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Исследовано влияние высокой концентрации фосфора на диффузию примесных атомов бора в
кремнии и, наоборот, бора на диффузию фосфора в решетке кремния. Установлено, что в кремнии,
предварительно легированном фосфором с высокой концентрацией, при диффузии бора происхо-
дит существенное увеличение концентрации электроактивного бора. Также показано, что в образ-
цах кремния, предварительно легированных бором с высокой концентрацией, при диффузии фос-
фора происходит перераспределение атомов бора. Полученные результаты могут быть связаны с
электростатическим взаимодействием ионов бора и фосфора при диффузии, в результате которого
изменяется концентрационное распределение примесей, а также образуются квазинейтральные
комплексы типа [P+В–] в решетке кремния. На основе полученных данных рассчитаны концентра-
ция (~1020 cм–3) нейтральных комплексов [P+В–] и их энергия образования (~0.59 эВ). Показано,
что при образовании комплексов возрастает подвижность носителей заряда.
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ВВЕДЕНИЕ
Исследование образования комплексов при-

месных атомов в решетке полупроводников,
особенно в кремнии, представляет большой на-
учный и практический интерес с точки зрения
создания новых полупроводниковых материа-
лов с уникальными электрическими, фотоэлек-
трическими параметрами и функциональными
возможностями [1–4].

Влияние образования комплексов примесных
атомов на электрические и другие параметры полу-
проводника (кремния) будет велик только при
больших концентрациях взаимодействующих при-
месных атомов. В этом плане представляет интерес
исследование взаимодействия примесных атомов
III и V групп в кремнии [4–6]. Это связано с доста-
точно высокой растворимостью (N ≥ 1020–1021 cм–3)
этих примесей, образованием преимущественно
растворов замещения, что и позволяют получать
слои, высоко обогащенные этими примесями
[7–9].

Целью данной работы являлось исследование
влияния высокой концентрации фосфора на
диффузию в кремнии примесных атомов бора и,

наоборот, бора на диффузию фосфора в решетке
кремния. На основе полученных данных можно
установить закономерности взаимодействия этих
примесных атомов между собой и природу обра-
зующихся комплексов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве исходного материала был исполь-

зован монокристаллический кремний КЭФ-4.5
(NP ~ 4 × 1015 cм–3) с содержанием кислорода  ≈
≈ (5–6) × 1017 cм–3 и плотностью дислокаций Nd ~
~ 103 cм–2. Размер образцов составлял 0.38 × 5 ×
× 10 мм.

Диффузия фосфора проводилась из нанесен-
ного слоя фосфорнокислого аммония при t =
= 1200°С в течение 2 ч на воздухе.

Диффузия бора проводилась также при t =
= 1200°С в течение 2 ч на воздухе с использовани-
ем в качестве источника пластинки нитрида бора,
расположенной горизонтально над образцом на
расстоянии 0.38 мм. Такой выбор условий диф-
фузии определялся требованием получения мак-
симальной концентрации бора [10–12].
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После диффузии с поверхности снималось фос-
форосиликатное и боросиликатное стекло с помо-
щью травления в 20%-ной HF.

Концентрационное распределение примесей
изучалось методом послойного шлифования с из-
мерением поверхностного сопротивления методом
Ван-дер-Пау. При этом предполагалось, что все
введенные примесные атомы фосфора и бора нахо-
дятся в электроактивном состоянии, т.е. концен-
трация электронов – это концентрация фосфора, а
концентрация дырок – концентрация бора. При
расчете концентрации фосфора и бора (электро-
нов и дырок) учитывалась зависимость подвиж-
ности носителей заряда от концентрации при-
месных атомов [13]. Тип проводимости опреде-
лялся методом термозонда.

После диффузии бора при t = 1200°С в течение
2 ч его поверхностная концентрация достигала
4 × 1019 cм–3, а на глубине х = 13 мкм – ~4 × 1015 cм–3.
Эти данные подтверждают результаты работ
[10–12].

После диффузии фосфора при t = 1200°С в те-
чение 2 ч его концентрация на поверхности об-
разцов составляет NP = 2 × 1020 cм–3, а на глубине
х = 10 мкм она уменьшается до ~4 × 1015 cм–3. Это
полностью соответствует данным [14–16].

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
Влияние высокой концентрации фосфора на кон-

центрационное распределение бора при диффузии.
Для исследования были изготовлены 3 группы об-
разцов: образцы I группы легировались только бо-
ром (контроль профиля бора). Образцы II группы

легировались только фосфором, а затем подвер-
гались термоотжигу в условиях диффузии бора
(контроль профиля фосфора). Образцы III группы
легировались сначала фосфором, а затем бором.

Как видно из рис. 1, в результате второй термо-
обработки поверхностная концентрация фосфо-
ра незначительно уменьшается (до 9 × 1019 cм–3,
при этом концентрация электронов (фосфора)
достигает n = 4 × 1015 cм–3 на глубине х = 14 мкм).
Концентрация атомов фосфора в образцах II
группы (кривая 2) в исследуемой области суще-
ственно больше, чем концентрация бора в образ-
цах I группы (кривая 1). Поэтому можно ожидать,
что в образцах III группы во всей исследуемой об-
ласти будет наблюдаться n-тип проводимости.
Однако, как показали результаты эксперимента,
в образцах III группы, легированных фосфором, а
затем бором, наблюдается иная картина (кривая 3).
В этих образцах до х = 3 мкм наблюдается p-тип
проводимости с достаточно высокой концентра-
цией дырок (бора) р = 3 × 1019 cм–3. В области х >
> 3 мкм наблюдается n-тип. Следует отметить,
что в области x = 7–11 мкм концентрация элек-
тронов (фосфора) в этих образцах становится су-
щественно меньше, чем образцах II группы.

Также следует отметить, что в этих образцах
(кривая 3) концентрация фосфора n = 4 × 1015 cм–3

достигается на глубине почти на 3 мкм меньше,
чем в образцах II группы.

По полученным результатам была вычислена
концентрация бора по глубине образца (при на-
личии фосфора) на основе решения уравнения
нейтральности:

1) в области х = 0–3 мкм концентрация бора
вычислялась как NВ = n0 + р, где n0 – концентра-
ция электронов в образцах, легированных фос-
фором и отожженных дополнительно (рис. 1,
кривая 2), р – концентрация дырок в образцах,
легированных бором при наличии фосфора (рис. 1,
кривая 3);

2) в области х > 3 мкм концентрация бора вы-
числялась как NВ = n0 – n1, где n1 – концентрация
электронов (фосфора) в образцах, легированных
бором при наличии фосфора (рис. 1, кривая 3).

На рис. 2 представлены концентрационное
распределение атомов бора после диффузии (в
отсутствие фосфора), а также вычисленное на ос-
нове эксперимента концентрационное распреде-
ление атомов бора в образцах, предварительно ле-
гированных фосфором. Можно утверждать, что
наличие достаточно высокой концентрации фос-
фора в кремнии стимулирует повышение концен-
трации бора в области до 8 мкм при диффузии.

Влияние бора на концентрационное распределе-
ние фосфора при диффузии. Для исследования так-
же использовались 3 группы образцов: образцы

Рис. 1. Концентрационное распределение дырок (бо-
ра) в образцах I группы (1), электронов (фосфора) в
образцах II группы (2), носителей заряда в образцах
III группы (3).
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I группы легировались только фосфором (контроль
профиля фосфора). Образцы II группы после диф-
фузии бора отжигались в условиях, соответствую-
щих диффузии фосфора (контроль профиля бо-
ра). Образцы III группы легировались сначала бо-
ром, а затем фосфором.

Как видно из рис. 3, в результате повторного
термоотжига поверхностная концентрация бора
незначительно уменьшается (от 4 × 1019 до 2.3 ×
× 1019 cм–3). При этом глубина проникновения
бора (до p = 4 × 1015 cм–3) возрастает до х = 15 мкм,
т.е. повторный отжиг увеличивает глубину диф-
фузии бора от 13 до 15 мкм. Сравнение кривых 1 и
2 позволяет предположить, что при диффузии
фосфора в образцах, предварительно легирован-
ных бором, до x = 6 мкм материал должен иметь
n-тип проводимости, а поверхностная концен-
трация электронов (фосфора) должна уменьшиться
с 1.7 × 1020 до 1.47 × 1020 cм–3 (около 10%), при этом
в области x > 6 мкм образцы должны иметь p-тип
проводимости.

Однако результаты эксперимента (кривая 3)
выявили иную картину. Во-первых, наблюдается
уменьшение поверхностной концентрации фос-
фора с 1.7 × 1020 до 5.3 × 1019 cм–3, т.е. в 3.2 раза, но
не на 10%. Во-вторых, в области x = 6–10 мкм
концентрации электронов (фосфора) в образцах I
и III групп практически совпадают.

Это означает, что концентрация дырок (бора)
в области x = 6–10 мкм в образцах III группы су-
щественно уменьшается по сравнению с кон-
трольными (II группа).

По результатам рис. 3 была вычислена концен-
трация электронов (фосфора) по глубине в образ-
цах III группы на основе решения уравнения ней-
тральности:

в области х = 0–6 мкм NВ = n0 – n1, где n0 – кон-
центрация электронов в образцах, легированных
фосфором (рис. 3, кривая 1), n1 – концентрация
электронов в образцах, легированных фосфором
при наличии бора (рис. 3, кривая 3).

На рис. 4 представлено концентрационное рас-
пределение атомов фосфора после диффузии в от-
сутствие бора (кривая 1), а также расчетное кон-
центрационное распределение атомов фосфора
(кривая 2) для III группы образцов. Можно утвер-
ждать, что наличие достаточно высокой концен-
трации атомов бора в кремнии приводит к суще-
ственному уменьшению концентрации фосфора
(или увеличению концентрации атомов бора) на
поверхности. Это может быть связано с достаточ-
но сильным электростатическим взаимодействи-
ем потоков диффундирующих ионов противопо-
ложного знака, что и приводит к уменьшению
электроактивной концентрации фосфора (или
увеличению электроактивной концентрации бо-
ра) при наличии бора (или фосфора).

Уменьшение концентрации дырок (бора) в об-
ласти х = 10–15 мкм (рис. 3, кривая 3) также мо-
жет быть связано с вытягиванием атомов бора на
поверхность электростатическим взаимодействи-
ем с ионами фосфора, находящимися на поверх-
ности в высокой концентрации.

Для подтверждения изменения концентрации
ионов примеси при наличии ионов примеси про-

Рис. 2. Концентрационное распределение дырок (бо-
ра) при отсутствии фосфора (1) и расчетное концен-
трационное распределение дырок при наличии фос-
фора (2).
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Рис. 3. Концентрационное распределение электро-
нов (фосфора) в образцах I группы (1), дырок (бора) в
образцах II группы (2), носителей заряда в образцах
III группы (3).
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тивоположного знака проводились дополнитель-
ные эксперименты.

1. Была проведена диффузия бора и фосфора в
кремнии аналогично вышеприведенным экспе-
риментам, но с бóльшими временами диффузии:
4 и 10 ч. Полученные данные также подтверждают
эффект изменения концентрации примесей.

2. Была проведена диффузия бора и фосфора в
кремнии аналогично вышеприведенным экспе-
риментам, но при пониженной температуре: t =
= 1100°С, τ = 2 и 4 ч. Получены аналогичные ре-
зультаты – увеличение концентрации бора при
наличии фосфора. Следует отметить, что увели-
чение концентрации было менее выражено.

3. Была проведена диффузия бора в кремний
при t = 1200°С, τ = 2 ч, но с поверхностной кон-
центрацией фосфора NP ~ 1017 cм–3, т.е. значи-
тельно меньшей, чем растворимость бора при
данной температуре. Такие образцы были получе-
ны шлифовкой поверхностного слоя образца, леги-
рованного фосфором до предельной концентрации
при t = 1200°С, τ = 2 ч. В этом случае повышение
растворимости атомов бора не обнаружено.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Полученные экспериментальные результаты
невозможно объяснить только взаимной ком-
пенсацией электронов (фосфор) и дырок (бор)
примесных атомов. Следовательно, в приповерх-
ностной области происходят другие процессы, из-
меняющие концентрацию примесей и приводящие
к увеличению концентрации электроактивного бо-

ра или уменьшению концентрации электроактив-
ного фосфора.

1). Выталкивание ионов фосфора в объем кри-
сталла диффундирующими ионами бора за счет
сжатия решетки кремния (радиус иона бора мень-
ше радиуса атомов кремния) приводит к уменьше-
нию концентрации фосфора вблизи области с
высокой концентрацией бора [12, 17].

2). Кулоновское притяжение ионами фосфора
ионов бора (и наоборот), что приводит к умень-
шению глубины проникновения обеих примесей
и выравниванию их коэффициентов диффузии.
Кроме того, этот эффект приводит к увеличению
их концентрации, уменьшению среднего рассто-
яния между примесными ионами разных знаков
и, следовательно, росту вероятности образования
комплексов типа [P+В–].

3). Образование нейтральных комплексов
бор–фосфор в узлах решетки кремния в процессе
диффузии – приводит к заметному уменьшению
коэффициента диффузии обеих примесей за счет
образования неподвижных пар бор–фосфор [18–
22], а также уменьшению концентрации центров,
рассеивающих носители заряда, и росту подвиж-
ности носителей заряда.

Экспериментальные результаты дают возмож-
ность утверждать, что наличие значительной кон-
центрации фосфора в кремнии приводит к повы-
шению концентрации электроактивной части бо-
ра. Поэтому можно предполагать, что это явление
связано с взаимодействием потоков ионов фос-
фора и бора в процессе диффузии.

Фосфор в решетке кремния находится в узлах
кристаллической решетки в виде положительно
заряженного иона P+, создавая дополнительные
электроны в зоне проводимости ( ). Поло-
жительно заряженные ионы фосфора (P+) созда-
ют электрические потенциалы, распределенные
от поверхности кристалла в глубину образца. Тем
самым образуется электрическое поле, изменяю-
щее чисто диффузионное движение бора в виде
отрицательных ионов В–. При этом концентра-
ции бора и фосфора стремятся выровняться.
Рост концентрации примесей сильно увеличива-
ет вероятность образования донорно-акцептор-
ных комплексов, т.е. квазимолекул типа [P+В–].
Такие комплексы могут существовать, только если
атомы фосфора и бора находятся рядом, т.е. зани-
мают два соседних узла в решетке кремния.

В отличие от других видов комплексов образо-
вание [Р+В–] приводит систему к более выгодно-
му термодинамическому состоянию, чем в слу-
чае, когда атомы этих примесей удалены друг от
друга, т. к.:

+ =PN n

Рис. 4. Экспериментальное концентрационное рас-
пределение электронов (фосфора) при отсутствии
атомов бора (1) и расчетное концентрационное рас-
пределение электронов в образцах, предварительно
легированных бором (2).
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при образовании комплексов существенно
уменьшается концентрация носителей заряда
как в зоне проводимости, так и в валентной зоне;

электрические потенциалы, присутствующие
вблизи каждого иона, частично компенсируются,
что приводит к ослаблению искажений потенци-
ала решетки.

Эти факторы стимулируют образование имен-
но электронейтральных комплексов [Р+В–].

Как показано выше, наличие достаточно вы-
сокой концентрации фосфора в кремнии создает
благоприятные условия для повышения концен-
трации диффундирующих атомов бора, стимули-
руя образование комплексов уже в процессе диф-
фузии.

На основе полученных экспериментальных
данных (рис. 2 и 4) c использованием уравнения
электронейтральности была рассчитана концен-
трация комплексов бора с фосфором [Р+В–]. По-
лучено, что концентрация комплексов на поверх-
ности образцов не зависит от последовательности
операций диффузии бора и фосфора и составляет
~1020 cм–3.

Как известно [21], для сильно разбавленных
растворов (концентрация P, B и [Р+В–] много
меньше числа узлов решетки N) в приближении
локального равновесия концентрация пар долж-
на соответствовать закону действующих масс:

(1)

где K(T) – константа равновесия квазихимиче-
ской реакции, CP – концентрация атомов фосфо-
ра, CB – концентрация атомов бора, CPB – кон-

=BP

B P

( ),C K T
C C

центрация пар. Явный вид константы квазихими-
ческой реакции (1) можно найти, минимизируя
термодинамический потенциал Гиббса с учетом
изменения конфигурационной энтропии при об-
разовании пар:

(2)

где ∆E = EP + EB – EPB – энергия образования па-
ры [Р+В–], EPB – изменение энергии кристалла
при замещении двух соседних атомов кремния
парой [Р+В–], EP и EB – изменения энергии кри-
сталла при замещении атомов кремния атомами P
и B соответственно.

Из уравнений (1) и (2) получим энергию обра-
зования электронейтральных комплексов [Р+В–]:

(3)

При этом N = 5 × 1022 cм–3, T = 1473 K.
Рассчитанная энергия связи комплекса [Р+В–]

составила 0.59 эВ для температуры 1200°C. Это
достаточно хорошо соответствует результатам ра-
боты [18].

Нами также исследовано изменение подвиж-
ности носителей заряда по глубине в исследуемых
образцах (рис. 5). Видно, что подвижности дырок
и электронов в образцах, содержащих бор и фос-
фор, выше, чем в образцах, легированных только
бором или фосфором. Эти результаты также под-
тверждают, что образование нейтральных ком-
плексов [Р+В–] существенно снижает степень де-
фектности кристалла.

Также следует отметить, что квазинейтральные
комплексы [Р+В–] могут образовываться только то-
гда, когда атомы бора и фосфора занимают два со-
седних узла в решетке кремния. Образование таких
комплексов стимулирует формирование бинар-
ных элементарных ячеек типа Si2 Р+В– в решетке
кремния (рис. 6).

( )Δ≈ 4( ) exp ,EK T
N kT

 Δ =  
 

BP

P B

ln .
4

CNE kT
C C

Рис. 5. Изменение подвижности электронов и дырок
по глубине образцов кремния, легированных только
бором (1), только фосфором (2), фосфором, а затем
бором (3), легированных бором, а затем фосфором (4).
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Рис. 6. Бинарные электронейтральные ячейки типа
Si2P+В– в кремнии.
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БАХАДЫРХАНОВ и др.

В отличие от элементарной ячейки кремния они
обладают частичной ионной и ковалентной свя-
зью, а также отличаются энергетической структу-
рой. При достаточно больших концентрациях би-
нарные комплексы могут образовывать нанокри-
сталлы новой фазы и должны оказать влияние на
фундаментальные параметры самого кремния,
что может привести к расширению спектральной
области поглощения (как в УФ-, так и в ИК-об-
ласть спектра). Это позволяет говорить о возмож-
ности получения новых материалов на основе
кремния для солнечных элементов с повышен-
ным коэффициентом поглощения и расширен-
ной областью спектра поглощения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Установлено, что в кремнии, предварительно

легированном фосфором с высокой концентра-
цией, при диффузии бора происходит существен-
ное увеличение концентрации электроактивного
бора.

Для кремния, предварительно легированного
бором с высокой концентрацией, при диффузии
фосфора наблюдается существенное уменьшение
электроактивной концентрации фосфора на по-
верхности образцов, что, возможно, связано с об-
ратным потоком атомов бора (за счет кулонов-
ского притяжения к ионам фосфора).

Показано, что в образцах кремния, легирован-
ных бором и фосфором, независимо от порядка
легирования, подвижности носителей заряда воз-
растают.

Полученные результаты могут быть связаны с
электростатическим взаимодействием потоков
ионов бора и фосфора при диффузии, в результа-
те которого изменяется концентрационное рас-
пределение примесей, а также образуются квази-
нейтральные комплексы типа [P+В–], ионы кото-
рых находятся в соседних узлах решетки кремния.

На основе полученных данных рассчитаны
концентрация и энергия образования комплек-
сов [Р+В-].

Предполагается, что образование квазиней-
тральных комплексов может привести к форми-
рованию новых бинарных элементарных ячеек
Si2P+В– и возможности формирования нанокри-
сталлов новой фазы в решетке кремния. Доста-
точно большая концентрация таких нанокри-
сталлов может привести к существенному изме-
нению электрофизических параметров кремния.
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Подробные исследования динамической магнитной восприимчивости твердых растворов
Fe1 – xAgxCr2S4 (x = 0–0.15) показали, что поликристаллический тиохромит железа, легированный
серебром, характеризуется наличием переходов из парамагнитного в ферримагнитное состояние с
температурами переходов, зависящими от степени замещения железа серебром: ТС = 194–212 K для
x = 0.05–0.15, а также переходами в спин-стекольное состояние Tf = 80–115 K для х = 0.05–0.15. Уве-
личение температур переходов с ростом концентрации серебра может быть обусловлено эффектом
диамагнитного разбавления. Наличие каспа в районе 50 К, связанного с низкотемпературной
структурной аномалией для твердого раствора Fe1 – xAgxCr2S4, было подтверждено по данным тем-
пературной зависимости мнимой части динамической магнитной восприимчивости χ"(Т) при уве-
личении амплитуды модуляции до 15 Э. Обнаружен эффект, связанный с дальним орбитальным
упорядочением за счет ян-теллеровского перехода, при температурах Тоо = 10–15 К.

Ключевые слова: магнитный полупроводник, спиновое стекло, халькогенидная шпинель, тиохро-
мит железа, магнитные свойства
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ВВЕДЕНИЕ
Недавно нами было проведено исследование

магнитного поведения тиохромита железа в ста-
тическом режиме (методом статической магнит-
ной восприимчивости) [1]. По результатам иссле-
дования были определены условия синтеза, а также
получены твердые растворы Fe1 – xAgxCr2S4 (0 <
< x < 0.5), образованные при легировании сереб-
ром тиохромита FeCr2S4. Установлена граница
области гомогенности твердых растворов, лежа-
щая при x = 0.22 [1]. Магнитные свойства твердо-
го растворов Fe1 – xAgxCr2S4, изученные в статиче-
ском режиме (в постоянном магнитном поле),
показали, что однофазные образцы с ростом кон-
центрации вводимого серебра остаются ферри-
магнетиками. При этом температуры Кюри уве-
личиваются от 185 К (x = 0) до 203 К (x = 0.22).

Исходное соединение FeCr2S4 имеет структу-
ру нормальной шпинели, пр. гр. Fd3m, обладает
такими уникальными свойствами, как колос-
сальное магнитосопротивление [2, 3], мульти-
ферроичность [4–7], сильные эффекты спин-
фононной связи [8–11].

FeCr2S4 – полупроводник с дальним магнит-
ным порядком и температурой упорядочения

ТС = 170–185 К. Согласно порошковой нейтроно-
графии [12, 13] при Т = 300 и 4.2 K, соединение
имеет кубическую сингонию вплоть до низких
температур и является коллинеарным ферримаг-
нетиком с антиферромагнитно выстроенными
ферромагнитными Fe- и Cr-подрешетками, мо-
менты которых равны μFe = 4.2μB и μCr = 2.9μB. Тем-
пературная зависимость обратной парамагнитной
восприимчивости соединения также подтверждает
ферримагнитный характер упорядочения. Закон
Кюри–Вейсса при этом выполняется с асимптоти-
ческой температурой Кюри Θp = –(260 ± 40) K [11].

Измерениями статической и динамической
магнитной восприимчивости, а также методами
электронного парамагнитного резонанса (ЭПР) и
просвечивающей электронной микроскопии бы-
ло показано присутствие в FeCr2S4 фазового пере-
хода при температуре ~60 К [14–17].

В работе [18] для исследования природы спи-
нового порядка в поликристаллическом FeCr2S4
был использован метод прецессии/релаксации по-
ложительных мюонов (μSR), который показал, что
в тиохромите железа при температуре ниже 50 К
реализуется несоизмеримое модулированное не-
коллинеарное расположение спинов, а выше 50 К

Т. Г. Аминов

УДК 546.72.57.76.22
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спектры μSR обусловлены коллинеарным ферри-
магнетизмом, но со спиновым беспорядком в мас-
штабах нескольких постоянных решетки.

Мессбауэровские измерения FeCr2S4 показали
наличие ненулевого квадрупольного сдвига сверх-
тонкой структуры, указывавающего на отклонение
от кубической симметрии в тетраэдрических узлах
тиохромита железа [19–22], и его структурного пе-
рехода при Т = 10 К. В настоящее время аномалия
при 10 K [23–25] рассматривается в FeCr2S4 как ко-
оперативный ян-теллеровский переход, вызван-
ный антиферродисторсионной связью между ян-
теллеровскими ионами.

Вышеописанные эффекты также проявляются
на температурной зависимости скорости звука в
монокристаллах FeCr2S4 [26] при Т = 176, ~60 и
~15 К, где высокая температура отвечает темпера-
туре Кюри, средняя – структурному переходу, а
низшая – замораживанию орбитального момента
по данным удельной теплоемкости [27].

Чтобы объяснить наблюдаемые свойства неле-
гированного FeCr2S4, были предложены разные
модели, связанные с понижением симметрии со-
единения от кубической до триклинной, с нали-
чием возвратного спин-стекольного поведения,
или с переориентацией магнитных доменов.

Есть вероятность, что магнитные и структур-
ные переходы соединения FeCr2S4 могут распро-
страняться и на его твердые растворы.

Основой для настоящей работы послужили из-
мерения магнитной восприимчивости на перемен-
ном токе, которые могут дать дополнительную ин-
формацию о магнитных свойствах твердых раство-
ров Fe1 – xAgxCr2S4, полученных при использовании
статического метода исследования [1].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Для получения твердых растворов Fe1 – xAgxCr2S4
использовали элементы: Ag (99.999%), S (99.999%),
Fe (99.98%) и Cr (99.8%). Синтез проводили мето-
дом твердофазных реакций по схеме [1]. Там же
опубликованы рентгенограммы и параметры твер-
дых растворов Fe1 – xAgxCr2S4. Исследования маг-
нитных свойств проводили для образцов с х = 0.05,
0.10, 0.15.

Магнитные свойства измеряли с помощью ав-
томатизированного комплекса PPMS-9 Quantum
Design с опцией измерения статической χDC и ди-
намической χAC магнитной восприимчивости в
интервале температур 2–300 K при напряженно-
сти внешнего магнитного поля до Hmax = 9 Тл. Из-
мерения динамической магнитной восприимчи-
вости проводили в нулевом постоянном магнит-
ном поле НDC = 0 в интервале температур 4-230 K.
Величина амплитуды модуляции составляла

НАС = 1 и 15 Э; частота переменного поля ν = 10,
100, 1000 и 10000 Гц.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Результаты рентгеновского анализа показа-

ли однофазность всех исследуемых образцов
Fe1 – xAgxCr2S4 в диапазоне x = 0.05–0.15. Также
методом РФА подтверждено, что при х = 0.05–
0.15 твердые растворы Fe1 – xAgxCr2S4 кристалли-
зуются в структуре шпинели с параметром эле-
ментарной ячейки a = 9.990, 9.993, 9.996 и 10.002 Å
для x = 0, 0.05, 0.10 и 0.15 соответственно.

На рис. 1а–3а приведены температурные зави-
симости действительной (χ') части динамической
магнитной восприимчивости Fe1 – xAgxCr2S4 (x =
= 0.05–0.15) при частотах 10, 100, 1000 и 10000 Гц
переменного магнитного поля при амплитуде мо-
дуляции НАС = 1 Э. Как видно, поликристалличе-
ские образцы Fe1 – xAgxCr2S4 характеризуются
температурами перехода из парамагнитного в
ферримагнитное состояние ТС = 194, 207 и 212 K
при x = 0.05, 0.10 и 0.15 соответственно. Увеличе-
ние температуры ферримагнитного перехода в
исследуемых соединениях с ростом концентра-
ции серебра может быть обусловлено уменьше-
нием негативного влияния антиферромагнитных
взаимодействий между подрешетками железа и
хрома вследствие замещения ионов железа диа-
магнитными ионами серебра. Температуры Кю-
ри, полученные с использованием метода дина-
мической магнитной восприимчивости, немного
превышают ТС, полученные из измерений стати-
ческой магнитной восприимчивости σ(T) в рабо-
те [1], что, видимо, обусловлено фактом влияния
напряженности внешнего магнитного поля на
положение магнитных переходов.

Температурные зависимости мнимой χ''(Т) ча-
сти динамической магнитной восприимчивости,
связанной с магнитными потерями (рис. 1б–3б),
подтверждают значения температуры перехода
(TC) из парамагнитного в ферримагнитное состо-
яние, полученные по результатам анализа зави-
симостей χ'(Т) (рис. 1а–3а). В дополнение к это-
му на зависимостях χ''(Т) проявляются отчетли-
вые пики локального состояния кластерного
спинового стекла при температурах Тf = 80, 105 и
115 К для x = 0.05, 0.10 и 0.15 соответственно. Вид-
но, что “температура заморозки” спинового стек-
ла растет с увеличением концентрации введенно-
го серебра. Подтверждением того, что указанные
состояния подобны спин-стекольному, служит
тот факт, что наблюдается сдвиг положения мак-
симумов пиков для разных частот (вставки на
рис. 1б–3б). Следует отметить, что температуры
спин-стекольного перехода на χ''(Т) и χ'(Т) прак-
тически совпадают с температурами переходов,
измеренными методом статической магнитной
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восприимчивости, данные для которых приведе-
ны на вставках к рис. 1а–3а.

Подтверждением перехода твердых раство-
ров Fe1 – xAgxCr2S4 в состояние спинового стек-

ла с характеристическими температурами замо-
розки Tf = 45–120 К, которые были обнаружены в
постоянном магнитном поле из σ(Т), может слу-
жить не только увеличение Tf при росте концен-

Рис. 1. Температурные зависимости действительной χ' (а) и мнимой χ" (б) частей динамической магнитной воспри-
имчивости образца Fe0.95Ag0.05Cr2S4 при частотах 10, 100, 1000 и 10000 Гц переменного магнитного поля с амплитудой
модуляции НАС = 1 Э; на вставках: а – температурная зависимость статической магнитной восприимчивости FC этого
образца в поле Н = 100 Э, б – увеличенная область каспа.
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трации серебра, но и его постепенное размыва-
ние. Последний факт может быть связан с тем,
что происходит ослабление антиферромагнитно-
го обменного A–S–B-взаимодействия, которое
приводит к уменьшению эффективного объема

спин-стекольных кластеров в ферримагнитной
матрице. На зависимостях динамической магнит-
ной восприимчивости наличие перехода в состо-
яние кластерного спинового стекла для всех об-
разцов подтверждается изменением положения

Рис. 2. Температурные зависимости действительной χ' (а) и мнимой χ" (б) частей динамической магнитной воспри-
имчивости образца Fe0.90Ag0.10Cr2S4 при частотах 10, 100, 1000 и 10000 Гц переменного магнитного поля с амплитудой
модуляции НАС = 1 Э; на вставках: а – температурная зависимость статической магнитной восприимчивости FC этого
образца в поле Н = 100 Э, б – увеличенная область каспа.
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максимумов при разных частотах (рис. 1б–3б,
вставки). При этом как на статических σ(Т)
(рис. 1а–3а, вставки), так и на динамических за-
висимостях χ"(T) (рис. 1б–3б) наблюдаемые пики
Тf отчетливо проявляются в виде максимумов.

На рис. 4–6 приведены температурные зависи-
мости действительных (χ') (а) и мнимых (χ'') (б)
частей динамической магнитной восприимчиво-
сти Fe1 – xAgxCr2S4 (x = 0.05–0.15) при частотах 10,
100, 1000 и 10000 Гц переменного магнитного по-

Рис. 3. Температурные зависимости действительной χ' (а) и мнимой χ" (б) частей динамической магнитной воспри-
имчивости образца Fe0.85Ag0.15Cr2S4 при частотах 10, 100, 1000 и 10000 Гц переменного магнитного поля с амплитудой
модуляции НАС = 1 Э; на вставках: а – температурная зависимость статической магнитной восприимчивости FC этого
образца в поле Н = 100 Э, б – увеличенная область каспа.
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ля с заметно большей амплитудой модуляции пе-
ременного магнитного поля НАС = 15 Э. Из срав-
нения зависимостей χ'(Т) (рис. 4а–6а) с данными
χ'(Т) на рис. 1а–3а следует, что разница в поведе-
нии динамической магнитной восприимчивости
может быть связана с проявлением эффекта пин-

нинга доменной стенки. Это подтверждается тем,
что переменное магнитное поле с большей ам-
плитудой преодолевает эффект пиннинга, что
видно из рис. 4б–6б. Такой результат согласуется
с данными на температурной зависимости мни-
мой компоненты динамической магнитной вос-

Рис. 4. Температурные зависимости действительной χ' (а) и мнимой χ" (б) частей динамической магнитной воспри-
имчивости образца Fe0.95Ag0.05Cr2S4 при частотах 10, 100, 1000 и 10000 Гц переменного магнитного поля с амплитудой
модуляции НАС = 15 Э.
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приимчивости χ"(Т). В частности, при больших
значениях амплитуды модуляции блокировка до-
менных стенок происходит при более низких
температурах. Увеличение амплитуды перемен-
ного поля с 1 до 15 Э привело к смещению макси-
мума на температурной зависимости χ" в сторону
уменьшения температуры от Ткасп = 45 К (х = 0.05)

до Ткасп = 35 К (х = 0.15) (рис. 4б–6б), что подтвер-
ждает влияние величины напряженности магнит-
ного поля на наблюдаемые значения температур
магнитных переходов.

