы – исследование стеклообразова-
ния в системе TeO2–MoO3–Pr2O3, установление
границ области стеклообразования, изучение оп-
тических свойств празеодимсодержащих теллу-
ритно-молибдатных стекол.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для синтеза стекол использовали бинарные ок-

сиды теллура, молибдена и празеодима. Диоксид
теллура TeO2 квалификации “ч.” (ТУ 6-09-1401-76)
использовали без предварительной обработки.
Триоксид молибдена MoO3 получали термиче-
ским разложением гептамолибдата аммония
(NH4)6Mo7O24 ⋅ 4H2O квалификации “ч. д. а.”
(ГОСТ 3765-78) в результате длительного нагре-
вания на воздухе при температуре 400°С, что поз-
воляло достичь полноты разложения исходного
вещества и получить триоксид молибдена с воз-
можно более низким содержанием молибдена в
промежуточных состояниях окисления. Оксид пра-
зеодима Pr6O11 получали прокаливанием при 500°С
на воздухе нитрата празеодима Pr(NO3)3 ⋅ 6H2O, по-
лученного действием избытка раствора азотной
кислоты (квалификация “х. ч.” по ГОСТ 4461-77)
на товарный оксид празеодима марки ПрО-1
(ТУ 48-4-183-72). Это обеспечивало нахождение
празеодима в заданной химической форме.

Рассчитанные количества бинарных оксидов,
отвечающие составу стекла, были взвешены на
аналитических весах Shimadzu AUX320 с точно-
стью 0.0001 г и тщательно перемешаны в фарфо-
ровой ступке. Полученную шихту нагревали в
глазурованном фарфоровом тигле в муфельной
печи ПМ-12 для расплавления при температуре
800–1000°С в зависимости от содержания оксида
празеодима в шихте в течение 15–20 мин для го-
могенизации. Извлеченный из печи расплав пе-

УДК 544.236.2:[546.244'21+546.776'21+546.656'21]:544.174
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ремешивали на воздухе в течение 5–10 с и выли-
вали в стальную разборную форму, выдержанную
при температуре 300–400°С. Скорость охлаждения
расплава, соответствующая условиям формования
стекол, оценивается величиной порядка 10 К/с [4].
Полученные образцы стекол в виде пластин тол-
щиной 2.5–5 мм охлаждали в режиме выключен-
ной печи от 300–400 до 30–70°C в течение 10–18 ч.

Стеклообразный характер образцов подтвер-
ждали методом рентгеновской дифрактометрии
на дифрактометре Shimadzu XRD-6000 (излуче-
ние CuKα, сканирование в диапазоне 2θ от 10° до 60°
со скоростью 4 град/мин). Плотность образцов сте-
кол определена методом гидростатического взве-
шивания. Спектры пропускания получены на двух-
лучевом спектрофотометре Shimadzu UV-3600 в
диапазоне длин волн 400–2500 нм с шагом скани-
рования 2 нм.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Область стеклообразования. На рис. 1 отмече-

ны границы области стеклообразования системы
TeO2–MoO3–PrO1.5. Эта область охватывает интер-
вал содержаний (мол. %): 25–90 TeO2, 10–75 MoO3,
до 30 PrO1.5. В отсутствие оксида празеодима интер-
вал стеклообразования подсистемы TeO2–MoO3
находится в пределах 10–75 мол. % MoO3, что хо-
рошо согласуется со значениями 30–70% [5],
12.5–58.5% [6], 12–62% [7] и приближается к со-

ставу 20–50% [8]. Наиболее высокое содержание
оксида празеодима в теллуритно-молибдатном
стекле, равное 30 мол. % PrO1.5, достигнуто на об-
разце с равным мольным содержанием оксидов
теллура и молибдена.

Стеклообразное состояние исследованных об-
разцов подтверждено методом рентгенофазового
анализа. Порошковые дифрактограммы не содер-
жат узких интенсивных пиков, характерных для
кристаллических веществ.

Плотность и молярный объем стекол. Плот-
ность образцов стекла определяли по методу Ар-
химеда. Молярный объем стекол Vm как функция
мольной доли каждого компонента рассчитан по
формуле

где xi – мольная доля компонента i, Mi – моляр-
ная масса компонента i, ρ – плотность стекла.

Молярный объем атомов кислорода VO (объем
стекла, содержащий 1 моль атомов кислорода)
был рассчитан по формуле

==
ρ


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Рис. 1. Границы области стеклообразования системы PrO1.5–TeO2–MoO3.
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где xi – мольная доля компонента i, ni – число
атомов кислорода в формульной единице ком-
понента i.

Плотность кислородной упаковки η рассчита-
на по формуле

Молярный объем стекла, молярный объем
атомов кислорода и плотность кислородной упа-
ковки приведены в табл. 1. При одинаковом от-
ношении содержаний оксидов теллура и молиб-
дена в стеклах повышение концентрации оксида
празеодима увеличивает плотность и уменьшает
молярный объем стекла. Плотность образцов ва-
рьируется в пределах от 4.56 до 5.47 г/см3, причем
в рядах с равным отношением содержаний окси-
дов теллура и молибдена она возрастает с увели-

=

=

η = ρ




1

1

1000 .

m

i i
i
m

i i
i

x n

x M

чением содержания оксида празеодима. Увеличе-
ние содержания триоксида молибдена в стекле
приводит к снижению плотности стекла, и это со-
гласуется с результатами измерений плотности
двойных теллуритно-молибдатных стекол [7, 9–
14]. Молярный объем принимает значения от 29.0
до 32.6 см3/моль, и его зависимость от состава об-
разцов противоположна таковой для плотности
стекол.

