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Исследована зависимость скорости роста нитевидных нанокристаллов (ННК) от температуры. С
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ний о влиянии температуры на кинетику роста ННК показано, что температурные зависимости
скорости роста ННК можно предсказать термодинамическим путем, а лимитирующей стадией яв-
ляется кристаллизация на границе кристалл/жидкость.
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ВВЕДЕНИЕ
Несмотря на обилие работ и очевидный про-

гресс в исследованиях полупроводниковых ните-
видных микро- и нанокристаллов (ННК), наблюда-
емый в последние годы, механизм роста пар → жид-
кость → кристалл (ПЖК), еще не до конца понят. В
частности, ответ на вопрос о стадии, определяю-
щей скорость процесса, является одним из основ-
ных в понимании ПЖК-механизма. Однако важ-
ные экспериментальные сведения о кинетике роста
ННК остаются ограниченными и противоречивы-
ми [1–7]. Известно, что скорость и механизм
ПЖК-процесса сильно зависят от условий кристал-
лизации [2]. При этом температура (Т) является
фактором, оказывающим наибольшее влияние на
скорость роста ННК ( ), с помощью которого мож-
но судить и о механизме, и о его лимитирующей
стадии. Но в данном важнейшем вопросе имеется
много неясностей и разногласий [2, 6].

Цель настоящей работы – выяснить основные
причины разногласий в вопросе влияния темпе-
ратуры на скорость роста ННК и показать, что
ход зависимости (T) определяется термодина-
микой, а не кинетикой.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
ННК Si получали кристаллизацией из газовой

фазы в хлоридно-водородной системе с исполь-
зованием в качестве катализаторов частиц Cu, Au,

Ni, Pt и Cu–Al размером от 50 нм до 20 мкм [2, 8].
Температурный диапазон роста ННК составлял
от 850 до 1100°С. Мольное отношение компонен-
тов SiCl4 : Н2 поддерживалось в интервале от 0.005
до 0.02. Ростовыми подложками служили пласти-
ны Si с ориентацией {111}. Скорость роста ННК
определялась по методике “меток времени” [2].
Выращенные кристаллы исследовались методами
растровой электронной и сканирующей зондовой
микроскопии. Кинетические характеристики ННК
Si, Ge, GaAs и др. также анализировались по дан-
ным [1–3, 6, 7, 9–11].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 представлены температурные зави-

симости скорости роста ННК Si, выращенных с
участием различных металлов (М) в интервале
температур от 1000 до 1100°С. Видно, что с увели-
чением t скорость роста ННК понижается. Сни-
жение  наблюдается для разных типов М-ката-
лизаторов, разных диаметров ННК и для различ-
ных концентраций SiCl4 в газовой фазе. В то же
время с повышением t наблюдается усиление ра-
диального роста ННК (рис. 2).

Убывающая температурная зависимость 
(рис. 1) не характерна для роста ННК Si и Ge, по-
лучаемых при более низких t (<1000°С), для них с
повышением t скорость экспоненциально увели-
чивается (рис. 3а), а энергия активации составля-
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ет для Si ∼200 кДж/моль, для Ge ∼130 кДж/моль
[1]. В качестве лимитирующих стадий (среди ки-
нетических) здесь можно предположить процес-
сы адсорбции–десорбции и собственно поверх-
ностные реакции [12].

На рис. 3б приведены полученные в работе [6]
зависимости  = f(t) для роста ННК Si различных
радиусов. Видно, что  увеличивается с ростом t,
достигает пиковых значений, а затем уменьшает-
ся. Энергия активации, определенная по кривой 1,
составляет Еа = 100 кДж/моль. На рис. 3в показа-
ны зависимости  = f(t) для ННК GaAs с r = 20 нм
[6], полученные теоретически (кривая 1) в ра-
боте [10] и экспериментально (кривая 2) в рабо-
те [9]. Для нанопроволок GaAs при t = 480°C
Еа = 118 кДж/моль. При этом скорость роста
ННК GaAs полярными гранями (111)А и ( )В
различается в пять раз, а для граней {211} и {111}
ННК Si    [2].

Экспериментальные логарифмические зависи-
мости скорости роста от обратной температуры
для ННК GaAs, GaP и InAs, синтезированных ме-
тодом газофазной эпитаксии с участием частиц
Au с радиусом ∼25 нм в интервале температур
350–525°С, приведены на рис. 3г [11]. При низких

v

v

v

1 1 1

{ }v 211 @ { }v 111

t (рис. 3г) кривые скорости роста ННК GaAs, GaP
и InAs ассимптотически приближаются к предель-
ным кривым, соответствующим типичной энергии
активации Еа. Однако при повышении темпера-
туры, в области 470–475°С, для ННК GaAs, GaP и
InAs наклон кривых существенно уменьшается, а 
достигает максимума. При t > 450–475°С скорость
роста ННК фактически убывает с температурой.

Для нескольких температур исследован харак-
тер удлинения ННК Si (l) с течением времени
(рис. 4). Как видно из рис. 4, функция l(τ) являет-
ся линейной с почти постоянным углом наклона.

Для объяснения наблюдающихся различий за-
висимостей  = f(t) проанализируем имеющиеся
представления и модели. Считается, что для экс-
периментов по химическому паровому осажде-
нию при больших размерах частиц катализатора
(r > 1 мкм), высоких ростовых температурах
(~1000°С для Si и ~700°С для GaAs) и, следова-
тельно, очень малых длинах диффузионного про-
бега  (  мкм) адсорбированных атомов
(адатомов) характерен адсорбционно-контроли-
руемый рост ННК, определяющий активационную
природу зависимости (t) [1, 2]. Картина роста та-
ких нитей [5, 6] показывает, что их скорость лими-
тируется адсорбционно-десорбционными процес-
сами на поверхности капли как результат прямых
соударений атомов парового вещества с жидкой фа-
зой [2]. Следовательно, длина ННК не может быть
больше толщины осажденного слоя (l '), если нет де-
сорбции. Но фактически это не так и l/l ' ≈ 7–10 [2].

v

v
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v

Рис. 1. Температурные зависимости скорости роста
ННК Si cо средним радиусом 500 нм; катализаторы:
1 – Al–Cu, 2 – Cu, 3 – Au, 4 – Pt.
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Рис. 2. Зависимость скорости радиального (латераль-
ного) роста ННК Si от температуры процесса.
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Появление новых современных источников
кристаллизуемого материала позволило суще-
ственно снизить ростовые температуры и умень-
шить диаметры ННК до 10–100 нм. Поэтому при-
нимается, что прямое поступление атомов из газо-
вой фазы в каплю пренебрежимо мало, а контроль

роста ННК обеспечивают диффузионный и ад-
сорбционно-десорбционный вклады с поверхно-
сти подложки и боковых стенок кристаллов [5, 6].

Так, для объяснения зависимости, показанной
на рис. 3г, авторы [5, 11] прибегают к предполо-

Рис. 3. Логарифмические зависимости аксиальной скорости роста ННК Si и Ge, выращенных из SiH4 и GeH4 при дав-
лении  = 1.33 × 103 Па, от обратной температуры [1] (а); температурные зависимости скорости роста
ННК Si для нанопроволок с радиусом r = 1 (1), 2 (2) и 25 нм (3) [7] (б); сравнение экспериментальной (2) и теоретиче-
ской (1) температурных зависимостей скоростей роста нанопроволок GaAs [6, 9, 10] (черные кружки – эксперимен-
тальные данные [10], светлые кружки – результаты расчетов [9]) (в); температурные зависимости скорости роста ННК
GaAs, GaP и InAs, полученных методом газофазной эпитаксии из металлорганических соединений [11] (г).
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жениям, что в высокотемпературной области
(при t > 450–475°C на рис. 3г) средняя длина диф-
фузионного пути адатомов на поверхности под-
ложки  лимитируется десорбцией, поэтому 
уменьшается. В области t < 450°C, где десорбция
мала, уменьшение t приводит к возрастанию кон-

центрации адатомов  кристаллизуемого мате-
риала на поверхности подложки. Из-за возраста-

ющей  адатомы не успевают достигнуть движу-
щейся вершины ННК, поскольку их захватывают
растущие островки. Следовательно, при низких t
величина  лимитируется адсорбцией на поверх-
ности подложки. Но давайте проанализируем эти
процессы детально на примере роста ННК Si.