На температурных зависимостях намагниченно-
сти в постоянном магнитном поле σ(Т) поликри-
сталлических твердых растворов Fe1 – xAgxCr2S4 [1]

Рис. 5. Температурные зависимости действительной χ' (а) и мнимой χ" (б) частей динамической магнитной воспри-
имчивости образца Fe0.90Ag0.10Cr2S4 при частотах 10, 100, 1000 и 10000 Гц переменного магнитного поля с амплитудой
модуляции НАС = 15 Э.
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при увеличении концентрации серебра наблюда-
лось постепенное повышение температуры фер-
римагнитного перехода: ТС = 185, 191, 195, 201 и
203 К для x = 0, 0.05, 0.10, 0.15 и 0.20 соответственно.

Для нелегированного тиохромита железа (x = 0)
при понижении температуры от ТС на кривых на-

блюдаются расщепление температурных зависи-
мостей намагниченностей σ(Т)ZFC и σ(Т)FC и появ-
ление около Т ≈ 50 К магнитной аномалии – каспа.
Эта аномалия (Ткасп) при измерении динамической
магнитной восприимчивости с амплитудой моду-
ляции НАС = 1 Э отсутствует. При дальнейшем

Рис. 6. Температурные зависимости действительной χ' (а) и мнимой χ" (б) частей динамической магнитной воспри-
имчивости образца Fe0.85Ag0.15Cr2S4 при частотах 10, 100, 1000 и 10000 Гц переменного магнитного поля с амплитудой
модуляции НАС = 15 Э.
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охлаждении FeCr2S4 на кривых σ(Т) обнаруживает-
ся ступенчатое уменьшение намагниченностей
при температуре Тoo ≈ 10 K, которая считается
температурой дальнего орбитального упорядоче-
ния вследствие перехода Яна–Теллера.

Наблюдающийся для нелегированного FeCr2S4
при измерениях в постоянном магнитном поле
касп при Т ≈ 50 К относится к числу интересных
магнитных явлений. Сообщалось, что, хотя на
кривых динамической восприимчивости при
НАС = 1 Э касп не наблюдается, он был зафикси-
рован в работе [17] при увеличении амплитуды
модуляции до 17 Э. Аналогичный результат был
получен и для легированного серебром тиохро-
мита железа в условиях, указанных на рис. 4б–6б,
а именно: появление каспа при использовании
большей амплитуды НАС = 15 Э прибора PPMS-9
при прежних частотах переменного поля ν = 10,
100, 1000 и 10000 Гц.

Происхождение каспа в FeCr2S4 в последнее
время связывают с низкотемпературной струк-
турной аномалией из-за перехода системы в орби-
тально упорядоченное состояние вследствие стати-
ческого кооперативного эффекта Яна–Теллера.
При этом магнитный спин-переориентационный
переход, обусловленный наличием в FeCr2S4 кон-
курирующих спин-орбитального и ян-теллеров-
ского взаимодействий, отождествляется с нача-
лом ближнего орбитального порядка.

Температура положения каспа Ткасп – это тем-
пература, при которой ближний орбитальный по-
рядок в FeCr2S4 начинает играть заметную роль на
фоне дальнего спинового порядка, существующего
в образце FeCr2S4 ниже точки Кюри ТС. Процесс
“разрушения” ферримагнетизма для твердых рас-
творов Fe1 – xAgxCr2S4 начинается при температуре
~50 К (Ткасп) и проявляется уменьшением воспри-
имчивости на рис. 4б–6б. Тот факт, что ближний
порядок (область орбитального упорядочения) в
FeCr2S4 начинается при Т < 60 К, подтвержден ра-
нее ультразвуковыми исследованиями [24].

На рис. 7 приведены зависимости χ"(T) для x =
= 0.05–0.15 при частоте 100 Гц в интервале 4–30 К,
на которых показан переход при температуре Тoo =
= 10–15 К.

Модель Нееля для твердых растворов
Fe1 – xAgxCr2S4 не реализуется не только в районе
критической точки TС, но и при понижении тем-
пературы от Tf до Ткасп = 50 К и ниже, когда начи-
нается орбитальное замораживание орбитальной
жидкости. Процесс замораживания заканчивает-
ся в случае твердых растворов Fe1 – xAgxCr2S4 при
Т = 10–15 К и характеризуется переходом в новую
орбитально-упорядоченную фазу. Как структур-
ный переход указанное орбитальное заморажива-
ние изменяется с увеличением концентрации се-
ребра, поскольку сама температура структурного

Рис. 7. Температурные зависимости χ" для Fe1 – xAgxCr2S4 (x = 0.05, 0.10, 0.15) при частоте 100 Гц переменного магнит-
ного поля с НАС = 1 Э в интервале 0–30 К.
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перехода зависит от содержания легирующей до-
бавки.

Как видно из проведенных исследований
магнитного поведения легированного сереб-
ром тиохромита железа, эффекты соединения
FeCr2S4 распространяются и на его твердые
растворы Fe1 – xAgxCr2S4. При этом наблюдается
изменение температур эффектов вследствие диа-
магнитного разбавления ионами серебра.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Впервые измерены температурные зависи-

мости действительной (χ') и мнимой (χ'') частей
динамической магнитной восприимчивости
Fe1 – xAgxCr2S4 (x = 0.05–0.15) при частотах 10,
100, 1000 и 10000 Гц переменного магнитного по-
ля с амплитудами НАС = 1 и 15 Э. Поликристалли-
ческие твердые растворы Fe1 – xAgxCr2S4 характе-
ризуются ростом как температуры Кюри (TC), так
и температуры спин-стекольного состояния (Tf) с
ростом концентрации серебра.

Наличие каспа в районе ≈50 К, связанного с
низкотемпературной структурной аномалией
Fe1 – xAgxCr2S4, было подтверждено измерением
температурной зависимости мнимой части дина-
мической магнитной восприимчивости χ"(Т) при
увеличении амплитуды до 15 Э. Разница в поведе-
нии динамической восприимчивости может быть
связана с проявлением пиннинга доменной стенки.
Это подтверждается при применении более сильно-
го переменного поля с амплитудой НАС = 15 Э, кото-
рое преодолевает эффект пиннинга. Также для
Fe1 – xAgxCr2S4 обнаружен переход при температу-
ре Тoo = 10–15 К, которая считается температурой
дальнего орбитального упорядочения вследствие
эффекта Яна–Теллера.
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Методом твердофазного синтеза получены две серии образцов допированного марганцем халько-
пирита CuGaSe2. В силу низкой растворимости марганец распределяется между позициями в ре-
шетке халькопирита, что обеспечивает появление парамагнитных свойств, и примесными марга-
нецсодержащими антиферромагнитными фазами. Закалка образцов с 1000°С позволяет существен-
но повысить величину ферромагнитного отклика, который начинает расти с определенной степени
допирования.
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ВВЕДЕНИЕ
Разбавленные магнитные полупроводники [1]

привлекают интерес сочетанием в одном материале
полупроводниковых и ферромагнитных свойств,
что является необходимым условием для использо-
вания в устройствах спинтроники второго поколе-
ния. Согласно p–d-модели Зенера [2], в рамках
которой описывается возникновение магнит-
ных свойств в таких полупроводниках, дальний
ферромагнитный порядок в них возникает за
счет свободных носителей заряда, обеспечиваю-
щих магнитную связь между спинами, вводимы-
ми при допировании магнитными атомами (ча-
ще всего марганцем). В наиболее выдающемся
представителе данного семейства, допированном
марганцем арсениде галлия GaAs:Mn [3–5], ча-
стичное замещение галлия на марганец приводит
одновременно к возникновению спинов за счет
ионов марганца и необходимых свободных носи-
телей – дырок, возникающих из-за несоответ-
ствия степени окисления замещающего двухва-
лентного марганца и замещаемого трехвалентно-
го галлия. Это различие в степенях окисления, в
свою очередь, определяет очень низкий предел
растворимости марганца в арсениде галлия, одна-
ко за счет применения неравновесных физиче-
ских методов получения (таких как молекулярно-
лучевая эпитаксия) удается добиваться высоких

степеней замещения, вплоть до 20%, и получения
материалов с температурой ферромагнитного
упорядочения до 200 К [6].

Соединения со структурой халькопирита об-
ладают родственной арсениду галлия алмазопо-
добной структурой, полупроводниковыми свой-
ствами [7] и также способны к частичному
встраиванию магнитных катионов, что позволя-
ет рассматривать их как потенциальные разбав-
ленные магнитные полупроводники. Так, теоре-
тические расчеты предсказывали возникнове-
ние ферромагнитных свойств при допировании
соединений со структурой халькопирита различ-
ными переходными металлами [8–11]. С этой
точки зрения уже были исследованы такие заме-
щенные марганцем халькопириты, как CuInS2
[12, 13], CuInSe2 [14, 15], CuGaTe2 [16], CuInTe2
[17], а также более сложные многокомпонентные
составы [18]. Кроме того, факт того, что структура
халькопирита является производной от структу-
ры сфалерита, позволяет получать допированные
марганцем твердые растворы халькопирит–АIIВVI

[19, 20]. Практически во всех случаях наблюда-
лось парамагнитное поведение допированных
образцов без возникновения дальнего магнитно-
го порядка, однако и степень допирования чаще
всего была невысокой. Также были исследованы

УДК 546.712
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представители семейства II–IV–V2 [21–23]. В то
же время наиболее широко используемый в обла-
сти фотовольтаики халькопирит CuGaSe2 [24] с
точки зрения магнитного допирования исследо-
ван не был, хотя комбинация свойств разбавленно-
го магнитного полупроводника и материала для
солнечных батарей может представлять интерес.

В нашей последней работе [25] была получена и
исследована серия допированных марганцем халь-
копиритов CuGaSe2. Было обнаружено, что марга-
нец встраивается в структуру халькопирита в очень
небольшом количестве, обеспечивая возникнове-
ние парамагнитных свойств, однако, кроме того, в
образцах был обнаружен слабый ферромагнитный
вклад в общую намагниченность вещества. По-
скольку зачастую в разбавленных магнитных полу-
проводниках ферромагнетизм возникает только
при достижении определенной концентрации
допирующего магнитного иона, возникает необ-
ходимость получения образцов халькопирита
CuGaSe2 с бóльшим содержанием легирующей
добавки.

Целью данной работы было получение серии
образцов с различным количеством замещающего
марганца в режиме закалки с 1000°С, а также по-
дробная характеризация их магнитных свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Две серии образцов составов Cu1 – x/2Ga1 – x/2MnxSe2
(d-серия, обозначены dnn, где nn соответствует
концентрации марганца; например, образец
d04 соответствует составу Cu0.98Ga0.98Mn0.04Se2)
и CuGa1 – xMnxSe2 (m-серия, аналогичные обо-
значения) были получены из простых соедине-
ний методом твердофазного синтеза в вакууми-
рованных кварцевых ампулах. Для этого стехио-
метрические соотношения простых веществ в
количествах, соответствующих 1.5 г конечного
продукта в каждом случае, смешивали, помеща-
ли в кварцевую ампулу, откачивали до остаточ-
ного давления 0.1 Па и запаивали. Реакцию про-
водили в трубчатых печах при нагревании по сту-
пенчатой схеме, которая явилась результатом
оптимизации методики, описанной в [16]: нагрев
до 130°C в течение 15 ч, выдержка 30 ч, нагрев до
400°C в течение 15 ч, выдержка 20 ч, нагрев до
690°C в течение 40 ч, выдержка 180 ч, медленное
охлаждение до 220°C в течение 60 ч и дальнейшее
медленное охлаждение до комнатной температу-
ры вместе с печью. После этого ампулы вскрыва-
ли, полученные образцы халькопирита перетира-
ли в агатовой ступке, снова помещали в кварце-
вые ампулы (откачка до 0.1 Па, запайка) и

подвергали второму ступенчатому отжигу: нагрев
до 200°C в течение 2 ч, нагрев до 250°C в течение
8 ч, выдержка 8 ч, нагрев до 600°C в течение 8 ч,
выдержка 8 ч, нагрев до 1000°C в течение 4 ч, вы-
держка 4 ч, нагрев до 1100°C в течение 1 ч, вы-
держка 1 ч, остывание до 1000°C в течение 4 ч, вы-
держка при 1000°C в течение 54 ч, закалка в воду.
Постепенность нагрева обусловлена низкой тем-
пературой плавления селена (220°С) и характер-
ным для него высоким давлением паров, макси-
мальная температура отжига была выбрана чуть
выше температуры плавления CuGaSe2 (около
1080°С). Закалку проводили путем быстрого из-
влечения кварцевой ампулы из печи в воду, после
чего ампулу вскрывали. Полученные образцы пе-
ретирали и исследовали методами рентгенофазо-
вого анализа (РФА) и магнитометрии.

Порошковый РФА проводили на дифракто-
метре Bruker D8 Advance (CuKα-излучение). Для
фазового анализа и определения параметров эле-
ментарной ячейки использовали программный
пакет WinXPOW.

Магнитные измерения осуществляли с исполь-
зованием автоматизированного комплекса прове-
дения физических измерений PPMS-9 Quantum
Design с опцией измерения магнитных свойств.
Для проведения магнитных измерений предва-
рительно перетертые порошки смешивали с диа-
магнитным инертным маслом, чтобы избежать
ориентации частиц в сильном магнитном поле, и
запечатывали в небольшой полиэтиленовый па-
кет, помещаемый в прободержатель. Получен-
ные данные были скорректированы с учетом
диамагнитных вкладов прободержателя, поли-
этиленового пакета и масла, а также диамагне-
тизма образца (используя поправки Паскаля).
Для всех образцов были получены зависимости
намагниченности от температуры M(T) (пересчи-
танные в зависимости магнитной восприимчиво-
сти от температуры χ(T) = M(T)/H) в магнитном
поле напряженностью в 5000 Э в интервале тем-
ператур от 300 до 4 К, а также в малом поле 50 Э
для выбранных образцов. Для всех образцов про-
ведены измерения петель гистерезиса M(H) при
4 К в магнитных полях ±5 Tл (50000 Э).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Согласно данным РФА (табл. 1), закалка в воду

от температуры 1000°С позволяет существенно
уменьшить количество примесных фаз, в том чис-
ле марганецсодержащих, что очень важно с точки
зрения магнитных свойств.

По-видимому, предел растворимости марган-
ца в фазе халькопирита при высоких температу-
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рах заметно выше, чем при комнатной, т.е. закал-
ка позволяет получить халькопириты с бóльшим
содержанием марганца. Зависимость объема эле-
ментарной ячейки от номинального содержания
марганца (рис. 1) для закаленных образцов также
приобретает более монотонный вид, чем для не-
закаленных образцов [25], где, в том числе, на-
блюдалось наличие предела роста параметров при
концентрации марганца x ≈ 0.06, а также сосуще-
ствование двух тетрагональных фаз халькопирита.

Объем элементарной ячейки закаленных об-
разцов, с небольшими отклонениями, линейно
зависит от концентрации вводимого марганца. В
то же время, в концентрированных образцах даже
по данным РФА наблюдается наличие марганец-
содержащих примесей, а обсуждаемые ниже дан-
ные магнитных измерений свидетельствуют о не-
полном вхождении марганца в решетку халько-
пирита во всех образцах. Таким образом, закалка
с 1000°С позволяет получить образцы, более бога-
тые марганцем в структуре халькопирита, хотя
часть марганца, по-видимому, все равно не встра-

ивается в решетку, а остается в составе примес-
ных фаз.

Анализ данных магнитных измерений осложня-
ется возможным присутствием в образцах примес-
ных марганецсодержащих магнитных фаз: MnSe и
MnSe2. Оба эти соединения характеризуются ан-
тиферромагнитным (АФ) поведением с монотон-
ным увеличением произведения магнитной вос-
приимчивости на температуру χT при повышении
температуры, составляющим порядка 2 см3 К/моль
при 300 К (в расчете на атом марганца), и практи-
чески не зависящим от напряженности магнит-
ного поля значением магнитной восприимчиво-
сти при 4 К (т.е. зависимости M(H) при данной
температуре практически линейны в полях
вплоть до 7 Тл для обоих соединений). Кроме то-
го, на зависимости χT(T) для MnSe присутствует
характерный размытый пик в интервале темпера-
тур 100–200 К. При этом в случае встраивания
всего марганца в решетку халькопирита в пара-
магнитном состоянии величина χT при больших
температурах должна выходить на теоретическое

Таблица 1. Примесные фазы в легированных марганцем образцах CuGaSe2 без закалки и с закалкой от 1000°С,
по данным РФА

Примечание. В скобках приведена интенсивность самого сильного дифракционного максимума в процентах по отношению
к наиболее интенсивному пику халькопирита CuGaSe2.

Обра-
зец

Марганецсодержащие фазы Другие фазы

без закалки 1000°С без закалки 1000°С

m02 MnSe2 (0.45) – Cu3Se2 (0.25) Cu7Se4 (0.65)

m04 MnSe2 (1.1) – Cu3Se2 (0.25) Cu7Se4 (0.71), Cu3Se2 (0.27)

m06 MnSe2 (1.19) MnSe (0.34) Cu3Se2 (0.29) Cu7Se4 (0.94), Cu3Se2 (0.22)

m08 MnSe2 (2.13), MnSe (0.77) MnSe (0.34) Cu7Se4 (0.67), Cu3Se2 (0.29) Cu7Se4 (0.72), Cu3Se2 (0.22)

m10 MnSe2 (9.9), MnSe (0.61) MnSe (0.69) Cu7Se4 (0.5), Cu3Se2 (0.34) Cu7Se4 (0.88)

m12 MnSe2 (1.8), MnSe (1.61) MnSe2 (0.29), MnSe (0.91) Cu7Se4 (0.59), Cu3Se2 (0.42) Cu7Se4 (0.95), Cu3Se2 (0.3)

m14 MnSe2 (0.63), MnSe (1.46) Cu7Se4 (1.74), Cu3Se2 (0.33)

d04 MnSe2 (0.36), MnSe (0.28) – Cu3Se2 (0.24) Cu7Se4 (0.57)

d06 MnSe2 (0.24) – – Cu7Se4 (0.38)

d08 MnSe (0.37) – Cu3Se2 (0.19) –

d10 MnSe2 (0.4), MnSe (0.87) – Cu3Se2 (0.25) –

d14 MnSe2 (0.25), MnSe (1.5) – Cu3Se2 (0.25) Cu3Se2 (0.43)

d20 MnSe2 (0.2), MnSe (2.3) MnSe (0.42) Cu3Se2 (0.2) –
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значение 4.375 см3 К/моль в расчете на атом мар-
ганца.

Полученные зависимости χT(T) для всех об-
разцов свидетельствуют о том, что значительная
часть марганца находится, по-видимому, в соста-
ве примесных марганецсодержащих АФ-фаз се-
ленидов (рис. 2).

Так, для всех образцов эта зависимость выходит
при 300 К на значение, существенно меньше теоре-
тического, уменьшаясь с повышением номиналь-
ной концентрации, что соответствует падению до-
ли парамагнитного марганца (и, видимо, увеличе-
нию доли марганца в составе АФ-примесей). На
зависимостях для концентрированных образцов,
кроме того, наблюдается появление характерного
для MnSe пика в области 100–200 К.

Зависимости M(H) для всех образцов, полу-
ченные при 4 К (рис. 3), демонстрируют наличие
слабого магнитного гистерезиса, свидетельствую-
щего о присутствии некоторого количества ферро-
магнитной фракции. Определить напрямую вели-
чину ферромагнитного вклада не представляется
возможным, поскольку измеренные петли гистере-
зиса, по-видимому, соответствуют по меньшей ме-
ре сумме трех вкладов: парамагнитного, изменяю-
щегося с увеличением напряженности магнитного

поля согласно функции Бриллюэна; практически
линейного при 4 К АФ-сигнала от марганецсодер-
жащих примесей MnSe и MnSe2; ферромагнитно-
го, обуславливающего наличие открытой петли
гистерезиса. Косвенно судить о количестве фер-
ромагнитной фракции можно по величине оста-
точной намагниченности Mr, которая коррели-
рует с величиной намагниченности насыщения,
определяемой количеством ферромагнитно-свя-
занных спинов.

Остаточная намагниченность в исследован-
ных веществах колеблется около небольшого зна-
чения для образцов с малыми концентрациями
легирующей примеси в обеих сериях (рис. 4). Од-
нако начиная с некоторого объема решетки халько-
пирита (т.е. с определенной степени допирования
марганцем) наблюдается значимый рост остаточ-
ной намагниченности, что сопровождается увели-
чением площади петли гистерезиса (рис. 3), а также
возникновением характерного для ферромагне-
тиков увеличения значений χT при низких темпе-
ратурах, особенно ярко выраженного на зависи-
мостях, полученных в малых магнитных полях
50 Э (рис. 5). Так, характерный подъем заметен на
зависимостях χT(T) для образцов m08 и d08 при
H = 50 Э, а для образца m14 он уже заметен и на

Рис. 1. Зависимости объема элементарной ячейки V от номинального содержания марганца для образцов Cu1 – x/2Ga1 – x/2MnxSe2
(d) и CuGa1 – xMnxSe2 (m).
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зависимости, полученной в сильном поле 5000 Э
(на которой этот ферромагнитный вклад, не зави-
сящий от поля, виден на фоне стократно усилен-
ного по сравнению с полем 50 Э парамагнитного
и АФ-вкладов).

На основе полученных экспериментальных дан-
ных можно сделать вывод о том, что для возникно-
вения ферромагнитных свойств в допированных
марганцем халькопиритах необходимо преодоле-
ние некоторой минимальной пороговой концен-

Рис. 2. Зависимости χT(T) для образцов m- (а) и d- (б) серий в магнитном поле 5000 Э.
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трации допирующих магнитных ионов, соответ-
ствующей объему решетки порядка 350.5 Å3, что
может быть связано как с минимальным необходи-

мым расстоянием между магнитными ионами, так
и с минимальной необходимой для возникновения
ферромагнетизма концентрацией свободных но-

Рис. 3. Петли гистерезиса M(H) для образцов m- (а) и d- (б) серий при температуре 4 К; на вставках – область малых
полей (видно резкое увеличение площади петли гистерезиса при увеличении концентрации марганца для m14 и начи-
ная с d10).
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Рис. 4. Зависимости остаточной намагниченности Mr от объема элементарной ячейки V для обеих серий полученных
образцов в сравнении с аналогичными образцами, полученными без закалки.
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Рис. 5. Зависимости χT(T) для образцов m- (а) и d- (б) серий в малом магнитном поле 50 Э.
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сителей, которая будет способствовать установле-
нию дальнего магнитного порядка.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Закалкой образцов халькопиритов CuGaSe2:Mn с

1000°С удалось добиться значимого повышения
растворимости марганца, что подтверждается уве-
личением параметров элементарной ячейки по
сравнению с незакаленными образцами, умень-
шением количества марганецсодержащих приме-
сей, а также более монотонной зависимостью объ-
ема элементарной ячейки от концентрации мар-
ганца. В то же время, судя по магнитным данным,
значительная часть марганца не встраивается в
решетку халькопирита, а остается в составе мар-
ганецсодержащих антиферромагнитных приме-
сей. Однако повышение растворимости марганца
позволяет существенно увеличить ферромагнит-
ный сигнал, при этом появление ферромагнетиз-
ма начинается достаточно резко с определенного
значения концентрации марганца.
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Синтезированы материалы Bi85Sb15 + 0.01 ат. % Pb и исследованы зависимости электропроводности σ,
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свинца. При термообработке происходит “залечивание” структурных дефектов, что приводит к ро-
сту подвижности носителей тока и решеточной части теплопроводности.
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ВВЕДЕНИЕ
Широкое применение термоэлектрических

преобразователей энергии лимитируется сравни-
тельно невысокой добротностью используемых
материалов. Монокристаллы на основе твердых
растворов систем Bi–Sb имеют рекордную термо-
и магнитотермоэлектрическую добротность при
низких температурах и поэтому являются пер-
спективными материалами. Однако из-за слои-
стости структуры монокристаллы системы Bi–Sb
обладают низкой механической прочностью, что
ограничивает их практическое применение [1–4].
Одним из эффективных способов повышения
механической прочности термоэлектриков с со-
хранением высоких термоэлектрических пара-
метров является экструзия [5–10]. Метод имеет
большую производительность, а также создает
широкие возможности для профилирования вет-
вей термоэлементов [11–14].

Термоэлектрическая эффективность термо-
электриков определяется параметром Z = α2σ/χ,
где σ – удельная электропроводность, α – коэф-
фициент термо-ЭДС, χ – коэффициент тепло-
проводности. Возможностей максимизировать
величину добротности не так много. Если не рас-
сматривать методы подавления фононной со-
ставляющей теплопроводности, которые хорошо
известны [15], большинство термоэлектриков
уже реализовано, поэтому в последние годы оп-
тимизация сводится к варьированию концентра-

ции носителей тока в используемых материалах
[16]. Для получения термоэлектрического мате-
риала с необходимыми параметрами следует ле-
гировать его примесями разного типа, что обес-
печивает оптимальную концентрацию носителей
заряда и их рассеяние.

Легирование донорными и акцепторными при-
месями сплавов Bi88S12 изменяет концентрацию
носителей заряда в широких пределах [1, 5]. Не-
большие добавки теллура повышают электропро-
водность и даже при некотором уменьшении абсо-
лютного значения термо-ЭДС должны обеспечить
прирост термоэлектрической добротности спла-
вов Bi88Sb12. Показано, что прирост происходит
при легировании до 0.001 ат. % Те [5]. Дальнейшее
повышение количества примеси теллура приво-
дит к падению величины Z. Это происходит в ре-
зультате резкого падения подвижности носителей
заряда с увеличением количества примеси (кон-
центрации носителей заряда). С недооценкой
этого обстоятельства связаны многочисленные
теоретические прогнозы роста Z при расчетах ки-
нетических коэффициентов с постоянной по-
движностью носителей заряда [17–19].

Можно предполагать, что оптимизации кине-
тических коэффициентов можно достичь и сов-
местным легированием экструдированных образ-
цов Bi85Sb15 акцепторными и донорными приме-
сями (сложное легирование).

УДК 621.315.592
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В работах [9, 20] показано, что экструдирован-
ные и прошедшие отжиг образцы Bi85Sb15 с разме-
рами зерен ~630 мкм, легированные акцепторной
примесью Pb (0.01 ат. %) при 77 К, имеют достаточ-
но низкую электропроводность (σ = 1462 См/см) и
меняют тип проводимости в магнитном поле от
электронного к дырочному. Поэтому данный ма-
териал выбран для исследования влияния сов-
местного легирования акцепторными (Pb) и до-
норными (Te) примесями на магнитотермоэлек-
трические свойства образцов.

Цель данной работы – изучение влияния
сложного легирования на магнитотермоэлектри-
ческие свойства кристаллов Bi85Sb15 с размерами
зерен ∼630 мкм, легированных акцепторными
(Pb) и донорными (Te) примесями, в интервале
∼77–300 К и при напряженностях магнитного
поля (Н) до ∼74 × 104 А/м.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез Bi85Sb15 проводился прямым сплавле-

нием компонентов в соответствующей стехио-
метрии в кварцевой ампуле, предварительно про-
травленной в растворе “хромпик” и промытой
дистиллированной водой. Ампула с исходными
компонентами откачивалась до остаточного дав-
ления ~10–3 Па и отпаивалась. В качестве исход-
ных компонентов использовали висмут марки
Ви-000 и сурьму марки Су-0000. В качестве леги-
рующих примесей использовали теллур Т-сЧ, ди-
стиллированный (либо дважды возогнанный) и
свинец марки Pb-000. Примеси и исходные ком-
поненты взвешивали с точностью ±0.0001 г. Леги-
рующие примеси Pb и Те вводились при синтезе.
Образцы с малой концентрацией теллура получали
путем сплавления соответствующего количества
образца Bi85Sb15 0.1 ат. % Те с образцом Bi85Sb15, ле-
гированным 0.01 ат. % Pb.

Синтез проводился при температуре ~673 K в
течение 2 ч. Для хорошей гомогенизации сплава
печь с ампулой подвергалась качанию. Затем ве-
щество охлаждалось (опусканием ампулы в воду)
до комнатной температуры.

Измельчение синтезированного материала про-
водилось дроблением в фарфоровой чашке, фрак-
ции с размерами зерен ≤0.630 мм отбирались с по-
мощью специального сита.

Из порошков Bi85Sb15 с размерoм частиц ∼630 мкм
прессовались брикеты диаметром ~30 мм, удоб-
ные для экструзии. Прессование велось при ком-
натной температуре и давлении ~350 МПа. Экс-
трузия проводилась на гидравлическом прессе
МС-1000 с диаметра 30 мм на диаметр 6 мм с при-
менением специальной оснастки. Технологиче-
ские параметры процесса экструзии (температура,
давление, скорость вытяжки и др.) выбирались та-
кими, чтобы формирование прутков проходило в

условиях сверхпластичности, без макро- и микро-
нарушений.

Из экструдированных прутков на установке
А207М методом электроискровой резки выреза-
лись образцы для исследования в виде параллеле-
пипеда с размерами 3 × 5 × 12 мм. Нарушенный
слой, образующийся на поверхности образцов
при резке, удаляли электрохимическим травле-
нием в растворе KОН + С4Н4О6 + Н2О [21]. Отжиг
образцов проводился в вакуумированных до дав-
ления ∼10–3 Па кварцевых ампулах при темпера-
туре ~503 К в течение 2 ч.

Электрические и тепловые параметры измеря-
ли методом, описанным в [22], вдоль образца, т.е.
в направлении экструзии. Исследовались экстру-
дированные образцы до и после отжига. Исследо-
ваны электропроводность (σ), коэффициенты
термо-ЭДС (α), Холла (RХ) и теплопроводности χ
в интервале ∼77–300 К при напряженностях маг-
нитного поля (Н) до ∼74 × 104 А/м. Полученные
результаты представлены на рис. 1–4 и в табл. 1.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Для нелегированных экструдированных образ-
цов Bi85Sb15 на зависимости σ(Т) участок, характе-
ризующий низкотемпературную область, связан с
ростом концентрации носителей заряда (n) с тем-
пературой. Высокотемпературная область σ(Т) в
основном определяется подвижностью носите-
лей заряда [6].

На основе температурных зависимостей σ и α
показано [23], что образцы Bi0.85Sb0.15, легирован-
ные свинцом, содержат два вида донорных уров-
ней: мелкие (0.01 эВ) и глубокие (0.04 эВ). В неле-
гированных образцах электрические свойства в
основном определяются мелкими донорными
уровнями, и примеси свинца компенсируют их.
При 0.01 ат. % Pb происходит полная компенса-
ция мелких донорных уровней в образцах, поэто-
му σ достигает минимума. С ростом температуры
растет ионизация глубоких донорных уровней,
вследствие чего σ с температурой растет и при
200–300 К приближается к значению σ для нелеги-
рованного образца. Увеличение содержания свин-
ца приводит к компенсации глубоких донорных
уровней и созданию новых мелких акцепторных
уровней, в результате чего образцы с 0.05 ат. % Pb
и больше имеют дырочный тип проводимости
при температуре ∼77 К [9, 20].

В экструдированных образцах Bi85Sb15 +
+ 0.01 ат. % Pb до и после термической обработ-
ки зависимость общей теплопроводности χ при
~77 К от содержания примеси теллура носит не-
монотонный характер. С ростом концентрации
теллура теплопроводность растет.
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Рис. 1. Температурные зависимости электропроводности (а, б), коэффициентов термо-ЭДС (в, г) и Холла (д, е) экс-
трудированных образцов Bi85Sb15 от температуры до (а, в, д), после термообработки (б, г, е); кривые 1–7 соответствуют
образцам из табл. 1.
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Общая теплопроводность образцов при ~77 К
состоит из решеточной χр и электронной χэ со-
ставляющих, т.е.

(1)

где L = A(k/e)2 – число Лоренца, k – постоянная
Больцмана, е – заряд электрона. Значение А оце-
нено из зависимости А от коэффициента термо-
ЭДС [24].

В работе [25] показано, что в экструдирован-
ных образцах Bi85Sb15 с малым количеством элек-
троактивных примесей с концентрацией N элек-
тропроводность меняется в несколько раз, а ре-
шеточная часть теплопроводности остается почти
постоянной. Тогда

(2)

Путем экстраполяции зависимостей χ от σ к
σ = 0 можно определить решеточную часть тепло-
проводности образцов (рис. 3).