Молярный объем атомов кислорода в стекле
находится в пределах от 12.2 до 14.2 см3/моль и
увеличивается с ростом содержания оксида пра-
зеодима при равном молярном соотношении ко-
личеств оксидов теллура и молибдена. Увеличе-
ние содержания триоксида молибдена в стекле
уменьшает молярный объем атомов кислорода.
Плотность кислородной упаковки в стекле изме-
няется от 70.4 до 81.9 моль/дм3. Она уменьшается
по мере увеличения содержания оксида празео-
дима в стекле при равном мольном соотношении
количеств оксидов теллура и молибдена. Увели-

Таблица 1. Физические параметры празеодимсодержащих теллуритно-молибдатных стекол

Состав стекла, мол. %
ρ, г/см3 Vm, см3/моль VO, см3/моль η, моль/дм3

TeO2 MoO3 PrO1.5

TeO2 : MoO3 = 9 : 1
81 9 10 5.47 29.0 14.2 70.4

TeO2 : MoO3 = 4 : 1
76 19 5 5.32 29.5 13.6 73.4
72 18 10 5.40 29.1 13.7 73.2
64 16 20 5.46 29.0 14.1 71.1

TeO2 : MoO3 = 2 : 1
62 31 7 5.17 30.0 13.2 75.8
58 29 13 5.22 29.8 13.4 74.6
54 27 19 5.27 29.7 13.6 73.3
50 25 25 5.31 29.6 13.9 71.9

TeO2 : MoO3 = 1 : 1
47 47 6 4.84 31.5 12.9 77.5
44 44 12 4.98 30.8 12.9 77.3
41 41 18 5.06 30.5 13.1 76.2
38 38 24 5.20 29.8 13.2 75.8

TeO2 : MoO3 = 1 : 2
31 62 7 4.69 32.1 12.4 80.6
29 58 13 4.77 31.7 12.6 79.3
27 54 19 4.86 31.3 12.8 78.2
25 50 25 4.96 30.9 13.0 76.9

TeO2 : MoO3 = 1 : 4
18 72 10 4.56 32.6 12.2 81.9
17 68 15 4.60 32.6 12.5 80.0
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чение содержания триоксида молибдена в стекле
увеличивает плотность кислородной упаковки.

Оптические свойства стекол. На рис. 2 пред-
ставлен типичный спектр поглощения празеодим-
содержащего теллуритно-молибдатного стекла. В
этих спектрах наблюдаются характерные для пра-
зеодима полосы поглощения, вызванные элек-
тронными переходами с основного уровня 3H4 ато-
ма празеодима на уровни 1D2, 1G4, 3F4, 3F3, 3F2, 3H6.
Соответствующие им полосы поглощения отме-
чены на рис. 2. Интенсивность полос поглощения
увеличивается с ростом содержания оксида пра-
зеодима в образце.

Из спектров поглощения рассчитаны оптиче-
ские характеристики изучаемых стекол, которые
систематизированы в табл. 2.

Край поглощения многих разупорядоченных
материалов в области малого поглощения (коэф-
фициент поглощения α(ν) < 104 см–1) описывает-
ся уравнением Урбаха [15]

где hν – энергия фотона; ΔE – ширина хвостовой
части полосы поглощения, связанная с отсут-
ствием дальнего порядка в стекле; A – некоторая
константа. Пример расчета энергии Урбаха ΔE
приведен на рис. 3. Во всех рядах изученных сте-
кол энергия Урбаха снижается по мере возраста-
ния содержания оксида празеодима в стекле
(табл. 2).

Величиной, характеризующей электронные
переходы в стеклах, является ширина запрещен-

( ) ( )να ν =
Δ

exp ,hA
E

Рис. 2. Спектр поглощения стекла (ТeO2)0.62(MoO3)0.31(PrO1.5)0.07.
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Таблица 2. Оптические характеристики празеодимсодержащих теллуритно-молибдатных стекол

Состав стекла, мол. %
ΔE, эВ Eg, эВ

Rm, 
см3/моль

, Å3 Λ M
TeO2 MoO3 PrO1.5

TeO2 : MoO3 = 4 : 1
76 19 5 0.121 2.39 19.3 2.94 1.10 0.346
72 18 10 0.098 2.38 19.1 2.94 1.10 0.345
68 17 15 0.078 2.41 19.3 3.03 1.12 0.347
64 16 20 0.051 2.45 18.8 3.00 1.11 0.350

TeO2 : MoO3 = 2 : 1
62 31 7 0.115 2.34 19.7 2.95 1.10 0.342
58 29 13 0.101 2.37 19.6 2.98 1.11 0.344
54 27 19 0.083 2.42 19.4 3.01 1.11 0.348
50 25 25 0.052 2.44 19.2 3.05 1.12 0.349

TeO2 : MoO3 = 1 : 1
44 44 12 0.099 2.19 20.6 3.04 1.12 0.331
41 41 18 0.094 2.36 20.0 3.01 1.12 0.344
38 38 24 0.061 2.42 19.4 2.98 1.11 0.348

TeO2 : MoO3 = 1 : 2
25 50 25 0.100 2.35 20.3 3.06 1.12 0.342
23 46 31 0.049 2.46 20.0 3.08 1.13 0.351

−α 2O
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ной зоны Eg, которая рассчитывается из оптиче-
ских спектров. Для аморфных веществ эта вели-
чина связана с энергией фотона hν уравнением
[16, 17]

где B – некоторая константа. Эта математическая
зависимость соответствует непрямому разрешен-
ному переходу, имеющему место в стеклах. Рас-
чет Eg выполняется из линейной зависимости ве-
личины (α(ν)hν)1/2 от энергии кванта света hν
(рис. 4).