Пусть растущие ННК Si находятся в атмосфе-
ре пара кристаллизуемого вещества при давлении р
и температуре T. Тогда в соответствии с кинети-
ческой теорией газов первоначально на единицу
площади поверхности ростовой подложки с на-
нокаплями M-катализатора в единицу времени
осаждается p/(2mkT)1/2 частиц массы m вещества
(здесь k – постоянная Больцмана) [13]. Будем
рассматривать адсорбцию лишь на подложке и
боковых стенках ННК. Тогда концентрация ада-
томов равна

λa λa

1
cN

1
cN

λa

(1)

где N0 – поверхностная плотность атомов (для
(111) Si N0 = 7.84 × 1018 м–2), Eads − энергия актива-
ции процесса адсорбции.

О том, что термоактивируемая адсорбция (1)
не лимитирует рост ННК, свидетельствует зави-
симость скорости роста от их кристаллографиче-
ской ориентации на одинаковых по ориентиров-
ке подложках [2], т. е. зависимость  от структуры
растущей торцевой грани, а также интенсифика-
ция образования кристаллических слоев по дву-
мерному механизму на подложке и боковых стен-
ках кристаллов Si с ростом t в широком интервале
температур: 500–1000°С [1] и 800–1100°С (рис. 2).
При быстрой адсорбции концентрация адатомов на
подложке и боковых стенках ННК возрастает, ато-
мы захватываются растущей поверхностью и идет
усиливающийся рост по механизму пар → кристалл
(наблюдается экспоненциальная зависимость ско-
рости радиального роста ННК от t), хотя ход зави-
симости (t) для осевого роста ННК в этих темпе-
ратурных диапазонах неоднозначен (рис. 3).

Однако из положения адсорбции под влиянием
тепловых колебаний адатом может покинуть поверх-
ность со скоростью десорбции ~ , где
Edes − энергия активации процесса десорбции при
переходе адатома обратно в паровую фазу. Время
жизни адатомов τa на поверхности ростовой под-
ложки

(2)

где  − частота колебаний адатомов около поло-
жения равновесия (1012–1013 Гц). При равенстве
потоков конденсирующихся атомов и атомов, по-
кидающих подложку, выражение для концентра-
ции  на подложке будет иметь вид

(3)

Поскольку в качестве ростовых подложек для
роста ННК как правило используются пластины
Si{111}, проведем оценку  и τa для грани (111) Si
в контакте с собственным паром при t = 927°C и
р = 1.6 × 10–5 Па. Принимая mSi = 4.76 × 10–27 кг,

Edes = 231.8 кДж/моль и  ≈ 1013 Гц, получим  ≈
≈ 3 × 1016 м–2. Так как поверхностная плотность ато-
мов на грани Si (111) равна 1.54 × 1019 м–2, то доля
позиций, заполненных адатомами, составляет
~1.46 × 10–3. При понижении t до 727°C и постоян-
стве плотности потока доля заполненных мест уве-
личится до ~1.46 × 10–1. Тогда длительность пребы-
вания адатома на Si-поверхности τa составит ~0.06 с

( )≅ −1 0 exp / ,с
adsN N E kT

v

v

( )−exp /desE kT

( )τ ≅ ν −1/ exp / ,c
a a desE kT

νc
a

1
cN

( ) ( ) ( )
−

= ν π
1 2

1 2 exp / .c c
a desN p mkT E kT

1
cN

νc
a 1

cN

Рис. 4. Зависимости удлинения ННК Si диаметром
0.8 мкм от времени выращивания при различных тем-
пературах; катализатор Ni.
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при t = 927°C и ~6 с при t = 727°C. С дальнейшим
понижением температуры τa возрастет еще больше.

Адатомы совершают тепловые колебания, ко-
торые приводят к перескокам в соседние положе-
ния адсорбции, это обеспечивает диффузию по
поверхности подложки и, в конечном счете, пере-
ход атомов на боковые стенки ННК. Количество
перескоков в единицу времени определяется эф-
фективным коэффициентом поверхностной диф-
фузии

(4)

где  − энергия активации диффузии, а – меж-
атомное расстояние.

На основании уравнений (2) и (4) вычислим
длину свободного пробега адатома за время его
пребывания τa на ростовой Si-подложке

(5)

Энергия активации диффузии для атомов Si на

грани (111) составляет  ≈ 115 кДж/моль, а Edes =
= 231 кДж/моль [13]. При t = 727°C среднее рассто-
яние прохождения адатома за время нахождения
его на грани (111) Si равно  ≈ 1.8 × 103а ≈ 8.1 ×

× 10–7 м (здесь а ≈ 0.45 нм). Так как Edes > , то 
зависит от соотношения  и средняя длина
диффузионного пробега адатомов  должна су-
щественно возрастать с уменьшением t. Следова-
тельно, при десорбционном контроле процесса с
понижением температуры скорость роста ННК
должна экспоненциально возрастать, что проти-
воречит экспериментальным данным (рис. 1 и 3).

Вероятность поступления адатомов из сосед-
них мест адсорбции на площадку а2 составляет

~ , в то время как вероят-
ность поступления атомов из газовой атмосфе-

ры пропорциональна ~ . С уче-
том (2) соотношение этих вероятностей равно

. Если учесть, что ,
то можно считать, что основная доля материала
для заполнения мест адсорбции поступает за счет
миграции атомов из соседних мест адсорбции, а
не путем прямой конденсации из пара. Так, по
оценкам [14], для грани Si (111) при t = 727°C от-
ношение указанных выше вероятностей равно
~4 × 106. Из этих оценок следует, что при осаждении

Si из пара . Таким обра-
зом, нуклеация на поверхности Si-подложки и
ННК с ростом t не может уменьшать скорость роста.

( )= ν −2 exp / ,c c c
a a aD a U kT

c
aU

( ) ( ) λ ≈ τ = − 
1/2

exp /2 .c c
a a a des aD a E U kT

c
aU

λa
c
aU λa

/desE kT
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( )ν −2
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( )π 1/22/ 2pa mkT

( ) − exp /2c
des aE U kT @

c
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( ) −  @exp /2 1c
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Однако поверхностная диффузия на подложке
и боковой поверхности ННК также не может
контролировать скорость роста кристаллов, по-
скольку в условиях разреженной атмосферы и

больших  (~3–10 мкм), больших  и малых
транспортных путей доставки питающего мате-
риала в силу малости размеров ННК (диаметр d ~
~ 10–100 нм и длина l ~ 1 мкм) диффузия, наобо-
рот, протекает очень быстро (l < ). Так, в случае
роста ННК GaAs при t = 580°C  атома Ga на по-
верхности GaAs ( ) B составляет ∼6 мкм, а на
боковой поверхности ННК GaAs {110} по расче-
там – от 2–3 до 8–10 мкм [5]. Аналогично, при ти-
пичных длинах ННК Si l ~ 1 мкм и типичных ко-
эффициентах поверхностной диффузии (для

Si(111) при t = 727°C, по оценкам,  ~ 10–11 м2/с)
скорость поверхностной диффузии составляет

 ~  ~ 10–5 м/с. Такой величины могли бы
достигать в пределе скорости роста ННК Si при
лимитировании процесса стадией поверхностной
диффузии. Однако наблюдаемые скорости роста
ННК (1–10 нм/с) на три–четыре порядка ниже
полученных оценочных величин.