χ = χ + χ = χ + σр э р  ,L T

( ) ( ) ( )χ = χ + χ = χ + σр э р .N N L N T

При введении электроактивных примесей Pb и
Te в экструдированные образцы Bi85Sb15 может
меняться и L. Однако расчеты показали, что по
сравнению с изменением σ (в ~3.7 раза) это изме-
нение незначительно (~10%). Это дает основание
считать, что при сложном легировании твердых
растворов Bi85Sb15 в изменении его общей тепло-
проводности основную роль играет электронная
составляющая теплопроводности χэ.

Также измерены зависимости электропровод-
ности и теплопроводности образцов Bi85Sb15 от
напряженности магнитного поля и из данных
σ(Н) и χ(Н) определена χр. Значения χр, получен-
ные из измерений в магнитном поле и вычислен-
ные из зависимости χ от σ, хорошо согласуются
между собой.

Коэффициенты α и RX в образцах Bi85Sb15, ле-
гированных 0.01 ат. % Pb и прошедших отжиг при
отсутствии магнитного поля, не изменяют своего
знака с температурой. При ~77 К с ростом напря-
женности магнитного поля α и RX меняют знак с
отрицательного на положительный (рис. 4г и 4е,
кривые 2 соответственно). Смена типа проводи-
мости в образцах Bi85Sb15, легированных 0.01 ат. %
Pb, в магнитном поле объясняется разной по-
движностью электронов и дырок (μэ > μд).

После отжига коэффициент Холла всех образцов
Bi85Sb15Pb,Te (кроме Bi85Sb15 + 0.01 ат. % Pb +
+ 0.1 ат. % Те) и α образцов, содержащих до
0.0005 ат. % Те, при ∼77 К растут. При концентра-
циях больше 0.0005 ат. % Те коэффициент термо-
ЭДС уменьшается.

Рис. 2. Температурные зависимости коэффициента
теплопроводности (χ) экструдированных образцов
Bi85Sb15 до (а), после термообработки (б); обозначе-
ния те же, что на рис. 1.
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Рис. 3. Зависимости коэффициента теплопроводно-
сти (χ) экструдированных образцов Bi85Sb15 от элек-
тропроводности (σ) при ~77 К: 1, 2 – сложнолегиро-
ванные образцы до и после отжига соответственно;
3 – образцы, легированные 0.0001, 0.0005, 0.001, 0.01,
0.1 ат. % Те, после отжига; 4 – образцы, легированные
0.001, 0.005, 0.01, 0.05, 0.075, 0.1 ат. % Pb, после отжига.
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Рис. 4. Зависимости электропроводности (а, б), коэффициентов термо-ЭДС (в, г), Холла (д, е) и теплопроводности
(ж, з) экструдированных образцов Bi85Sb15 до (а, в, д, ж) и после отжига (б, г, е, з) от напряженности магнитного поля
при ∼77 К; кривые 1–7 соответствуют образцам из табл. 1.
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В связи с уменьшением подвижности носите-
лей тока, при высоких температурах (~300 К) вли-
яние магнитного поля на электрические парамет-
ры отожженных и неотожженных образцов ослаб-
ляется.

При экструзии за счет пластической деформа-
ции в образцах одновременно с образованием
текстуры происходит образование структурных
дефектов [26]. Эти дефекты являются центрами
рассеяния для носителей заряда уменьшают их
подвижность. Одновременно происходит увели-
чение концентрации носителей заряда, вызван-
ное образованием электрически активных цен-
тров на дефектах. При термообработке происхо-
дит как бы “залечивание” структурных дефектов.
В нелегированных образцах незначительное вли-
яние отжига на α при существенном изменении σ
показывает, что при термообработке главным об-
разом меняется подвижность носителей заряда,
т.е. уменьшается концентрация центров, рассеи-
вающих носители тока (рис. 1 и табл. 1). Особен-
но наглядно эти изменения происходят при низ-
ких температурах (∼77 К), где роль примесной
проводимости и рассеяния электронов на дефек-
тах превалирующая. В отожженных образцах
концентрация структурных дефектов мала и при
низких температурах преобладает рассеяние на
акустических фононах. Поэтому в нелегирован-
ных образцах при низких температурах α сильно
растет в магнитном поле и в отожженных образ-
цах влияние магнитного поля на электрические
параметры намного сильнее, чем в образцах, не
прошедших отжиг.

Рост RХ при ∼77 К после термообработки, по-
видимому, связан главным образом с изменением
параметра А, характеризующего механизм рассе-
яния в выражении RX = А/en, где е – заряд элек-
трона, n – концентрация носителей заряда.

Из-за различия подвижностей электронов и
дырок в Bi85Sb15 влияние магнитного поля на
электропроводность образцов, имеющих n- и
p-тип проводимости, различно. Магнитосопро-
тивление в образцах n-типа после термообработ-
ки всегда больше, чем в образцах, не прошедших
термообработку.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Получены экструдированные образцы Bi85Sb15,
содержащие 0.01 ат. % акцепторной примеси свин-
ца, дополнительно легированные до 0.1 ат. % до-
норной примесью теллура, и исследованы их
электропроводность σ, коэффициенты термо-
ЭДС α, Холла RX и теплопроводности χ в интер-
вале ∼77–300 К и магнитном поле (Н) до ∼74 ×
× 104 А/м. Рассчитаны концентрация n и по-
движность μ носителей тока, электронная χэ и ре-
шеточная χр составляющие теплопроводности.

Выяснено, что примесь теллура, компенсируя
акцепторное действие свинца, приводит к росту
концентрации электронов в образцах, в результа-
те чего значения σ и α приближаются к значени-
ям для Bi85Sb15, не содержащего примесь Pb.

На подвижность носителей тока (следователь-
но, и на электрические параметры, электронную

Таблица 1. Зависимости электропроводности (σ), коэффициентов термо-ЭДС (α), Холла (RX), теплопроводно-
сти (χ), подвижности носителей заряда (μ) и концентрации носителей заряда (n) экструдированных образцов
Bi85Sb15 + 0.01 ат. % Pb при ∼77 К от концентрации введенной примеси теллура 

Примечание. 1 – нелегированный образец, 2 – Bi85Sb15 + 0.01 ат. % Pb, 3 – Bi85Sb15 + 0.01 ат. % Pb + 0.0001 ат. % Те, 4 –
Bi85Sb15 + 0.01 ат. % Pb + 0.0005 ат. % Те, 5 – Bi85Sb15 + 0.01 ат. % Pb + 0.005 ат. % Те, 6 – Bi85Sb15 + 0.01 ат. % Pb + 0.01 ат. %
Те, 7 – Bi85Sb15 + 0.01 ат. % Pb + 0.1 ат. % Те.
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до термообработки после термообработки

1 2393 –173 –14.83 2.9 35488 0.4 5387 –178 –25.3 3.02 136291 0.25
2 1273 –40 –0.69 3.08 878 9.1 1462 –89.6 –4.33 3.04 6331 1.4
3 1591 –148 –7.4 3.05 11773 0.8 2020 –171 –11.1 3.03 22422 0.56
4 2750 –127 –6.71 3.05 18453 0.9 1604 –154 –10.6 2.39 17002 0.58
5 11823 44.1 –0.69 4.42 8158 9.1 13752 –30.3 –0.72 5 9901 0.7
6 10823 –45.3 –0.45 4.92 4870 13.9 17026 –56.7 –0.69 5.3 11748 9.1
7 17506 –7.9 –0.23 5.6 4026 27.2 15600 –3.3 –0.1 5.7 1560 62.5
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часть теплопроводности) и решеточную состав-
ляющую теплопроводности существенно влияют
структурные дефекты в образцах, “залечивающи-
еся” с термообработкой. С ростом температуры
рассеяние фононов на структурных дефектах и на
примесных центрах ослабляется.
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Исследован процесс получения порошков сплавов молибдена с хромом восстановлением молибда-
та хрома Cr2(MoО4)3 парами магния в температурном интервале 700–800°С при остаточном давле-
нии в реакторе 5–15 кПа. Получены порошки сплава Mo0.3Cr0.7, смеси сплавов Mo0.3Cr0.7 и
Mo0.7Cr0.3, а также сплавов непрерывного ряда твердых растворов MoхCr1 – х (0 < х < 1). Удельная по-
верхность порошков находится в интервале 33–48 м2/г. Полученные порошки характеризуются ме-
зопористой структурой.
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ВВЕДЕНИЕ

Молибден обладает высокой прочностью, хо-
рошей тепло- и электропроводностью, а также
коррозионной стойкостью [1, 2]. Поэтому он и
его сплавы широко используются во многих об-
ластях техники [3]. Тем не менее, использование
молибдена в качестве высокотемпературного
конструкционного материала во многом ограни-
чивается окислением при умеренных температу-
рах [4, 5]. Окалина, образующаяся на молибдене,
в зависимости от температуры и времени окисле-
ния состоит из двух или трех оксидных слоев.
Внешним слоем является летучий MoO3. Внут-
ренние слои состоят из субоксидов, которые име-
ют состав, близкий к MoO2. Внешний слой три-
оксида молибдена не является защитным, поэто-
му скорость окисления MoO2 до MoO3 на их
границе раздела равна скорости диффузии кисло-
рода через пленку субоксида к металлу [4]. Одним
из способов подавления окисления молибдена
является сплавление его с хромом, который пре-
имущественно окисляется в сплаве и образует не-
прерывные слои оксида Cr2O3, защищающие мо-
либден от окисления [6, 7]. Использование хрома
в качестве антикоррозионного элемента обуслов-
лено тем, что система молибден–хром является
изоморфной с разрывом смешиваемости ниже
880°C [8], а свободная энергия Гиббса образова-
ния Cr2O3 более отрицательна, чем энергия обра-
зования оксидов молибдена [9]. Поэтому в систе-

ме Mo–Cr предпочтительнее окисляется хром по
сравнению с молибденом. Сплавы Mo–Cr в разры-
ве смешиваемости имеют тенденцию разлагаться
на ОЦК-фазу α-Мо, обогащенную хромом, и
ОЦК-фазу α-Cr, обогащенную молибденом. Это
явление, известное как “475° охрупчивание” [10],
приводит к повышенной твердости и снижению
пластичности со старением.

В качестве метода получения порошков спла-
вов молибдена с хромом обычно используют вы-
сокоэнергетический механический размол смеси
порошков Mo и Cr в шаровых мельницах [11–14].
В работе [11] проводили размол в течение 24 и 48 ч
при температуре окружающей среды смеси по-
рошков Mo (250 меш) и Cr (325 меш) составов
Mo75Cr25, Mo50Cr50 и Mo25Cr75. При этом показа-
но, что 24 ч размола достаточно для полного сме-
шивания компонентов с образованием твердых
растворов металлов с кристаллической структу-
рой ОЦК. Средний размер частиц порошков со-
ставил 21 нм. Авторы [13] синтезировали нано-
кристаллический твердый раствор CrMo размо-
лом порошковой смеси состава Mo35Cr65 течение
18 и 22 ч при температуре 260 K. Было установле-
но, что в процессе размола происходят цикличе-
ские переходы между твердым раствором CrMo
и аморфной фазой Mo–Cr [13, 14]. По мере увели-
чения времени размола первоначально образую-
щийся нанокристаллический твердый раствор
CrMo трансформируется в аморфный сплав Cr–
Mo, который снова превращается в нанокри-

УДК 669.265:621.762.242
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сталлический твердый раствор. Недостатком по-
лучения сплавов путем размола компонентов яв-
ляется долговременное потребление энергии и за-
грязнение полученного продукта материалами
измельчающей среды, в частности карбидом воль-
фрама [11]. Сплавы Cr–Mo получали также сов-
местным электрохимическим осаждением компо-
нентов из водных электролитов [15, 16]. Однако они
имели очень низкое содержание молибдена (не бо-
лее 2–3 мас. %) и были загрязнены водородом [16].

Представляет интерес исследовать возмож-
ность получения порошков сплавов Mo–Cr альтер-
нативными методами. Ранее была показана возмож-
ность получения порошков сплавов W–Mo восста-
новлением парами магния двойных оксидных
соединений этих металлов [17, 18]. При их восстанов-
лении происходит снижение температуры сплавооб-
разования за счет более плотной упаковки компо-
нентов получаемого сплава и, тем самым, уменьша-
ется диффузионный путь атомов при образовании
твердого раствора вольфрама с молибденом.

Цель настоящей работы – исследование воз-
можности получения порошка сплава Mo–Cr вос-
становлением парами магния двойного оксидного
соединения, содержащего молибден и хром.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве прекурсора для получения сплавов

Mo–Cr был выбран молибдат хрома Cr2(MoO4)3.
Его выбор обусловлен тем, что он относится к се-
мейству материалов A2M3O12, где A – трехвалент-
ный переходный металл или лантаноид, а M –
шестивалентный молибден или вольфрам [19].
Эти материалы характеризуются фазовым пере-
ходом от низкотемпературной моноклинной (пр.
гр. P21/a) к высокотемпературной орторомбиче-
ской (пр. гр. Pbcn) структуре [20]. Обе структуры
являются микропористыми, образуя открытые
межузельные бескатионные каркасы, состоящие
из связанных вершинами октаэдров AO6 и тетра-
эдров MO4, где каждый октаэдр AO6 соединяется
с тетраэдрами MO4 общим атомом кислорода. В

своей высокотемпературной орторомбической
модификации соединения A2M3O12 проявляют
отрицательное тепловое расширение (ОТР), при-
чины возникновения которого точно не установ-
лены [19]. Температура фазового перехода молиб-
дата хрома Cr2(MoO4)3 в состояние с ОТР составля-
ет 380°C, значение коэффициента ОТР в интервале
380–800°С составляет –9.39 × 10–6°C–1 [21]. Вслед-
ствие ОТР при нагревании Cr2(MoO4)3 будет про-
исходить сокращение расстояния Mo–Cr и, тем
самым, уменьшаться диффузионный путь атомов
при образовании сплава.

Молибдат хрома Cr2(MoO4)3 является востре-
бованным материалом, который проявляет хоро-
шие магнитные, электрические и каталитические
свойства [22, 23]. Его получают методом осажде-
ния или термическим разложением растворов
хроматов и молибдатов [21, 22, 24], а также твер-
дофазной реакцией между оксидами [23, 25]

(1)

В настоящей работе для синтеза Cr2(MoO4)3
оксиды Cr2O3 и MoO3 с соотношением 1 : 3 пере-
мешивали с помощью верхнеприводной мешалки
в воде (Т : Ж = 1 : 5) в течение 3 ч. Скорость вра-
щения мешалки 320 мин–1. После сушки на воз-
духе при температуре 80–85°С шихту спекали
сначала при температуре 600°С, а затем 800°С в
течение 5 ч при каждой температуре. В результате
был получен чистый по данным рентгенофазово-
го анализа (РФА) Cr2(MoO4)3 (рис. 1).

Аппаратура, методика получения и исследова-
ния порошков аналогичны использованным ра-
нее [18]. Процесс вели в атмосфере паров магния
и аргона (ВЧ). Емкость с магнием (М95) устанав-
ливали на дно реакционного стакана. Навеску
Cr2(MoO4)3 массой 5 г загружали в металлические
тигли, которые устанавливали над емкостью с
магнием. Над тиглями помещали экран, расстоя-
ние от которого до поверхности прекурсора со-
ставляло 27–30 мм. Реакционный стакан закры-
вали крышкой, в центре которой имелось отвер-

( ) ( ) ( )+ =2 3 3 2 4 3Cr O тв. 3MoO тв. C ( )r MoO тв.

Рис. 1. Дифрактограмма молибдата хрома Cr2(MoO4)3 (PDF-4, 04-008-8105).
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стие для чехла термопары. Сборку помещали в
реторту из нержавеющей стали, которую гермети-
зировали, вакуумировали, заполняли аргоном и
нагревали до требуемой температуры при закры-
той крышке реакционного стакана. Процесс вос-
становления вели в температурном интервале
700–800°C и при остаточном давлении аргона в ре-
акторе 5–15 кПа в течение 4 ч. Продукты реакции
обрабатывали 15%-ным раствором азотной кисло-
ты (“х. ч.”), а затем отмывали дистиллированной
водой до нейтральной реакции раствора и сушили
на воздухе при температуре 80°C. РФА проводили
на дифрактометрах ДРОН-2 и SHIMADZU
XRD-6000 (CuKα-излучение) с использованием ба-
зы PDF-4 (2021). Удельную поверхность и пори-
стость порошков измеряли методами БЭТ и BJH на
приборе TriStarII 3020 V1.03. Средний размер кри-
сталлитов сплавов оценивали рентгеновским
методом по формуле Шерера [26]

(2)

где форм-фактор K = 0.94, длина волны рентге-
новского излучения λ = 0.15406 нм, β – ширина
на половине высоты дифракционного пика в ра-
дианах, θ – угол Брэгга. Морфологический ана-
лиз порошков проводили с помощью сканирую-
щего электронного микроскопа SEM LEO-420.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Реакция магниетермического восстановления

молибдата хрома Cr2(MoO4)3 является экзотерми-

λ=
β θ

,
cos
Kd

ческой и протекает с выделением большого коли-
чества тепла. Использование в качестве восстано-
вителя паров магния позволяет регулировать ско-
рость их поступления в реакционную зону и, тем
самым, ограничить температуру реакции, под-
держивая ее постоянной в течение всего процесса
восстановления значительно выше температуры
фазового перехода молибдата хрома в состояние с
ОТР.

Рис. 2. Тигли с реакционной массой (а–в) и соответствующие им экраны (г–е) после восстановления Cr2(MoO4)3:
температура 750°C, остаточное давление аргона в реакторе: 5 (а, г), 10 (б, д), 15 кПа (в, е).

(б)

20 мм

(в)

(г) (д) (е)

(a)

Рис. 3. Дифрактограмма белого вещества с поверхности
экрана после восстановления Cr2(MoO4)3: остаточное
давление аргона в реакторе 15 кПа, температура 750°С.
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Рис. 4. Дифрактограммы продуктов восстановления Cr2(MoO4)3 (1) и отмытого порошка (2): температура – 700 (а),
750 (б, д), 800°С (в, г); остаточное давление аргона в реакторе – 5 (а, г), 10 (б, в), 15 кПа (д).
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Рис. 5. Продукты восстановления Cr2(MoO4)3 после
отмывки и сушки: а – чистый сплав Mo0.3Cr0.7, б –
смесь сплава Mo0.3Cr0.7, Mo и CrMoO3.

(б)

10 мм

(a)

Рис. 6. Зависимости поверхности пор от их среднего
диаметра: удельная поверхность порошков сплава
Mo0.3Cr0.7 – 33 (1), 39 (2), 48 м2/г (3).
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Вид тиглей после восстановления Cr2(MoO4)3
представлен на рис. 2. Видно, что на поверхности
реакционной массы, на внутренней боковой по-
верхности тиглей выше уровня загрузки прекурсо-
ра и на поверхности экрана, обращенной к прекур-
сору, имеются отложения вещества белого цвета.
Согласно данным РФА, они представляют собой
чистый оксид магния (рис. 3). Ранее было показа-
но, что пространственное разделение металличе-
ской и оксидной фаз при восстановлении парами
Mg или Ca ряда оксидных соединений металлов
подгруппы хрома обусловлено протеканием элек-
тронно-опосредованных реакций без непосред-
ственного физического контакта реагирующих
веществ [27, 28]. При повышении остаточного
давления аргона в реакторе доля соединения,
восстанавливаемого в режиме электронно-опо-
средованных реакций, увеличивается и, тем са-
мым, растет количество MgO на поверхности ре-
акционной массы и на поверхности экрана, обра-
щенной к прекурсору (рис. 2).

Мольное отношение молибдена к хрому в пре-
курсоре составляет 2 : 3. Следовательно, при вос-
становлении Cr2(MoO4)3 можно ожидать образо-
вания сплава с составом Mo0.6Cr0.4. Однако такой
сплав получить не удалось. При полном восста-
новлении Cr2(MoO4)3 в большинстве случаев (при
700°С и давлении 5 кПа, 750°С и давлении 5 и
10 кПа, 800°С и давлении 15 кПа) продуктами ре-
акции кроме MgO были сплав Mo0.3Cr0.7 и молиб-
ден (дифрактограммы 1 на рис. 4а, 4б). При этом
после отмывки реакционной массы получали по-
рошки сплава Mo0.3Cr0.7 (дифрактограмма 2 на
рис. 4а, рис. 5а) или смесь этого сплава с молиб-
деном (дифрактограмма 2 на рис. 4б). Восстанов-
ление Cr2(MoO4)3 при температуре 800°С и оста-
точном давлении 10 кПа приводит к образованию
сплавов, соответствующих составам Mo0.3Cr0.7 и
Mo0.7Cr0.3 (рис. 4в). Проведение процесса при та-
кой же температуре, но более низком остаточ-
ном давлении приводит к образованию порошка
непрерывного ряда твердых растворов MoхCr1 – х
(0 < х < 1) (рис. 4г).

При неполном восстановлении прекурсора в
продуктах реакции кроме MgO, Mo0.3Cr0.7 и Mo
было обнаружено соединение CrMoO3 (рис. 4д).
Оно не отмывалось из реакционной массы рас-
твором азотной кислоты, а при высушивании от-
мытый продукт формировал твердую корку, при
самопроизвольном разрушении которой ее от-
дельные фрагменты скручивались в спирали диа-
метром 4–5 мм (рис. 5б).

Удельная поверхность порошков сплавов, по-
лученных восстановлением молибдата хрома, со-

ставила 33–48 м2/г. Высокоразвитая поверхность
порошков обусловлена тем, что образующийся в
процессе восстановления тугоплавкий оксид MgO,
создавая прослойки между частицами образующе-
гося сплава, затрудняет их коагуляцию. Остается
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значительным и количество нанопор после выще-
лачивания MgO, которые вносят основной вклад
в удельную поверхность порошка сплава (рис. 6).

Согласно расчетам, выполненным по фор-
муле (2), для полученных порошков сплавов мо-
либдена с хромом средний размер кристаллитов
находится на уровне 12–21 нм. При этом порош-

ки представлены достаточно крупными агрегиро-
ванными частицами размером 1–10 мкм (рис. 7).

Кривые адсорбции порошков сплавов, полу-
ченных при всех режимах восстановления молиб-
дата хрома Cr2(MoO4)3, соответствуют IV типу по
IUPAC. Они отличаются наличием петли гисте-
резиса и характерны для материалов с мезопори-
стой структурой. Количество вещества, адсорби-
руемого порошками сплавов, полученных при
одинаковых остаточных давлениях, больше для
порошков, полученных при более низких темпе-
ратурах (рис. 8). Это обусловлено большей коагу-
ляцией частиц порошка сплава при более высо-
ких температурах.

Таким образом, результаты исследований пока-
зали возможность получения порошков сплава мо-
либдена с хромом с развитой поверхностью магни-
етермическим восстановлением Cr2(MoO4)3.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Изучены закономерности восстановления мо-

либдата хрома Cr2(MoO4)3 парами магния в тем-
пературном интервале 700–800°C при остаточ-
ном давлении аргона в реакторе 5–15 кПа. Иссле-
дованы характеристики полученных порошков
сплавов молибдена с хромом.

Восстановление Cr2(MoO4)3 в приведенных вы-
ше условиях приводило к пространственному раз-
делению металлической и оксидной фаз продуктов
реакции, обусловленному протеканием электрон-
но-опосредованной реакции без непосредственно-
го физического контакта между Cr2(MoO4)3 и Mg.

Получены порошки сплава Mo0.3Cr0.7, смеси
сплавов Mo0.3Cr0.7 и Mo0.7Cr0.3, а также непрерыв-
ного ряда твердых растворов MoхCr1 – х (0 < х < 1)
с удельной поверхностью 33–48 м2/г. Форма кри-

Рис. 7. СЭМ-изображения порошков сплава
Mo0.3Cr0.7 с удельной поверхностью 39 (а) и 48 м2/г (б).

(б) 2 мкм

2 мкм(a)

Рис. 8. Кривые адсорбции–десорбции азота порошков сплава Mo0.3Cr0.7 с удельной поверхностью 33 (а), 39 (б),
48 м2/г (в).
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вых адсорбции порошков сплавов соответствует
IV типу по IUPAC, что подтверждает их мезопо-
ристую структуру.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Таблицы физических величин / Под ред. Кикоина И.К.

М.: Атомиздат, 1976. 1008 с.
2. Xiao M., Li F., Xie H., Wang Y. Characterization of

Strengthening Mechanism and Hot Deformation Be-
havior of Powder Metallurgy Molybdenum // Mater.
Des. 2012. V. 34. № 2. P. 112–119.

3. Shields J.A. Applications of Molybdenum Metal and Its
Alloys. London: IMOA, 2013. 42 p.

4. Jones E.S., Mosher J.F., Speiser R, Spretnak J.W. The
Oxidation of Molybdenum // Corrosion. 1958. V. 14.
№ 1. P. 20–26. 
https://doi.org/10.5006/0010-9312-14.1.20

5. Зайцев А.А., Коротков Н.А., Лазарев Э.М. Окисле-
ние молибдена и молибден-вольфрамовых спла-
вов // Металловедение и термическая обработка
металлов. 1976. № 10. С. 34–38. 
https://doi.org/10.1007/bf00705195

6. Дубинин Г.Н., Мулякаев Л.М. Термическая стабиль-
ность хромированного молибдена // Металловеде-
ние и термическая обработка металлов. 1969. № 11.
С. 35–39. 
https://doi.org/10.1007/BF00655521

7. Lee D.-B., Simkovich G. Oxidation of Molybdenum-
Chromium-Palladium Alloys // Oxidation Met. 1990.
V. 34. № 12. P. 13–22.

8. Phase Equilibria, Crystallographic and Thermody-
namic Data of Binary Alloys, Landolt-Börnstein, New
Series IV, V. 5d / Ed. Madelung O. Berlin: Springer-
Verlag, 1994.

9. Barin I., Platzki G. Thermochemical Data of Pure Sub-
stances. N.Y.: VCH. Weinheim, 1995.

10. Odusote Y.A., Popoola A.I. Thermodynamic and Sur-
face Properties of Cr-X, (X = Mo, Fe) Liquid Alloys //
Am. J. Condens. Matter Phys. 2017. V. 7. № 10. P. 57–66. 
https://doi.org/10.5923/j.ajcmp.20170703.01

11. Hahn J.D., Wu F., Bellon P. Cr–Mo Solid Solutions
Forced by High-Energy Ball Milling // Metall. Mater.
Trans. A. 2004. V. 35. № 10. P. 1105–1111. 
https://doi.org/10.1007/s11661-004-1013-8

12. Sun C.-F., Xi S.-Q., Zhang Y. et al. Thermodynamic
Characteristic and Phase Evolution in Immiscible Cr–
Mo Binary Alloys // Acta Metall. Sin. 2015. V. 28. № 8.
P. 1074–1081. 
https://doi.org/10.1007/s40195-015-0297-6

13. Sun C.F., Xi S.Q., Zhang Y. et al. Synthesising Amor-
phous Cr–Mo Alloy via Mechanical Alloying of Im-
miscible Cr and Mo Elements // Mater. Res. Innov.
2015. V. 19. P. S1-308–S1-311. 
https://doi.org/10.1179/1432891715Z.0000000001493

14. Sun C., Hai X., Xi S. et al. New Insights of Solid-State Al-
loying and Amorphous-Nanocrystalline Cyclic Phase
Transitions During Cr-40 wt. % Mo Powder Milling // J.
Alloys Compd. 2018. V. 731. № 1. P. 667–677. 
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2017.10.083

15. Едигарян А.А., Полукаров Ю.М. Электроосаждение
хрома и его сплавов из сульфатных растворов
Cr(III) // Гальванотехника и обработка поверхно-
сти. 2001. Т. 9. № 3. С. 17–24.

16. Кузнецов В.В., Матвеев Д.В. Электроосаждение
сплава хром-молибден из электролита на основе
сульфата хрома // Электрохимия. 2008. Т. 44. № 6.
С. 796–801. 
https://doi.org/10.1134/S1023193508060153

17. Колосов В.Н., Мирошниченко М.Н., Прохорова Т.Ю.
Исследование получения порошков сплава Mо–W
при восстановлении сложных оксидных соедине-
ний парами магния // Тр. Кольского науч. центра
РАН. 2018. Вып. 9. Ч. 1. № 1. С. 285–289. 
https://doi.org/10.25702/KSС.2307-5252.2018.9.1.285-289

18. Kolosov V.N., Miroshnichenko M.N., Prokhorova T.Yu.
Magnesiothermic Reduction of Molybdenum with
Tungsten Double Oxides. IOP Science: Conf. Ser.
2019. V. 1347. P. 012128(1–5). 
https://doi.org/10.1088/1742-6596/1347/1/012128

19. Wu M.-Y., Wang L., Jia Y. et al. Theoretical Study of
Hydration in Y2Mo3O12: Effects on Structure and Neg-
ative Thermal Expansion // AIP Advanc. 2015. V. 5.
P. 027126(1–9). 
https://doi.org/10.1063/1.4913361

20. Marinkovic B.A., Jardim P.M., de Avillez R.R., Rizzo F.
Negative Thermal Expansion in Y2Mo3O12 // Solid
State Sci. 2015. V. 7. № 11. P. 1377–1383. 
https://doi.org/10.1016/j.solidstatesciences.2005.08.012

21. Tyagi A.K., Achary S.N., Mathews M.D. Phase Transi-
tion and Negative Thermal Expansion in A2(MoO4)3
System (A = Fe3+, Cr3+ and Al3+) // J. Alloys Compd.
2002. V. 339. № 1–2. P. 1377–1383.

22. Yadagiri M., Ramakrishna S., Ravi G. et al. Preparation,
Characterization and Photocatalytic Studies of
Cr2(MoO4)3 and Nitrogen-Doped Cr2(MoO4)3 //
Chem. Chem. Technol. 2015. V. 9. № 4. P. 391–399. 
https://doi.org/10.23939/chcht09.04.391

23. Oudghiri-Hassani H. Synthesis, Characterization and
Application of Chromium Molybdate for Oxidation of
Methylene Blue Dye // J. Mater. Environ. Sci. 2018.
V. 9. № 3. P. 1051–1057.

24. Forzatti P., Mari C.M., Villa P. Defect Structure and
Transport Properties of Cr2(MoO4)3 and Al2(MoO4)3 //
Mater. Res. Bull. 1987. V. 22. № 12. P. 1051–1057,
1593–1602. 
https://doi.org/10.1016/0025-5408(87)90001-8

25. Tabero P. Synthesis of Cr2(MoO4)3 // React. Kinet.
Catal. Lett. 1999. V. 67. № 1. P. 137–141. 
https://doi.org/10.1007/bf02475839

26. Cullity B.D., Stock S.R. Elements of X-Ray Diffraction,
3rd ed. Prentice-Hall Inc., 2001.

27. Колосов В.Н., Орлов В.М. Электронно-опосредован-
ные реакции при металлотермическом восстановле-
нии оксидных соединений молибдена и вольфрама //
Докл. РАН. 2019. Т. 484. № 4. С. 447–450. 
https://doi.org/10.31857/S0869-56524844447-450

28. Колосов В.Н., Орлов В.М., Мирошниченко М.Н. Вос-
становление кислородных соединений металлов V
и VI групп парами кальция // Неорган. материалы.
2020. Т. 56. № 1. С. 37–43. 
https://doi.org/10.1134/S0002337X20010066



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ, 2022, том 58, № 1, с. 44–52

44

ВЛИЯНИЕ ТЕМПЕРАТУРНОЙ ОБРАБОТКИ НА СТРУКТУРУ
И ОПТИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ПОРИСТЫХ ПЛЕНОК

АНОДНОГО ОКСИДА ТИТАНА
© 2022 г.   Н. А. Саполетова1, С. Е. Кушнир1, 2, *, Ю. М. Черепанова1, К. С. Напольский1, 2, 3

1Московский государственный университет им. М.В. Ломоносова, Химический факультет,
Ленинские горы, 1, стр. 3, Москва, 119991 Россия

2Московский государственный университет им. М.В. Ломоносова, Факультет наук о материалах,
Ленинские горы, 1, стр. 73, Москва, 119991 Россия

3Московский физико-технический институт (Национальный исследовательский университет),
Институтский пер., 9, Долгопрудный, Московская обл., 141701 Россия

*e-mail: kushnir@elch.chem.msu.ru
Поступила в редакцию 19.08.2021 г.

После доработки 25.10.2021 г.
Принята к публикации 26.10.2021 г.

Исследовано влияние напряжения анодирования на оптические свойства и структуру пленок
анодного оксида титана до и после отжига. Установлено, что в результате отжига при температурах
от 400 до 550°С происходит кристаллизация исходно аморфного анодного оксида титана в анатаз,
сопровождающаяся увеличением пористости, диаметра пор и показателя преломления стенок пор,
а также уменьшением толщины пленок и среднего расстояния между центрами нанотрубок.