Ширина запрещенной зоны используется для
расчета молярной рефракции стекол Rm по эмпи-
рической зависимости [18]

( ) ( )α ν ν = ν − 2 ,gh B h E

где Vm – молярный объем стекла. Найденные по
этой формуле значения молярной рефракции при-
ведены в табл. 2.

Поляризуемость иона кислорода  в стекле
рассчитывается из соображений аддитивности на
основе той же эмпирической зависимости по
формуле [18, 19]

где pi и qi – число катионов и анионов (соответ-
ственно) вида i в формульной единице стекла, αi –
поляризуемость катиона вида i. Необходимые для
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Рис. 3. Расчет энергии Урбаха для стекла (ТeO2)0.62(MoO3)0.31(PrO1.5)0.07.
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расчетов значения поляризуемостей ионов Te4+

(1.595 Å3) и Mo6+ (0.169 Å3) взяты из работы [18],
поляризуемость иона Pr3+ (1.27 Å3) найдена из
данных [20].

Результаты расчета поляризуемости иона кис-
лорода в празеодимсодержащих теллуритно-мо-
либдатных стеклах представлены в табл. 2. Поля-
ризуемость иона кислорода в исследованных
стеклах находится на уровне 3 Å3 и превышает та-
ковую для бинарных теллуритно-молибдатных
стекол (около 2.3 Å3 [14]). Аналогичное явление
имеет место и при введении в теллуритное стекло
других редкоземельных элементов [21]. Пример-
ное постоянство значений поляризуемости иона
кислорода для празеодимсодержащих теллурит-
но-молибдатных стекол исследованных составов
связано с тем, что во всех случаях имеет место
пропорциональное замещение атомов теллура и
молибдена на атомы празеодима, который харак-
теризуется промежуточным значением поляризу-
емости.

Оптическая основность Λ (табл. 2) характери-
зует электронодонорные свойства атомов кисло-
рода в стекле [22]. Ее расчет выполнен на основа-
нии корреляционной зависимости [18, 22]

В празеодимсодержащих стеклах оптическая
основность находится на уровне 1.1, тогда как в
бинарных теллуритно-молибдатных стеклах она
принимает значения от 0.9 до 1.0 [14]. Это объяс-
няется введением в стекло основного оксида и ха-
рактерно для других теллуритных стекол, содер-
жащих редкоземельные элементы [21].

Критерий металлизации M [14], рассчитывае-
мый по формуле

указывает на неметаллическую природу (M > 0)
празеодимсодержащих теллуритно-молибдатных
стекол. Для бинарных теллуритно-молибдатных
стекол он находится на уровне 0.45 [14] и снижа-
ется до значений порядка 0.35 в наших образцах в
присутствии оксида редкоземельного элемента.
Подобными значениями характеризуются и дру-
гие теллуритные стекла, содержащие оксиды ред-
коземельных элементов [21].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Получены празеодимсодержащие теллуритно-

молибдатные стекла из бинарных оксидов элемен-
тов, содержащие (мол. %) 25–90 TeO2, 10–75 MoO3,
до 30 PrO1.5. Найдены границы области стеклооб-
разования в системе TeO2–MoO3–Pr2O3.

−

 
Λ = − α 2O

11.67 1 .

= −1 ,m

m

RM
V

Измерены плотности и рассчитаны молярные
объемы празеодимсодержащих теллуритно-молиб-
датных стекол. При постоянном молярном отноше-
нии оксидов теллура и молибдена с ростом содержа-
ния оксида празеодима в стеклах их плотность уве-
личивается и молярный объем уменьшается.

Зарегистрированы спектры поглощения стекол
системы TeO2–MoO3–Pr2O3. В спектрах представле-
ны полосы поглощения атомов празеодима. Из оп-
тических спектров рассчитаны характеристики пра-
зеодимсодержащих теллуритно-молибдатных сте-
кол, которые аналогичны таковым для теллуритных
стекол с другими редкоземельными элементами.
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В работе исследованы деформационные особенности распространения трещин скола в низколеги-
рованной малоуглеродистой стали с ферритно-перлитной микроструктурой на примере стали
09Г2С после горячей прокатки. Исследованные трещины скола были получены в испытаниях об-
разцов на ударный изгиб при температурах критического интервала вязко-хрупкого перехода. Ис-
следование проводилось методами просвечивающей электронной микроскопии, просвечивающей
Кикучи-дифракции и дифракции отраженных электронов. Показано, что деформация, сопутству-
ющая росту трещины скола в ферритно-перлитной микроструктуре, образуется при разрыве сочле-
нений между трещинами, распространяющимися в параллельных плоскостях. Рост трещины в пре-
делах одной плоскости при этом происходит без регистрируемой деформации. Разрыв сочленений
происходит по вязкому механизму по схеме смешанного нагружения отрывом и сдвигом. Степень
перекрывания трещин скола определяет соотношение между модой сдвига и модой отрыва при де-
формации сочленений, что контролирует форму и глубину зон пластической деформации.