Выводы о диффузионном режиме роста ННК
также противоречат и наблюдаемым экспонен-
циальным, т.е. сильным, температурным зависи-
мостям  = f(t) (типичный вид таких зависимо-
стей показан рис. 3а), свидетельствующим об ак-
тивационном характере процесса (Еа обычно
составляет 40–200 кДж/моль). Но известно, что
температурная зависимость диффузии слабая, сте-
пенная (с показателем степени не более 1.5–2), а
энергия активация диффузии обычно не превы-
шает 4–20 кДж/моль [2].

Кроме того, наблюдаемые пиковые зависимо-
сти  = f(t) и ln  = f(1/T) c характерной ниспада-
ющей ветвью при более высоких температурах
(правые ветви кривых на рис. 3б, 3в и левая ветвь
кривых на рис. 3г) не получается объяснить ни в
рамках кинетической, включая адсорбционно-
десорбционную, ни в рамках диффузионной мо-
делей [1–11].

Вместе с тем, непонятна недооценка авторами
многих моделей стадии встраивания атомов ве-
щества в решетку ННК при столь низких темпе-
ратурах ростовых процессов (340–640°C). Учитывая
эту стадию, характерный вид кривых ln  = f(1/T)
можно было бы интерпретировать следующим об-
разом.

Рассмотрим реакцию кристаллизации веще-
ства А на границе жидкость (L)/кристалл (S), ко-
торая приводит к росту ННК: АL ⇔ AS, (ΔH ≶ 0),
где ΔH – тепловой эффект (энтальпия) реакции

λa
c
aD

λa

λa

1 1 1

c
aD

vDS /c
aD l

v

v v
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при постоянном давлении. При кристаллизации
Si, Ge, GaAs и др. процесс характеризуется отри-
цательной теплотой реакции (ΔH < 0, т.е. реакция
экзотермическая, теплота выделяется). Несмотря
на это, в начале температурного диапазона с по-
вышением t скорость роста ННК быстро увеличи-
вается (рис. 3). Данный факт наряду с экспонен-
циальной зависимостью (Т) в начальной темпе-
ратурной области (рис. 3а (прямые линии), 3б и
3в (левые ветви кривых) и рис. 3г (правые ветви))
и зависимостью скорости роста от ориентации
ННК [2] служит сильным доводом в пользу кине-
тического режима роста с лимитирующей стади-
ей встраивания вещества в решетку кристалла.
Кроме того, из линейной функции l = f(τ) (рис. 4)
следует, что  = dl/dτ = const и не зависит от концен-
трации кристаллизуемого вещества при t = const.
Это возможно только для поверхностного про-
цесса нулевого порядка по объемной концентра-
ции реагента, поскольку порядок реакций в диф-
фузионной области всегда первый. В этом случае
состав капли вблизи границы кристалл/жидкость
мало отличается от состава ННК и процесс не
требует диффузии.

В кинетической области кривые скорости
роста приближаются к кривым, соответствую-
щим характерным для кристаллизации значе-
ниям Eа (>100 кДж/моль). Но при повышении t
до 650–700°C (рис. 3б) и 450–475°C (рис. 3в, 3г)
наклон кривых уменьшается по мере того, как
все более существенными становятся термоди-
намические факторы.

В области высоких t скорость роста ННК фак-
тически убывает с ростом температуры (рис. 3б,
3в (правая ветвь кривых) и рис. 3г (левая ветвь)),
поэтому кажется, что процесс перешел в диффу-
зионный режим [5, 6]. На самом деле зависимость

 = f(t), характеризующая процесс с ΔH < 0, опре-
деляется термодинамическими причинами. С ро-
стом t равновесие процесса кристаллизации сме-
щается в сторону эндотермической реакции рас-
творения кристаллического вещества и скорость
роста ННК падает. При этом максимумам на кри-
вых рис. 3б–3г соответствует t, при которой все
факторы оказывают на  одинаковое влияние.

Очевидно, в исследованном интервале темпе-
ратур кинетический член , где R –
газовая постоянная, не вносит заметного вклада в
наблюдаемую скорость роста ННК, если она
определяется термодинамикой, а не кинетикой
процесса. Более того, большая величина энергии
активации (100–200 кДж/моль) [6] не может слу-
жить признаком кинетического режима для де-
сорбции, поскольку процесс десорбции эндотер-

v

v

v

v

( )−exp /аE RT

мичен и ΔH > 0. Убывающую зависимость  = f(t)
(рис. 1) нельзя объяснить и снижением выхода Si,
так как суммарная теплота реакции из смеси SiCl4 +
+ H2 положительна (ΔH > 0, реакция эндотерми-
ческая) и с увеличением t скорость роста ННК
должна возрастать.

Для того чтобы понять возможность влияния
термодинамических факторов на рост ННК Si,
рассмотрим реакцию на границе кристалл/газ

(6)
Если предположить, что скорость роста ННК

определяется объемной диффузией или реакцией
на межфазной границе, то, упрощенно, выделим
три стадии ПЖК-процесса вблизи равновесия:
1) диффузия Si в жидкой капле к растущей грани
ННК; 2) встраивание атомов Si в решетку кри-
сталла (6); 3) диффузия атомарного Si от торцевой
грани ННК к поверхности капли.

Скорость первой стадии можно выразить как
перенос массы вещества

(7)

где  – скорость диффузии атомов Si к растущей
поверхности, kD1 – коэффициент массопереноса
Si, Сsurf и СL – концентрации кристаллизуемого
вещества вблизи поверхности капли и на границе
с кристаллом.

Скорость обратимой реакции кристаллизации (6)
 выразим как

(8)

где kk dir и kk back – константы скорости прямой и
обратной реакции, СS – равновесная концентра-
ция атомов на границе с кристаллом.

Скорость диффузии атомарного Si от торцевой
грани ННК выразится как

(9)
При записи выражения (9) предполагалось,

что изначально жидкая фаза содержит равновес-
ную концентрацию Si и, следовательно, СL = СS.

Если рост ННК проходит в стационарном
режиме, то скорости всех звеньев равны:

, где  – наблюдаемая скорость
роста ННК. Из уравнений (7)–(9) получаем соот-
ношение для скорости роста ННК

(10)

Выражение в скобках показывает, что обрат-
ная величина константы скорости роста ННК
равна сумме обратных значений констант скоро-
стей стадий процесса. Реакция (6) – реакция пер-
вого порядка, поэтому можно записать

v

⇔ Δ <Si Si ,  0.L S H

( )= −v 1 1 ,D D surf Lk C С

v 1D

vk
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(11)

где K – константа равновесия реакции кристал-
лизации. Коэффициенты диффузии kD1 и kD2 в (7)
и (9) должны быть одинаковы, т.е.