Ключевые слова: анодный оксид титана, отжиг, показатель преломления, пленка, пористость, нано-
трубки
DOI: 10.31857/S0002337X22010109

ВВЕДЕНИЕ
Пленки анодного оксида титана (АОТ) благо-

даря уникальной пористой структуре, полупро-
водниковым свойствам и высокому показателю
преломления перспективны для применения в
фотокатализе, солнечной энергетике, сенсорике
и оптоэлектронике [1, 2]. Структура пористых
пленок анодного оксида титана представляет со-
бой массив плотноупакованных нанотрубок, рас-
положенных перпендикулярно поверхности ти-
тановой подложки. Синтез таких структур мето-
дом анодирования титана зачастую проводят при
постоянном потенциале или плотности тока во
фторидсодержащих неводных электролитах [3, 4].
Формирующиеся в процессе анодирования плен-
ки АОТ являются рентгеноаморфными [5]. Для
практических применений необходимо проводить
последующий кристаллизационный отжиг [6].

Известно, что отжиг в диапазоне температур
400–600°С не разрушает массив плотноупакован-
ных нанотрубок АОТ [7]. Кристаллизация АОТ в
анатаз начинается при t = 230–280°С, в интервале
температур 500–900°С в пленках сосуществуют
две кристаллические фазы – анатаз и рутил, выше
900°С остается только фаза рутила [7]. Темпера-

тура фазового перехода анатаз–рутил зависит от
ряда факторов, таких как наличие примесей, тек-
стуры и механических напряжений в анатазе [8].
Более высокое содержание фтора в пленках АОТ
замедляет этот процесс [7]. Важно отметить, что
свойства пленок АОТ, включая фазовый состав,
зависят от условий отжига [6, 7, 9–13]. Было по-
казано, что адгезия АОТ к титановой подложке
существенно улучшается после отжига, что связа-
но с образованием связей Ti–O между оксидным
слоем и титановой подложкой [14]. Имеются све-
дения, что проводимость пленок АОТ уменьша-
ется при увеличении температуры отжига от 400
до 600°C, коррелируя с уменьшением содержания
фтора [6].

Одним из важных параметров, характеризую-
щих оптические свойства пористых пленок, явля-
ется эффективный показатель преломления neff
[15, 16], который в модели эффективной среды
[17] может быть рассчитан по формуле

(1)
где np и nw – показатели преломления вещества,
заполняющего поры, и стенок пор соответствен-
но, p – пористость (объемная доля пор).

= + −2 2(1 ),eff p wn n p n p

УДК 546.824-3154.03538.958544.653.1



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 1  2022

ВЛИЯНИЕ ТЕМПЕРАТУРНОЙ ОБРАБОТКИ НА СТРУКТУРУ 45

Недавно была изучена зависимость эффектив-
ного показателя преломления пленок АОТ от на-
пряжения анодирования [15]. Показано, что эф-
фективный показатель преломления пленок АОТ
увеличивается с 1.78 до 1.84 при увеличении на-
пряжения от 35 до 50 В.

К сожалению, в литературе отсутствуют значе-
ния эффективного показателя преломления и по-
ристости закристаллизованного АОТ, что необ-
ходимо для направленного синтеза фотонно-кри-
сталлических материалов на его основе [18].

Цель настоящей работы – исследование влия-
ния температурной обработки и напряжения ано-
дирования в диапазоне 40–80 В на оптические
свойства (nw, neff) и структуру (расстояние между
центрами нанотрубок Dint, толщину h, пористость)
пленок АОТ, полученных в потенциостатическом
режиме.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для получения пористых пленок АОТ исполь-

зовали титановую фольгу чистотой ≥99.6% с тол-
щиной 0.4 мм. Перед анодированием ее поверх-
ность подвергали электрохимической полировке в
водном растворе, содержащем 15.6 М CH3COOH и
1.0 М HClO4, при температуре менее 30°С [19].
Полировку осуществляли в импульсном режиме:
40 В в течение 10 с, затем 60 В в течение 10 с, цикл
повторяли 12 раз.

Анодирование титана проводили в двухэлек-
тродной ячейке с титановым катодом в электро-
лите на основе этиленгликоля (99.6%), содержа-
щем 0.09 M NH4F, 0.09 M CH3COONH4 и 1.2 M
H2O [20, 21]. Был использован потенциостатиче-
ский режим анодирования при напряжениях в
интервале 40–80 В с шагом 10 В. Расстояние меж-
ду электродами составляло 2 см. В процессе аноди-
рования электролит интенсивно перемешивали,
его температуру поддерживали равной 30 ± 0.3°С.
Площадь Ti-фольги, подвергаемая анодированию,
составляла 0.95 ± 0.01 см2, а электрический заряд,
пропускаемый в процессе анодирования, – 3.8 Кл.
После завершения экспериментов образцы по-
следовательно промывали этиленгликолем и эта-
нолом, после чего высушивали потоком воздуха.

Отжиг пленок АОТ проводили на воздухе в му-
фельной печи в интервале температур 400–600°C
с шагом 50°C и скоростью нагрева 1°C/мин. Про-
должительность изотермической выдержки со-
ставляла 2 и 12 ч.

Термогравиметрический анализ пленки АОТ,
полученной при напряжении 70 В, выполняли на
воздухе в интервале температур от комнатной до
1100°С со скоростью нагрева 5°С/мин с использо-
ванием синхронного термоанализатора STA 409
PC Luxx (Netzsch, Германия). Масса навески со-
ставляла 5 мг. Для анализа использовали алундо-

вый тигель. Исследование выделяющихся газооб-
разных продуктов проводили при помощи квад-
рупольного масс-спектрометра QMS 403C Aeolos
(Netzsch, Германия).

Структуру образцов изучали с помощью раст-
рового электронного микроскопа (РЭМ) Supra
50VP (LEO, Германия). Перед съемкой на образ-
цы методом магнетронного распыления на уста-
новке Q150T ES (Quorum Technologies, Велико-
британия) наносили слой хрома (7 нм), толщину
которого контролировали непосредственно в про-
цессе напыления при помощи кварцевых микрове-
сов, встроенных в прибор.

Рентгенофазовый анализ (РФА) пленок АОТ
проводили на дифрактометре D/MAX-2500V/PC
(Rigaku, Япония). Перед исследованием пленку
АОТ механически отделяли от титановой под-
ложки, перетирали в агатовой ступке и смешивали
с навеской измельченного кристаллического крем-
ния, выступающего в качестве внутреннего стан-
дарта, в массовом соотношении АОТ : Si = 10 : 1.

Спектры зеркального отражения образцов в
диапазоне длин волн 600−2000 нм регистрирова-
ли на спектрофотометре Lambda 950 (Perkin El-
mer, США). Угол падения варьировали от 8° до
65° (относительно нормали к поверхности об-
разца). Площадь облучаемой области составля-
ла 4 × 4 мм2.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Согласно результатам термогравиметрии (рис. 1),
для пленки АОТ, полученной при 70 В, основная
потеря массы (~15%) наблюдается в интервале
температур до 400°С. Дальнейший нагрев до
1100°С приводит к двухступенчатой потере еще
около 2% массы при температурах около 600 и
1000°С. Данные масс-спектрометрии отходящих
газов свидетельствуют, что в интервале 100–360°С
наблюдается потеря воды (ионы с массовым
числом (МЧ) = 17 (ОН+), 18 (H2O+)) с максиму-
мом ионного тока при t = 275°С. Удаление орга-
нических примесей из структуры анодного ок-
сида (МЧ = 12 (С+), 44 ) происходит пре-
имущественно при 270–420°С. Потеря фтора
(МЧ = 19 (F+)) наблюдается в диапазоне темпера-
тур 280–1000°С, причем его основная часть уда-
ляется в интервале 280–550°С.

Полученные данные свидетельствуют, что оп-
тимальным диапазоном температур отжига для
кристаллизации АОТ является 450–550°С. На-
грев до 450°С необходим для удаления основной
массы примесей из структуры АОТ. При темпера-
турах отжига выше 550°С химический состав
пленки АОТ уже практически не изменяется, в то
время как процесс спекания будет приводить к

( )+
2CO
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разрушению массива плотноупакованных нано-
трубок, образованных в процессе анодирования.

По данным РФА, пленки АОТ после анодирова-
ния являются рентгеноаморфными (рис. 2). Ди-
фрактограммы образцов, отожженных при темпе-
ратуре 450°С в течение 2 и 12 ч, практически иден-
тичны, а размеры областей когерентного рассеяния
(ОКР), рассчитанные по формуле Шеррера [22],

составляют 40 и 45 нм соответственно. Отжиг при
температурах в интервале 400–600°С в течение 2 ч
(рис. 2) приводит к кристаллизации аморфного
оксида титана в фазу анатаза. Средний размер
ОКР, рассчитанный из дифрактограмм всех об-
разцов, составляет 44 ± 3 нм.

РЭМ-изображения верхней поверхности пле-
нок АОТ после отжига при различных температу-
рах в течение 2 ч приведены на рис. 3. Пористая
структура сохраняется после отжига в интервале
температур 400–550°С. Однако во всех образцах,
отожженных на титановой подложке, наблюда-
ются трещины (рис. 3б), которые возникают из-
за усадки АОТ в процессе температурной обра-
ботки.

РЭМ-изображения нижней поверхности (ба-
рьерный слой) пленок АОТ, полученных при раз-
личных напряжениях анодирования, после отжи-
га при t = 450°С в течение 2 ч показаны на рис. 4.
На РЭМ-изображениях видны закрытые барьер-
ным слоем концы нанотрубок. Таким образом,
после отжига барьерный слой не разрушается.

На рис. 5 приведены распределения расстоя-
ния между центрами нанотрубок (Dint) АОТ после
отжига при 450°С в течение 2 ч и зависимость ха-
рактерного Dint (положение максимума гауссиа-
ны, аппроксимирующей распределение Dint) до и
после отжига АОТ от напряжения анодирования.
При построении этих графиков было проанализи-
ровано от 3 до 10 тысяч нанотрубок на РЭМ-изоб-
ражениях нижней поверхности каждого образца.

Рис. 1. Результаты термогравиметрии с масс-спек-
тральным анализом отходящих газов для пленки
АОТ, полученной при напряжении 70 В (скорость на-
грева 5°С/мин).
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Рис. 2. Данные РФА для пленок АОТ, полученных при напряжении 70 В, до и после отжига на воздухе.
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Зависимости демонстрируют схожий характер
(рис. 5б): Dint возрастает с увеличением напряжения
до 60 В, а затем понижается. После отжига расстоя-

ние между центрами нанотрубок уменьшается не-
зависимо от напряжения анодирования, что связа-
но с термической усадкой АОТ.

Рис. 3. Данные РЭМ (вид сверху) пленок АОТ на титановых подложках, полученных при напряжении 40 В и отожжен-
ных на воздухе в течение 2 ч при 400 (а), 450 (б), 500 (в), 550°С (г).

(б)

2 мкм 2 мкм 2 мкм 2 мкм

(в) (г)(a)

Рис. 4. РЭМ-изображения нижней поверхности пленок АОТ, полученных при напряжениях 40 (а), 50 (б), 60 (в), 70 (г),
80 В (д), после отжига при 450°С в течение 2 ч.

1 мкм 1 мкм 1 мкм

1 мкм 1 мкм

(б) (в)

(г) (д)
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На спектрах отражения пленок АОТ до и после
отжига наблюдаются максимумы и минимумы
интенсивности отражения – осцилляции Фаб-
ри–Перо, которые возникают в результате интер-
ференции света в пленке (рис. 6а). Положение
экстремумов на спектрах отражения тонких пле-
нок АОТ на металлической подложке описывает
формула Брэгга–Снелла [23]

(2)

где h – толщина пленки, θ – угол падения света на
образец (относительно нормали), m – порядок
интерференции (целый для максимумов и полу-
целый для минимумов), λm – длина волны, соот-
ветствующая m-му экстремуму в спектре отраже-
ния. Наличие осцилляций Фабри–Перо свиде-
тельствует об однородной толщине пленок до и
после отжига, по крайней мере на масштабе облу-
чаемой области (4 × 4 мм2). Анализ осцилляций
на спектрах отражения образцов при различных
углах падения позволяет рассчитать эффектив-
ный показатель преломления и толщину пленок
[24]. Значения толщины, полученные этим спо-
собом, отличаются от значений, измеренных с
помощью РЭМ, не более чем на 1% [24]. Аппрок-
симацию положения экстремумов проводили од-
новременно для всех измеренных углов падения
света, при этом уточняемыми параметрами были:
два параметра дисперсии Коши [25], описываю-
щей дисперсию эффективного показателя пре-
ломления АОТ [18]; толщина пленки и порядок
интерференции одного из экстремумов. Экспе-
риментальные зависимости длин волн максиму-
мов и минимумов отражения от m при различных
углах падения и результат аппроксимации экспе-
риментальных данных показаны на рис. 6б. Зна-
чения толщины и показателя преломления пле-

λ = − θ2 22 sin ,m effm h n

нок, полученные в результате аппроксимации,
показаны на рис. 7.

Относительное изменение толщины сформи-
ровавшейся пленки δh = (hпосле отжига/hдо отжига – 1) ×
× 100% имеет отрицательное значение и умень-
шается с увеличением напряжения анодирования
(рис. 7а). Данный факт свидетельствует о том, что
в результате отжига толщина пленки уменьшает-
ся, при этом наибольшее изменение наблюдается
в случае образцов, полученных при большем на-
пряжении. Эффективный показатель преломле-
ния пленок АОТ незначительно увеличивается
(на 2–8%) после отжига при 450°С в течение 2 ч
для образцов, полученных при напряжениях в
диапазоне 50–80 В (рис. 7б).

Показатель преломления стенок пор и пори-
стость (объемная доля пор) рассчитывали из по-
ложений экстремумов, соответствующих осцил-
ляциям Фабри–Перо, на спектрах отражения при
угле падения 8° для пленок АОТ с порами, запол-
ненными воздухом и этиленгликолем (рис. 8),
аналогично тому, как это было показано в статье
[26]. Так как спектры АОТ с порами, заполнен-
ными этиленгликолем, снимали только при од-
ном угле падения, то сначала определяли порядок
интерференции экстремума (mi) под номером i по
формуле [24]

(3)

где a и b – наклон и свободный член линейной ап-
проксимации зависимости обратной длины вол-
ны (1/λi) от i (рис. 8б). Затем, используя значения
толщины пленки, порядка интерференции, дли-
ны волны и угла падения, рассчитывали из фор-
мулы (2) эффективный показатель преломления
пленки АОТ с порами, заполненными воздухом и

 = +
  

,i
bm i
a

Рис. 5. Расстояния между центрами нанотрубок (Dint) для пленок АОТ, полученных при различных напряжениях: рас-
пределение Dint после отжига при температуре 450°С в течение 2 ч (а); положение максимума гауссианы, аппроксими-
рующей распределение Dint, до и после отжига при 450°С в течение 2 ч (б).
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этиленгликолем. Возведя уравнение (1) в квадрат,
получим, что квадрат эффективного показателя
преломления линейно зависит от квадрата пока-
зателя преломления вещества (воздуха или эти-
ленгликоля), заполняющего поры, причем угло-
вой коэффициент этой зависимости равен пори-
стости:

(4)= + −2 2 2(1 ).eff p wn n p n p

Поэтому значения эффективного показателя
преломления пленок АОТ с порами, заполнен-
ными воздухом и этиленгликолем, позволяют
рассчитать пористость и показатель преломле-
ния стенок пор.

Показатель преломления стенок пор и пори-
стость практически одинаковы для пленок АОТ,
отожженных при температурах 450 и 500°С в тече-
ние 2 ч (табл. 1). При этом средние значения по-
казателя преломления стенок пор и пористости

Рис. 6. Оптические свойства пленки АОТ, полученной при напряжении 40 В, после отжига при 450°С в течение 2 ч:
спектры зеркального отражения при различных углах падения света (а); зависимости длин волн максимумов (целые m)
и минимумов (полуцелые m) отражения от порядка интерференции (m) при различных углах падения (кругами пока-
заны экспериментальные данные, цвет круга соответствует углу падения света на рис. 6а, красными крестами обозна-
чены значения, полученные в результате аппроксимации экспериментальных данных) (б).
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пленок АОТ после отжига увеличиваются с 1.91 до
2.30 и с 25 до 55–60% соответственно.

В случае гексагонально упорядоченных пор их
диаметр Dp можно вычислить из пористости пленки
и Dint:

(5)

Рассчитанные по формуле (5) значения позволя-
ют оценить средний диаметр пор по всей толщине
пленки АОТ. В результате отжига при 450°C диа-
метр пор АОТ увеличивается, несмотря на общую
усадку пленки.

Резюмируя вышесказанное, хотелось бы под-
черкнуть, что впервые было исследовано влияние
условий температурной обработки на оптические
свойства (neff, nw) и параметры пористой структу-

=
π

2 3.p int
pD D

ры пленок АОТ, полученных при различных на-
пряжениях анодирования.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследовано влияние температурной обработ-
ки и напряжения анодирования на оптические
свойства и структуру пленок АОТ. В интервале
400–550°С отжиг пористых пленок АОТ в течение
2 ч приводит к кристаллизации материала стенок
пор в фазу анатаза с сохранением пористой струк-
туры, сформированной в процессе анодирова-
ния. Расстояние между центрами нанотрубок и
толщина пленок АОТ уменьшаются после отжига
на 11–18% и 2–16% соответственно. Большее на-
пряжение анодирования приводит к большему
изменению толщины пленок АОТ после отжига.
Пористость и показатель преломления стенок
пор пленок АОТ после отжига увеличиваются с 25

Рис. 8. Спектры отражения при угле падения 8° (а) и зависимости обратной длины волны экстремума (1/λi) от номера
экстремума для отожженной при 450°C в течение 2 ч пленки АОТ, полученной при напряжении 40 В, с порами, запол-
ненными воздухом и этиленгликолем (прямые линии являются линейной аппроксимацией экспериментальных дан-
ных) (б).
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Таблица 1. Показатель преломления стенок пор для длины волны 1200 нм и пористость пленок АОТ до и после
отжига при 450 и 500°C

Примечание. Пленки получены при напряжениях анодирования 40–80 В.

Условия отжига
Показатель 

преломления 
стенок пор

Средний 
показатель 

преломления 
стенок пор

Пористость, % Среднее значение 
пористости, %

Средний диаметр 
пор, нм

Без отжига 1.82–2.01 1.91 ± 0.06 15–32 25 ± 6 63 ± 8

450°С, 2 ч 2.11–2.40 2.29 ± 0.09 52–66 60 ± 4 85 ± 5

500°С, 2 ч 2.16–2.39 2.30 ± 0.10 49–62 55 ± 5 –
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до 55–60% и с 1.91 до 2.30 соответственно. Эф-
фективный показатель преломления пленок АОТ
незначительно увеличивается (на 2–8%) после
отжига и составляет 1.77–1.87 для пленок, сфор-
мированных в диапазоне напряжений 50–80 В.

Полученные данные об эффективных показа-
телях преломления и показателях преломления
стенок пор закристаллизованных пленок АОТ
позволят получать фотонно-кристаллические ма-
териалы на их основе с контролируемым положе-
нием фотонной запрещенной зоны.
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Методами рентгенофазового анализа и растровой электронной микроскопии установлено, что
предел термической стабильности тонких пленок PdO в атмосфере кислорода повышается от T =
= 1083 ± 5 К до T = 1133 ± 5 К с увеличением толщины исходных слоев Pd от 10 до 95 нм соответ-
ственно. В отличие от сплошных исходных слоев металлического палладия, наноструктуры Pd, об-
разующиеся в результате полного термического разложения тонких пленок PdO, представляют со-
бой совокупность изолированных друг от друга наноразмерных кристаллитов полусферической
формы с явно выраженной огранкой. Методом рентгеновской дифракции установлено, что образу-
ющиеся кристаллиты Pd имеют преимущественные текстуры (111) и (100).

Ключевые слова: палладий, оксид палладия(II), наноструктуры, термическая стабильность, фазо-
вые переходы, газовые сенсоры
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ВВЕДЕНИЕ
В последнее время наблюдается повышен-

ный интерес к исследованию газочувствитель-
ных свойств металлоксидных полупроводников с
дырочным типом проводимости, например Cr2O3,
Cu2O и др., которые обладают большим потенци-
алом при их использовании в газовых сенсорах
[1, 2].

Относительно недавние исследования газо-
чувствительных свойств наноструктур на основе
оксида палладия(II), который характеризуется
p-типом проводимости [3–5], показали, что эти
материалы могут успешно конкурировать с SnO2,
ZnO, In2O3, в особенности при детектировании
газов с окислительными свойствами [2, 5]. Газо-
вые сенсоры на основе наноструктур PdO различ-
ной морфологии обладают высокой чувствитель-
ностью, стабильностью сенсорного отклика, корот-
ким периодом восстановления, а также хорошей
воспроизводимостью сигнала датчика при детекти-
ровании в атмосферном воздухе угарного газа, во-
дорода, паров летучих органических соединений,
оксида азота(IV) и озона [6–13].

Оптимизации таких функциональных пара-
метров газового сенсора, как чувствительность и
селективность, можно добиться изменением тем-

пературы детектирования Td [14–16]. При этом
одним из важнейших критериев при выборе мате-
риала газового сенсора является его фазовая ста-
бильность для всего интервала значений Td [14–17].
Сведения о термической устойчивости оксида
палладия(II), которые приводят авторы моногра-
фий по неорганической химии, достаточно про-
тиворечивы. Согласно этим данным, на воздухе
оксид палладия(II) подвергается термическому
разложению при T = 1050–1170 К [18–20]. Авторы
[21, 22] сообщают, что оксидированием пленок
металлического Pd толщиной ∼35 нм на подлож-
ках SiO2/Si(100) в атмосфере кислорода при Tox =
= 770–1070 К были синтезированы однофазные
нанокристаллические пленки PdO. Однако повы-
шение температуры оксидирования до Tox = 1120 К
приводит к образованию гетерогенных образцов
PdO + Pd [21, 22].

Целью работы является установление предела
термической стабильности нанокристаллических
пленок оксида палладия(II) в атмосфере кисло-
рода в зависимости от толщины исходных слоев
металлического палладия.

УДК 54-31
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Исходные пленки Pd толщиной d ∼ 10, 35 и 95 нм

(рис. 1) были получены методом термической суб-
лимации палладиевой фольги с чистотой 99.99% в
высоком вакууме (остаточное давление в каме-
ре ∼10–5 Па) на ненагретых подложках Si(100) с
буферным слоем SiO2 толщиной ∼100 и 300 нм. Ра-
нее установлено, что использование подложек
Si(100) с буферным слоем SiO2 толщиной ≥100 нм

позволяет предотвратить взаимодействие Pd и Si с
образованием силицидов палладия [21, 22].

Исходные гетероструктуры Pd/SiO2/Si(100) от-
жигали в атмосфере сухого кислорода при давле-
нии p(O2) ∼ 1.1 × 105 Па в проточном режиме с
расходом кислорода 5 дм3/ч (табл. 1).

Фазовый состав гетероструктур Pd/SiO2/Si(100)
до и после отжига в атмосфере кислорода иссле-

Рис. 1. Результаты исследования исходных гетероструктур Pd/SiO2/Si(100): а – дифрактограмма (толщина пленки
Pd ∼ 35 нм); б – дифрактограмма (толщина пленки Pd ∼ 95 нм); в – РЭМ-изображение поверхности (толщина пленки
Pd ∼ 35 нм); г – РЭМ-изображение поверхности (толщина пленки Pd ∼ 95 нм); д – электронограмма на просвет (тол-
щина пленки Pd ∼ 95 нм).
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довали методом рентгеновской дифрактометрии
на приборах ДРОН-4-07 и Philips PANanalitical
X’Pert с использованием CuKα- и CoKα-излуче-

ний. Дифрактограммы регистрировали с враще-
нием образцов, при этом четко фиксируемый ре-
флекс 400 подложки Si(100) служил внутренним
эталоном для предотвращения случайных по-
грешностей (рис. 1а, 1б).

Индицирование рентгеновских рефлексов под-
ложки Si(100), а также пленок Pd и PdO проводили
на основе международной базы данных [23–25].

Морфологию поверхности и сколы гетеро-
структур Pd/SiO2/Si(100) до и после отжига в ат-

мосфере кислорода изучали методом растровой
электронной микроскопии (РЭМ) с использова-
нием прибора JEOL JCM 6380 LV при кратности
увеличения от ×2000 до ×150000. Для исследования
методом дифракции быстрых электронов (ДБЭ)
пленки Pd отделяли от подложки SiO2/Si(100) утоне-

нием подложки с помощью методики шарового
шлифа с последующим химическим травлением
слоя оксида кремния [26].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Из данных рентгеновской дифрактометрии
(рис. 1а, 1б) и дифракции быстрых электронов
(рис. 1д) следует, что исходные пленки палла-
дия различной толщины являются однофазны-
ми и поликристаллическими. Исследование
морфологии поверхности полученных гетеро-
структур Pd/SiO2/Si(100) методом РЭМ свиде-

тельствует (рис. 1в, 1г), что использованный ме-
тод формирования слоев Pd обеспечивает сплош-
ное покрытие поверхности подложки (поры и
трещины отсутствуют).

Методом РФА изучен фазовый состав нано-
кристаллических образцов, полученных в резуль-
тате отжига в атмосфере O2 исходных пленок Pd

различной толщины в интервале температур Tox =

= 1053–1153 К (рис. 2). Вследствие малой толщи-
ны пленок Pd и PdO интенсивность рентгенов-
ских рефлексов представлена в логарифмической
шкале, поскольку интенсивность пика Si 400 на
два или три порядка величины превышает интен-
сивность пиков Pd и PdO. Результаты РФА обоб-
щены в табл. 1.

Как следует из рис. 2б, 2д, а также из табл. 1,
отжиг в атмосфере O2 при T > 1083 К приводит к

термическому разложению пленок PdO с образо-
ванием металлического Pd по уравнению

(1)

На дифрактограммах таких образцов присут-
ствуют рефлексы PdO и Pd (рис. 2б, 2д). Повыше-
ние температуры отжига в атмосфере O2 приводит

>⎯⎯⎯⎯⎯→  1073 K

22PdO( ) 2Pd( ) + O ( ).
TS S G

к полному разложению (деструкции) PdO с обра-
зованием металлического Pd (рис. 2в, 2е).

Установлено, что предел термической ста-
бильности пленок PdO в атмосфере O2, опреде-

ленный как минимальная температура отжига,
после которого на дифрактограммах одновремен-
но обнаружены рефлексы PdO и Pd, зависит от
толщины исходных слоев металлического палла-
дия. Для пленок PdO, полученных оксидирова-
нием исходных слоев Pd толщиной ∼10 нм, предел
термической стабильности составляет 1083 ± 5 К
(табл. 1). С увеличением толщины исходных слоев
Pd до ∼95 нм предел термической устойчивости
пленок PdO смещается в сторону более высоких
температур и составляет 1133 ± 5 К (табл. 1).

Для объяснения установленного повышения
предела термической стабильности тонких пле-
нок PdO с ростом толщины исходных слоев Pd
были проведены РЭМ-исследования поверхно-
сти однофазных пленок PdO (рис. 3а, 3б) на под-
ложках SiO2/Si(100), а также образцов, получен-

ных в результате термического разложения пленок
PdO (рис. 3в–3е). Как видно на рис. 4, с ростом тол-
щины исходных слоев Pd увеличиваются средние
латеральные размеры кристаллитов PdO. Результа-
ты статистической обработки РЭМ-изображений
(рис. 3а, 3б, рис. 4) в сопоставлении с известными
литературными данными представлены в табл. 2.
На основании экспериментальных и литератур-
ных данных (табл. 2) можно предположить, что
повышение температуры, соответствующей тер-

Таблица 1. Режим отжига в атмосфере кислорода пле-
нок металлического Pd различной толщины и фазо-
вый состав образцов после отжига

* Интенсивные рефлексы PdO и слабые рефлексы Pd.
** Интенсивные рефлексы Pd и несколько слабых рефлек-
сов PdO.

dPd, нм τox, мин Tox, К
Фазовый состав 

образцов

10 ± 2

10 ± 2

10 ± 2

10 ± 2

120

120

120

120

1053

1073

1083

1103

PdO

PdO

PdO + Pd

Pd

35 ± 5

35 ± 5

35 ± 5

35 ± 5

35 ± 5

240

240

240

240

240

1103

1113

1123

1133

1153

PdO

PdO

PdO + Pd*

Pd + PdO**

Pd

95 ± 5

95 ± 5

95 ± 5

95 ± 5

95 ± 5

95 ± 5

360

360

360

360

360

360

1103

1113

1123

1133

1143

1163

PdO

PdO

PdO

PdO + Pd*

Pd + PdO**

Pd
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модинамическому равновесию (1), обусловлено
размерным эффектом, т.е. увеличением размеров
кристаллитов, формирующих пленку PdO.

В результате термической деструкции пленок
PdO морфология поверхности изученных образ-
цов заметно меняется (рис. 3). При сопоставле-
нии РЭМ-изображений исходных пленок Pd
(рис. 1в, 1г) и образцов, полученных в результате

полного разложения PdO (рис. 3в–3е), также

установлены изменения морфологии поверхности.

В результате термической деструкции пленок PdO,

процессов коалесценции и собирательной рекри-

сталлизации на поверхности подложек SiO2/Si(100)

образуются изолированные друг от друга нанораз-

мерные кристаллиты металлического Pd (рис. 3в–

3е). Необходимо подчеркнуть, что факт разруше-

Рис. 2. Рентгеновские штрих-диаграммы, иллюстрирующие эволюцию фазового состава гетероструктур
Pd/SiO2/Si(100) в процессе отжига в атмосфере кислорода (излучение CoKα): а–в – толщина исходной пленки Pd ∼ 35 нм;
г–е – толщина исходной пленки Pd ∼ 95 нм; a, г – исходные гетероструктуры Pd/SiO2/Si(100); б − отжиг при Tox = 1123 К;
в – Tox = 1153 К; д – Tox = 1133 К; е – Tox = 1163 К.
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Таблица 2. Средний латеральный размер кристаллитов тонких и ультратонких пленок PdO, синтезированных
оксидированием исходных слоев Pd при различных условиях

Примечание. ПЭМ – просвечивающая электронная микроскопия.

dPd, нм τox, мин Tox, К l, нм Метод анализа Источник

10 ± 2 120 873 24−28 РЭМ, ПЭМ [5]

35 ± 5

35 ± 5

240

240

873

973

35−45

55 ± 5

РЭМ, ПЭМ

РЭМ

[5]

Данная работа

95 ± 5 360 973 85 ± 5 РЭМ Данная работа
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ния сплошного покрытия, характерного для ис-

ходных пленок Pd, установлен при температуре,

которая практически на 700 К ниже точки плав-

ления палладия (Tm = 1825 К) [27].

В большинстве случаев наноразмерные кри-

сталлиты Pd имеют форму, близкую к полусфери-

ческой (рис. 3в–3е). Поперечные сколы гетеро-

структур Pd/SiO2/Si(100), полученных в результа-

те термической деструкции пленок PdO (рис. 5б),
свидетельствуют о наличии огранки у кристалли-
тов металлического палладия. Огранение кри-
сталлитов Pd осуществляется либо параллельно
поверхности подложки, либо под углами, значе-
ния которых близки к 45° (рис. 5б), что подтвер-
ждает установленное методом РФА наличие выра-

Рис. 3. РЭМ-изображения поверхности гетероструктур Pd/SiO2/Si(100) после отжига в атмосфере кислорода: а – от-
жиг при Tox = 973 К, dPd ∼ 35 нм; б – Tox = 973 К, dPd ∼ 95 нм; в – Tox = 1103 К, dPd ∼ 10 нм; г – Tox = 1163 К, dPd ∼ 95 нм; д –
Tox = 1153 К, dPd ∼ 35 нм; е – Tox = 1163 К, dPd ∼ 95 нм.

(б)0.1 мкм

1 мкм

10 мкм

0.1 мкм

500 нм

0.1 мкм
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Рис. 4. Латеральные размеры кристаллитов однофазных пленок PdO, синтезированных термооксидированием в кис-
лороде исходных пленок Pd при Tox = 973 К: толщина исходной пленки Pd ∼ 35 (а), ∼95 нм (б).
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Рис. 5. РЭМ-изображения сколов гетероструктур Pd/SiO2/Si(100) после отжига в атмосфере кислорода: а – Tox = 1073 К,
dPd ∼ 95 нм; 1 – пленка PdO, 2 – буферный слой SiO2 (d ∼ 100 нм), 3 – подложка Si(100); б – Tox = 1153 К, dPd ∼ 35 нм;
1 – нанокристаллиты Pd, 2 – буферный слой SiO2 (d ∼ 300 нм), 3 – подложка Si(100).
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женной текстуры (100) и (111). Полученные данные
о форме кристаллитов Pd и их текстуре коррелиру-
ют с результатами исследования процесса зароды-
шеобразования при эпитаксии на подложках
MgO(100) сверхтонких слоев Pd [28, 29]. В этих ра-
ботах установлена форма кристаллитов Pd в виде
усеченных октаэдров, что характерно для ряда
металлов с ГЦК-решеткой. Как правило, поверх-
ность таких кристаллитов формируют преимуще-
ственно грани (111) и (100). Авторы [28, 29] объяс-
няют такую форму кристаллитов Pd балансом
между поверхностной энергией кристаллита и
энергией раздела между пленкой и подложкой.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методами РФА, ДБЭ и РЭМ установлено, что
предел термической стабильности тонких пленок
PdO повышается от 1083 ± 5 К при толщине ис-
ходной пленки Pd ∼ 10 нм до 1133 ± 5 К при тол-
щине исходной пленки Pd ∼ 95 нм.