Ключевые слова: фасетка скола, хрупкое разрушение, деформация, речной узор
DOI: 10.31857/S0002337X2106004X

ВВЕДЕНИЕ
В работах Котрелла [1] теоретически изучены

энергетические критерии роста хрупких трещин с
позиции накопления дислокаций. Фриделем [2]
показано, что напряжение, необходимое для ро-
ста трещины в соответствии с дислокационной
теорией, зависит от энергии образования свобод-
ной поверхности и размера трещины. При этом
экспериментальные наблюдения хрупкого разру-
шения показывают, что соответствующее ему зна-
чение энергии поверхности существенно больше
теоретического. В работах Райса [3, 4] показано,
что в зависимости от модуля сдвига и объемного
модуля упругости распространение хрупкой тре-
щины в металле происходит либо с образованием
дислокаций, либо без пластической деформации
материала. При этом для большинства ОЦК-ме-
таллов предполагается распространение трещин
скола без образования дислокаций [4]. Хотя такое
теоретическое описание представляется убеди-
тельным для хрупкого разрушения в идеальных
или приближенных к идеальным условиях, на-

пример, кристаллах кремния, которые содержат
малое количество дислокаций, их применение к
реальным конструкционным материалам не все-
гда может быть обосновано.

Отличие экспериментально наблюдаемой ра-
боты роста трещин скола от энергии образования
свободной поверхности можно объяснить дисси-
пацией энергии как за счет увлечения ее фронтом
дислокаций, образованных при зарождении ско-
ла [5], так и за счет затрат на прочие сопутствую-
щие росту трещины процессы в реальном матери-
але, например образование речного узора [6].

Совмещением дифракционной электронной
микроскопии и высокоразрешающей микрофрак-
тографии наблюдали как образование пластиче-
ской зоны под сколом, так и бездислокационные
участки [5, 7].

Также ограничено применение теории Райса в
условиях скола при испытаниях на ударный из-
гиб, когда хрупкому разрушению предшествует
пластическая деформация образца [5, 8].

УДК 539.38548.74620.178.746.22
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Разрушение сколом в α-Fe наиболее часто
происходит в плоскостях {100}. Однако в некото-
рых работах показана возможность распростра-
нения трещин и по плоскостям с большими кри-
сталлографическими индексами [9–11]. Распро-
странение трещины скола приводит к образованию
поверхности разрушения, содержащей ступеньки
различного размера, образующиеся по разным ме-
ханизмам, например при увлечении дислокаций
фронтом трещины [5] или компенсации локальной
разориентации внутри кристаллита. В случае про-
хождения через двойниковые границы такие дета-
ли рельефа фасетки выглядят как “язычки” [12].
Компенсация локальной разориентации проис-
ходит путем перехода трещины в соседние плос-
кости распространения, при этом остаются пере-
мычки, последующий разрыв которых приводит
к образованию линий речного узора. Направле-
ние расхождения линий может быть использова-
но для определения точки зарождения скола. Раз-
рушение металла на уровне фасетки происходит в
плоскости, перпендикулярной максимальному
усилию, и описывается как отрыв. Механизм раз-
рушения перемычек металла между трещинами,
распространяющимися в различных плоскостях,
рассматривается редко. Тем не менее, особенно-
сти этого процесса могут представлять интерес
для оценки работы распространения реальной
трещины. Влияние на работу разрушения анало-
гичных деталей излома, образующихся при пере-
ходе трещины между плоскостями скола в разных
зернах, было показано в работах [13, 14].

Прямое исследование деформационных особен-
ностей распространения хрупкого скола осложнено
техническими ограничениями. Метод рентгенов-
ской дифракции регистрирует деформацию как
связанную с макроскопическим изгибом, так и воз-
никающую при переходе между границами зерен
[15]. Более перспективным выглядит примене-
ние просвечивающей электронной микроско-
пии (ПЭМ). В работе [16] при помощи этого ме-
тода изучено распространение хрупких трещин
через колонии перлита. Помимо этого, в работе
[17] при помощи ПЭМ изучена кристаллографи-
ческая ориентация плоскостей скола в фасетках,
на ламелях, подготовленных с применением фо-
кусированного ионного пучка. Исследование де-
формации, возникающей при распространении
хрупкой трещины, проведено в работе [18]. Пока-
зано увеличение плотности дислокаций под хруп-
ким изломом относительно исходного материала,
при этом не сделано выводов о механизме наблю-
даемого повышения. На фольгах, полученных в
плоскости, параллельной поверхности фасетки,
повышенная плотность дислокаций вблизи изло-

ма зафиксирована при помощи ПЭМ [8]. Наблю-
дение излома в перпендикулярной плоскости поз-
волит идентифицировать деформацию, связанную
не с увлечением дислокаций фронтом трещины, а
с образованием линий речного узора, что было не-
возможно на односторонних фольгах ввиду мас-
штаба деталей.

Для уточнения причин нарушения кристалли-
ческой структуры ферритных зерен при распро-
странении трещины скола необходимо исследо-
вать распределение деформации в пределах еди-
ничной фасетки скола. Подходящим методом
является просвечивающая Кикучи-дифракция,
успешно применяемая для определения кри-
сталлографической ориентации и деформации с
высоким разрешением [19, 20].