(12)
где kD – коэффициент массопереноса. Подстав-
ляя (11) и (12) в (10), получим

(13)

Константа  возрастает с температурой по
экспоненциальной зависимости, которую можно
описать уравнением Аррениуса

(14)

Коэффициент kD связан с Т степенной функ-
цией. Поэтому скорость диффузионного процес-
са в первом приближении можно принять

(15)
где b – коэффициент пропорциональности. Тем-
пературная зависимость константы K определя-
ется интегральным выражением Вант-Гоффа

(16)

где m – некоторая постоянная. Подставляя (14),
(15) и (16) в (13), получаем

(17)

Из выражения (17) следует, что при Сsurf = const
и низких Т решающее влияние на скорость роста
ННК оказывает первое слагаемое и процесс под-
чиняется кинетическим закономерностям. В
этой области функция ln  = f(1/T) носит линей-
ный характер (рис. 3а, левая ветвь кривых на
рис. 3б, 3в и правая ветвь кривых на рис. 3г). Но с
ростом Т для реакции кристаллизации с относи-
тельно высокими значениями (по модулю) ΔН < 0
зависимость (Т) будет определяться третьим
слагаемым в (17) и подчиняться термодинамиче-
ским закономерностям (рис. 1, рис. 3б, 3в (правая
ветвь кривых) и рис. 3г (левая ветвь)). Для росто-
вых систем с ΔН ≥ 0 и Т выше максимальных на-
блюдаемая скорость роста ННК  ~ Т3/2.

Таким образом, можно констатировать, что
причины, лежащие в основе различий представ-
лений о влиянии Т на скорость роста ННК, за-
ключаются в превалирующей роли термодинами-
ческого фактора экзотермической реакции кри-
сталлизации, а не кинетики процесса роста.
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1 1 11 .k dir D surfk k K С

k dirk

( )= −exp / .k dir ak A E RT

= 3/2,Dk bT

( )= −Δexp / ,K m H RT

( )( )

−

−
−

 Δ  = − +  
  

Δ+ + − 


v

1

1
1 2/3

exp

1 exp .

a

surf

EA
RT

Hb T m С
RT

v

v

v

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано, что недооценка влияния термоди-

намических факторов является основной причи-
ной, определяющей различия результатов изучения
влияния Т на скорость роста ННК и противоречи-
вые выводы о лимитирующей стадии ПЖК-про-
цесса. Для обратимых процессов кристаллизации
ННК Si, Ge, GaAs и др., у которых теплота реак-
ции отрицательна (ΔН < 0), в области низких Т
преобладает кинетический режим с лимитирую-
щей стадией кристаллизации на границе кри-
сталл/жидкость. При повышении Т ход зависи-
мости (T) определяется термодинамическими, а
не кинетическими причинами. Интенсифициро-
вать рост ННК в экзотермическом процессе мож-
но, понижая температуру и давление.
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Синтезирован и охарактеризован методами РФА, ДТА и изучением микроструктуры композит, со-
стоящий из 80 мол. % α''-Cd2.76Mn0.24As2 и 20 мол. % MnAs. Установлено, что композит является
мягким ферромагнетиком с температурой Кюри 328 К, в интервале температур 4–300 К для него ха-
рактерен металлический тип проводимости. Композит обладал высоким положительным магнето-
сопротивлением, достигавшим 600% в магнитном поле 8 Тл. Природа магнетосопротивления опре-
деляется воздействием силы Лоренца, которая подавляла влияние спин-магнитных моментов фер-
ромагнетика MnAs. Линейный характер температурных и магнитных зависимостей сопротивления
представляет практический интерес для использования композита как материала сенсоров темпе-
ратур и магнитного поля.

Ключевые слова: арсенид кадмия, дираковский топологический полуметалл, арсенид марганца,
электросопротивление, намагниченность, магнитная восприимчивость
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ВВЕДЕНИЕ
Интерес к композитам системы Cd3As2–MnAs

во многом обусловлен уникальными свойствами
входящих в их состав компонентов. В ранних ис-
следованиях арсенида кадмия отмечалось, что он
является узкозонным полупроводником с ано-
мально высокой подвижностью носителей заряда
[1–9]. Для Cd3As2 характерны полиморфные пре-
вращения α → α' → α'' → β-Cd3As2 [10–12]. Расчеты
и анализ зонных структур α-Cd3As2 и α''-Cd3As2
[13–17] показали, что эти фазы могут рассматри-
ваться как топологические дираковские 3D-полу-
металлы, аналоги 2D-графена, с возможными эф-
фектами значительного магнетосопротивления и
сверхпроводимости. Экспериментальные иссле-
дования, выполненные на объемных [18–20] и
пленочных [21–23] образцах, подтвердили эти
предположения.

MnAs относится к металлам с дырочным ти-
пом проводимости и является мягким ферромаг-
нетиком с температурой Кюри выше комнатой
[24–26]. Арсенид марганца рассматривается как
перспективный материал в энергоэффективном и
безопасном для окружающей среды методе охла-
ждения с помощью магнетокалорического эф-
фекта [26–28].

При исследовании композитов, состоящих из
ферромагнетика (в данном случае MnAs) и высоко-
проводящей матрицы (Ca2.76Mn0.24As2) представля-
лось важным оценить химическую совместимость
этих фаз и возможность использования в качестве
материалов спинтроники [29–31]. В качестве объ-
екта исследования выбран композит состава 80 мол. %
α''-Cd2.76 Mn0.24As2–20 мол. % MnAs.

УДК 537.622.4539.89541.123:546.21'831'832

EDN: REKGKI
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез проводили вакуумно-ампульным ме-

тодом из высокочистых элементов тройной си-
стемы Cd3As2–MnAs–CdAs2 [32]. Анализ резуль-
татов по растворимости марганца в Cd3As2 [7]
показал, что состав синтезированных образцов
должен быть Cd2.76Mn0.24As2, поэтому при синте-
зе, чтобы не отклониться от квазибинарности
разреза Cd3As2–MnAs, вводился соответствую-
щий избыток марганца. Образцы представляли
собой плотные слитки массой ∼20 г с малым ко-
личеством пор и трещин. Внешний вид синтези-
рованного образца представлен на рис. 1.

Образцы исследовали с помощью рентгенофа-
зового анализа (РФА), дифференциального тер-
мического анализа (ДТА), микроструктурного
анализа (оптический микроскоп EPIQUANT).
РФА проводили на дифрактометре BRUKER D8
ADVANCE (CuKα-излучение, λ = 0.1540 нм). Для
расшифровки рентгенограмм использовали базу
данных ICDD PDF-2 и программную среду Dif-
frac.Suite EVA. ДТА проводили на установке, от-

калиброванной по температурам плавления репе-
ров (Sn, Zn, Ge, NaCl), с комьютерным управле-
нием. Точность определения тепловых эффектов
составляла ±2°С.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Исследование намагниченности и магнит-

ной восприимчивости проводили с помощью
СКВИД-магнетометра (Magnetic Property Mea-
surement System-XL-7 EC) с чувствительностью при
измерениях магнитного момента 1 × 10–8 Гс см3 в
области температур 4–350 К в режимах охлажде-
ния в магнитном поле 100 Э (FC) и без магнитно-
го поля (ZFC).

Полевые и температурные зависимости элек-
тросопротивления измеряли стандартным четы-
рехзондовым методом в интервале температур 4–
300 К в магнитных полях до 8 Тл на образцах
электронного типа проводимости с концентра-
цией носителей заряда 1.7 × 1019 см3, подвижно-
стью 4.9 × 103 см2/(В с) и удельным сопротивле-
нием 7.7 × 10—5 Ом см.

На рис. 2 представлены дифрактограммы
Cd2.76Mn0.24As2 и MnAs, взятых в качестве этало-
нов, а также дифрактограмма синтезированного
образца, которая содержит рефлексы двух фаз:
α''-Cd3As2 (пр. гр. P42/nmcs (03-065-2857 ICDD
PDF-2)) и MnAs (пр. гр. P63/mmc (00-028-0644
ICDD PDF-2)). Следует отметить, что наличие фа-
зы α''-Cd3As2 в композите подтверждает наши дан-
ные о ее стабилизации при введении марганца [7].