В отличие от сплошных исходных слоев нано-
структуры Pd, образующиеся в результате полного
термического разложения тонких пленок PdO,
представляют собой совокупность изолированных
друг от друга наноразмерных кристаллитов полу-
сферической формы с явно выраженной огранкой.

Методом рентгеновской дифрактометрии уста-
новлено, что образующиеся наноразмерные кри-
сталлиты Pd имеют преимущественную текстуру
(111) и (100).
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Исследованы структура, динамика решетки и диэлектрические свойства с использованием методов
терагерцовой спектроскопии гетероэпитаксиальных пленок Sr0.5Ba0.5Nb2O6, выращенных на под-
ложке MgO (001) методом ВЧ-катодного распыления в атмосфере кислорода. Установлено, что
пленки являются гетероэпитаксиальными, однородными и характеризуются высоким структурным
совершенством. При анализе спектров комбинационного рассеяния от пленки, измеренных при
разных температурах в интервале 299–433 K, выявлены связанные с фазовым переходом особенно-
сти в поведении отдельных мод при T ≃ 390 (±10) K. Показано, что деформация элементарной ячей-
ки как в плоскости сопряжения с подложкой, так и в перпендикулярном к ней направлении может
сохраняться и в пленках ниобата бария-стронция толщиной 2.4–2.5 мкм. Предположительно, это
является причиной усиления размытия сегнетоэлектрического фазового перехода по данным спек-
троскопии КРС, а также изменения диэлектрических свойств в терагерцовой области частот.

Ключевые слова: ниобат бария-стронция, сегнетоэлектрик, тонкие пленки, гетероэпитаксия
DOI: 10.31857/S0002337X22010122

ВВЕДЕНИЕ
Кислородсодержащие сегнетоэлектрические и

диэлектрические материалы в настоящее время
перспективны для развития нового поколения
устройств приема, обработки и хранения инфор-
мации на основе их интеграции с технологиями
современной микроэлектроники [1, 2], а также в
качестве катализаторов и полифункциональных
структур [3]. Растет потребность в устройствах,
использующих излучение терагерцового диапазо-
на частот, для применения в различных областях:
от медицины и биологии до вычислительной тех-
ники и систем коммуникации [4, 5].Твердые рас-
творы Sr1 – хBaхNb2O6 (SBNx) – одни из самых яр-
ких представителей этой группы [6], возникнове-
ние спонтанной поляризации в них обусловлено

смещением атомов металлов Ba2+, Sr2+ и Nb5+ от-
носительно кислородных плоскостей, а неупорядо-
ченность структуры (катионы Ba2+ и Sr2+ случай-
ным образом заполняют соответствующие позиции
[6]) является главной причиной проявления релак-
сорных свойств.

Высокие величины диэлектрической прони-
цаемости, электрооптического и пироэлектриче-
ского коэффициентов делают весьма перспектив-
ным применение не только монокристаллов и ке-
рамик, но и тонких пленок SBNx в устройствах
микроэлектроники и высокочастотной техники
[7]. В частности, SBN – потенциальный кандидат
для использования в электрооптических модуля-
торах, а для их интеграции в современные техно-
логические процессы необходимы именно тон-

УКД 539.23539.216.2
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кие пленки [8, 9]. Наиболее востребованными
подложками в случае отмеченных выше приложе-
ний является MgO различных ориентаций. В
плоскости сопряжения (001) при выращивании
пленок SBNx при прямом эпитаксиальном росте
на подложках MgO (001) величина рассогласова-
ния решеток пленка–подложка составляет 1.4–
1.8%. При эпитаксиальном росте на подложке
MgO (001) пленка Sr0.5Ba0.5Nb2O6 (SBN50) (именно
этот состав изучается в данной работе) формирует-
ся с хорошо ориентированной полярной осью [001]
в направлении нормали к плоскости подложки, а в
плоскости сопряжения наблюдаются несколько
вариантов ориентаций кристаллографического
направления [100] SBN относительно направле-
ния [100] MgO: 0°, ±18.43°, ±30.96° или же их ком-
бинация [10–12].

В монокристаллах SBN50 размытый фазовый
переход из неполярной фазы P4b2 в полярную
P4bm происходит при T ~ 350 K [6], а в его окрест-
ности наблюдаются аномалии в диэлектрических
и поляризационных характеристиках, оптических
свойствах (значительно меняется анизотропия),
динамике решетки и структурных характеристи-
ках. В тонких пленках эти исследования проводи-
лись достаточно редко, однако их важность как в
теоретическом плане (например, для понимания
закономерностей проявления размерных эффек-
тов), так и в прикладном аспекте (зависимость
свойств от температуры), с нашей точки зрения, не
вызывает сомнений. 

Цель данной работы – исследование фазового
состава, кристаллической структуры, динамики
решетки (при Т = 290–440 K) и диэлектрических
свойств (при f = 0.1–2.5 ТГц) гетероэпитаксиаль-
ных пленок SBN50, выращенных методом катод-
ного ВЧ-распыления на подложке MgO (001).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Газоразрядное ВЧ-напыление пленки

Sr0.50Ba0.50Nb2O6 на подложку MgO (001) прово-
дилось на установке “Плазма-50-СЭ” по техно-
логии [13]. Структурное совершенство пленок,
параметры элементарной ячейки, а также ориен-
тационные соотношения между пленкой и под-
ложкой устанавливались рентгенографически на
многофункциональном рентгеновском комплек-
се РИКОР (CuKα-излучение).

Изображения пленки в поперечном сечении
были получены методом сканирующей электрон-
ной микроскопии (СЭМ) на микроскопе SU8220
(Hitachi, Япония). Подготовка образцов включа-
ла механическую шлифовку поперечного скола с
зерном 0.1 мкм и осаждение на поверхность слоя

золота толщиной ~10 нм магнетронным способом
на установке Q150T ES (Quorum, Англия). Для
фиксации и предотвращения разрушения попереч-
ного скола образца при шлифовке использовалась
эпоксидная смола (Allied, США).

Измерения спектров комбинационного рассе-
яния света (КРС) проводились на стенде, состоя-
щем из микроскопа Orthoplan (Leitz) и многока-
нального спектрометра SP2500i (Princeton Instru-
ments). Для возбуждения КРС использовалось
излучение твердотельного лазера Excelsior (Spec-
tra Physics) с λ = 532.1 нм с мощностью излучения
на образце ~20 мВт. Спектры были откалиброва-
ны по спектру неоновой лампы, точность калиб-
ровки ~1 cм–1, спектральное разрешение 2.5 cм–1.
Измерены спектры КРС для двух поляризацион-
ных условий: VV и VH, поляризация падающего
излучения параллельна одной из сторон стекла.
Образец устанавливался в прокачной азотный
оптический криостат THMS350V (Linkam) для
проведения измерений при разных температурах.

Исследования диэлектрической проницаемо-
сти пленок при комнатной температуре в диапа-
зоне частот f = 0.1–2.5 ТГц были выполнены мето-
дом импульсной широкополосной терагерцовой
спектроскопии. Проанализированы две серии те-
рагерцовых импульсов: сигнального Esam (т.е. в
присутствии образца) и опорного Eref (т.е. получен-
ного без образца). Отношение спектров сигнально-
го и опорного импульсов представляло собой ком-
плексный спектр пропускания H = Esam/Eref. На его
основе рассчитан показатель преломления ñ = n +
+ iκ с применением модели распространения те-
рагерцового излучения в структуре пленка–под-
ложка по аналогии с [14]. Компоненты комплекс-
ной диэлектрической проницаемости  = ε1 + iε2
выражены через комплексный показатель пре-
ломления: ε1 = n2 – κ2, ε2 = 2nκ. В расчетах исполь-
зовались спектрально зависимые показатель пре-
ломления и коэффициент поглощения MgO из [15].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Анализ изображения гетероструктуры SBN50/
MgO(001) в поперечном сечении, полученном на
СЭМ при различных увеличениях, показал, что
пленка является достаточно однородной, при
этом граница раздела пленка/подложка четкая,
каверн и иных макроскопических дефектов, воз-
никающих при росте пленок, не фиксировалось.
Анализ профиля пленки в различных местах пока-
зал, что ее верхняя граница имеет волнистость, a
толщина составляет от 2.41 до 2.55 мкм.

ε�
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Проведенные рентгендифракционные исследо-
вания гетероструктуры SBN50/MgO (001), включа-
ющие θ–2θ-съемки (рис. 1) и ϕ-сканирование от-
ражений 221, 311 пленки и 113 подложки (рис. 2),
во-первых, подтвердили отсутствие примесных
фаз, во-вторых, позволили сделать вывод о сона-
правленности кристаллографических осей [001]
пленки и подложки. Полученный набор отра-
жений при ϕ-сканировании пленки соответ-
ствует сосуществованию только двух ориента-
ционных доменов с эпитаксиальными соотноше-
ниями [001],[010],[100]SBN||[001],[310],[ ]MgO и
[001],[010],[100]SBN||[001],[ ],[130]MgO, симмет-
рично расположенных относительно кристалло-

130
3 10

графических осей подложки. Для каждого ори-
ентационного домена угол в плоскости сопряже-
ния между кристаллографическими осями [100]
и [010] γ равен 90°. Полученный поворот кристал-
лографических осей пленки составляет ±18.43° от-
носительно осей подложки. Он, вероятнее всего,
обусловлен тем, что в элементарной ячейке нио-
бата бария-стронция имеется по 4 кислородных
октаэдра (NbO6), повернутых на +18.43° и –18.43°
относительно кристаллографической оси [001],
по которым и идет сопряжение с подложкой.

Прецизионная θ–2θ-съемка отражений 00l
пленки выявила расщепление рефлексов, соот-
ветствующее CuKα1- и CuKα2-излучениям рентге-

Рис. 1. Рентгенограмма θ–2θ-сканирования исследованной пленки, на вставке – рентгенограмма θ-сканирования от-
ражения 002 (а); рентгенограммы прецизионного θ–2θ-сканирования отражений пленки 00l (б).
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новской трубки. Из полученных рентгенограмм
определены параметры элементарной ячейки
пленки в направлении нормали к подложке: c =
= 0.3961 нм с точностью до ±0.0001 нм. Были по-
лучены θ–2θ-рентгенограммы отражений hkl в
асимметричной геометрии съемки, из анализа ко-
торых установлено равенство для двух ориентаци-
онных доменов пленки параметров элементарных
ячеек в плоскости сопряжения с подложкой. От-
сутствие сдвига максимума рентгеновских отраже-
ний при повороте по ϕ на 90° свидетельствует о ра-
венстве параметров элементарной ячейки a и b
для обоих ориентационных доменов и отсут-
ствии наклона оси [001] пленки в пределах точ-
ности эксперимента (т.е. α = β = 90°). Параметры
элементарных ячеек обоих доменов равны a = b =
= 1.241 нм с точностью до 0.001 нм. Таким обра-
зом, получаем тетрагональную элементарную
ячейку для каждого ориентационного домена со
следующими эпитаксиальными соотношения-
ми: [001],[010],[100]SBN||[001],[310],[ ]MgO и [001],
[010],[100]SBN||[001], [ ],[130]MgO. Из сравнения
параметров элементарной ячейки пленки с пара-
метрами мишени (a = b = 1.246 нм, c = 0.3944 нм)
определены величины однородных деформаций в
пленке (ε = (a – a0)/a0, где a0 – параметр решетки
объемного материала), вызванных осаждением
на подложку MgO. Так, деформация в плоскости
сопряжения ε11 = –4.3 × 10–3, а деформация в пер-

130
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пендикулярном направлении ε33 = 4.6 × 10–3, от-
носительное изменение объема V/V0 = 0.996, где
V0 – объем элементарной ячейки объемного мате-
риала.

Степень совершенства пленки определена по
разориентировке кристаллографических осей,
определенных из кривых качания (вставка на
рис. 1а) и ϕ-сканирований (рис. 2). Вертикальная
разориентировка – 1.25°, азимутальная – 4°. Ана-
лиз полуширин отражений 00l позволил устано-
вить из построения Вильямсона–Холла, что раз-
меры областей когерентного рассеяния D больше
200 нм и не вносят вклад в уширение рентгенов-
ской линии, а следовательно, уширение связано
только с микродеформациями в направлении нор-
мали к поверхности подложки ε = Δс/с = 0.0006.

На рис. 3 представлены спектры КРС пленки
SBN50 при Т = 299–433 K. Согласно правилам от-
бора для КРС существуют 135 колебательных мод
(3 × 45), включая 3 акустические моды. Из пяти
неприводимых представлений A1, A2, B1, B2 и E
только A2 является неактивным в КРС- и в ИК-
спектрах. Моды симметрии B активны в КРС, а
моды A1 и E активны и в КРС, и в ИК. Однако со-
ответствующие линии, наблюдаемые в экспери-
ментальных спектрах кристаллов SBNx, достаточ-
но широки, а их количество значительно меньше
числа теоретически предсказанных мод [16]. Это
связывается в первую очередь с катионной неупо-
рядоченностью в структуре тетрагональных воль-
фрамовых бронз и, как следствие, с нарушением
правил отбора по волновому вектору в центре зо-
ны Бриллюэна. Также для мод с близкими часто-
тами возможно их вырождение в одну полосу, что
вносит дополнительный вклад в уширение КРС-
спектра. Это существенно осложняет анализ
спектров. Учитывая это, для выявления измене-
ний в температурных зависимостях были изучены
несколько параметров спектров: позиция и ши-
рина основного пика при ~640 cм–1 (спектры VV)
и эффективное соотношение интенсивностей
пиков при ~220 и ~640 cм–1. Параметры пика при
~640 cм–1 линейно меняются с температурой и не
выявляют каких-либо значимых особенностей.
Соотношение I(220)/I(640) в районе 378 K демон-
стрирует небольшой излом. Для определения
особенностей, которые могли бы позволить вы-
явить фазовый переход, который, по данным [10],
сильно размыт и происходит в окрестности 373–
473 K, был использован нецентрированный метод
главных компонент.

На рис. 4 показаны первые три главные ком-
поненты для двух поляризационных условий и
температурные зависимости амплитудных мно-

Рис. 2. Рентгенограммы ϕ-сканирования отражений
221, 311 пленки и 113 подложки.
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жителей. Первая компонента приблизительно со-
ответствует усредненному спектру, вторая отра-
жает наиболее значимую вариацию в спектрах, а
третья – эффекты следующего порядка. Темпера-
турная зависимость для главных компонент в VH-
поляризационных условиях показывает большой
разброс, который не позволяет выявить каких-
либо изменений. Для второй компоненты PC2 в
VV-поляризации, отвечающей за наиболее значи-
мые вариации в спектрах КРС, хорошо разрешимы
два пика: при ~620 и ~640 cм–1, соответствующие
TO-модам октаэдров NbO6 (см. рис. 4a). Также на-
блюдается заметная нелинейность в зависимости
амплитуды компоненты PC2 от температуры с от-
клонением в районе 390 K. В связи с этим была
предпринята попытка выявить особенности тем-
пературного поведения полосы при 600 cм–1 с по-
мощью разложения на два контура Лоренца.

На рис. 5 показаны температурные зависимо-
сти параметров этих двух контуров. Большинство
параметров демонстрируют линейную зависи-
мость, что согласуется с первичным анализом пи-
ка при 640 cм–1 как целого (рис. 4). Для пика при
~620 cм–1 угадывается излом в районе 396 K. Ана-
логичное поведение прослеживается для интен-

сивностей этих пиков. Хотя для всех трех пара-
метров выявляются разные температуры особен-
ностей на температурных зависимостях, большой
разброс точек вполне допускает коррелирован-
ные изменения этих параметров. Более того, пе-
реход размыт, что дополнительно усложняет вы-
явление его температуры. Исследование вариа-
ции спектров КРС, измеренных при разных
температурах, указывает на особенность темпера-
турной зависимости при T ≃ 390 (±10) K, которая
соответствует температуре фазового перехода в
SBN50, наблюдаемого с помощью других экспе-
риментальных методик [17–20].

Результаты измерений комплексной диэлек-
трической проницаемости пленок SBN50 методом
широкополосной импульсной терагерцовой спек-
троскопии при комнатной температуре представ-
лены на рис. 6. Расчеты выполнены для подложки
MgO толщиной 560 мкм и пленки SBN50 толщи-
ной от 2.41 до 2.55 мкм (именно неточность опре-
деления толщины пленки главным образом опре-
деляла ошибку в расчетах). Измеренные диэлек-
трические терагерцовые свойства пленок SBN50
по величинам и характеру дисперсии качественно
хорошо согласуются с расчетами диэлектриче-

Рис. 3. Спектры КРС для пленки SBN в поляризационных условиях VV и VH при разных температурах.
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ской проницаемости, полученной для монокри-
сталлов SBN35 [20] и SBN61 [21] при анализе дан-
ных ИК-отражения. В монокристаллах наблюда-
лись фононные моды на частотах ~45, ~72 и
~100 cм–1. Для пленок в спектре мнимой части

диэлектрической проницаемости ε2 наблюдает-
ся более размытый максимум на частоте 1.1 ТГц
(37 cм–1) и рост ε2 на высоких частотах до 2.5 TГц
(83 cм–1). Вероятнее всего, именно в окрестности
этих частот целесообразно изучать влияние внеш-

Рис. 4. Главные компоненты для выборки спектров, измеренных при разных температурах: а, б – спектральные пред-
ставления главных компонент; в, г – температурные зависимости амплитудных множителей первых двух главных
компонент: VV-поляризация (а, в), VH-поляризация (б, г).
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Рис. 5. Температурные зависимости параметров лоренцианов, использованных при описании полосы при ~640 cм–1
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них воздействий на диэлектрические свойства в
терагерцовой области, что планируется в даль-
нейшем.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

По данным рентгендифракционного анали-
за и СЭМ установлено, что полученные пленки
SBN50 характеризуются высокими однородно-
стью и структурным совершенством, при этом в
них формируется только один тип равноценных
ориентационных доменов с эпитаксиальными соот-
ношениями [001],[010],[100]SBN||[001],[310],[ ]MgO и
[001],[010],[100]SBN||[001],[ ],[130]MgO. Отметим,
что ожидаемой в достаточно толстых пленках
полной релаксации параметров элементарной
ячейки пленки к объемным значениям не наблю-
дается – сохраняются сжимающие деформации
элементарной ячейки в плоскости сопряжения с
подложкой и растягивающие в перпендикуляр-
ном направлении.

При исследованиях спектров КРС пленки
SBN50 в интервале 200–1200 cм–1 обнаружена
особенность на температурной зависимости при
T ≃ 390 (±10) K, что может соответствовать
размытому фазовому переходу. В случае SBNx наи-
более интенсивные линии спектра связаны с коле-
баниями системы Nb–O, а менее интенсивные ли-
нии с частотами преимущественно до 200 cм–1 со-
ответствуют движению катионов Ba2+ и Sr2+.
Присутствие в пятиугольных каналах атомов с
разными массами может приводить к расщепле-
нию колебаний, которые, согласно [20, 21], реги-

130
3 10

стрируются ниже 150 cм–1. Вероятнее всего, ана-
лиз именно этого частотного диапазона позволит
в дальнейшем более детально изучить область фа-
зового перехода в тонких пленках ниобатов ба-
рия-стронция.

Изменения диэлектрических свойств в тера-
герцовой области частот и усиление размытия
фазового перехода в пленке SBN50 по данным
спектроскопии КРС, в том числе с применением
при обработке спектров нецентрированного ме-
тода главных компонент, обусловлены выявлен-
ной деформацией элементарной ячейки.

Полученные результаты целесообразно учи-
тывать при разработке функциональных элемен-
тов на основе гетероструктур SBN50/MgO (001).
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Рис. 6. Действительная ε1 и мнимая ε2 части диэлектрической проницаемости пленки SBN при комнатной темпера-
туре в терагерцовой области спектра (диапазон ошибок обозначен тонкими линиями).
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Фосфаты состава Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3 синтезированы золь–гель-методом с последующей термо-
обработкой. В изученной системе получен ограниченный твердый раствор (0 ≤ x ≤ 0.4) структурного
типа NASICON. Уточнение кристаллической структуры Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3 методом Ритвельда
показало, что основу составляет смешанный каркас из соединенных вершинами (Zr/Zn)O6-октаэд-
ров и РО4-тетраэдров. Ионы Na+ частично занимают полости двух типов. Методом импедансной
спектроскопии исследована натрий-ионная проводимость фосфатов Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3. Пока-
зано, что она увеличивается с ростом концентрации носителей заряда и для Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3 до-
стигает 2.7 × 10–4 Cм/см при 723 К. Показано, что с ростом степени замещения циркония меняется
механизм дефектообразования в исследуемых материалах от собственной разупорядоченности при
х = 0 до примесной при х > 0.2. Проведены оценки энтальпии собственной разупорядоченности
ионов натрия (72 кДж/моль) и энергии активации его миграции (61 кДж/моль).

Ключевые слова: сложные фосфаты, структура NASICON, гетеровалентное замещение, ионная про-
водимость
DOI: 10.31857/S0002337X22010043

ВВЕДЕНИЕ
Сложные фосфаты структурного типа NASICON

(Na Super Ionic CONductor) [1–6] – аналоги ми-
нерала коснарита KZr2(PO4)3 [7] – зарекомендо-
вали себя как вещества, имеющие высокую хими-
ческую и термическую устойчивость и обладаю-
щие важными для практических применений
свойствами: ионпроводящими, теплофизически-
ми, каталитическими и др. Целенаправленно ме-
нять свойства фосфатов AxB2(PO4)3 позволяет вы-
сокая вариативность состава, благодаря которой
можно использовать в позиции А широкий набор
одно- и двухзарядных, а в позиции В целый ряд
трех- и четырехвалентных катионов [8, 9].

Прежде всего, фосфаты семейства NASICON
представляют интерес как твердые электролиты
[10, 11]. Во многом это определяется интересом к
получению полностью твердотельных литий- и
натрий-ионных аккумуляторов [12–18]. Их высо-
кую ионную проводимость обуславливают нали-

чие в кристаллической структуре протяженных
каналов проводимости и тот факт, что число
структурно и энергетически эквивалентных кри-
сталлографических позиций обычно превышает
количество подвижных катионов. Поэтому пред-
ставляет интерес изучение зависимости электро-
проводности насиконоподобных фосфатов раз-
личного состава от степени заселенности их
структурных полостей. Повышения проводимо-
сти, в частности, удается достичь за счет гетерова-
лентного замещения фосфора на кремний [19, 20]
или четырехвалентного катиона в позиции В на
трех- или пятивалентный [21–30]. Существенно
меньше изучены материалы, в которых заряд ка-
тиона В и допанта различается более чем на еди-
ницу. В настоящей работе в качестве элемента,
замещающего Zr4+ в составе NaZr2(PO4)3, выбран
Zn2+, имеющий близкий к цирконию радиус. Це-
лью настоящего исследования являются синтез,
комплексная характеристика состава и строения,

УДК 546.185+546.831.4+544.623
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а также изучение электропроводности фосфатов
Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для получения фосфатов Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3

использовали золь–гель-метод. Исходными реа-
гентами служили реактивы квалификации “х. ч.”:
Zn(CH3COO)2∙2H2O, ZrOCl2, NaNO3 и NH4H2PO4.
При синтезе стехиометрические количества вод-
ных растворов солей металлов сливали при пере-
мешивании, затем медленно добавляли раствор
дигидрофосфата аммония. Полученные смеси
высушивали при 363 K и подвергали ступенча-
той термообработке при температурах 873 и 923 К
до завершения синтеза. Поэтапный нагрев чере-
довали с диспергированием на каждой стадии.

Фазовый состав синтезированных образцов
определяли методом рентгенофазового анализа
на дифрактометре Shimadzu XRD–6000 в CuKα-
фильтрованном излучении (λ = 1.54178 Å), в диа-
пазоне углов 2θ 10°–60° с шагом сканирования
0.02°. Съемки для расчета параметров элементар-
ных ячеек проводили со скоростью 0.5°/мин.

Рентгенограмму Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3 (х = 0.4)
для структурных исследований снимали в интер-
вале углов 2θ 10°–100° с шагом сканирования
0.02° и экспозицией 12 с в точке. Обработку рент-
генограммы и уточнение структуры фосфата про-
водили методом Ритвельда [31] с использованием
программы Rietan-97 [32]. Исходное положение
катионных позиций для уточнения задавали ис-
ходя из известных литературных данных по ана-
логу NaZr2(PO4)3 (пр. гр. ) [33]. Уточнение
кристаллической структуры проводили путем по-
степенного добавления уточняемых параметров
при постоянном графическом моделировании
фона до стабилизации значений R-факторов.

ИК-спектры записывали на спектрофотомет-
ре FTIR-8400S в диапазоне волновых чисел 400–
1500 см–1. Образцы для съемки были приготовле-
ны прессованием с KBr.

Для подтверждения химического состава и од-
нородности образцов их исследовали на сканиру-
ющем электронном микроскопе (СЭМ) JEOL
JSM-7600F с энергодисперсионным спектромет-
ром OXFORD X-Max 80 (Premium). Образцы бы-
ли предварительно запрессованы в шашки из
полимерного материала с последующей поли-
ровкой поверхности. Для расчета составов ис-
пользовали алгоритм РАР-коррекции. Точность
определения элементного состава образцов со-
ставляла 0.5–2.5 мол. %.

Электропроводность фосфатов измеряли мето-
дом импедансной спектроскопии с использованием
платиновых электродов с помощью моста перемен-
ного тока ИПУ-62 в диапазоне частот 10 Гц–2 MГц
в интервале температур 323–1033 K. Скорость на-
грева составляла 2 К/мин. Величину проводимо-

3R c

сти рассчитывали экстраполяцией полуокружно-
сти объемной составляющей проводимости на ось
активных сопротивлений.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Фазовый состав фосфатов Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3.

Рентгенограммы всех образцов Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3
с 0 ≤ х ≤ 0.4 (рис. 1а) подобны по положению и ин-
тенсивности рефлексов и типичны для фосфатов
семейства NASICON. Фазовый состав фосфатов
зависел от температуры отжига, при этом наибо-
лее высокая кристалличность наблюдалась у об-
разцов, отожженных при 923 К. Образцы были
термически стабильны до температур от 1173 К
(х = 0.4) до 1373 К (х = 0). Образцы с 0.5 ≤ х ≤ 2.0,
по данным рентгенофазового анализа, помимо
основной фазы, содержали примеси фосфатов
натрия и цинка.

Концентрационные зависимости параметров
гексагональных ячеек образцов приведены на
рис. 1б. Для фосфатов этого ряда с ростом х увели-
чивается заселенность полостей структуры, распо-
ложенных между колонками каркасобразующих
полиэдров. В результате наблюдается рост пара-
метра а ячейки. При этом из-за поворота полиэд-
ров каркаса одновременно уменьшается пара-
метр с [34].

ИК-спектры однофазных образцов типичны
для фосфатов структурного типа NASICON
(рис. 1в) [35] и не содержат полос поглощения
примесных аморфных фаз конденсированных
фосфатов (в частности, пирофосфатов). В ИК-
спектрах исследуемых фосфатов наблюдаются
колебания РО4-группировок в области валентных
асимметричных (1250–1000 см–1), симметричных
(1000–900 см–1) и деформационных асимметрич-
ных колебаний (650–400 см–1). Деформационные
симметричные колебания обычно проявляются
ниже 400 см–1. В ИК-спектрах изученных образ-
цов наблюдалось частичное наложение близко
расположенных полос колебаний, что типично
для фосфатов такого строения.

Однородность полученных образцов под-
тверждена данными электронной микроскопии
(рис. 1г). Химический состав по данным рентге-
носпектрального микроанализа соответствовал
заданному в ходе синтеза. Так, например, для об-
разца состава Na1.8Zn0.4Zr1.6P3O12 содержание на-
трия, цинка, циркония и фосфора составило со-
ответственно 1.80(2), 0.40(3), 1.61(4) и 2.97(2) на
формульную единицу.

Кристаллическая структура фосфата
Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3 (х = 0.4). Для выявления осо-
бенностей распределения катионов в решетке ис-
следованных тройных фосфатов проведено уточне-
ние кристаллической структуры Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3
методом Ритвельда (рис. 2а). Данный материал
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Рис. 1. Рентгенограммы (а), параметры ячеек (б) и фрагменты ИК-спектров в области 1500–400 см–1 (в) фосфатов
Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3; СЭМ-изображение поверхности образца Na1.8Zn0.4Zr1.6P3O12 (г).
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кристаллизуется в структуре типа NASICON с пр.
гр.  Условия съемки, параметры кристалли-
ческой решетки и основные данные по уточне-
нию структуры приведены в табл. 1.

Согласно полученным результатам, основу
структуры фосфата Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3 составля-
ет каркас из (Zr/Zn)O6-октаэдров и РО4-тетраэд-
ров, соединенных вершинами (рис. 2б). При этом
катионы Zr4+ и Zn2+ статистически распределя-
ются в каркасобразующих структурных позициях
12с (табл. 2). Основными структурными элемен-
тами каркаса являются фрагменты из двух окта-
эдров и трех тетраэдров, формирующие колонки
вдоль кристаллографической оси с. Эти колонки
связаны между собой посредством общих РО4-
тетраэдров. Каркас структуры содержит полости
двух типов: октаэдрически координированные
полости внутри колонок полиэдров (позиции 6a,
табл. 2) и полости, расположенные между колон-
ками, с координационным числом 8 (позиции
18e). Первые из них полностью, а вторые частич-
но заняты катионами Na+. Оба вида полостей со-
единены между собой в каналы, по которым спо-
собны перемещаться подвижные ионы.

3 .R c
Средние межатомные расстояния Na–O в

восьмикоординированных полостях (2.63 Å) пре-
вышают значение аналогичной длины связи для
ионов натрия, занимающих октаэдрически коор-
динированные полости (2.51 Å), в соответствии с
увеличением табличного значения ионного ради-
уса Na+ (от 1.02 до 1.18 Å) с ростом координацион-
ного числа. В целом, полученные значения длин
связей в координационных полиэдрах, форми-
рующих структуру Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3 (табл. 3),
хорошо согласуются с известными аналогичны-
ми данными для фосфатов структурного типа
NASICON [35].

Ионная проводимость керамик. Ионная прово-
димость твердого раствора Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3
в изученной области температур изменяется в со-
ответствии с законом Аррениуса (рис. 3), при этом
прослеживается четкая тенденция роста электро-
проводности с ростом степени замещения цирко-
ния и содержания натрия (x). Это обусловлено ро-
стом концентрации носителей заряда, в роли ко-
торых в исследуемых материалах выступают ионы
натрия, локализованные в междоузлиях кристал-
лической решетки (частично заселенных позици-
ях 18e). Для фосфата Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3 ионная

Таблица 1. Условия съемки и результаты уточнения кристаллической структуры Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3

Пр. гр.  (No. 167)

Z 6

2θ, град 10.00−100.00

a, Å 8.7958(4)
c, Å 22.8577(10)

V, Å3 1531.48(12)

Число отражений 992

Число уточняемых параметров 25 + 13

Факторы достоверности, %:
Rwp; Rp 6.16; 4.20
S 3.15

3R c

Таблица 2. Координаты и изотропные тепловые параметры атомов в структуре фосфата Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3

* Заселенность позиции: g(Na+) = 0.267.
** Заселенности: g(Zr4+) = 0.80, g(Zn2+) = 0.20.