Цель настоящей работы – установить микро-
скопические деформационные особенности рас-
пространения трещин скола в низколегирован-
ной стали в интервале вязко-хрупкого перехода с
помощью современных методов исследования.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для исследования использовались образцы

низколегированной стали 09Г2С после горячей
прокатки, вырезанные перпендикулярно направ-
лению прокатки с U-образным надрезом, распо-
ложенным перпендикулярно плоскости прокат-
ки. Сталь имеет ферритно-перлитную микро-
структуру, доля перлита составляет 34%, средний
размер ферритного зерна составляет 16 мкм. Об-
разцы были испытаны на ударный изгиб при тем-
пературах –90, –60 и 0°С, находящихся для дан-
ной стали в критическом интервале температур
хладноломкости.

Для исследования были подготовлены метал-
лографические шлифы с поверхности, перпенди-
кулярной поверхности разрушения, после стан-
дартной полировки, применяемой для анализа ме-
тодом EBSD [21]. На изготовленных шлифах были
получены ориентационные карты вблизи поверх-
ности разрушения. Подготовка шлифов проводи-
лась в сечении на расстоянии 3 мм от края образца
(рис. 1). Для сохранения структуры излома при по-
мещении образца в смолу для подготовки металло-
графического шлифа поверхность разрушения бы-
ла защищена алюминиевой фольгой.

Для исследования деформации в приповерх-
ностном слое изломов были подготовлены образцы
для ПЭМ и просвечивающей Кикучи-дифракции.
Для получения тонких фольг, перпендикулярных
поверхности разрушения, отшлифованный обра-
зец был извлечен из смолы и параллельно поверх-
ности шлифа была вырезана пластина толщиной
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500 мкм с использованием станка для прецизион-
ной резки Well Diamond Saw 3241. На краю пла-
стины, выходящем на поверхность излома, был

вырезан полудиск диаметром 3 мм с использова-
нием прибора Gatan Model 659 Disc Punch. По-
верхность излома на полудиске была покрыта
термоклеем Gatan Mounting Wax, которым полу-
диск крепился к титановому цилиндру. Затем по-
лудиск утонялся на приборе Gatan Disc Grinder до
толщины 40 мкм (рис. 2).

Полученный тонкий диск был отделен от ци-
линдра в ацетоне и помещен на держателе в дву-
лучевой электронный микроскоп CrossBeam
1540 EsB.

С использованием фокусированного ионного
пучка на поверхности излома, расположенной
на тонком полудиске, были получены электрон-
но-прозрачные фольги, исследованные в даль-
нейшем методами ПЭМ и просвечивающей Ки-
кучи-дифракции (рис. 3). Для защиты анализи-
руемой поверхности от воздействия ионного
пучка на нее осаждали платину из газовой фазы
сначала при помощи пучка электронов, а затем
при помощи ионов. Травление образца при этом
происходило со стороны излома.

Изображения фольг, полученных с различных
участков излома представлены на рис. 4.

Исследование методом ПЭМ проводилось с
использованием прибора Libra200FE (Carl Zeiss) с
ускоряющим напряжением 200 кВ. Просвечиваю-
щая Кикучи-дифракция проводилась в растровом
микроскопе CrossBeam 1540EsB (Carl Zeiss) с уско-
ряющим напряжением 15 кВ и шагом 8–15 нм. Ис-
пользование просвечивающей Кикучи-дифрак-
ции позволяет повысить разрешение съемки с
50–70 нм, достижимых на шлифе, до 5–10 нм за
счет снижения размеров области рассеяния пучка
электронов в тонком слое материала.

Для исследования деформации, возникающей
при межзеренном сколе, при помощи фокусиро-

Рис. 1. Изломы исследованных образцов при –90 (а),
–60 (б), 0°С (в) (красным выделено пересечение
плоскости шлифа с поверхностью излома).

(б)

X

(в)

(a)

Y

Z

X

Y

Z

X

Y

Z

Рис. 2. Поверхность излома на полудиске для подго-
товки электронно-прозрачной фольги.

10 мкм

X

YZ



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 6  2021

ДЕФОРМАЦИОННЫЕ ОСОБЕННОСТИ РАСПРОСТРАНЕНИЯ ТРЕЩИН СКОЛА 673

ванного ионного пучка была подготовлена ла-
мель с межзеренной трещиной, обнаруженной на
шлифе методом EBSD. В этом случае ламель вы-
резалась перпендикулярно поверхности шлифа.

Для визуализации пластической деформации
использовались карты локальных средних разо-
риентаций по ядру (ЛР – Kernel Average Misorien-
tation), на которых цветом закодирован средний
угол разориентации между точкой и ее ближай-
шим окружением на расстоянии 2 шага картиро-
вания, и более чувствительные к внутренней суб-
структуре зерна карты разориентации относи-
тельно средней ориентации кристаллита (РОС –
Grain Reference Orientation Deviation), на которых
цветом кодируется направление оси разориента-
ции между точкой и средней ориентацией зерна
[22]. Визуализация микроструктуры проводилась
с использованием карт в координатах качества
картин Кикучи (резкость границ полос – Band
Slope) – параметра, коррелирующего с количе-
ством дефектов кристаллической структуры: в
случае высокого совершенства структуры грани-
ца полосы Кикучи и фона резкая, что соответ-
ствует более высоким значениям параметра.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА

Значения ударной вязкости образцов, отобран-
ных для исследования, приведены в табл. 1.

Наличие уширения напротив надреза говорит
о том, что при испытаниях на ударный изгиб все
образцы подверглись пластической деформации.