На рис. 3 приведены ДТА-кривые нагревания
и охлаждения композита. На кривой нагревания
видны 3 эффекта, относящиеся к полиморфному
превращению α → β-Cd3As2 при 560°C, к плавле-
нию эвтектики при 593°C и ликвидусу при 710°C.
На кривой охлаждения при кристаллизации на-
блюдается значительное переохлаждение, что ти-
пично для соединений, содержащих мышьяк.

Микроструктура образца состоит из двух фаз
(рис. 4): светлая идентифицируется как MnAs, бо-
лее темная – как α''-Cd2.76Mn0.24As2.

На рис. 5 представлены температурные зави-
симости магнитной восприимчивости χ. Видно,
что при T ~ 310 K наблюдается резкое падение
магнитной восприимчивости, что объясняется
началом перехода из ферромагнитного в парамаг-
нитное состояние. Температура Кюри TC, оценен-
ная по точке перегиба кривой χ (T) (∂2χ)/∂T 2 = 0),
составляет 328 K и согласуется с данными для ар-
сенида марганца в композитах [9, 26–28].

На рис. 6 приведена зависимость магнитного мо-
мента от напряженности внешнего магнитного поля.
Композит состава 80 мол. % α''-Cd2.76Mn0.24As2–
20 мол. % MnAs относится к мягким ферромагне-
тикам с величиной Hs ~ 5000 Э и Hc ~ 10 Э. На кри-

Рис. 1. Внешний вид слитка состава 80 мол. %
Cd2.76Mn0.24As2–20 мол. % MnAs.
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Рис. 2. Дифрактограммы Cd2.76Mn0.24As2 (1), MnAs (2), композита 80 мол. % Cd2.76Mn0.24As2–20 мол. % MnAs (3).
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Рис. 3. ДТА-кривая образца состава 80 мол. % Cd2.76Mn0.24As2–20 мол. % MnAs.
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вой ZFC (рис. 5) в диапазоне 280–50 К наблюда-
лась особенность: снижение величины магнитной
восприимчивости и намагниченности на ~3.3%,
преимущественно с 240 К. Такой вид ZFC харак-
терен для эффекта фрустрации при переходе фер-
ромагнетика в состояние спинового стекла.

На рис. 7 представлены температурные за-
висимости электросопротивления композита
80 мол. % α''-Cd2.76Mn0.24As2–20 мол. % MnAs в
интервалах температур 4–300 К и магнитных по-
лей 0–8 Тл. Измерения проводили при взаимно
перпендикулярных направлениях векторов элек-

Рис. 4. Микроструктура образца состава 80 мол. % Cd2.76Mn0.24As2–20 мол. % MnAs.

50 мкм

Рис. 5. Температурные зависимости магнитной вос-
приимчивости композита 80 мол. % Cd2.76Mn0.24As2–
20 мол. % MnAs, охлажденного в магнитном поле
100 Э (FC) и без магнитного поля (ZFC).
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Рис. 6. Зависимость магнитного момента от внешнего
поля для композита 80 мол. % Cd2.76Mn0.24As2–
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трического и магнитного полей. С ростом темпе-
ратуры и величины магнитного поля наблюдается
линейное увеличение сопротивления. Это свиде-
тельствует о металлическом характере проводи-
мости и о значительном положительном магнето-
сопротивлении композита.

На рис. 8 представлены магнитополевые зави-
симости сопротивления при 4 K. Зависимость от
направления полей указывает на наличие анизо-
тропного магниторезистивного эффекта, харак-
терного для ферромагнетиков. Эффект подавля-
ется воздействием силы Лоренца, приводящей к
появлению положительного магнетосопротивле-
ния. Это подтверждают магнитополевые зависи-
мости, измеренные в диапазонах магнитных по-
лей 0–8 Тл и температур 4–300 К, при перпенди-
кулярной направленности векторов магнитного и
электрического полей (рис. 9). Линейный харак-
тер изменения сопротивления от температуры и
от магнитного поля выгодно отличает композит
от фазы Cd3As2, для которой также характерен
значительный магниторезистивный эффект, од-
нако при этом отсутствует линейный характер за-
висимости от температуры и магнитного поля.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Анализ температурных зависимостей электро-

и магнетосопротивления позволил установить,
что в композите наблюдаются металлический ха-
рактер проводимости и положительное магнето-
сопротивление, что свидетельствует о преимуще-
ственном влиянии дираковского топологического
полуметалла на проводимость композита. Вместе с
тем наличие анизотропного магниторезистивного
эффекта свидельствует о влиянии спин-магнитных
моментов ферромагнетика MnAs на характер про-
водимости композита. При температуре 240 К в
слабых магнитных полях в композите наблюдает-
ся состояние, аналогичное спиновому стеклу.
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ВВЕДЕНИЕ
Проблема поиска новых функциональных ма-

териалов – одна из наиболее актуальных в по-
следние десятилетия. Для качественного перехода к
новым технологиям в различных сферах производ-
ства уже недостаточно традиционных материалов,
необходимы радикально новые решения. Одним
из наиболее динамично развивающихся направ-
лений является поиск наноструктурированных
материалов [1, 2]. Это материалы различной раз-
мерности, элементарными строительными бло-
ками для которых служат атомные кластеры [2].
Поскольку свойства атомных кластеров легко ва-
рьировать, изменяя число атомов в них и/или
атомный состав [3–8], то открываются широкие
возможности для конструирования функциональ-
ных материалов с заданными свойствами под
нужды той или иной производственной задачи.

Наноматериалы на основе олова рассматрива-
ются как перспективные новые материалы. Напри-
мер, наноклеточные кристаллы на основе олова об-
ладают уникальными термоэлектрическими свой-
ствами [9], одномерные наноструктуры на основе
олова (наностержни, нанопроволоки) могут быть
использованы для разработки газовых высокочув-

ствительных сенсоров [10], наночастицы олова ис-
пользуются для конструирования новых анодных
материалов для литий-ионных аккумуляторов [11].
Очевидно, что работы по синтезу таких материа-
лов невозможны без достоверной информации о
структуре и свойствах элементарных блоков, из
которых эти материалы конструируются – атом-
ных кластеров.

Экспериментальное исследование простран-
ственной структуры и свойств атомных кластеров в
настоящее время технически затруднительно, по-
этому особое значение приобретает компьютерный
эксперимент. Наиболее эффективным методом в
таких экспериментах является теория функционала
плотности (DFT), однако существует проблема –
часто встречающаяся зависимость результатов рас-
четов от используемого DFT-функционала [12].
Поэтому важна возможность сравнить результа-
ты расчета с соответствующими эксперименталь-
ными данными.

Для достоверного определения пространствен-
ной структуры можно комбинировать компью-
терный DFT-эксперимент с методом фотоэлек-
тронной спектроскопии [4, 5]. Известно достаточ-
ное количество работ, в которых представлены

−HfSnn
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фотоэлектронные спектры различных кластеров,
в т.ч. кластеров олова [13]. Сопоставление рас-
считанного электронного спектра каждого из
наиболее стабильных изомеров кластера с его фо-
тоэлектронным спектром позволяет определить,
какие именно структуры были детектированы
экспериментально, поскольку профиль электрон-
ного спектра значительно зависит от особенностей
атомной структуры кластера.

В данной работе представлены результаты оп-
тимизационных расчетов атомной структуры не-
которых кластеров ряда , а именно, с n = 15–
17. Для этих кластеров известны данные по иссле-
дованиям электронного спектра методом фото-
электронной спектроскопии [13], что позволяет
сопоставить результаты компьютерного экспери-
мента и эксперимента прикладного, тем самым
оценив адекватность расчетов. Расчеты проводи-
лись в рамках теории функционала плотности с
использованием трех функционалов: B3LYP [14,
15], B3PW91 [16] и PBE [17, 18] в комбинации с ба-
зисом SDD [19, 20]. Это дало возможность про-
анализировать влияние выбора DFT-функционала
на результаты оптимизационных расчетов атомной
структуры, а сопоставление рассчитанных данных с
известными экспериментальными [13] позволило
предложить оптимальную стратегию компьютерно-
го эксперимента по моделированию простран-
ственной структуры кластеров на основе олова.