Атом Позиция x y z B, Å2

Na(1) 6a 0.0 0.0 0.0 3.2(2)
Na(2)* 18e –0.4035(19) 0.0 0.25 3.4(3)
Zr/Zn** 12c 0.0 0.0 0.1463(2) 0.26(7)
P(1) 18e 0.2954(8) 0.0 0.25 1.85(14)
O(1) 36f 0.1807(7) –0.0280(8) 0.1948(3) 2.53(19)
O(2) 36f 0.1934(5) 0.1713(7) 0.0843(3) 1.25(17)
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проводимость достигает 2.7 × 10–4 Cм/см при 723 К.
Стоит отметить и уменьшение энергии актива-
ции проводимости с ростом х. Существенное по-
нижение для образцов с х = 0.1 и 0.2 практически
сходит на нет при дальнейшем замещении ионов
циркония на цинк (табл. 4). Этот эффект не мо-
жет быть связан с увеличением размера каналов
проводимости в исследуемых материалах в связи
с различием ионных радиусов цинка и цирко-
ния, поскольку оно составляет всего 0.02 Å. Об
этом же свидетельствует и немонотонность из-
менения энергии активации с ростом х. Этот эф-
фект однозначно обусловлен изменением меха-
низма дефектообразования в исследуемых об-
разцах. Для недопированного образца с х = 0
концентрация дефектов определяется собствен-
ной термически активированной разупорядо-
ченностью. В то же время при х > 0.2 концентра-
ция дефектов определяется степенью замещения

циркония, которая задает концентрацию ионов
натрия в позициях 18e. Полученные данные позво-
ляют оценить энтальпию собственной разупоря-
доченности и энергию активации миграции ионов
натрия по структуре, которые составляют 72 и
61 кДж/моль соответственно.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Фосфаты ряда Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3 синтези-
рованы золь–гель-методом и охарактеризованы
методами рентгенофазового и рентгеноспектраль-
ного анализа, ИК-спектроскопии и электронной
микроскопии. Полученные образцы кристаллизо-
вались в структурном типе NASICON с пр. гр. 
в пределах 0 ≤ x ≤ 0.4.

Проведено уточнение кристаллической струк-
туры Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3 (х = 0.4) методом Рит-
вельда. Показано, что каркас структуры образо-
ван (Zr/Zn)O6-октаэдрами и РО4-тетраэдрами, а
ионы Na+ занимают два типа структурных поло-
стей с координационными числами 6 и 8.

Изучена ионная проводимость твердых рас-
творов Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3, которая повышает-
ся с ростом концентрации носителей заряда.
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Таблица 3. Основные межатомные расстояния в полиэдрах, образующих структуру Na1.8Zn0.4Zr1.6(PO4)3

Межатомные расстояния d, Å

Na(1)–O(2) (×6)
Na(2)–O(2) (×2)
Na(2)–O(2) (×2)
Na(2)–O(1) (×2)
Na(2)–O(1) (×2)

2.513(8)
2.181(18)
2.488(9)
2.725(7)
3.126(17)

Zr/Zn–O(1) (×3)
Zr/Zn–O(2) (×3)

2.052(5)
2.146(6)

P(1)–O(2) (×2)
P(1)–O(1) (×2)

1.515(7)
1.541(7)

Рис. 3. Температурные зависимости ионной проводи-
мости образцов Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3.
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Таблица 4. Энергии активации проводимости фосфатов Na1 + 2xZnxZr2 – x(PO4)3

х 0 0.1 0.2 0.3 0.4
Еа, кДж/моль 97(2) 83(1) 65(1) 65(1) 61(1)
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Детонационное напыление рассматривается как перспективное для нанесения биокерамических
кальций-фосфатных покрытий на различные импланты благодаря возможности реализации таких
режимов, в которых нежелательные термические эффекты минимальны. В работе данным методом
на поверхность титановых подложек (цилиндры и хирургические винты) нанесены покрытия (тол-
щиной до ≈100 мкм) на основе частиц нестехиометрического гидроксиапатита (ГАП) с атомарным
отношением Ca/P ≈ 1.45–1.50. На основании комплексного изучения покрытий методами рентге-
нофазового анализа, рамановской спектроскопии, электронной и оптической микроскопии, а так-
же энергодисперсионного анализа показано, что в реализованных условиях исходный ГАП в про-
цессе напыления претерпевал ряд изменений, что приводило к образованию трикальцийфосфатов
(ТКФ) (α-ТКФ и β-ТКФ) наряду с ГАП и аморфными фосфатами. В результате стехиометрическое
отношение Ca/P смещалось в сторону бóльших значений (до Ca/P ≈ 1.65–1.67). In vivo оценки эф-
фективности остеоинтеграции проведены путем сравнения биологических реакций с контрольными
образцами (хирургическими винтами без покрытия) и с обработанными винтами на лабораторных жи-
вотных (крысах линии Вистар). Гистологические и томографические исследования прижизненного и
аутопсийного материала показали, что полученные покрытия стимулировали хондрогенный остеоге-
нез в области контакта импланта с костью. Установлено, что указанные эффекты проявляются при
временах не менее 60 ± 5 сут от имплантации.

Ключевые слова: кальций-фосфатные биоактивные покрытия, гидроксиапатит, кристалличность,
фазовый состав, детонационное напыление
DOI: 10.31857/S0002337X22010110

ВВЕДЕНИЕ
Тенденции современного медицинского мате-

риаловедения связаны, во-первых, с разработкой
и исследованием свойств новых керамических
материалов на основе фосфатов кальция, улуч-
шающих остеоинтеграцию протезных изделий [1,
2]. При этом особое внимание уделяется [3] раз-
личным вариантам нестехиометрических апатитов
с общей формулой Ca10 – x(PO4)6 – xYx(OH)2 – x, где
комплекс Y соответствует ионам моногидрофосфа-
та [HPO4]2– или карбонатной группы [CO3]2– [4],
или силикат-ионам [SiO4]4– [5]. Кроме того, изу-
чаются соединения, в которых металлы (напри-
мер, Fe) [6] замещают ионы кальция. Во-вторых,
они обусловлены разработкой методов нанесения

покрытий таких материалов на различные им-
планты (как металлические, так и неметалличе-
ские). При этом газотермические методы [7] рас-
сматриваются как наиболее перспективные для
напыления высокоадгезионных покрытий биоак-
тивных керамик на поверхности материалов.

Детонационное напыление [8], в отличие от
других газотермических методов (и, прежде всего,
плазменного напыления [9–11]), реализуется в
условиях достаточно сложной и нестационарной
пространственно-временной динамики давления
(наличие химического пика, отраженных удар-
ных волн и волны разряжения) на подложке. Ха-
рактерные значения давления на подложке в
среднем составляют p ≈ 5–15 атм. При этом тем-

УДК 666.03621.793.79
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пература Tp напыляемых частиц в среднем равна
≈0.8–0.9 от их температуры плавления Tm [12].
Для плазменного напыления давление в потоке
составляет p ≈ 1 атм, а температура частиц зача-
стую превышает Tm [13]. Кроме того, детонацион-
ное напыление характеризуется возможностью
гибкого управления параметрами процесса в доста-
точно широких пределах, что способствует нанесе-
нию покрытий в различных режимах (как в “щадя-
щих” условиях слабых, так и “интенсивных” силь-
ных ударных волн). Известные литературные
данные о свойствах кальций-фосфатных покры-
тий, полученных детонационным напылением,
относительно малочисленны [14–19]. Информа-
ция об их фазово-химических свойствах и составе
различается, что неудивительно, т.к. отсутствует
массив обобщенных данных о комплексном вли-
янии свойств напыляемых частиц фосфатов, па-
раметров процесса и т.д. А кроме того, в опубли-
кованных исследованиях достаточно мало дан-
ных о биосовместимости полученных покрытий и
in vitro или in vivo оценок эффективности остео-
интеграции имплантов с такими покрытиями,
что затрудняет прогноз перспективности данного
направления.

Поэтому в данной работе изучено детонацион-
ное напыление дисперсных фракций нестехио-
метрического гидроксиапатита (ГАП) на титано-
вые подложки, которые рассматриваются как си-
стемы для моделирования различных элементов
крепления (хирургические винты, пластины и т.д.).

Целью представленного исследования явля-
лось изучение физико-химических свойств по-
крытий и установление особенностей биологиче-
ского ответа, который вызывают импланты с та-
кими покрытиями в организме реципиента.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве исходного сырья использован ком-

мерческий кальцийдефицитный нестехиометри-
ческий ГАП (99.0%) с дисперсностью частиц dp ≤
≤ 50 мкм производства ООО “Битека” (г. Одинцо-
во, Россия), в структуре которого присутствовал
ион моногидрофосфата [HPO4]2–.

Напыление проводили на два вида изделий.
Для in vivo оценок остеоинтеграции использова-
ны стандартные (ООО “Конмет”, г. Москва) хи-
рургические винты (пины) из титана Grade 4 дли-
ной 11 мм с резьбой Сп1.2 × 0.7 длиной 7 мм. По-
верхность резьбы подвергалась пескоструйной
обработке изготовителем. Ввиду того, что размер
штифтов мал и затруднительно провести каче-
ственное исследование фазово-химического со-
става нанесенного покрытия, проводилось напы-
ление (при тех же режимных параметрах, что и на
пины) на поверхность цилиндрических образцов
(диаметр 10, высота 2.3 мм) из сплава ВТ-6, по-

верхность которого предварительно также под-
вергалась пескоструйной обработке.

Фосфатные покрытия получали методом дето-
национного напыления на установке CCDS2000
(ИГиЛ РАН, г. Новосибирск) [20] с использова-
нием ацетилена в качестве топлива (стехиомет-
рическое объемное отношение ацетилен : кис-
лород ≈ 2.075).

Рентгенофазовый анализ покрытия выполнен
на дифрактометре ДРОН-3М (излучение CuKα) в
диапазоне 2θ от 20° до 65° с шагом 0.02°. Интер-
претация рентгеновских спектров выполнена с
использованием базы данных ICDD PDF-2.
Средний размер области когерентного рассеяния
(ОКР) исходных частиц и в покрытии рассчитан
по формуле Шеррера. На практике этим парамет-
ром пользуются для количественной характери-
зации размеров кристаллитов кальций-фосфатов
[21, 22].

Кристалличность CI оценивалась по рентге-
новскому спектру по методике [11]

где Ac – площадь на рентгеновском спектре под
обнаруженными кристаллическими фазами и AΣ –
полная площадь под рентгеновским спектром.
Обнаруженные кристаллические рефлексы были
аппроксимированы функциями Гаусса (от 25 до
30 аппроксимаций). Вычисления проведены чис-
ленно в программной среде Python® с использова-
нием стандартных библиотек scipy, lmfit и numpy.

Рамановская спектроскопия (в диапазоне
сдвигов ≈300–2000 см–1) проводилась на приборе
Ntegra Spectra. Источником возбуждающего из-
лучения являлся твердотельный лазер LM473 с
длиной волны 473 нм и пятном фокусировки
300 нм. Интерпретация рамановских спектров
проведена с использованием данных [23–27].
Морфология покрытия изучена с помощью с по-
мощью оптической (микроскоп Carl Zeiss Axio-
Imager Z2m с конфокальной приставкой LSM700)
и электронной (электронный микроскоп Thermo
Fisher Scientific Quattro S) микроскопии. Атомар-
ное отношение Ca : P определено с помощью си-
стемы энергодисперсионного анализа EDAX Oc-
tane Elect plus.

Хирургическая фиксация пинов проводилась в
губчатом слое мыщелков и компактном (корти-
кальном) слое диафиза бедренной кости крысы
линии Вистар на относительно небольшой вы-
борке животных (8 животных). В бедренной ко-
сти лабораторного животного фиксировались 4
импланта по схеме: в позиции “на животе” в ле-
вую бедренную кость – контроль (пины без по-
крытия), в правую бедренную кость – опыт (пи-
ны с покрытием). Оценка эффективности остео-
интеграции имплантов заключалась в сравнении

Σ
= ,cACI

A
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СКРЯБИН и др.

биологического ответа организма реципиента на
фиксированные импланты с покрытиями и без
них. Информация об этом получена с помощью
компьютерной томографии прижизненного и
аутопсийного (30 ± 5, 60 ± 5 и 90 ± 5 сут после им-
плантации) материала, а также его гистологиче-
ского исследования. Фиксация аутопсийного ма-
териала была проведена в 10%-ном растворе забу-
ференного формалина при +4°С в течение 24 ч.
Исследование выполнено на микротомографе
SkySkan 1178. Разрешение матрицы составляло
1024 × 1024 пикселя. Размер вокселя составлял
84 мкм. Визуализация и 3D-реконструкция про-
водилась в программном обеспечении VSG Aviso.
Образцы для гистологических исследований фик-
сировали в нейтральном формалине, заливали в
парафин, получали срезы толщиной 4 мкм, окра-
шивали гематоксилином и эозином. Их изучали
при стандартной световой микроскопии, фазово-
контрастной и поляризационной микроскопиях
в микроскопе Leica DM 4000 B LED с камерой
Leica DFC 7000 T.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Исследования морфологии показали, что по-

крытие достаточно равномерно распределялось
по поверхности пина и имело плотную и стекло-
подобную структуру (рис. 1а). При увеличении
(рис. 1б) видно, что нанесенное покрытие имело
относительно развитую внешнюю поверхность.
Такой характер поверхности (наличие впадин, за-
стывших структур сложной формы, множества
фрагментов исходных частиц, испытавших дефор-
мацию при взаимодействии с подложкой и т.д.)
объясняется сложным влиянием теплогазодина-
мических процессов в тормозившемся на подлож-
ке гетерофазном детонационном потоке, содержа-
щем дисперсные фракции ГАП. При этом важно
отметить, что в покрытии не обнаружено видимых
посторонних включений, обусловленных, напри-
мер, разрушением подложки при напылении и
выходом металлических конкрементов во внеш-
ние слои покрытия, которые потенциально могли
бы приводить к воспалительным реакциям с по-
следующим остеолизом контактирующей с им-
плантом костной ткани.

На рис. 2 представлены данные рентгенофазо-
вого анализа исходного ГАП и полученных по-
крытий. В исходном порошке были обнаружены
фазы кристаллического ГАП гексагональной
сингонии (PDF № 9-432), а также аморфных фос-
фатов кальция (АФК), о чем свидетельствует на-
личие аморфного гало в диапазоне 2θ от 25° до
35°. В спектре напыленного покрытия, наряду с
исходным ГАП и АКФ, зарегистрированы три-
кальций фосфаты (ТКФ): α-ТКФ моноклинной
сингонии (PDF № 9-348) и β-ТКФ ромбоэдриче-
ской сингонии (PDF № 9-169). Зарегистрирован-

ные межплоскостные расстояния и соответству-
ющие им фазы представлены в табл. 1. Степень
кристалличности исходных частиц, оцененная по
спектру [11], составляла CI ≈ 25% при среднем
размере ОКР D = 16.5 нм, рассчитанном по урав-
нению Шеррера. После напыления степень кри-
сталличности в покрытии существенно не изме-
нилась и составила CI ≈ 23% при D = 22.2 нм.

Данные рамановской спектроскопии свиде-
тельствовали об обнаружении основных пиков
фосфатов кальция (рис. 3) как в исходных части-
цах, так и в покрытии. При этом данные свидетель-
ствовали о фазово-химических превращениях, что
выражалось в изменении спектра (особенно в об-
ласти с характерной величиной сдвига ≈960 см–1,
соответствующей ν1(PO4)). Ширина на полувы-
соте β увеличилась с 16 до 41 см–1, что было вызва-
но в основном образованием различных фаз
ТКФ. Существенного изменения β, соответству-

Таблица 1. Рентгенографические характеристики ис-
ходного сырья и покрытия на подложке

Примечание. β равно 16 см–1 для исходного порошка и 41 см–1

для покрытия.

dhkl,Å hkl Фаза

Исходный порошок
3.44 002 ГАП
2.82 211 ГАП
2.72 300 ГАП
2.64 202 ГАП
2.27 310 ГАП
1.94 222 ГАП
1.84 213 ГАП
1.72 004 ГАП

Покрытие на титане
4.15 150 α-ТКФ
3.90 202 α-ТКФ
3.67 132 α-ТКФ
3.44 1.0.10 β-ТКФ
2.90 170 α-ТКФ
2.80 211 ГАП
2.71 300 ГАП
2.62 220 β-ТКФ
2.26 310 ГАП
2.16 311 α-ТКФ
1.94 222 α-ТКФ
1.84 320 ГАП
1.82 213 α-ТКФ
1.78 2.0.20 β-ТКФ
1.73 004 ГАП
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ющего АФК (со сдвигом ≈950 см–1), не обнаруже-
но. В покрытии также обнаружены следы пиро-
фосфата кальция (ПФК) с характерным сдвигом
≈990 см–1 [26], который не был зарегистрирован
рентгенофазовым анализом.

Также важно отметить, что в процессе напыле-
ния менялось соотношение Ca : P c ≈1.45–1.50 у
исходных частиц до ≈1.65–1.67 в покрытии. Это
обусловлено необратимыми химическими реак-
циями, происходящими при нагреве частиц до
≈600–800°С при формировании покрытия [25].

По нашим предположениям, в процессе детона-
ционного напыления кальцийдефицитный ГАП
превращался в α-ТКФ, который является мета-
стабильной фазой (при достигнутых температу-
рах подложки) с последующей трансформацией в
β-ТКФ при температурах ниже 760°С. Появление
в системе α-ТКФ обусловлено структурным сход-

ством между α-ТКФ и ГАП (в кристаллической
структуре высокотемпературной фазы ТКФ есть
участки, похожие на таковые в структуре ГАП) [28].

Отметим, что полученные покрытия в целом
характеризовались наличием биосовместимых
фаз фосфатов (ГАП, α-ТКФ, β-ТКФ и АФК).
При этом не зарегистрировано присутствие зна-
чительного количества CaO, типичного для на-
пыленных плазмой покрытий [7, 9, 11] и проявля-
ющего ряд нежелательных биологических реак-
ций [29]. Характерные значения CI находились в
диапазоне степеней кристалличности, достигае-
мых методом плазменного напыления (CI ≈ 17–
55%) [30, 31]. Размер ОКР был несколько ниже
(для плазменного напыления D ≈ 67.4–106.2 нм).

Увеличение соотношения Са : Р в покрытии
обусловлено потерей фосфатных ионов под вли-
янием теплогазодинамических процессов при

Рис. 1. Изображение поверхности титанового пина с нанесенным покрытием: оптическая (а) и электронная (б) фото-
графии.

(б) 4 мкм200 мкм(a)

Рис. 2. Рентгеновские спектры исходного порошка (1) и нанесенного покрытия (2) с указанием зарегистрированных фаз.
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взаимодействии гетерофазного детонационного
потока с подложкой. В связи с использованием
кальцийдефицитного ГАП потеря фосфат-
ионов компенсирует недостаток кальция, не
приводя к образованию значительного количе-
ства СаО.

В результате гистологического исследования
на in vivo моделях установлено, что фиксируемые
эффекты, влияющие на остеоинтеграцию им-
плантов, проявлялись не ранее 60 ± 5 сут после
имплантации. Вокруг непокрытых титановых пи-
нов в некоторых образцах появлялись соедини-
тельно-тканные капсулы разной степени зрелости
и неравномерной толщины, хотя в большинстве
образцов соединительно-тканные капсулы не об-
наружены. При этом стенки отверстий от пинов
образованы костными балками обычной структу-
ры без дистрофических изменений, вероятно, из-за
того, что капсулы могли быть очень тонкими и лег-
ко удалялись при вывинчивании пинов в процессе
приготовления препаратов. Принципиальных от-
личий между капсулами в кортикальном и губча-
том слоях нет. На этих сроках имплантации в ги-
стологическом материале, полученном на пинах с
покрытиями, визуализированы незрелые капсу-
лы с выраженной васкуляризацией и большим
количеством макрофагов и гигантских много-
ядерных клеток, окружающих фрагменты ГАП.

При бóльших временах (90 ± 5 сут) в препара-
тах, полученных из образцов с контрольными ти-
тановыми пинами, обнаружены зрелые плотные
и тонкие фиброзные капсулы, состоявшие из

плотно расположенных и параллельно ориенти-
рованных коллагеновых волокон и немногочис-
ленных фибробластов между ними, со слабой
лимфо-макрофагальной инфильтрацией и васку-
ляризацией (рис. 4а). При этом в губчатом слое
образовывались более зрелые капсулы по сравне-
нию с кортикальной (рис. 4б). При модификации
пинов нанесением покрытий на основе ГАП (рис.
4в, 4г) вокруг них формировались зрелые плот-

Рис. 3. Рамановские спектры исходного порошка (1) и нанесенного покрытия (2) с указанием обнаруженных сдвигов,
соответствующих следующим соединениям: 1 – ГАП, 2 – α-ТКФ, 3 – β-ТКФ, 4 – АФК, 5 – ПКФ.
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Рис. 4. Данные гистологического исследования ауто-
псийного материала (90 ± 5 сут после имплантации):
контроля в кортикальной (а) и губчатой (б) кости;
опыта в кортикальной кости – стандартная (в) и фа-
зово-контрастная (г) микроскопия.
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ные фиброзные капсулы с минимальной васкуля-
ризацией и воспалительной инфильтрацией. В
составе капсул обнаружены участки фиброзного
хряща, что может говорить о начале хондрогенно-
го остеогенеза в области дефекта.

Данные гистологии подтверждены результата-
ми КТ с определением рентгеновских плотностей
и типов окружающих имплант тканей. На рис. 5
представлены некоторые типичные данные КТ-
визуализации аутопсийного материала правой
задней лапы крысы. Кругами отмечены области с
различной рентгеновской плотностью окружаю-
щих тканей. Более темные области соответство-
вали более плотным веществам (титану и костной
ткани). Показано, что в случае импланта с покры-
тием вокруг него формируются темные области,
соответствующие более плотной ткани (хрящ и
кость), чем в случае контрольных пинов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

С помощью детонационного напыления полу-
чены кальций-фосфатные покрытия (толщиной
до ≈50–100 мкм) на титановых хирургических пи-
нах, содержавшие ГАП, α-ТКФ, β-ТКФ, а также
аморфную фазу и следы ПФК. Кристалличность
покрытия составила CI ≈ 23% при размере ОКР
22.2 нм. Стехиометрическое соотношение Ca : P ≈
≈ 1.65–1.67.

In vivo оценки на лабораторных животных
(крысы линии Вистар) показали, что нанесение
указанных покрытий приводило к стимуляции
остеоинтеграции имплантов за времена не менее
60 ± 5 сут после имплантации. Гистологически
показано, что механизм остеогенеза в области де-
фекта (на интерфейсе кость/имплант) хондро-
генный.
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ВВЕДЕНИЕ
Соединения со структурой NaZr2(РО4)3 (NZP,

NASICON) характеризуются кристаллохимиче-
ской формулой (M1)VI [ (XO4)3]n–, где

[ (XO4)3]n– – каркас структуры, (M1)VI,  –
позиции в пустотах каркаса.

Группа фосфатов со структурой NZP широка
благодаря возможности изоморфных замещений
в различных позициях структуры [1–3]. Каркас
структуры сформирован многозарядными катио-
нами L небольшого размера со степенью окисле-
ния 5+, 4+, 3+ или 2+ и анионами  Боль-
шинство членов семейства NZP содержат фосфор
как анионобразующий элемент X. Но также суще-
ствуют соединения со структурой NZP, в которых
фосфор замещен на анионы других элементов. Из-
вестны соединения, в которых фосфор замещен
кремнием [4–8], серой [9, 10], ванадием [11], мы-
шьяком [12], селеном [13], молибденом [14, 15].

Позиции типа М могут быть заселены полно-
стью, частично или оставаться вакантными. В со-
став NZP-фосфатов могут входить катионы эле-
ментов в степенях окисления от 1+ до 4+. Заселе-

ние происходит в основном малозарядными и
относительно большими катионами.

Благодаря наличию четырех кристаллографи-
ческих позиций (M1, M2, L, Х), в которых воз-
можным является нахождение катионов различ-
ных размеров, открываются широкие возможно-
сти и перспективы использования материалов на
основе соединений со структурой NZP. Они ха-
рактеризуются высокой ионной проводимостью,
коррозионной, термической [16], радиационной
и химической устойчивостью, каталитической
активностью [17].

Поведение фосфатов при нагревании и значе-
ния коэффициентов теплового расширения зави-
сят от природы входящих в их состав ионов: заря-
да, размера и электроотрицательности. Благодаря
тому, что в структуру могут быть введены различ-
ные элементы в разных сочетаниях и соотноше-
ниях, становится возможным создание материа-
лов с заданными параметрами теплового расши-
рения [10]. Для этих соединений при нагревании
в большинстве случаев характерны расширение
элементарной ячейки вдоль кристаллографиче-
ской оси c и сжатие вдоль осей a и b (анизотропия
теплового расширения).

VIII
3( )M2 VI

2L
VI
2L VIII

3( )M2

−
4XO .

УДК 546.185
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При частичном или полном замещении анион-
ной части заряд каркаса n изменяется, а катионы в
М-позиции компенсируют этот заряд для сохране-
ния электронейтральности. Поэтому катионы в М-
позиции и общая заселенность позиций оказывают
большее влияние на изменение коэффициентов
теплового расширения при замещении.

Некоторые из соединений обладают малым и
ультрамалым (до (1–2) × 10–6 град–1) регулируе-
мым тепловым расширением, устойчивы в гидро-
термальных условиях при температуре до 400°С и
продолжительности контакта с водой в изучен-
ных системах до двух лет [16, 18–25]. Соединения
на основе фосфатов со структурой NZP представ-
ляют интерес в качестве материалов для решения
радиохимических проблем иммобилизации ра-
диоактивных отходов (РАО) [26].

В настоящее время молибденсодержащие фрак-
ции РАО вместе с другими нуклидами отверждают
путем включения в боросиликатные стекла [27], а
также в клиновидную стеклокерамику [28, 29]. При
наличии более 10 мас. % молибдена в многокомпо-
нентных РАО возможно образование фазы пауэл-
лита – минерала молибдата кальция CaMoO4. Как
следствие может иметь место неблагоприятное
влияние на химическую стойкость стекол из-за
влияния на растворимость молибдатов [27].

Стабильные кристаллические минералоподоб-
ные матричные вещества являются наиболее под-
ходящими для иммобилизации Mo и W. Включе-
ние молибдена в NZP-подобные керамики приво-
дит к снижению скорости его выщелачивания по
сравнению с таковой в стеклах, стеклокерамике и
синтетических минералоподобных материалах, со-
держащих индивидуальные фазы легкораствори-
мых молибдатов [14]. Перевод кристаллических
соединений в керамики увеличивает их относи-
тельную плотность, при этом фазовый состав со-
храняется неизменным, в то же время получен-
ные керамики обладают высокими прочностны-
ми характеристиками [4, 23–25, 30–32].

Среди способов получения керамических об-
разцов особого внимания заслуживает метод вы-
сокоскоростного электроимпульсного плазмен-
ного спекания (ЭИПС). Суть метода состоит в
высокоскоростном нагреве порошкового мате-
риала в вакууме путем пропускания последова-
тельных импульсов постоянного тока через об-
разец и пресс-форму с одновременным прило-
жением гидростатического давления. Для этого
метода характерны высокие скорости усадки.
Спекание образцов происходит с большой эко-
номией времени (малое время спекания).

Керамические материалы, полученные этим
методом, характеризуются высокой относитель-
ной плотностью и повышенными физико-меха-
ническими свойствами, что открывает новые воз-
можности получения керамических материалов

различного функционального назначения [2, 10,
30–32].

В настоящей работе синтезированы и исследо-
ваны свойства каркасных NZP-ортофосфатов, в
которых ион фосфора в позиции каркаса частич-
но замещен на ион молибдена или вольфрама, с
различными катионами в полостях структуры.

Целью работы являлись синтез и изучение
свойств данных материалов для оценки возмож-
ности их использования в качестве иммобили-
зационных матриц. Были изучены прочностные
характеристики образцов, их термическая и гид-
ролитическая устойчивости.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве объектов исследования выбраны

твердые растворы Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x и
Ca0.5(1 – x)Zr2(PO4)3 – x(XO4)x, где X = Mo, W, x = 0.1,
0.2, 0.3, 0.4, 0.5.

Синтез порошков проводили методом сов-
местного осаждения. В смеси растворов молибда-
та либо вольфрамата аммония и нитрата натрия
либо кальция растворяли навеску оксихлорида
циркония. К полученному раствору при постоян-
ном перемешивании по каплям добавляли 1 М
раствор дигидрофосфата аммония. Реагенты сме-
шивали в стехиометрических соотношениях. В
результате образовывался гелеобразный осадок.
Далее для более полного осаждения добавляли
высаливатель (этиловый спирт). После кратко-
временного перемешивания гель сушили при
90°C в течение 1 сут. Полученный порошок тер-
мостатировали при температурах 600 и 800°C в те-
чение 20 ч на каждой стадии с промежуточным
диспергированием в агатовой ступке и контролем
фазового состава методом РФА.

Из полученных порошков спекали керамику
методом ЭИПС на установке Dr. Sinter model-625
(SPS SYNTEX, Япония). Порошки помещали в
графитовую пресс-форму с внутренним диамет-
ром 12.8 мм и нагревали за счет пропускания мил-
лисекундных импульсов постоянного электри-
ческого тока большой мощности. Температуру
измеряли с помощью пирометра Chino IR-AH,
сфокусированного на поверхности графитовой
пресс-формы. Спекание осуществляли в вакуу-
ме. Величина приложенного одноосевого давле-
ния составляла ~70 МПа.

Рентгенофазовый анализ порошков и керамик
выполняли на рентгеновском дифрактометре Shi-
madzu LabX XRD 6000 с использованием CuKα-из-
лучения (λ = 1.54178 Å, 2θ 10°–50°, шаг 0.02°).
Тепловое расширение исследовали методом высо-
котемпературной рентгенографии. Высокотемпе-
ратурную съемку рентгеновских спектров прово-
дили на дифрактометре Panalytical X’Pert Pro с ис-
пользованием высокотемпературной камеры Anton
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Paar HTK-1200N в интервале температур 25–800°C с
шагом 100°C.

Плотность полученных керамик измеряли ме-
тодом гидростатического взвешивания в дистил-
лированной воде на весах Sartorius CPA 225D.
Точность определения плотности составляла
±0.001 г/см3. Микротвердость (HV) керамик из-
меряли с использованием твердомера Duramin
Struers-5. Нагрузка составляла 20 H. Коэффици-
ент трещиностойкости (KIc) рассчитывали по ме-
тоду Палмквиста – по длине наибольшей ради-
альной трещины, образующейся при индентиро-
вании керамики пирамидой Викерса.

Гидролитическую устойчивость керамических
образцов определяли в статических условиях в
соответствии с ГОСТ Р 52126–2003 [33]. Пробы
контактного раствора отбирали через 1, 3, 7, 10,
14, 21, 28 сут после начала испытаний. Анализ со-
держания молибдена и вольфрама в них выпол-
няли методом масс-спектрометрии с индуктивно
связанной плазмой на масс-спектрометре высо-
кого разрешения ELEMENT 2 (Thermo Scintific,
Bermen, Germany) по внешней градуировке. Гра-
дуировку проводили по растворам многоэлемент-
ного стандарта ICP-MS-68A-B производства High
Purity Standarts (США).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Полученные образцы представляли собой по-
ликристаллические порошки белого цвета. По
данным рентгенофазового анализа (рис. 1, 2),
изучаемые соединения кристаллизовались в ожи-
даемой структуре типа NaZr2(PO4)3, гексагональ-
ная сингония, пр. гр.  (аналог NaZr2(PO4)3 [34])3R c

для Na-содержащих образцов и пр. гр.  (аналог
Ca0.5Zr2(PO4)3 [35]) для Ca-содержащих. На рент-
генограммах образцов с Ca при x > 0.2 для фосфа-
тов-молибдатов и x > 0.3 для фосфатов-вольфра-
матов присутствовали в значительном количестве
рефлексы дополнительных фаз. Поэтому эти об-
разцы далее не изучали.

Из рентгеновских данных определили пара-
метры элементарных ячеек твердых растворов
(табл. 1, 2).

3R

Рис. 1. Дифрактограммы Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x с X = Mo (а), W (б), x = 0 (1), 0.1 (2), 0.2 (3), 0.3 (4), 0.4 (5), 0.5 (6).
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Таблица 1. Параметры элементарных ячеек
Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x

X x a, Å c, Å V, Å3

– 0 8.799(4) 22.826(7) 1530.6(7)

Mo

0.1 8.811(8) 22.856(6) 1536.9(9)

0.2 8.825(5) 22.882(7) 1543.5(3)

0.3 8.833(4) 22.904(9) 1547.8(0)

0.4 8.851(9) 22.921(5) 1555.4(2)

0.5 8.891(7) 22.897(1) 1567.7(8)

W

0.1 8.821(6) 22.862(2) 1540.7(7)

0.2 8.827(5) 22.935(1) 1547.7(9)

0.3 8.833(3) 22.989(5) 1553.4(7)

0.4 8.857(1) 23.046(1) 1565.7(0)

0.5 8.881(3) 23.053(7) 1574.8(0)
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Построили графические зависимости пара-
метров элементарной ячейки фосфатов-молибда-
тов и фосфатов-вольфраматов от состава соеди-
нений (рис. 3). При замещении фосфат-аниона
(PO4)3– (R(P5+) = 0.17 Å) на более крупные молиб-
дат-анионы (MoO4)2– (R(Mo6+) = 0.41 Å) и воль-
фрамат-анионы (WO4)2– (R(W6+) = 0.44 Å) наблю-
дали увеличение параметров элементарной ячей-
ки. Исключение составлял ряд Ca-содержащих
фосфатов-вольфраматов, для которого явно вы-
раженные закономерности влияния состава на
параметры элементарной ячейки не обнаружены.