Исследование тонких фольг, полученных на
образце, испытанном при –60°С, методом ПЭМ
показало, что наблюдаемые на поверхности фасе-
ток линии речного узора являются фрагментами
разрушенных сочленений трещин скола, распро-

страняющихся в параллельных плоскостях в пре-
делах одного кристаллита.

На рис. 5 показаны области двух различных ти-
пов характерных линий речного узора. Первый тип
образован уступом, формирующимся при отделе-
нии перемычки от поверхности образца. Второй
тип образован отогнутым фрагментом перемычки.

Наблюдения показывают, что разрыв перемы-
чек сопровождается появлением областей пласти-
ческой деформации, которые на изображении
представляются в виде темных участков на поверх-

Рис. 3. Фольга, вырезанная на поверхности хрупкого
излома, изображенного на рис. 1.

10 мкм

X

YZ

Рис. 4. Фольги для исследования деформации под по-
верхностью трещины скола и участки хрупкого разру-
шения, с которых они получены (зелеными линиями
соотнесены детали речного узора на фольге и изломе).

(б)

1 мкм

2 мкм

(a)

X Y

Z

X Y

Z
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Таблица 1. Значения ударной вязкости и параметры геометрии излома испытанных образцов

Температура испытаний, °C Ударная вязкость, Дж/см2 Уширение образца, %
Расстояние от вершины 

надреза до хрупкого 
участка, мм

–90 25 4.5 0.2
–60 105 13.7 1.7

0 223 24.2 2.7

Рис. 5. Детали речного узора излома: а – отогнутый
фрагмент полосы, б – ступенька.

(б)

200 нм

200 нм

(a)

Рис. 6. Отогнутый фрагмент полосы речного узора (а)
и ориентационная карта того же участка (б).

(б)

(a)

L = 52�

� = 52�

ности уступов и в вершинах трещин, образующих-
ся при отгибе фрагментов перемычек (рис. 5).

Наблюдение металла перемычки методом про-
свечивающей Кикучи-дифракции показывает,
что угол кристаллографической разориентации

между отогнутым фрагментом и основной частью
кристаллита соответствует углу наклона фраг-
мента к поверхности фасетки (рис. 6). Разориен-
тация на 52° при этом происходит относительно
оси [110]. Соответствие разориентации кристалли-
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ческих решеток углу отгиба детали речного узора
говорит о ее образовании путем разворота фраг-
мента относительно зерна, а не путем пластиче-
ской деформации фрагмента.

Распространение трещины скола в пределах
одной плоскости при –60°С не сопровождается
пластической деформацией материала. На рис. 7
приведены карты в координатах ЛР, РОС и коор-
динатах обратных полюсных фигур (ОПФ, IPF)
участка фасетки скола, полученные методом про-
свечивающей Кикучи-дифракции.

Карта РОС, отражающая внутреннюю суб-
структуру зерна, показывает наличие областей де-
формации вблизи пересечения плоскости фольги
с деталями речного узора фасетки (рис. 7б). Такие
области идентифицируются по более резким
границам относительно прочих ориентацион-
ных градиентов на карте. При этом разориента-
ция в данных областях происходит вокруг одной

оси, закодированной цветом на изображении. Так,
разориентация между средней ориентацией де-
формированных областей, обведенных на рис. 7б,
и средней ориентацией остальной части зерна
составляет 0.05° для меньшей области и 0.09° для
большей и происходит вокруг оси [110] для обеих
областей. Одинаковая ось разориентации реше-
ток, совпадающая при этом с осью разориентации
отогнутого фрагмента, может говорить о похожей
схеме нагружения деформированных участков.

В областях, примыкающих к излому, не нахо-
дящихся в непосредственной близости от деталей
речного узора, пластическая деформация на кар-
те РОС не регистрируется.

Участки с высокой локальной разориентаци-
ей, не связанные с точками пересечения с речным
узором, не наблюдаются и на карте ЛР (рис. 7а).
Причина отсутствия таких деталей на карте ЛР в

Рис. 7. Ориентационная карта участка фольги в координатах ЛР (а); ориентационная карта в координатах РОС с от-
меченными участками образования речного узора, для которых была измерена разориентация относительно средней
ориентации зерна; ориентационная карта в координатах ОПФ с отмеченными траекториями профилей разориента-
ции (в); профили разориентации относительно начальной точки (г).
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том, что ориентация внутри зерна изменяется
плавно, без образования малоугловых границ.

Профили разориентации от точки к точке по
линиям, отмеченным на рис. 7в, показывают оди-
наковый ориентационный градиент как вдоль по-
верхности излома на различном расстоянии от
нее, так и поперек поверхности излома (рис. 7г),
что также указывает на отсутствие пластической
деформации, связанной с ростом хрупкой трещи-
ны в пределах одной плоскости распространения.
Само наличие ориентационного градиента в зер-
не может быть связано с пластической деформа-
цией образца в испытаниях на ударный изгиб,
предшествующей хрупкому разрушению.

В случае прохождения трещины скола через
колонию перлита следов пластической деформа-
ции, связанной с ее распространением в пределах
одной плоскости, также не наблюдается. Пересе-
чение трещиной цементитных ламелей при этом
не вызывает значимого отклонения от прямоли-
нейного пути распространения (рис. 8).

Деформация, наблюдаемая под поверхностью
излома на картах ЛР (рис. 9б), при этом обуслов-
лена как несовершенством зерен феррита, возни-
кающим в процессе γ-α-превращения, так и пла-
стической деформацией образца в испытаниях на
ударный изгиб, предшествующей хрупкому раз-
рушению.