МЕТОД РАСЧЕТА

Для каждой оптимизированной структуры полу-
чались собственные значения энергии каждой мо-
лекулярной орбитали, т.е. энергетический спектр, в
котором каждую молекулярную орбиталь можно
представить в виде уровня. Теоретические спек-
тры получались после того, как каждый энергети-
ческий уровень заменялся гауссовым распределе-
нием с полушириной 0.15 эВ и интенсивности
всех распределений при каждом значении энер-
гии складывались. Совмещение рассчитанных и
экспериментальных спектров по энергетической
шкале проводилось по положению верхней за-
полненной орбитали.

Средняя энергия связи  вычислялась по
формуле

где  и  – полные энергии свободно-
го атома олова и аниона гафния соответственно,

 – полная энергия кластера, n – число
атомов олова в кластере.
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Для расчетов использовался программный ком-
плекс Gaussian09 [21].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Для кластеров  получены шесть стабиль-
ных изомеров (рис. 1). Изомеры 15-ARH1, 15-ARH2
и 15-ARH3 можно рассматривать как arachno-
многогранники Уэйда–Мингоса [22, 23], кото-
рые получаются удалением двух вершин из closo-
многогранника с семнадцатью вершинами (см.
рис. 1). Изомер 15-NIDO представляет собой ni-
do-многогранник, он получается удалением од-
ной вершины из closo-многогранника с шестна-
дцатью вершинами. Все эти изомеры можно отне-
сти к дельтаэдрическим структурам, поскольку они
представляют собой многогранники с преимуще-
ственно треугольными гранями. Атомы олова в
этих структурах образуют по четыре или пять свя-
зей Sn–Sn. Еще два изомера кластера  имеют
призматическую структуру, которая может быть
описана как сильно искаженная шестиугольная
призма с атомом гафния внутри и с тремя допол-
нительными атомами олова. В изомере 15-PR1
два дополнительных атома олова формируют свя-
зи с одним основанием призмы, а один – с проти-
воположным. В изомере 15-PR2 все три дополни-
тельных атома расположены над одним основа-
нием призмы. Большинство атомов олова в этих
структурах формируют по три связи Sn–Sn, поэто-
му их можно отнести к трехсвязным структурам.

По результатам всех трех расчетов наиболее
стабильными изомерами являются изомеры с
дельтаэдрической структурой. Средние энергии
связи в них близки по результатам B3PW91- и
PBE-расчетов (см. табл. 1). Призматические изо-
меры, согласно этим расчетам, являются заметно
менее стабильными, и можно предположить, что
они не были детектированы экспериментально.
По результатам B3LYP-расчета изомер 15-NIDO яв-
ляется основным, а изомеры 15-ARH1, 15-ARH2 и
15-ARH3 имеют несколько меньшие средние энер-
гии связи. Энергия связи в изомере 15-PR1 при
этом сопоставима с энергией связи в arachno-изо-
мерах. Если на основании B3LYP-расчета делать
вывод о том, какие структуры могут быть получе-
ны экспериментально, то нельзя исключить на-
блюдение наряду с дельтаэдрическими и призма-
тического изомера 15-PR1.

Сопоставление рассчитанных электронных
спектров каждого изомера кластера с фотоэлек-
тронным спектром [13] показывает, что рассчитан-
ные спектры каждой из дельтаэдических структур
хорошо согласуются с экспериментальным, а про-
филь их суммарного спектра практически идеаль-
но совпадает с профилем фотоэлектронного

−
15HfSn

−
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Рис. 1. Атомные структуры и схема формирования стабильных изомеров кластера , сопоставление их рассчи-
танных электронных спектров с экспериментальными [13]: черным цветом показан атом гафния, серым – атомы оло-
ва (связи Hf–Sn не показаны для упрощения рисунка).
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спектра (рис. 1). Такое совпадение позволяет
утверждать, что фотоэлектронный спектр [13]
был получен в результате детектирования в экс-
перименте именно нескольких типов дельтаэдри-
ческих изомеров кластера . Рассчитанный
спектр призматического изомера 15-PR1 также не-
плохо согласуется с экспериментальным, поэтому
нельзя исключить, что такие структуры также мо-
гут быть синтезированы.

Стабильные изомеры кластера  показа-
ны на рис. 2. Два из них являются эндоэдральны-
ми: 16-NIDO1 и 16-NIDO2. Эти изомеры являют-
ся nido-многогранниками, которые получаются
после удаления одной вершины из closo-много-
гранника с семнадцатью вершинами. Изомер
16-NIDO1 тоже можно описать как искаженный
многогранник Франка–Каспера с атомом гафния в
центре. Еще три изомера кластера  (16-PR1,
16-PR2 и 16-ARH) можно назвать квазиэндоэд-
ральными – они представляют собой эндострук-
туру из пятнадцати атомов олова с дополнитель-
ным атомом Sn, связь которого с атомом гафния
существенно слабее, чем у остальных. Призмати-
ческие изомеры 16-PR1 и 16-PR2 получаются до-
бавлением дополнительного атома олова к структу-
ре, аналогичной кластеру 15-PR1. В изомере 16-PR1
дополнительный атом олова формирует две
связи Sn–Sn с вершинными атомами, а в изоме-

−
15HfSn

−
16HfSn

−
16HfSn

ре 16-PR2 – пять связей с атомами передней (от-
носительно рис. 2) грани. Изомер 16-ARH пред-
ставляет собой структуру, аналогичную структуре
15-ARH3, с дополнительным атомом олова.

Согласно расчету с использованием B3LYP-
функционала, наибольшая средняя энергия свя-
зи соответствует изомерам 16-PR1 и 16-NIDO1. В
B3PW91- и PBE-расчетах 16-NIDO1 является ос-
новным изомером с небольшим энергетическим
отрывом от изомера 16-NIDO2 и со значитель-
ным – от остальных. Сопоставление рассчитан-
ного электронного спектра изомера 16-NIDO1 с
фотоэлектронным [13] показывает их практиче-
ски полное совпадение. Хорошо согласуется с
экспериментальным также спектр изомера 16-
NIDO2. Небольшие отличия профиля этого спек-
тра от профиля фотоэлектронного спектра на-
блюдаются только у потолка валентной полосы.
Учитывая, что по результатам всех трех расчетов
разница в энергиях связи этого изомера и основ-
ных невелика, а в B3PW91- и PBE-расчетах это
второй по стабильности изомер, можно предполо-
жить, что могут быть синтезированы и 16-NIDO1, и
16-NIDO2 изомеры. Их суммарный спектр также
показан на рис. 2, где видно, что он хорошо согла-
суется с экспериментальным.