Для изучения поведения полученных соедине-
ний при нагревании провели запись рентгено-
грамм образцов при повышенных температурах

(25–800°C). Из рентгеновских данных рассчита-
ли значения параметров элементарных ячеек об-
разцов при различных температурах. Графиче-
ские зависимости параметров ячеек от темпера-
туры представлены на рис. 4, 5.

По построенным зависимостям рассчитали
значения осевых (αa и αс), среднего (αср) и объем-
ного (β) коэффициентов теплового расширения,
а также анизотропию теплового расширения (Δα)
исследуемых фосфатов-молибдатов и фосфатов-
вольфраматов (табл. 3, 4; рис. 6, 7).

Можно отметить тенденцию к приближению к
нулю значений параметров теплового расшире-
ния при уменьшении заселенности внекаркасной

Рис. 2. Дифрактограммы Ca0.5(1 – x)Zr2(PO4)3 – x(XO4)x с X = Mo (а), W (б), x = 0 (1), 0.1 (2), 0.2 (3), 0.3 (4), 0.4 (5), 0.5 (6).
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Таблица 2. Параметры элементарных ячеек Ca0.5(1 – x)Zr2(PO4)3 – x(XO4)x

X x a, Å c, Å V, Å3

– 0 8.784(6) 22.736(0) 1519.4(7)

Mo
0.1 8.792(0) 22.762(2) 1523.7(7)

0.2 8.801(2) 22.777(7) 1528.0(2)

W

0.1 8.813(5) 23.079(8) 1552.6(0)

0.2 8.815(2) 22.949(0) 1544.3(9)

0.3 8.827(4) 22.996(8) 1551.9(0)
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позиции структуры в исследуемых рядах фосфа-
тов-молибдатов и фосфатов-вольфраматов.

Методом высокоскоростного ЭИПС получили
керамические образцы из Na-содержащих рядов
с высокой относительной плотностью. Примеры
диаграмм спекания приведены на рис. 8. Из ана-
лиза кривых следует, что среднее время спекания
составляет 13 мин для фосфатов-молибдатов и

16 мин для фосфатов-вольфраматов. Максималь-
ные температуру и время спекания имели соеди-
нения с х = 0.3.

Характеристики процесса спекания, значения
достигнутых относительных плотностей, микро-
твердости и коэффициента трещиностойкости по-
лученных керамик представлены в табл. 5.

Рис. 3. Зависимости параметров элементарной ячейки от состава Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x (а–в) и Ca0.5(1 – x)Zr2(PO4)3 – x(XO4)x
(г–е): X = Mo (1), W (2).
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Фазовый состав образцов в результате спека-
ния не претерпел изменений.

Для образцов с максимальным содержанием
молибдена и вольфрама (x = 0.4, 0.5) провели ис-

следования гидролитической устойчивости. По
данным РФА, разрушения кристаллической струк-
туры в результате гидролитических испытаний не
зафиксированы.

Рис. 4. Температурные зависимости параметров элементарной ячейки Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x с X = Mo (а–в), W
(г–е), x = 0 (1), 0.1 (2), 0.2 (3), 0.3 (4), 0.4 (5), 0.5 (6).
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Скорость выхода компонента с единицы пло-
щади поверхности (R) определяли по формуле

где m – масса компонента, выщелоченная за дан-
ный интервал времени, г; τ – продолжительность
периода выщелачивания, сут; S – площадь от-

= =
τ ω

, ,NL mR NL
S

крытой геометрической поверхности, см2; ω –
массовая концентрация компонента в исходном
образце.

Полученные значения нормализованной по-
тери массы и скоростей выщелачивания приведе-
ны в табл. 6, а их графические зависимости от
времени представлены на рис. 9.

Рис. 5. Температурные зависимости параметров элементарной ячейки Ca0.5(1 – x)Zr2(PO4)3 – x(XO4)x с X = Mo (а–в),
W (г–е), x = 0 (1), 0.1 (2), 0.2 (3), 0.3 (4).
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Таблица 3. Параметры теплового расширения Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x

X x αa × 106, °C–1 αс × 106, °C–1 αср × 106, °C–1 β × 106, °C–1 Δα × 106, °C–1

– 0 –4.20 20.37 3.99 11.82 24.56

Mo

0.1 –4.43 19.82 3.66 10.90 24.25

0.2 –3.63 20.50 4.41 13.14 24.12

0.3 –3.62 20.20 4.32 12.75 23.82

0.4 –4.29 17.49 2.97 8.75 21.79

0.5 –2.81 15.64 3.34 9.92 18.45

W

0.1 –5.10 20.03 3.28 9.75 25.13

0.2 –3.51 17.00 3.33 9.99 20.52

0.3 –2.94 15.09 3.07 9.23 18.04

0.4 –2.71 11.85 2.14 6.45 14.56

0.5 –3.71 11.65 1.41 4.23 15.36

Рис. 6. Зависимости параметров теплового расширения от состава Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x с X = Mo (а), W (б).
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Таблица 4. Параметры теплового расширения Ca0.5(1 – x)Zr2(PO4)3 – x(XO4)x

X x αa × 106, °C–1 αс × 106, °C–1 αср × 106, °C–1 β × 106, °C–1 Δα × 106, °C–1

– 0 –2.96 10.60 1.56 4.60 13.56

Mo
0.1 –2.73 10.10 1.55 4.71 12.83

0.2 –2.61 9.57 1.45 4.30 12.18

W

0.1 –0.57 6.24 1.70 5.00 6.81

0.2 –2.50 12.33 2.44 7.26 14.83

0.3 –2.26 10.80 2.09 6.29 13.06
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Рис. 7. Зависимости параметров теплового расширения от составов Ca0.5(1 – x)Zr2(PO4)3 – x(XO4)x с X = Mo (а), W (б).

0.20.10
–4

0

4
6
8

12
14

10

2

–2

16
(а) (б)

П
ар

ам
ет

ры
 т

еп
ло

во
го

 р
ас

ш
ир

ен
ия

, 1
0–

6  �
C

�a
�c
�cp

��
	

x
0.30.20.10

–4

0

4
6
8

12
14

10

2

–2

16

П
ар

ам
ет

ры
 т

еп
ло

во
го

 р
ас

ш
ир

ен
ия

, 1
0–

6  �
C

x

Рис. 8. Диаграммы спекания Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x с X = Mo (а, б), W (в, г), x = 0.1 (1), 0.2 (2), 0.3 (3), 0.4 (4), 0.5 (5).
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Таблица 5. Характеристики керамических образцов Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x

X x t, °C τ, мин ρотн, % HV, ГПа KIc, МПа м1/2

Mo

0.1 920 12.58 100.07 3.60

0.2 932 13.08 –

0.3 1110 16.50 97.55 5.28 0.86

0.4 975 13.58 100.06

0.5 861 11.50 101.66 5.15 1.35

W

0.1 1190 18.08 97.70 5.34 1.29

0.2 1100 16.83 98.75 5.60 1.62

0.3 1110 17.58 98.59 5.64 1.51

0.4 1065 15.67 100.20 5.46 1.07

0.5 1065 15.08 100.70

Таблица 6. Нормализованная потеря массы и скорость выщелачивания Mo и W из образцов Na1 – xZr2(PO4)3 – x(XO4)x

X x τ, сут m × 104, г NL × 102, г/см2 R × 105, г/(см2сут)

Mo

0.4

1 5.917 0.453 60.000
3 1.417 0.561 23.583
7 0.958 0.634 11.477

10 0.375 0.663 8.475
14 0.375 0.692 6.367
21 0.458 0.727 4.511
28 0.375 0.755 3.532

0.5

1 7.250 0.427 55.600
3 1.833 0.535 21.591
7 0.958 0.591 10.410

10 0.433 0.617 7.657
14 0.400 0.640 5.731
21 0.442 0.666 4.042
28 0.408 0.690 3.156

W

0.4

1 8.333 0.352 12.300
3 0.417 0.369 4.289
7 0.275 0.381 1.903

10 0.133 0.387 1.352
14 0.125 0.392 0.979
21 0.167 0.399 0.664
28 0.125 0.404 0.504

0.5

1 7.500 0.246 8.200
3 0.392 0.259 2.859
7 0.208 0.266 1.269

10 0.125 0.270 0.901
14 0.108 0.274 0.653
21 0.167 0.279 0.442
28 0.167 0.285 0.336
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Достигнутые минимальные скорости выщела-
чивания за 28 сут проведения эксперимента име-
ли значения 3.1 × 10–5 г/(см2 сут) для соединений,
содержащих молибден, и 3.36 × 10–6 г/(см2 сут)
для соединений, содержащих вольфрам.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Из анализа результатов следует, что получен-

ные соединения кристаллизуются в структуре ти-
па NZP, гексагональная сингония, пр. гр.  для
натрийсодержащих и пр. гр.  для кальцийсо-
держащих фосфатов-молибдатов и фосфатов-
вольфраматов.

Замещение фосфат-аниона (R(P5+) = 0.17 Å) на
более крупные моибдат-(RMo6+) = 0.41 Å) и воль-
фрамат-анионы (R(W6+) = 0.44 Å) приводит к уве-
личению параметров элементарной ячейки. При
уменьшении заселенности внекаркасной пози-
ции структуры в исследуемых рядах фосфатов-
молибдатов и фосфатов-вольфраматов значения
параметров теплового расширения приближают-
ся к нулю.

Керамики, полученные методом ЭИПС, обла-
дают высокой относительной плотностью (ρотн >
> 97.5%). Микротвердость (HV) керамик составила
от 3.60 до 5.64 ГПа, коэффициент трещиностой-
кости (KIc) – от 0.86 до 1.62 МПа м1/2. По данным
рентгенофазового анализа, структура соедине-
ний не разрушилась в результате спекания и по-
сле проведения исследований гидролитической
устойчивости. Минимальные достигнутые ско-

3R c
3R

рости выщелачивания за 28 сут имеют значения:
31 × 10–6 г/(см2 сут) для соединений, содержащих
молибден, и 3.36 × 10–6 г/(см2 сут) для соединений,
содержащих вольфрам.
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Проведена серия синтезов фторида натрия-иттрия, легированного иттербием и эрбием, путем хи-
мической реакции фторида натрия с нитратами редкоземельных элементов в расплаве нитрата на-
трия. Использовали семикратный избыток фторирующего агента. Температурный режим синтезов
320–450°C, продолжительность процесса варьировали от 15 до 500 мин. После отмывки бидистил-
лированной водой полученные порошки характеризовали методами рентгенофазового анализа с
расчетом областей когерентного рассеяния и микродеформаций, растровой электронной микро-
скопии, а также регистрировали ап-конверсионную люминесценцию при длине волны возбужде-
ния 974 нм. Определена величина энергетического выхода люминесценции. В процессе синтезов
получены однофазные образцы гексагональнго β-NaYF4, причем наблюдалось формирование иска-
женных гексагональных призм фазы путем срастания наночастиц. Обнаружено, что величина энер-
гетического выхода люминесценции нелинейно зависит от величин микродеформаций e0 кристал-
лов β-фазы, резко возрастая при уменьшении e0. Уменьшение дефектности частиц порошков явля-
ется эффективной стратегией увеличения эффективности ап-конверсионной люминесценции.

Ключевые слова: фториды, гагаринит, ап-конверсионная люминесценция, нитрат натрия, раствор-
расплав
DOI: 10.31857/S0002337X22010018

ВВЕДЕНИЕ

Фаза гексагональной структуры, образующаяся
в системе NaF–YF3, имеющая приблизительный
состав 1 : 1, является основой эффективного люми-
нофора, преобразующего инфракрасное излучение
в видимое [1–3]. Для этого требуется легирование
другими редкоземельными ионами, в первую оче-
редь комбинациями Yb-Er и Yb-Tm [4]. В литерату-
ре используется наименование “β-NaYF4”, кото-
рое мы сохраним в данной статье. На самом деле
это фаза переменного состава, имеющая кристал-
лическую структуру природного минерала гага-
ринита, корректная формула которой может быть
записана как Na3xY2 – xF6, где x ~ 0.5. Маркировка
“β” используется для того, чтобы отличить эту
фазу от высокотемпературной кубической α-фа-
зы переменного состава со структурой флюорита
с общей формулой Na0.5 – xY0.5 + xF2 + 2x [5]. Особен-
ностям синтеза, связи реальной структуры и лю-

минесцентных характеристик β-NaYF4 посвяще-
но огромное количество статей [6–45].

Формирование частиц гексагонального β-NaYF4
в процессах низкотемпературного синтеза проте-
кает весьма своеобразно. В частности, было пока-
зано [46], что первоначально в результате химиче-
ских реакций образуются мелкие наночастицы
метастабильной кубической α-фазы, которые по-
том претерпевают кооперативный процесс фор-
мирования более крупных частиц, меняя при
этом свою кристаллическую структуру. Детально
этот процесс изучен в работах [6, 47]. Дальней-
ший рост гексагональных частиц NaRF4 также за-
частую происходит по сценариям неклассиче-
ского роста кристаллов [48, 49]. Наблюдаются
явления т. н. обратного роста, когда сначала нано-
частицы формируют внешнюю оболочку кристал-
литов микронных размеров, а потом происходит
процесс заполнения внутренности кристалличе-
ским материалом [50].

УДК 546.05+546.65+548.5
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Нами проверены возможности синтеза фаз ти-
па NaRF4 из нитратных расплавов [5]. Методика
синтеза из нитратов хороша дешевизной и про-
стотой аппаратурного оформления [51, 52]. В ра-
боте [53] проведена серия синтезов NaYF4:Yb,Er
из расплава NaNO3 в температурном диапазоне
320–350°C при варьировании времени выдержки.
Обнаружено, что первоначально формирующей-
ся фазой является кубическая модификация, ко-
торая превращается в гексагональную фазу за
время порядка 30 мин. Однако при этом величи-
ны энергетического выхода люминесценции син-
тезированных образцов β-NaYF4:Yb,Er были низ-
кими.

Целью данной работы, в продолжение [53],
было увеличение световыхода люминесценции
порошков NaYF4:Yb,Er, полученных из нитратно-
го расплава. Работа докладывалась на конферен-
ции [54].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Образцы синтезировали из раствора в рас-

плаве по методике [53]. В качестве исходных реа-
гентов использовали: шестиводный нитрат иттрия
Y(NO3)3·6H2O (“Ланхит”, чистота 99.9% по
катионным примесям), шестиводный нитрат ит-
тербия Yb(NO3)3·6H2O (“Ланхит”, чистота 99.9%
по катионным примесям), пятиводный нитрат эр-
бия Er(NO3)3·5H2O (“Ланхит”, чистота 99.9% по
катионным примесям), фторид натрия NaF (химза-
вод фторсолей, “ч.”), нитрат натрия NaNO3 (Хим-
мед, “х. ч.”) без дополнительной очистки. Ис-
пользовали семикратный избыток фторирующе-
го агента (NaF) по сравнению со стехиометрией.
Номинальный состав образцов соответствовал
формуле NaY0.78Yb0.20Er0.02F4, отвечающей опти-
мальному составу ап-конверсионного люмино-
фора.

Образцы были охарактеризованы с помощью
рентгенофазового анализа (РФА), растровой элек-
тронной микроскопии (РЭМ), рентгеноспектраль-
ного микроанализа и люминесцентной спектро-
скопии. РФА проводили на дифрактометре Bruker
D8 Advanced (Германия) с CuKα-излучением. Об-
работку данных – расчет параметров решетки, ве-
личин микронапряжений e0 и размеров областей
когерентного рассеяния (ОКР) D вели при помо-
щи программного обеспечения TOPAS. РЭМ
проводили на растровом электронном микроско-
пе Carl Zeiss NVision 40 (Германия) с микрозон-
довым анализатором Oxford Instruments 80 mm2

(Великобритания) для рентгеноспектрального
микроанализа. Измерения люминесцентной спек-
троскопии проводили с использованием схемы,
состоящей из оптоволоконного спектрометра
LESA-01-BIOSPEC (BIOSPEC, Россия), на про-
граммном обеспечении UnoMomento, в модифи-

цированной интегрирующей сфере (Avantes, Ни-
дерланды), которые соединены оптоволоконными
световодами. Были зарегистрированы спектры ап-
конверсионной люминесценции и диффузионно-
рассеянное возбуждающее лазерное излучение в
диапазоне 300–1000 нм [3]. Расчет энергетическо-
го выхода (EQ) ап-конверсионной люминесцен-
ции проводили по следующей формуле:

(1)

где  – мощность излучения образца в видимом
диапазоне;  – мощность лазера, поглощен-
ная образцом, которая равняется разности между

 – мощностью рассеянного излучения от

непоглощающего образца сравнения и  –
мощностью рассеянного излучения от изучаемо-
го образца.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
При продолжительности синтеза 15 мин был

получен двухфазный образец, на рентгенограмме
которого присутствовали линии метастабильной
кубической фазы и стабильной гексагональной
β-фазы. Увеличение продолжительности синтеза
вело к получению однофазных гексагональных
образцов (см. табл. 1, рис. 1). Образцы 1–6 описа-
ны ранее [53].

Результаты РФА представлены на рис. 1. Рентге-
нограмма проиндицирована с отнесением пиков к
гексагональной структуре NaYF4, пр. гр. P63/m.

На рис. 2 и 3 представлены микрофотографии
синтезированных образцов. Видно, что при уве-
личении времени выдержки из наночастиц вытя-
нутой неправильной формы (рис. 2а) начинают
формироваться гексагональные призмы микрон-
ных размеров. Очевидно, что эти призмы образу-
ются путем срастания частиц меньших размеров
(рис. 2в, 2г), причем сохраняется популяция на-
норазмерных частиц. Образующиеся в конечном
счете частицы в форме гексагональных призм
(рис. 2д, 2е) неоднородны по размерам, имеют
условную огранку и множество видимых дефек-
тов, каверны на поверхности и, вероятно, поло-
сти в объеме.

Таким образом, величины ОКР, рассчитанные
из уширения линий на рентгенограммах, носят
условный характер из-за существенной неодно-
родности исследованного материала. Другие мето-
ды синтеза люминофора β-NaYF4:Yb,Er (напри-
мер, метод гидротермального синтеза) позволяют
получать порошки существенно лучших однород-
ности и кристаллического совершенства. Тем не
менее, дефекты на поверхности образующихся гек-
сагональных призм наблюдаются систематически
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(см., например, [41]). Отсутствие правильной
огранки образующихся частиц является харак-
терным признаком неклассического механизма
образования кристаллов путем ориентирован-
ного сращивания частиц [55].

На синтезированной серии образцов можно
проследить влияние совершенства кристалличе-
ской структуры частиц люминофора на эффек-
тивность ап-конверсионнной люминесценции.

На рис. 4 представлен спектр люминесценции
образца 7. Длина волны возбуждения составляет
974 нм, плотность мощности накачки 1 Вт/см2.

На рис. 4 обозначены электронные переходы
ионов эрбия, к которым могут быть отнесены
полосы люминесценции. Спектры люминес-
ценции остальных образцов имеют аналогич-
ный характер, но полосы люминесценции име-
ют меньшую интенсивность, что количествен-
но характеризуется величиной энергетического
выхода EQ (см. табл. 1).

Совершенство порошков люминофора может
быть количественно охарактеризовано величи-
ной микродеформаций e0, рассчитываемых из
рентгенограмм (см. табл. 1). В процессе синтезов

Таблица 1. Характеристики синтезированных образцов

Примечание. D – размер ОКР, e0 – величина микронапряжений, EQ – энергетический выход люминесценции.

Образец t, °C τ, мин a, Å c, Å D, нм e0 EQ, %

1 320 15
5.9970(5) 3.5130(4)

67(5) 0.046(8) 0.73
5.4730(5) (куб.) –

2 330 30 5.9758(4) 3.5138(3) 72(1) 0.079(7) 0.85

3 340 45 5.9601(2) 3.5121(2) 102(3) 0.099(3) 0.50

4 350 60 5.9714(2) 3.5155(1) 119(5) 0.084(3) 0.68

5 350 180 5.9707(2) 3.5181(1) 135(3) 0.088(2) 0.57

6 350 500 5.9733(1) 3.5169(1) 866(124) 0.067(2) 2.25

7 450 120 5.9668(1) 3.5191(1) 1041(154) 0.039(1) 4.76

Рис. 1. Рентгенограмма образца 7 (см. табл. 1).

60 7050403020

100

0.5

0

1.0

2�, град

I, отн. ед.

110

101

200 111

201

210
002

300
211

102
112

220
202

310

311
212

400



98

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 1  2022

АЛЕКСАНДРОВ и др.

Рис. 2. Микрофотографии синтезированных образцов: а – образец 2, б – 3, в – 4, г – 5, д, е – 6 (см. табл. 1).

(б)1 мкм 1 мкм

1 мкм1 мкм

2 мкм 1 мкм

(в) (г)

(д) (е)

(a)

Рис. 3. Микрофотографии образца 7.

(б)2 мкм 1 мкм(a)
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величина микродеформаций растет на первой
стадии формирования гексагональных призм,
потом начинает уменьшаться на стадии изжива-
ния дефектов [56]. Вместе с этим возрастает и све-
товыход люминесценции (рис. 5).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Имеется много работ, направленных на выявле-

ние факторов, позволяющих улучшить характери-
стики ап-конверсионных люминофоров (см., на-
пример, [34, 35, 41]). Полученные в данной работе
результаты указывают на новый аспект управления
свойствами таких функциональных материалов, а
именно: уменьшение дефектности частиц порош-

ков способствует увеличению эффективности ап-
конверсионной люминесценции.
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Методами дифференциального термического анализа определены температуры девитрификации,
“холодной” кристаллизации, плавления и стеклования образцов системы CaO–B2O3–Al2O3–PbO.
В интервале температур 1153–1573 К измерена вязкость алюмокальциевоборатных расплавов, со-
держащих до 6.9% PbO. Показано, что добавки оксида свинца снижают вязкость, увеличение содержа-
ния оксида свинца приводит к увеличению плотности и поверхностного натяжения, а рост температу-
ры – к их снижению. Установлено наличие высоко- и низкотемпературных участков, в которых рас-
плавы обладают свойствами ньютоновских жидкостей. Охлаждение приводит к полимеризации и
стеклованию расплавов.
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ВВЕДЕНИЕ
Расплавы на основе оксида бора широко при-

меняют для производства глазурей и керамик, а
также стекол, имеющих ряд уникальных характери-
стик: способность эффективно поглощать медлен-
ные нейтроны, высокие рентгенопрозрачность и
электроизоляционные свойства, низкие значения
показателя преломления, малая тепловая аберра-
ция и др. [1–4]. Их используют в качестве флюсов
при выращивании монокристаллов оксидных со-
единений и производстве редких металлов [5–11].
Введение борного ангидрида в оксидные распла-
вы применяют в процессах черной и цветной ме-
таллургии, поскольку одним из направлений со-
вершенствования металлургических процессов
является формирование шлаков (оксидных рас-
плавов) с требуемым набором физико-химиче-
ских свойств [12, 13]. Применение боратов как
флюсов в процессах рафинирования цветных ме-
таллов позволяет повысить качество черновой
меди [14]. В большинстве шлаков цветной метал-
лургии основной компонент – оксид кремния.
Системы на основе оксида бора по структуре и
свойствам подобны силикатным, но более легко-
плавки [15, 16], поэтому широко используются
при моделировании различных металлургических
процессов, в частности, барботажного восстанов-
ления цветных металлов, для разработки техно-
логий обеднения шлаков цветной металлургии,

наиболее эффективных с точки зрения полноты
извлечения полезных компонентов [17, 18].

В структуре стеклообразного B2O3 бор имеет
тригональную координацию по кислороду и обра-
зует планарные треугольники BO3, соединенные
вершинами через атомы кислорода в бороксольные
кольца, состоящие из трех борокислородных тре-
угольников BO3. Один атом кислорода, связывая
два соседних бороксольных кольца, приводит к об-
разованию существенно ослабленных межмолеку-
лярных связей между ними. Непрерывные дву-
мерные цепи из треугольников (BO3)3– и борок-
сольных колец (BO3)3 образуют плоские сетки,
соединенные между собой слабыми ван-дер-ва-
альсовскими связями [19–21].

Особенностью полимерного строения расплав-
ленного B2O3 обусловлены его структурно-чув-
ствительные свойства. С повышением температу-
ры в расплавленном В2О3 происходит распад бо-
роксольных колец. Это увеличивает концентрацию
базовых единиц (ВО3) и приводит к образованию
концевых групп О–В=О с двойными связями и со-
члененных по ребру треугольников. Распад борок-
сольных колец расширяет случайную сетку из
планарных треугольников ВО3, которые связыва-
ются друг с другом вершинами. Кроме снижения
содержания крупных единиц типа В3О9, также
увеличиваются расстояния связей В–О. Такая

УДК 553.637:554.03
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перестройка образует дополнительный свобод-
ный объем, плотность расплавленного В2О3 при
этом с температурой снижается. В поверхностном
слое сохраняется большая концентрация борок-
сольных колец, обеспечивающая большее межча-
стичное взаимодействие по сравнению с неупоря-
доченной частью борокислородной сетки, состоя-
щей из тригональных единиц BO3. Это объясняет
положительный температурный коэффициент за-
висимости поверхностного натяжения, что не ха-
рактерно для большинства расплавленных окси-
дов [22, 23].

Однако в интервале температур 1400–1800 К в
координатах lnη–1/Т зависимость вязкости от
температуры линейная [15], что является свиде-
тельством отсутствия структурных перестроек в
единицах вязкого течения при изменении темпе-
ратуры.

В литературе в основном приведены сведения
о строении и структурно-чувствительных свой-
ствах двухкомпонентных боратных систем [15,
21]. В бинарных боратных расплавах добавление
ионов-модификаторов, например щелочнозе-
мельных металлов, приводит к распаду полимер-
ной сетки бороксольных колец и увеличению
количества треугольников ВО3, а также появле-
нию четырехкоординированного бора, образую-
щего тетраэдрические (ВО4) комплексы. В ре-
зультате этого образуется смешанная структура,
в которой плоские BO3-треугольники чередуют-
ся с трехмерными BO4-тетраэдрами [20]. Такие
треугольники и тетраэдры объединяются в более
крупные группировки: бороксольные и метабо-
ратные кольца, метаборатные цепи, пентаборат-
ные, триборатные, диборатные и пироборатные
группы, в которых атом бора может быть окружен
как тремя, так и четырьмя атомами кислорода.
Плотность бинарных расплавов выше, чем бор-
ного ангидрида. С ростом концентрации модифи-
катора она увеличивается. Это объясняется тем, что
некольцевые группировки из сочлененных колец,
из которых состоит чистый В2О3, трансформируют-
ся в метаборатные треугольники ВО2О–. Освобо-
дившиеся оксидные ионы увеличивают координа-
ционное число ионов-модификаторов, которые за-
нимают места катионных вакансий в наиболее
неупорядоченной части сетки расплава.

Иначе ведет себя поверхностное натяжение.
Усиление межчастичного взаимодействия в объе-
ме расплава сказывается и на его поверхностных
свойствах, что проявляется в увеличении поверх-
ностного натяжения боратных расплавов при
увеличении концентрации модификатора. С ро-
стом температуры плотность и поверхностное на-
тяжение боратов падают. Их вязкость намного
ниже вязкости борного ангидрида. На зависимо-
сти lnη–1/Т наблюдается наличие высоко- и низ-
котемпературных участков, что может быть вызва-

но различным размером единиц вязкого течения,
вызванного изменением структуры расплава. Ве-
личина энергии активации вязкого течения в них
отличается в 2–3 раза.

Сведений о физико-химических свойствах
многокомпонентных боратных расплавов в науч-
но-технической литературе представлено значи-
тельно меньше, чем двухкомпонентных. Как по-
казывают исследования [24], плотности распла-
вов B2O3–СаO–Al2O3 с ростом долей СаО и Al2O3
увеличиваются, что свидетельствует об усилении
межчастичного взаимодействия в объеме распла-
ва. Это объясняется тем, что некольцевые груп-
пировки из сочлененных колец, характерные для
чистого В2О3, трансформируются в метаборатные
треугольники ВО3. Освободившиеся оксидные ио-
ны увеличивают координационное число ионов-
модификаторов, которые занимают места катион-
ных вакансий в наиболее неупорядоченной части
сетки расплава. Сведений о свойствах четырех-
компонентной боратной системы CaO–B2O3–
Al2O3–PbO авторами не обнаружено.

Цель исследования состояла в определении
структурно-чувствительных и термических свойств
модельной системы CaO–B2O3–Al2O3–PbO в ши-
роком температурном интервале.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Прекурсоры образцов, предназначенных для

исследований, готовили сплавлением (1573 К)
прокаленных B2O3 (483 К) и CaO (1183 К). Синтези-
рованные образцы имели соотношение B2O3 : CaO
около 3.1–3.2, что близко к эвтектическому со-
ставу системы B2O3–CaO с температурой плавле-
ния 1228 К [16]. После охлаждения прекурсоры
измельчали, смешивали с необходимым количе-
ством PbO и проводили переплав в алундовых
тиглях. Во всех системах RO–B2O3 со стороны
B2O3 (начиная примерно с 3–5% RO) существует
область стабильного расслаивания в жидком со-
стоянии. Образуются устойчивые химические со-
единения, среди которых наиболее известны бо-
раты общей формулы RO · 2B2O3 [16]. Оксид алю-
миния является условным стеклообразователем.
Его наличие в боратных системах в количестве
около 5% уменьшает склонность расплавов к лик-
вации [25]. Состав полученных образцов (табл. 1)
соответствовал заданному отношению B2O3 : CaO,
PbO – 4.9–6.9%, Al2O3 – 4.3–6.4%.

Измерение плотности и поверхностного натя-
жения расплавов проводили методом большой
капли [15, 26], а для измерения вязкости исполь-
зован вибрационный вискозиметр, работающий
в режиме вынужденных колебаний [27–29]. Из-
мерения вязкости выполнены с точностью ±5% в
диапазоне температур 1153–1573 К.



104

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 1  2022

ВУСИХИС и др.

Для количественной оценки термической ста-
бильности образцов использованы характеристиче-
ские температуры, выявленные при термическом
анализе: девитрификации (Тg), начала “холодной”
кристаллизации (Тх) и ее экзотермического пика
(Тc), плавления (Тonset и Тliq) и стеклования (Тs). По
площади термических эффектов определены изме-
нения теплоемкости (ΔСp) и энтальпий (ΔНпл и
ΔНкр), характеризующих рассматриваемые пре-
вращения. Термический анализ образцов прове-
ден на приборе Netzsch STA 449C Jupiter, предна-
значенном для совмещенной термогравиметрии
и дифференциальной сканирующей калоримет-
рии (ДСК). При обработке данных использованы
стандартные функции и настройки программно-
го пакета NETZSCH Proteus Thermal Analysis [30],
обеспечивающего определение температур с точ-
ностью ±0.1 отн. %. Опыты проведены с нагревом
образцов до 1423 К и охлаждением до 773 К со
скоростью 10 К/мин в токе аргона особой чисто-
ты (99.998% Ar). Образцы (18–23 мг) помещали в
платиновые тигли с крышками и подложками из
Al2O3.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Известно, что плотность (ρ, кг/м3) и поверх-
ностное натяжение (ϭ, мДж/м2) линейно зависят
от температуры:

(1)

(2)

где a, b, c, d – коэффициенты пропорциональ-
ности.

Результаты проведенных экспериментов под-
тверждают линейную зависимость плотности и
поверхностного натяжения с высокой степенью
корреляции (рис. 1, табл. 2).

Полученные результаты показывают, что в бо-
ратных расплавах B2O3–CaO–Al2O3–PbO увеличе-
ние содержания оксида свинца приводит к увели-
чению плотности и поверхностного натяжения, а
рост температуры – к их снижению, поэтому тем-
пературный коэффициент a имеет отрицательное
значение.

Важной кинетической характеристикой рас-
плавов является их динамическая вязкость как
одно из свойств, позволяющих оценить измене-
ния в структуре. Зависимости вязкости боратных
расплавов B2O3–CaO–Al2O3–PbO от температу-
ры приведены на рис. 2.

Во всем температурном интервале (1150–1600 К)
вязкость монотонно уменьшается с ростом тем-
пературы. Значения вязкости всех образцов при
одной и той же температуре близки. Наблюдается
немонотонная зависимость при изменении содер-

ρ = + ,aT b

σ = + ,cT d

жания PbO. Однако, возможно, это связано с не-
сколько меньшим содержанием Al2O3 в образце 2.

Для всех стеклообразующих жидкостей в широ-
ком температурном интервале зависимость вязко-
сти от температуры выражена уравнением [19]

(3)

где А, Eη(Т) =  n – коэффициенты, опре-
деляемые экспериментально; Т – температура
расплава, К; R – универсальная газовая постоян-
ная, Дж/(К моль).