Субструктура зерна, наблюдаемая на картах
РОС (рис. 9а), не выявляет областей деформации
вблизи поверхности разрушения как в участке ро-
ста трещины через перлитую область, так и в со-
седнем ферритном зерне, превышающих по ин-
тенсивности внутренние ориентационные гради-
енты зерна.

Профили разориентации от точки к точке по-
казывают, что градиент разориентации вдоль по-
верхности излома выше, чем поперек, что также
указывает на отсутствие значимой пластической
деформации, связанной с ростом трещины.

На рис. 10а приведены карты ЛР и ОПФ, полу-
ченные методом просвечивающей Кикучи-ди-

Рис. 8. Ориентационная карта участка фольги, пока-
занного на рис. 3 (а), и изображение фрагмента того
же участка в ПЭМ (б).

(б) 1 мкм

(a)

Рис. 9. Ориентационная карта участка на рис. 7 в ко-
ординатах РОС (а); ориентационная карта того же
участка в координатах ЛР, стрелками показаны тра-
ектории ориентационных профилей (б); профили ра-
зориентации относительно начальной точки (в).
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фракции на фольге, вырезанной из участка, со-
держащего межзеренную трещину в образце, ис-
пытанном при –90°С. Распространение трещины
проходит по границе ферритного зерна и мартен-
ситной области (рис. 10б). Мартенсит на картах
качества картин Кикучи (Band Slope) представлен
в виде темных областей.

Ориентационные градиенты, наблюдаемые в
ферритном зерне вблизи поверхности трещины на
карте ЛР, по всей видимости, связаны с процесса-
ми, происходящими при формировании мартенси-
та, поскольку аналогичные области с высокой ло-
кальной разориентацией наблюдаются и в других
ферритных зернах, граничащих с мартенситом, но
не участвующих в росте трещины.

Исследование деформационных особенностей
роста вторичных трещин скола под поверхностью
разрушения образца, испытанного при 0°С, пока-
зывает, что механизмы деформации перемычек,
объединяющих участки роста трещин в разных
плоскостях, отличаются. В некоторых случаях
между краями трещин скола образуются области,
развернутые относительно исходного зерна на уг-
лы от 20° до 45°, имеющие при этом четко очер-
ченные границы – рейки (рис. 11–13). Разориента-
ция реек относительно исходной ориентации зер-
на на рис. 12 происходит вокруг осей [ ], [501],
[ ] для участков 1, 2 и 3 соответственно. Область
с очерченными границами окружена участком
пластической деформации с углами разориента-
ции до 10°, относительно исходной ориентации
зерна. Такие деформационные рейки наблюдаются
как при переходе трещины через границу зерна
(рис. 11, 13), так и в пределах зерна. Другой меха-
низм деформации подразумевает образование об-
ластей с разориентацией до 10° между перекрываю-
щимися в параллельных плоскостях трещинами
скола (рис. 13, профиль 2 и рис. 14). Исследованные
сочленения вторичных трещин скола позволяют
предположить, что деформация в таких областях
сначала проходит с образованием диффузных
ориентационных градиентов, а выделение реек
происходит на следующих этапах. Это предполо-
жение основано на близости интенсивности ори-
ентационных градиентов, наблюдающихся во-
круг реек и в деформированных областях между
накладывающимися трещинами (рис. 14).

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Приведенные результаты показывают, что в

испытаниях на ударный изгиб в критическом
интервале температур хладноломкости распро-
странение трещины скола в ферритном зерне в
пределах одной плоскости не сопровождается
повышением степени пластической деформа-
ции вдоль ее берегов. Данное наблюдение отно-
сится к трещинам, проходящим транскристаллит-
но через чистый феррит, а также к межзеренным и
распространяющимся в перлитных колониях. При
распространении трещин скола в соседних плос-
костях образуются перемычки, разрыв которых
необходим для раскрытия трещины. Разрыв та-
ких перемычек, образующихся в пределах одно-
го зерна, приводит к образованию на поверхности
излома речного узора. Такой разрыв протекает по
механизму вязкого разрушения и сопровождается
пластической деформацией материала. Области
пластической деформации при этом имеют раз-
мер, близкий к размеру разорванного сочленения.

212
0 12

Рис. 10. Межзеренная трещина на фольге, вырезан-
ной с поверхности шлифа: вверху справа – снимок во
вторичных электронах, сверху слева – ориентацион-
ная карта в координатах качества картин Кикучи
(BS), внизу слева – ориентационная карта в коорди-
натах ОПФ, внизу справа – ориентационная карта в
координатах ЛР (а); ориентационная карта участка
шлифа, из которого была вырезана фольга с межзе-
ренной трещиной (отмечена белым): М – мартенсит,
Ф – феррит (б).
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Таким образом, работа, затрачиваемая на распро-
странение трещины, включает в себя не только
энергию образования новых поверхностей, но
также и энергию пластической деформации обла-
стей сочленений, что приводит к ее существенно-
му увеличению. Полученный результат не проти-
воречит существованию областей с повышенной
плотностью дислокаций вблизи скола в феррите

[8, 18], поскольку деформация происходит не за
счет взаимодействия имеющихся дислокаций с
фронтом трещины, а за счет разрыва перемычек.