Рассчитанные спектры остальных изомеров
значительно хуже согласуются с эксперименталь-
ным. На рис. 2 показан также суммарный спектр

Таблица 1. Разности средних энергий связи между основным и остальными изомерами по результатам расчетов
с различными функционалами

Кластер Изомер
ΔEсв, эВ/атом

B3LYP B3PW91 PBE

ARH1 0.0096 0.0043 0.0027

ARH2 0.0088 0.0006 0.0000

ARH3 0.0109 0.0052 0.0025

NIDO 0.0000 0.0000 0.0031

PR1 0.0114 0.0206 0.0294

PR2 0.0511 0.0800 0.0971

NIDO 0.0086 0.0172 0.0173

ARH 0.0078 0.0209 0.0290

FK 0.0003 0.0000 0.0000

PR1 0.0000 0.0264 0.0447

PR2 0.0097 0.0255 0.0314

ARH 0.0244 0.0028 0.0000

NIDO1 0.0320 0.0041 0.0032

NIDO2 0.0229 0.0001 0.0034

PR 0.0000 0.0000 0.0173

−
15HfSn

−
16HfSn

−
17HfSn
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Рис. 2. Атомные структуры и схема формирования стабильных изомеров кластера , сопоставление их рассчи-
танных электронных спектров с экспериментальными [13]: черным цветом показан атом гафния, серым – атомы оло-
ва (связи Hf–Sn не показаны для упрощения рисунка).
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изомеров 16-PR1 и 16-NIDO1, каждый из кото-
рых, согласно результатам B3LYP-расчета, равно-
вероятно мог быть детектирован эксперимен-
тально. Как видно из рис. 2, суммарный спектр
этих изомеров плохо согласуется с эксперименталь-
ным. Отличия касаются и энергетического положе-
ния особенностей, и их относительных интенсив-
ностей. Поэтому можно заключить, что наблюде-
ние в эксперименте изомера 16-PR1 наряду с
изомером 16-NIDO1 все же маловероятно и ре-
зультаты B3LYP-расчета содержат существенные
неточности.

Для кластера  получены четыре ста-
бильных изомера (рис. 3). Один из них – изомер
17-NIDO1 – является эндоэдральным. Этот изо-
мер имеет структуру nido-многогранника, кото-
рый представляет собой closo-многогранник с во-
семнадцатью вершинами, из которого одна верши-
на удалена. Остальные изомеры (17-PR, 17-NIDO2,
17-ARH) являются квазиэндоэдральными и пред-
ставляют собой эндоструктуры из пятнадцати
атомов олова, формирующих связи Hf–Sn, с дву-
мя дополнительными атомами, для которых рас-
стояние Hf–Sn существенно больше. Изомер 17-PR
построен аналогично изомеру 16-PR и имеет в ос-
нове своей структуры призматический кластер
15-PR1. Изомеры 17-NIDO2 и 17-ARH получены
добавлением двух дополнительных атомов олова
к структурам, идентичным кластерам 15-NIDO1
и 15-ARH1 соответственно.

По результатам B3LYP-расчета основным изо-
мером кластера  является призматический
изомер 17-PR, причем средняя энергия связи в
нем существенно больше, чем в остальных. В расче-
те с использованием B3PW91-функционала изоме-
ры 17-PR и 17-NIDO2 имеют практически равные
средние энергии связи и оба могут считаться ос-
новными и равновероятно детектируемыми экс-
периментально. Средние энергии связи для кла-
стеров 17-ARH и 17-NIDO1 лишь немного меньше,
чем в основных, поэтому по результатам этого рас-
чета можно предположить, что их наблюдение в
эксперименте также возможно. В PBE-расчете
средние энергии связи во всех рассматривае-
мых изомерах, кроме призматического 17-PR,
примерно равны, поэтому, основываясь на этом
расчете, можно заключить, что все эти структуры
экспериментально равновероятны.

Наилучшее соответствие профилей рассчи-
танного и экспериментального спектров у изоме-
ров 17-NIDO1 и 17-NIDO2 (рис. 3). Рассчитан-
ный электронный спектр призматического изомера
17-PR, который является основным по результатам
B3LYP-расчета, имеет общие особенности с фо-
тоэлектронным [13], однако отличия также зна-
чительны. Это не позволяет подтвердить возни-

−
17HfSn

−
17HfSn

кающее на основе B3LYP-расчета предположение,
что призматический изомер является единствен-
ным, детектируемым экспериментально. Наилуч-
шее согласие с экспериментом показывают сум-
марные спектры нескольких изомеров: 17-NIDO1,
17-NIDO2 и 17-ARH, что соответствует результа-
там PBE-расчета, или всех четырех изомеров, что
соответствует результатам B3PW91-расчета. Та-
ким образом, исключать экспериментальное на-
блюдение призматической структуры нельзя, од-
нако определенно она не является единственно
возможной.

Количество валентных электронов в анионных
кластерах  не удовлетворяет ни одному из
правил Уэйда–Мингоса в 4n-модификации [22],
однако находится ровно между значениями 4n + 4
и 4n + 6. Оказалось, что при формировании ста-
бильных изомеров кластеров  работают оба
эти правила: часть основных изомеров имеет
структуру arachno-многогранников, что характер-
но для систем с 4n + 6 валентными электронами,
а часть – структуру nido-многогранников, как си-
стемы с числом валентных электронов 4n + 4.
При n ≥ 15 происходит постепенный переход от
эндоструктур к квазиэндоструктурам, и для кла-
стеров  и  наряду с замкнутыми струк-
турами могут быть синтезированы квазиэндоэд-
ральные структуры. При этом в основе этих квази-
замкнутых структур – многогранники, подобные
изомерам кластера , к которым добавляют-
ся дополнительные атомы олова. Таким образом,
в этих структурах атом гафния инкапсулирован
внутри многогранника из пятнадцати атомов олова,
а один или два дополнительных атома Sn располо-
жены на существенно большем расстоянии от не-
го, и для них связь Hf–Sn значительно ослаблена.

Результаты оптимизационных расчетов атом-
ной структуры кластеров  значительно за-
висят от используемого функционала. Наилучшее
согласие с экспериментальными данными показы-
вают результаты, полученные с использованием
функционала B3PW91. Оптимизация простран-
ственной структуры с применением B3LYP-функ-
ционала может приводить к завышению относи-
тельной энергии связи трехсвязных структур по
сравнению с дельтаэдрическими. Использование
PBE-функционала для оптимизационных расче-
тов, напротив, может приводить к завышению
средних энергий связи в дельтаэдрических струк-
турах относительно трехсвязных. Чтобы исклю-
чить эти ошибки, наиболее эффективной страте-
гией поиска основных изомеров кластеров явля-
ется использование всех трех функционалов, а

−HfSnn

−HfSnn

−
16HfSn −

17HfSn

−
15HfSn

−HfSnn
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Рис. 3. Атомные структуры и схема формирования стабильных изомеров кластера , сопоставление их рассчи-
танных электронных спектров с экспериментальными [13]: черным цветом показан атом гафния, серым – атомы оло-
ва (связи Hf–Sn не показаны для упрощения рисунка).
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интерпретация результатов должна проводиться с
учетом их особенностей, описанных выше.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Формирование наиболее стабильных изоме-

ров кластеров  (n = 15–17) может быть опи-
сано в рамках 4n-модификации правила Уэйда—
Мингоса: часть основных изомеров имеет струк-
туру arachno-многогранников, что характерно для
систем с 4n + 6 валентными электронами, а часть –
структуру nido-многогранников, как системы с
числом валентных электронов 4n + 4. Эндокласте-
ры со структурой arachno- или nido-многогранни-
ков могут служить основой для формирования
более крупных кластеров.