Энергия активации вязкого течения Eη меня-
ется с температурой и определяет перемещение

( )ηη = +ln ,A Е Т RТ

−° 1
η ,nE Т

Таблица 1. Составы синтезированных образцов систе-
мы B2O3–CaO–Al2O3–PbO, %

Образец B2O3 CaO Al2O3 PbO

1 66.21 21.43 6.36 4.9
2 67.95 21.21 4.28 5.8
3 64.66 20.77 6.38 6.9

Рис. 1. Влияние содержания PbO и температуры на
поверхностное натяжение и плотность расплавов 1, 2
и 3 (табл. 1).
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Рис. 2. Политермы вязкости расплавов 1, 2 и 3 (табл. 1).
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структурных единиц расплава. Функциональную
зависимость Eη от температуры представляют как

 В области высоких температур зави-
симость (3) линейна и совпадает с уравнением
Френкеля–Андраде [7]

(4)

Это уравнение справедливо для интервалов
температур с постоянными структурными едини-
цами вязкого течения. Поэтому энергия актива-
ции в этих интервалах не зависит от температуры.

В расплавах В2О3–СаО–Al2O3–PbO в области
гомогенности обнаружены два участка линейно-
го изменения вязкости (рис. 3) при представле-
нии экспериментальных данных в координатах
lnη–1/Т.

Граница этих участков находится в точках пе-
ресечения прямых, характеризующих состояние
(структуру) расплавов. Согласно полученным ре-
зультатам (табл. 3), энергия активации вязкого
течения (Е1) расплава в высокотемпературной об-
ласти меняется в пределах 28.8–65.0 кДж/моль. В

( ) −° 1
η .nE Т

ηη = +ln .A Е RТ

низкотемпературной области энергия актива-
ции вязкого течения (Е2) меняется от 94.6 до
164.5 кДж/моль, причем большие значения Е2
характерны для расплавов с повышенным содер-
жанием PbO.

Зная значения энергии активации вязкого те-
чения, пересчитанные на одну частицу (Еη/NА) и
поверхностное натяжение расплава, по уравне-
нию [15]

(5)

можно определить радиус единицы вязкого тече-
ния в расплаве. При температуре 1550 К он будет
составлять 1.8–2.5 Å, а при 1400 К – 3.1–3.8 Å.
Поскольку в стеклообразном борном ангидриде
среднее расстояние В–О составляет 1.37 Å, а угол
О–В–О равен 120° ± 3° [3], можно предположить,
что в высокотемпературной области единицами
вязкого течения будут треугольники ВО3, а в низ-
котемпературной – бороксольные кольца В3О9.

В интервале ниже 1270 К происходит полиме-
ризация расплава, вязкость рассматриваемой си-
стемы не подчиняется уравнению Френкеля–
Андраде, энергия активации зависит от темпера-
туры [31]. Изменение вязкости связано с процес-
сом ассоциации–диссоциации оксидных группи-
ровок и вязко-пластичным течением жидкости. В
интервале температур, близких к ликвидусу (Тl),
начинается стеклование расплава. Изменение
вязкости с температурой (рис. 4) с высокой точ-
ностью описано линейным уравнением [32]

(6)

Параметры представленного уравнения (табл. 4)
позволяют, в некотором приближении, судить о
существенном увеличении размеров группировок
в ходе стеклования.

Одними из важных характеристик стекол яв-
ляются параметры термической стабильности.

η = π σ24АЕ N r

η°η = + 2ln .A Е RТ

Таблица 2. Коэффициенты пропорциональности

Образец a b r2 ρ1450 К, кг/м3 c d r2 σ1450 К, мДж/м2

1 –0.8 3239 0.910 2079 –0.0583 216 0.9689 131
2 –0.78 3277 0.9707 2146 –0.0559 225 0.8898 144
3 –0.88 3469 0.944 2193 –0.1038 294 0.9663 143

Рис. 3. Политермы вязкости расплавов 1–3 в области
гомогенности (точки – эксперимент, линии – ап-
проксимация).
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Таблица 3. Параметры вязкого течения в гомогенных областях расплавов

Образец ∆Т1, К A1 E1, кДж R2 ∆Т2, К A2 Е2, кДж R2

1 1600–1529 –4.06 28.8 0.971 1529–1355 –9.38 94.6 0.979
2 1529–1453 –6.53 55.4 0.989 1453–1271 –14.9 148.7 0.997
3 1584–1434 –6.98 65.0 0.955 1434–1282 –15.35 164.5 0.999
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Для количественной оценки этих показателей ис-
пользуют несколько критериев, основанных на
характеристических температурах, которые вы-
являют термическим анализом образцов. К ним
относятся температуры: девитрификации (Тg),
начала “холодной” кристаллизации (Тх) и ее эк-
зотермического пика (Тc), плавления (Тonset и Тliq)
и стеклования (Тs). По площади термических эф-
фектов определены изменения теплоемкости
(ΔCp) и энтальпий (ΔНпл и ΔНкр), характеризую-
щие превращения. Т. к. исследуемые образцы от-
личаются по содержанию Al2O3 и PbO, но имеют
постоянное отношение B2O3 : CaO, изменения в
свойствах связаны с введенными добавками.

Для образца 1 (рис. 5) девитрификация начи-
нается при 887 К. Изменение теплоемкости (ΔСр)
равно 1.20 Дж/(г К). Процесс завершается при
температуре 909 К. Для экзотермического эффек-
та “холодной” кристаллизации (начало/пик) при
1078/1101 К получено значение ΔНкр 305.1 Дж/г.
Плавление образца начинается при 1147 К, пик
приходится на 1227 К, что существенно ниже тем-
пературы плавления эвтектики системы B2O3–
CaO. Эффект кристаллизации расплава при охла-
ждении образца не выявлен, что указывает на его
склонность к переохлаждению. Образец перехо-
дит в стеклообразное состояние при 889 К. Про-
цесс сопровождается изменением теплоемкости
(ΔСр), равным 0.96 Дж/(г К).

Нагрев образца 2 также сопровождается девит-
рификацией, начинающейся при 890 К и оканчи-
вающейся при 900 К с изменением теплоемкости
1.59 Дж/(г К). Экзотермический эффект “холод-
ной” кристаллизации при 1086/1118 К имеет зна-
чение ΔНкр = 243.8 Дж/г. Плавление образца на-
чинается при 1157 К, максимум температуры –
1217 К. При охлаждении не выявлен эффект кри-
сталлизации шлака. Стеклование образца при 887 К
характеризуется ΔСр = 0.79 Дж/(г К).

В ходе термического анализа образца 3 выявле-
ны эффекты, аналогичные предыдущим: начало
девитрификации при 887, конец – при 906 К, стек-

Рис. 4. Политермы вязкости расплавов 1–3 в области
температур ниже 1300 К (точки – эксперимент, ли-
нии – расчет).
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Таблица 4. Параметры вязкого течения расплавов в
начале стеклования

Образец ( /R) × 10–8, К2 А R2

1 0.18 –10.76 0.995
2 0.21 –13.26 0.991
3 0.19 11.42 0.998

η°E

Рис. 5. Изменение тепловых потоков (ДСК) при на-
греве и охлаждении (10 К/мин) образцов 1 (а), 2 (б),
3 (в).
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лование – при 885 К. Эффекты “холодной” кри-
сталлизации отвечают температурам 1069/1093 К
(начало/максимум), плавления – 1144/1218 К.
Сопоставление результатов термического анали-
за показало (табл. 5), что в области исследуемых
составов (образцы 1–3) повышение содержания
PbO уменьшает температуры девитрификации,
стеклования и плавления. В целом варьирование
содержания PbO от 4.9 до 6.9% не сказывается су-
щественно на температурах фазовых переходов
(рис. 5, табл. 5). Величины ∆Т для шлаков систе-
мы B2O3–CaO–Al2O3–PbO в зависимости от со-
става меняются в пределах 447–453 К, что также
подтверждается устойчивостью стеклообразного
состояния.

В первом приближении мерой термической
стабильности стекол является величина Тs/Тliq,
определяемая эмпирическим правилом Каузма-
на, или “правилом двух третей”, согласно которо-
му для большинства стеклообразующих систем в
широком температурном интервале (до 2000°С) и
скоростях охлаждения расплава от 0.01 до 10 К/с
выполняется условие равенства этого отношения
примерно 0.67 [18–20]. При этом его уменьше-
ние трактуют как снижение способности систе-
мы к стеклованию. Кроме данного соотноше-
ния, для количественной оценки термической
стабильности стекол используют: разницу меж-

ду температурами начала кристаллизации и
стеклования (ΔТ = Тх – Тs); критерий Хрубы (Hr),
определяемый как соотношение (Тх – Тs)/(Тliq – Тх);
приведенную температуру стеклования (H') из
выражения (Тх – Тs)/Тs; критерий S вычислен-
ный по уравнению Сааде–Пуле из соотношения
(Тc – Тx)⋅(Тx – Тs)/Тs, где Тх, Тs, Тliq, и Тc – темпе-
ратуры начала кристаллизации, стеклования,
плавления и максимума экзотермического пика
кристаллизации соответственно. Для всех изу-
ченных образцов критерий стабильности состав-
ляет чуть более 2/3, что хорошо согласуется с пра-
вилом Каузмана (табл. 6).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Получены новые данные о термических и струк-
турно-чувствительных свойствах расплавов систе-
мы В2О3–СаО–Al2O3–PbO в широком температур-
ном интервале. Определены вязкость, поверхност-
ное натяжение и плотность расплавов. Рассчитаны
энергии активации вязкого течения. Определены
коэффициенты уравнений, описывающих измене-
ние поверхностного натяжения и плотности с
температурой. Установлено наличие высоко- и
низкотемпературных участков, в которых распла-
вы обладают свойствами ньютоновских жидко-

Таблица 5. Результаты термического анализа образцов 1–3

Обра-
зец

, К , К ΔCp, Дж/(г К) Тх, К Тc, К ΔHкр, Дж/г Тonset, К Тliq, К ΔHпл, Дж/г Тs, К ΔCp, Дж/(г К)

девитрификация “холодная” 
кристаллизация плавление стеклование

нагрев охлаждение

1 887 898 1.19 1078 1101 –305 1147 1227 286 889 0.96

2 890 903 1.59 1086 1118 –243.8 1157 1217 213 887 0.79

3 887 895 1.34 1069 1093 –271 1144 1218 245 885 0.83

нач
gT сер

gT

Таблица 6. Критерии термической стабильности образцов 1–3

Образец Тs, К Тliq, К Тs/Тliq ∆Т, К Hr H' S

1 889 1227 0.72 189 1.27 0.21 4.89

2 887 1217 0.73 199 1.52 0.22 7.18

3 885 1218 0.73 184 1.23 0.20 4.99
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ВУСИХИС и др.

стей. Охлаждение приводит к полимеризации и
стеклованию расплавов.

Данные термического анализа позволили уста-
новить температуры девитрификации, “холодной”
кристаллизации и плавления образцов, а также
величины соответствующих им термических эф-
фектов.

Полученные результаты полезны для прогно-
зирования составов оксидных расплавов, исполь-
зуемых при рафинировании металлов.
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В работе методом искрового плазменного спекания получены керамические композиционные ма-
териалы на основе ZrB2/(20 – х)SiC/хSiCw (х = 0.5–1.5 об. %) и установлено влияние содержания
вискеров карбида кремния на их физико-механические и теплофизические свойства. Керамиче-
ский композиционный материал ZrB2/SiC с содержанием 0.5 об. % вискеров карбида кремния об-
ладал наилучшими свойствами, при этом введение карбида кремния обеспечило повышение кажу-
щейся плотности до 99.7% и снижение открытой пористости до 0.13%, а также повышение микро-
твердости до 16.4 ГПа и критического коэффициента интенсивности напряжений до 5.7 МПа м1/2,
а значение предела прочности при изгибе – до 580 МПа.

Ключевые слова: керамический композиционный материал, вискеры карбида кремния, предел
прочности при изгибе, критический коэффициент интенсивности напряжений
DOI: 10.31857/S0002337X22010134

ВВЕДЕНИЕ
Диборид циркония ZrB2 с гексагональной кри-

сталлической решеткой и сильными ковалентными
связями обладает высокой температурой плавления
(≈3245°C), высокой химической стабильностью в
широком диапазоне температур и стойкостью к
разрушению. Также к основным свойствам ди-
борида циркония относятся низкая плотность
(6.119 г/см3) по сравнению с другими боридами
тугоплавких металлов, относительно высокая
электро- и теплопроводность (1.0 × 107 См/м и
60 Вт/(м K) соответственно).

Авторы [1, 2] обнаружили, что физико-меха-
нические свойства керамики могут быть значи-
тельно улучшены путем введения субмикронных
керамических частиц в матрицу или на границы
зерен керамической матрицы. Одной из наиболее
распространенных добавок, используемых для
улучшения процесса уплотнения путем взаимо-
действия с оксидными примесями, термических
и физико-механических свойств, в частности вяз-
кости разрушения и стойкости к окислению, яв-
ляется карбид кремния (SiC) [2–6]. При воздей-
ствии окислительной среды при повышенных
температурах в образцах на основе керамических
композиционных материалов (ККМ) ZrB2/SiC

происходит одновременное окисление фаз ZrB2 и
SiC, что приводит к образованию на поверхности
боросиликатного стекла, препятствующего быст-
рой диффузии кислорода в объем материала, туго-
плавких силикатов и оксида циркония, обладаю-
щих низким давлением пара. Материалы ZrB2/SiC
обладают более высокой прочностью, вязкостью
разрушения, чем ZrB2 [2, 3, 6–8]. Улучшение ме-
ханических свойств достигается за счет сохране-
ния мелкого зерна и равномерного распределе-
ния упрочняющей фазы. ККМ на основе ZrB2 с
добавками SiC обычно получают методами горя-
чего прессования [5, 6, 9] и искрового плазменно-
го спекания [4, 6, 10], в частности, с комбиниро-
ванным (гибридным) нагревом, включающим в
себя как метод искрового плазменного спекания,
так и индукционный нагрев [11, 12]. Более того,
одним из факторов повышения прочности при
изгибе ККМ ZrB2/SiC является то, что SiC огра-
ничивает рост зерна ZrB2 во время уплотнения
[2, 3, 6]. Авторы [13] подтверждают, что проч-
ность при изгибе образцов на основе ZrB2 уве-
личилась при добавлении частиц карбида крем-
ния (30 об. % SiC) с 550 до 1100 МПа, а вязкость
разрушения с 3.5 до 5.3 МПа м1/2.

УДК 661.183.4-911.48
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Недавние исследования [14] показали, что
прочность при изгибе горячепрессованных мате-
риалов ZrB2/SiC контролируется размером зерна
SiC. При среднем размере зерна SiC ∼ 6 мкм
прочность при изгибе составляла менее 400 МПа,
при уменьшении размера частиц SiC до 1 мкм или
меньше – достигала 900 МПа.

В [3] было установлено, что при использова-
нии мелкодисперсного исходного порошка SiC
(средний размер частиц ∼0.45 мкм) в спеченной
без давления керамике ZrB2–SiC наблюдалось об-
разование нитевидных зерен SiC длиной ∼20 мкм.

В связи с высоким содержанием примесей, в
частности кислородсодержащих соединений, в ис-
ходных компонентах в работе [2] предпринято вве-
дение в ККМ на основе ZrB2/SiC частиц B4C, C,
WC и VC в сочетании с контролем атмосферы спе-
кания, которые могут использоваться для ускоре-
ния уплотнения посредством реакционного спе-
кания.

Однако неудовлетворительная вязкость разру-
шения и низкая стойкость к тепловому удару все
еще препятствуют широкому применению ККМ
на основе ZrB2/SiC в высокотемпературной окис-
лительной атмосфере.

Результаты [9, 15–20] показали, что введение
вискеров (нитевидных кристаллов), чешуек или
коротких волокон в состав керамических матери-
алов повышает уровень механических свойств об-
разцов. В высокотемпературных керамических
материалах вискеры карбида кремния использу-
ются в качестве компонентов армирования бла-
годаря их высоким прочности и модулю упруго-
сти, а также химической инертности.

В работах [18, 19] отмечено, что прочность при
изгибе монолитной керамики на основе ZrB2 бы-
ла значительно улучшена благодаря введению в
состав до 20 об. % вискеров SiC. В образцах ККМ
SiC-вискеры позволяют погасить распростране-
ние трещины, что приводит к улучшению вязко-
сти разрушения. Однако образцы, содержащие до
20 об. % армирующей добавки, характеризуются
высокой пористостью, относительная плотность
составляет не более 95%.

В работах [21, 22] получены ККМ, содержащие
как мелкодисперсные частицы SiC, так и ните-
видные кристаллы SiC, что привело к улучшению
механических свойств и сопротивления теплово-
му удару.

В работах [23, 24] методом горячего прессова-
ния получены дисперсно-упрочненные и слои-
стые ККМ состава ZrB2/SiC/SiCw. Установлено,
что спеченные образцы ZrB2 с 20 об. % вискеров
SiC обладают высокой пористостью, при этом ис-
ходная морфология вискеров претерпевает зна-
чительные изменения в процессе спекания. Вве-
дение в данную систему мелкодисперсных частиц

SiC (d50 = 0.5 мкм) способствует повышению от-
носительной плотности до 98.1%, а также увели-
чению предела прочности при изгибе на 12.2%.

Цель данной работы – изучение технологиче-
ских подходов к получению ККМ ZrB2/(20 –
‒ х)SiC/хSiCw (где х = 0.5–1.5 об. %) с использова-
нием вискеров карбида кремния SiCw с различными
размерами, обладающих плотностью, прибли-
женной к теоретической, повышенными физико-
механическими и теплофизическими свойства-
ми, позволяющими использовать полученные
материалы в элементах конструкции авиацион-
ной техники.

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”) [25].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Получение материалов. Для исследования фи-

зико-механических и теплофизических свойств
ККМ на основе ZrB2/SiC на установке искрового
плазменного спекания (ИПС) были изготовлены
керамические образцы диаметром 70 и высотой
5 мм. Для получения образцов ККМ ZrB2/(20 –
‒ х)SiC/хSiCw (х = 0.5–1.5 об. %) использовали
порошок диборида циркония (ZrB2) со средним
размером частиц 1.7 мкм, содержащий примеси
(мас. %): C – 0.11, O – 0.9, N – 0.18, Hf – 0.46; по-
рошок карбида кремния SiC со средним размером
частиц 1.2 мкм, содержащий примеси (мас. %):
O – 0.6, Al – 0.028, Ca – 0.01, Ni – 0.022, Fe – 0.17;
вискеры карбида кремния SiCw1, содержащие
примеси (мас. %): Ti – 0.95, Fe – 0.76, Al – 0.17,
Ca – 0.47, Y – 0.18, O – 0.77; вискеры карбида
кремния SiCw2, содержащие примеси (мас. %):
Ti – 0.36, Fe – 0.28, Al – 0.21, Ca – 1.43, O – 1.70;
графит (0.37 мас. % от общей массы шихтового
материала) со средним размером частиц 1.8 мкм,
содержащий примеси (мас. %): Fe – 0.12, Si – 0.10,
S – 0.08, Ca – 0.08.

Для получения ККМ ZrB2/SiC с равномерным
распределением частиц в объеме проводили сов-
местное перемешивание порошков карбида крем-
ния, диборида циркония и графита в планетарной
мельнице в течение не менее 1 ч при скорости вра-
щения размольных стаканов не менее 300 об/мин.
Материал размольной гарнитуры – карбид воль-
фрама WC. При этом средний размер частиц ших-
тового материала после перемешивания состав-
лял 1.2 мкм. Далее к водно-спиртовой суспензии
вискеров карбида кремния, полученной с при-
менением ультразвукового диспергатора (время
воздействия составляло не менее 20 мин), при
активном перемешивании и диспергировании
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добавляли необходимое количество ранее при-
готовленного шихтового материала. Время воз-
действия ультразвукового диспергатора опреде-
лялось достижением однородной суспензии. За-
тем образцы помещали в сушильный шкаф при
температуре 80°С для удаления жидкой фазы до
постоянной массы.

Полученный порошок просеивали через сито
с ячейками 200 мкм и проводили процесс спека-
ния на установке гибридного ИПС в вакууме
при температуре до 1900°С, скорости нагрева до
100°С/мин, выдержке при целевой температуре
до 30 мин, усилии прессования не более 50 МПа.

Методы исследования. Открытую пористость и
кажущуюся плотность образцов измеряли с помо-
щью лабораторных аналитических весов гидроста-
тическим взвешиванием согласно ГОСТ 2409-95.

Микроструктуру ККМ исследовали методом
сканирующей электронной микроскопии (Hita-
chi SU 8010).

Фазовый состав образцов определяли на поли-
рованной поверхности с помощью рентгеновско-
го дифрактометра Empyrean (CuKα-излучение).

Микротвердость измеряли при 20°С методом
Виккерса (нагрузка 10–100 Н, время индентиро-
вания 3 с) на полированных поверхностях (Ra ~
~ 0.03 мкм) с помощью твердомера, измерения
проводили в десяти точках. KIc оценивали по ме-
тоду Ниихара через длину радиальных трещин,
формирующихся около отпечатка алмазной пи-
рамиды при нагрузке 100 Н [26, 27].

Для измерения предела прочности при стати-
ческом трехточечном изгибе σизг образцы разреза-
ли на балки размерами 10.0 × 5.0 × 60.0 мм, а затем
шлифовали до шероховатости Ra ~ 0.3 мкм алмаз-
ным инструментом. Фаски со всех балок снимали
для минимизации эффекта концентрации напря-
жений. Испытания на изгиб проводили четырех-
точечным методом согласно ГОСТ Р 57749-2017 со
скоростью нагружения от 0.5 до 1.5 мм/мин и рас-
стоянием между опорами 40.0–50.0 мм.

Методом дифференциальной сканирующей
калориметрии (ДСК) измеряли теплоемкость Сp

на приборе Netzsch при температуре от 20 до
800°С в потоке азота c экстраполяцией до 1600°С.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

В результате исследования микроструктуры вис-
керов карбида кремния (рис. 1) установлено, что
вискеры SiCw1 характеризуются волокнами с дли-
ной от 7 до 10 мкм и диаметром от 1.3 до 1.5 мкм, а
вискеры SiCw2 – длиной от 140 до 200 мкм и диа-
метром от 40 до 200 нм. При этом их фазовый со-
став идентичен и соответствует гексагональному
SiC-6H. Также на дифрактограмме были зафик-
сированы рефлексы кремния и оксида кремния
SiO2 (кварца) (рис. 2).

В табл. 1 представлены значения открытой по-
ристости и кажущейся плотности образцов ККМ на
основе ZrB2/(20 – х)SiC/хSiCw (х = 0.5–1.5 об. %).
Установлено, что с увеличением содержания вис-
керов в составе ККМ открытая пористость увели-
чивается, а кажущаяся плотность уменьшается.
При этом при увеличении содержания вискеров до
0.5 об. % в составе ККМ открытая пористость и ка-
жущаяся плотность выше, чем у ККМ ZrB2/20 SiC
без добавок. Вероятно, вискеры SiCw2 работают как
спекающая добавка и дают положительный эффект
в процесс консолидации. Увеличение содержания
вискеров с 0.5 до 1.5 об. % дает отрицательный эф-
фект, и открытая пористость снижается до 1.79%, а
кажущаяся плотность – до 97.3%. Состав ZS05S2
имеет наилучшие показатели: открытая пористость
составила 0.13%, кажущаяся плотность – 99.7%.

В случае использования вискеров SiCw2 микро-
структура ККМ после спекания (рис. 3в, 3г) пред-
ставляла гетерофазную систему с размерами зе-
рен диборида циркония 4 мкм (серые) и карбида
кремния 3 мкм (темно-серые). При этом исход-
ная морфология вискеров в объеме спеченного
ККМ отсутствовала, наблюдались отдельные вы-
тянутые (стержневидные) кристаллиты карбида
кремния с латеральным размером до 12–16 мкм и
толщиной до 500–600 нм (рис. 3г).

Рис. 1. Микрофотографии вискеров карбида кремния SiCw1 (а) и SiCw2 (б).

(б)10 мкм 1 мкм(a)
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В ходе спекания ККМ при температуре выше
970°С происходило активное газовыделение с об-
разованием белого налета на графитовой пресс-
форме. Данный эффект вызван активным взаи-

модействием кислородсодержащих группировок,
содержащихся в исходных компонентах, с дис-
персными чешуйками графита. В ходе спекания
исходная морфология вискеров SiCw2 претерпева-

Рис. 2. Дифрактограммы вискеров карбида кремния SiCw1 (а) и SiCw2 (б).
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Таблица 1. Результаты определения открытой пористости и кажущейся плотности образцов ККМ на основе
ZrB2/(20 – х)SiC/хSiCw

Состав, об. % Маркировка Кажущаяся плотность, % Открытая пористость, %

ZrB2–20 SiC ZS 98.4 1.07
ZrB2–19.5SiC–0.5SiCw1 ZS05S1 98.5 1.18
ZrB2–19SiC–1SiCw1 ZS1S1 97.8 1.64
ZrB2–18.5SiC–1.5SiCw1 ZS15S1 97.3 1.78
ZrB2–19.5SiC–0.5SiCw2 ZS05S2 99.7 0.13
ZrB2–19SiC–1SiCw2 ZS1S2 99.1 0.43
ZrB2–18.5SiC–1.5SiCw2 ZS15S2 98.8 0.79

Рис. 3. Микрофотографии ККМ состава ZrB2–19.5SiC–0.5SiCw с использованием SiCw1 (а, б), SiCw2 (в, г).
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ет значительные изменения, происходит их агре-
гация до вышеуказанных размеров. Добавление
нитевидных кристаллов SiCw2 не влияет на одно-
родность ККМ, увеличение содержания SiCw2 до
1.5 об. % приводит к их равномерному распреде-
лению между зернами ZrB2. Однако процесс га-
зовыделения при спекании становится более ак-
тивным, что способствует образованию более
пористых образцов. Изменение технологиче-
ских параметров спекания (снижение скорости
нагрева более чем в 3.5 раза и увеличение време-
ни выдержки при целевой температуре в 2 раза)
при получении ККМ с содержанием 1.5 об. %
SiCw2 позволило снизить пористость, при этом
наблюдались рост зерен основных компонентов и
ухудшение физико-механических свойств.

В случае использования вискеров SiCw1 микро-
структура ККМ после спекания (рис. 3а, 3б) зна-
чительно изменялась и представляла гетерофаз-
ную систему с размерами зерен диборида цирко-
ния 6 мкм (серые) и карбида кремния 4 мкм
(темно-серые). При этом на микрофотографиях
наблюдались области локализации карбида крем-
ния. При увеличении концентрации вискеров обла-
сти локализации увеличивались до 120–140 мкм.
При исследовании данной области (указано
стрелками на рис. 3б) было установлено наличие
оксида кремния на границе зерен карбида крем-
ния, содержание кислорода достигало 5.6 мас. %.
Данный эффект наблюдается после спекания об-
разцов при температурах от 1600 до 1900°С, при
этом необходимо исключить вероятность низкой
подготовки шихтового материала. Суспензия по-
рошков и вискеров подвергалась интенсивному
ультразвуковому воздействию и далее высушен-
ную смесь порошка многократно пропускали че-
рез сито с размером ячеек от 63 до 40 мкм.

Неравномерное распределение частиц карби-
да кремния в объеме ККМ при использовании
вискеров SiCw1 отрицательно влияет также на
микротвердость (снижается от 15.0 до 15.8 ГПа) и
критический коэффициент интенсивности на-
пряжений (увеличивается от 4.2 до 5.1 МПа м1/2)
(табл. 2). Важно отметить, что измерения прово-
дили в десяти точках, при этом наблюдался зна-
чительный разброс значений. При использова-
нии вискеров SiCw2 наилучшим значением мик-
ротвердости (16.4 ГПа) обладал состав ZS05S2,
содержащий минимальное количество вискеров,
что выше, чем у ККМ без добавок. Вероятно, дан-
ное значение достигается за счет более низкой
пористости и высокой кажущейся плотности.

При увеличении содержания вискеров в соста-
ве ККМ повышалось значение критического ко-
эффициента интенсивности напряжений в диа-
пазоне от 5.7 до 6.4 МПа м1/2, а микротвердость
уменьшалась до 15.9 ГПа. При введении вискеров
SiCw2 с длиной до 200 мкм и диаметром до 200 нм

площадь границ раздела между SiC и ZrB2 увели-
чивается, а остаточные напряжения в ККМ после
спекания уменьшаются. При этом был установ-
лен путь распространения трещин, который “уга-
сал” и/или разветвлялся вдоль нитевидных кри-
сталлов и частиц карбида кремния. Выявлено, что
благодаря синергетическому эффекту нитевид-
ные кристаллы и дисперсные частицы SiC погло-
щают энергию распространения трещины во вре-
мя разрушения и таким образом увеличивают
вязкость разрушения.

При определении прочностных характеристик
было установлено, что образцы, содержащие вис-
керы SiCw1, обладали более низкими физико-ме-
ханическими свойствами, чем образцы, содержа-
щие вискеры SiCw2. Для определения предела
прочности при статическом трехточечном изгибе
образцов ККМ были изготовлены балки с габа-
ритными размерами 4.5 × 4.5 × 60.0 мм. Испыта-
ния на изгиб проводили при различной скорости
нагружения (от 0.5 до 1.5 мм/мин), при этом ва-
рьировалось расстояние между опорами от 40 до
50 мм. Результаты испытаний приведены на рис. 4.
Образцы ККМ, содержащие вискеры SiCw1, ха-
рактеризовались широким разбросом значений
предела прочности: от 190 до 380 МПа. При этом
установлено, что увеличение скорости нагруже-
ния и расстояния между опорами при повыше-
нии содержания вискеров в ККМ значительно
ухудшает свойства. Образцы ККМ, содержащие
вискеры SiCw2, характеризовались более равномер-
ным распределением значений прочности, кото-
рые находились в диапазоне от 390 до 580 МПа.
При этом также установлено, что увеличение ско-
рости нагружения и расстояния между опорами
при повышении содержания вискеров в ККМ
ухудшает свойства в среднем на 5–7%. Установ-
лено, что при расстоянии между опорами 40 мм и
скорости нагружения 1.0 мм/мин достигается
максимальное значение предела прочности при
изгибе – 580 МПа (ZS05S2). Введение вискеров
SiCw2 в образцы ККМ повышает предел прочно-
сти при изгибе на 10–15% относительно ZS без

Таблица 2. Результаты определения микротвердости и
критического коэффициента интенсивности напряже-
ний образцов ККМ на основе ZrB2/(20 – х)SiC/хSiCw

Маркировка Микротвердость, ГПа KIс, МПа м1/2

ZS 16.2 5.2
ZS05S1 15.8 5.1
ZS1S1 15.3 4.7
ZS15S1 15.0 4.2
ZS05S2 16.4 5.7
ZS1S2 16.1 6.0
ZS15S2 15.9 6.4
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добавок. Вероятно, ухудшение физико-механиче-
ских свойств при увеличении содержания виске-
ров в составе ККМ связано с локализацией частиц
карбида кремния при спекании, что приводит к их
неравномерному распределению в объеме ККМ.

Методом ДСК для составов ZS05S1, ZS05S2 и
ZS1S2 определена теплоемкость в диапазоне тем-
ператур от 20 до 800°С (рис. 5). Установлено, что
значения теплоемкости при комнатной темпера-
туре составляют 423–456 Дж/(кг К), а при 800°С –
от 697 до 792 Дж/(кг К). В соответствии с методи-
кой, разработанной во ФГУП “ВИАМ”, были
определены значения теплоемкости от 800 до
1600°С, которые составили для ZS05S1, ZS05S2 и
ZS1S2 от 760 до 846 Дж/(кг К) при 1600°С. Резуль-
таты исследований также показали, что химиче-
ский состав, содержание и морфология вискеров
карбида кремния существенно влияют на тепло-
физические свойства ККМ.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом ИПС получены образцы ККМ на ос-
нове ZrB2/(20 – х)SiC/хSiCw (х = 0.5–1.5 об. %) и
показано влияние морфологии и содержания
вискеров карбида кремния на их физико-механи-
ческие и теплофизические свойства.

Установлено, что введение 0.5 об. % виске-
ров карбида кремния SiCw с длиной частиц от 7
до 200 мкм и диаметром от 40 нм до 1.5 мкм в со-
став ККМ ZrB2/SiC позволяет получать образцы с
плотностью, близкой к теоретической (кажущаяся
плотность 99.7%, открытая пористость – 0.13%), а
также повысить микротвердость до 16.4 ГПа, кри-
тический коэффициент интенсивности напряже-
ний до 6.4 МПа м1/2 и значение предела прочно-
сти при изгибе до 580 МПа.
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