Образование более частого речного узора на
поверхности фасеток говорит о более высокой
пластической деформации в процессе разруше-
ния кристаллита. При этом, поскольку переход

Рис. 11. Участок сочленения трещин скола на границе зерна: а – карта в координатах качества картин Кикучи (BS) с отме-
ченной траекторией ориентационного профиля, б – ориентационная карта того же участка в координатах ЛР, в – ориента-
ционная карта того же участка в координатах ОПФ, г – профиль разориентации относительно начальной точки.
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Рис. 12. Участки сочленения трещин скола внутри зерен: а – карта в координатах качества картин Кикучи (BS) с отмечен-
ными траекториями ориентационных профилей, б – ориентационная карта того же участка в координатах ЛР, в – ориен-
тационная карта того же участка в координатах ОПФ, г – профили разориентации относительно начальной точки.
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Рис. 13. Участки сочленения трещин скола с малым (1) и большим (2) перекрытием поверхностей трещин: а – карта в
координатах качества картин Кикучи (BS), б – ориентационная карта того же участка в координатах ЛР с отмеченны-
ми траекториями ориентационных профилей, в – ориентационная карта того же участка в координатах ОПФ, г – про-
фили разориентации относительно начальной точки.
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трещин из плоскости в плоскость в одном зерне
связан с компенсацией локальных ориентацион-
ных градиентов, следует ожидать большей сопро-
тивляемости ее росту в деформированных феррит-

ных зернах и в колониях перлита. По всей видимо-
сти, энергия, затрачиваемая на рост трещины в
поликристаллическом материале, мало зависит от
деформации при образовании речного узора, по-

Рис. 14. Участки сочленения трещин скола с большим перекрытием поверхностей трещин: а – карта в координатах ка-
чества картин Кикучи (BS) с отмеченной траекторией ориентационного профиля, б – ориентационная карта того же
участка в координатах ЛР, в – ориентационная карта того же участка в координатах ОПФ, г – профиль разориентации
относительно начальной точки.
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скольку деформация, связанная с переходом тре-
щины через границы зерен, существенно выше.

Разрыв сочленений трещин скола происходит по
смешанной схеме нагружения отрывом (мода I) и
сдвигом (моды II, III). Величина перекрывания
трещин в соседних плоскостях определяет доли
мод сдвига и отрыва при таком разрыве (рис. 15).

Наблюдаемое образование реек сдвига в слу-
чае преобладания мод II и III в разрушении пол-
ностью соответствует представлениям о располо-
жении пластической зоны в направлении усилия
от вершины трещины [23] (рис. 13, профиль 1).
При этом в случае перекрывания трещин направ-
ление наибольшей пластической деформации от-
клоняется от оси приложения нагрузки (рис. 13,
профиль 2), что соответствует увеличению доли
моды отрыва в схеме нагружения. Образование
более узкой зоны пластической деформации,
ограниченной высокоугловыми границами, мо-
жет объяснять снижение трещиностойкости при
переходе от отрыва к сдвигу, наблюдаемое в ходе
механических испытаний [24, 25].

Образование речного узора путем отгиба фраг-
ментов сочленений происходит в смешанном ре-
жиме нагружения с преимуществом моды отрыва,
поскольку сочленение формируется с перекрыва-

нием трещин скола в соседних плоскостях. На это
указывают вытянутая форма перемычки, подра-
зумевающая образование трещины скола на обе-
их ее поверхностях, не соединенных с остальным
зерном (рис. 5), а также совпадение ее кристалло-
графической разориентации относительно зерна
с углом наклона длинной стороны относительно
поверхности фасетки.

Разориентация в кристалле при образовании
реек сдвига происходит вокруг случайных осей.
При этом относительно системы координат об-
разца эти оси ориентированы также случайным
образом. Данное наблюдение показывает, что вы-
бор плоскости сдвига, по всей видимости, не свя-
зан с расположением плоскостей, вдоль которых
сдвиг происходит наиболее легко, {110}, а контро-
лируется только ориентацией одной из возмож-
ных плоскостей скола.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Разработан метод получения тонких фольг, рас-

положенных перпендикулярно поверхности изло-
мов образцов, образующихся при ударном изгибе,
позволяющий исследовать микроструктуру ма-
териала методом ПЭМ и получать ориентацион-
ные карты методом просвечивающей Кикучи-
дифракции.

С применением разработанного метода пока-
заны деформационные особенности распростра-
нения трещин межзеренного и транскристаллит-
ного скола через зерна феррита и перлита и обра-
зования на поверхности хрупких фасеток линий
речного узора.

Показано, что при распространении трещины
скола в зерне феррита возникает пластическая де-
формация, связанная с разрывом сочленений, об-
разующихся при переходе трещины между парал-
лельными плоскостями распространения.

Распространение трещины скола в пределах
одной плоскости внутри зерна не сопровождается
повышением степени пластической деформации
вдоль ее берегов.

Переход через цементитные ламели в колонии
перлита не является источником пластической де-
формации в процессе роста трещины транскри-
сталлитного скола.

Нагружение перемычек между трещинами
происходит по смешанной схеме отрыва и
сдвига. Увеличение доли отрыва происходит
при наложении трещин, распространяющихся
в параллельных плоскостях, и сопровождается
повышением пластической деформации. Раз-
рушение путем сдвига приводит к образованию

Рис. 15. Схемы образования зон пластической дефор-
мации при различных способах нагружения сочлене-
ний трещин скола по результатам эксперименталь-
ных наблюдений.
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узких реек с измененной ориентацией, отде-
ленных высокоугловыми границами от исход-
ного зерна.
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