Сравнение результатов, полученных в расчетах с
различными функционалами, показывает, что наи-
лучшее согласие с экспериментальными данны-
ми достигается при использовании функционала
B3PW91. Применение PBE-функционала может
приводить к завышению средних энергий связи в
дельтаэдрических структурах относительно трех-
связных, а применение функционала B3LYP, на-
оборот, к их занижению.
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Исследовано влияние природы щелочного агента (NH4OH, NaOH, (NH4)2CO3 и Na2CO3) на удель-
ную поверхность, размер и форму частиц оксида цинка, полученного методом осаждения нитрата
цинка в водной и полимерных средах с последующей термодеструкцией осадков. Установлено, что
процесс осаждения с использованием NH4OH и NaOH в среде полиакриламидов способствует фор-
мированию крупных частиц в форме шестигранников, причем более крупных (до 1500 нм) в случае
применения NH4OH. Показано, что самую высокую удельную поверхность (до 98 м2/г) и малый
размер частиц (~20 нм) имеет образец, полученный методом термического разложения продуктов
взаимодействия нитрата цинка с карбонатом аммония.
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ВВЕДЕНИЕ
Известно, что оксид цинка является многофунк-

циональным соединением. Благодаря своим элек-
трическим, оптическим, каталитическим и фо-
токаталитическим свойствам, а также низкой
токсичности он находит применение в различ-
ных областях, в т.ч. в медицине и биотехноло-
гии [1–7], и может использоваться в качестве ан-
тибактериального агента. При этом оксид цинка
проявляет значительную антимикробную актив-
ность, когда размер частиц уменьшается до нано-
метрового диапазона [8]. Считается, что антибакте-
риальная активность наночастиц (НЧ) ZnO обу-
словлена образованием активных форм кислорода
и высвобождением ионов Zn2+ [9, 10].

Размер и морфология НЧ ZnO влияют на их
свойства. Данные параметры можно контролиро-
вать, изменяя условия синтеза (время реакции,
температуру, pH и др.) [11, 12]. В настоящее время
НЧ различных размеров и форм оксида цинка мо-
гут быть получены физическими и химическими
методами, среди которых наиболее распростра-
ненными являются: золь–гель-синтез [13–15],
гидротермальный [16, 17], микроэмульсионный

[18] способы, а также осаждение из растворов
[19–21].

Целью данной работы является исследование
влияния природы осадителя и состава реакцион-
ной среды в процессе получения оксида цинка
на его текстурно-структурные свойства: удель-
ную поверхность, размер и форму частиц, а также
на процессы растворимости и ионообразования в
водных средах.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез оксида цинка осуществляли путем оса-

ждения гидратированных соединений цинка с их
последующей термодеструкцией. В качестве цин-
коксидного прекурсора использовали 6-водный
нитрат цинка (Zn(NO3)2·6H2O, “ч.”, АО “Вектон”),
выбранный в связи с его хорошей растворимо-
стью и низкой температурой разложения. В ка-
честве осадителей применяли: гидроксид натрия
(NaOH, “ч.д.а.”, АО “ЭКОС–1”), раствор аммиа-
ка (NH4OH, “ч.д.а.”, ООО “Сигма Тек”), карбо-
нат натрия (Na2CO3, АО “Вектон”) и карбонат ам-
мония ((NH4)2CO3, “ч.”, АО “Вектон”).

УДК 544.032661.847.2

EDN: WJGOUY



1304

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 12  2022

СИВЦЕВА и др.

С целью дальнейшего создания бактерицидных
пленок и гелей в работе также рассматривали спо-
соб получения ZnO непосредственно в полимер-
ной среде, для чего использовали растворы анионо-
генного и катионогенного полиакриламидов (ПАА)
марок “Праестол 2530” и “Праестол 857 BS” соот-
ветственно (ЗАО “Соленис Технолоджис МСП”).

Синтез оксида цинка осуществляли следую-
щими способами:

1) термическим разложением продуктов взаи-
модействия нитрата цинка с NH4OH и с NaOH
(метод 1, образцы 1.1 и 1.2);

2) термическим разложением продуктов взаи-
модействия нитрата цинка с NH4OH и с NaOH в
среде анионного (метод 2, образцы 2.1, 2.2) и ка-
тионного ПАА (метод 2, образцы 2.3, 2.4);

3) термическим разложением продуктов взаимо-
действия нитрата цинка с (NH4)2CO3 и с Na2CO3
(метод 3, образцы 3.1 и 3.2).

Мольные соотношения нитрата цинка и оса-
дителей NaOH и NH4OH при получении ZnO мето-
дами 1 и 2 составляли [Zn2+]/[OH–] = 1/2. Мольные
соотношения нитрата цинка и осадителей Na2CO3 и
(NH4)2CO3 при получении ZnO методом 3 соответ-

ствовали пропорции [Zn2+]/[ ] = 1/1. Мольные
соотношения соли цинка и воды во всех случаях
составляли [H2O]/[Zn2+] = 100. При получении ZnO
методом 2 использовали 0.4%-ные растворы ПАА.

Синтез оксида цинка методами 1 и 3 проводи-
ли по следующей схеме: в водный раствор нитрата
цинка 0.5 М добавляли в зависимости от метода
синтеза предварительно растворенные в воде оса-
дители: NaOH, NH4OH, Na2CO3 либо (NH4)2CO3.
Синтез образцов оксида цинка методом 2 осу-
ществляли аналогично методам 1 и 3, но рассчи-
танное количество нитрата цинка добавляли в за-
ранее приготовленные растворы ПАА. Реакци-
онную смесь во всех случаях перемешивали при
температуре 25°С в течение 1 ч на магнитной ме-
шалке со скоростью 600 об./мин. Осадки отфиль-
тровывали, промывали дистиллированной водой,
сушили при температуре 80°С, а затем прокалива-
ли. Температуры прокаливания образцов опре-
делены методом термогравиметрического анализа
(ТГА) на анализаторе TGA/DSC 1 (METTLER-TO-
LEDO, Швейцария) в атмосфере воздуха при
скорости нагревания 10°С/мин в интервале
температур 25–1000°С.

Свойства синтезированных образцов исследо-
вали с применением различных физико-химиче-
ских методов анализа.

Структура синтезированных образцов оксида
цинка исследовалась методом рентгенофазового
анализа (РФА) на дифрактометре XRD-7000 (Shi-
madzu, Япония) при использовании CuKα-излу-
чения (λср = 1.54 Å) в интервале 2θ = 1.4°–10° и

−2
3CO

10°–80° с шагом 0.01°–0.005°. Идентификация осу-
ществлялась с использованием картотеки JSPDS.
Средний размер кристаллитов вычисляли по фор-
муле Селякова–Шеррера: dРФА = Kλ/(βcosθ), где
K = 0.89, λ = 1.54056 Å, β – полуширина рефлекса
100, рад, θ – дифракционный угол рефлекса.

Текстурные характеристики ZnO исследовали
методом низкотемпературной сорбции азота на
приборе ASAP 2020 (Micromeritics, США) после
дегазации исследуемого материала в вакууме при
температуре 350°С в течение 3 ч. Удельную поверх-
ность образцов (SБЭТ) и общий объем пор (Vtot)
определяли методом БЭТ, распределение пор по
размерам (dпор) – по изотермам десорбции, ис-
пользуя метод BJH, в интервале размеров пор
1.7–300 нм.

Морфологические особенности частиц оксида
цинка – средний размер (dСЭМ) и форму – иссле-
довали методом сканирующей электронной мик-
роскопии (СЭМ) на приборе FEI Quanta FEG650
(Thermo Fisher Scientific, Нидерланды).

Потенциальное использование полученных об-
разцов оксида цинка при создании бактерицидных
пленок и гелей оценивали по содержанию ионов
цинка после выдержки ZnO в дистиллированной
воде при комнатной температуре в течение 48 ч. Ко-
личественный анализ остаточных ионов Zn2+ осу-
ществляли методом атомно-адсорбционной спек-
троскопии на приборе iCE 3500 (Thermo Fisher
Scientific, США).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Из результатов термического анализа (рис. 1)

видно, что при использовании в качестве осади-
теля раствора аммиака (образцы 1.1, 2.1, 2.3), не-
зависимо от реакционной среды (водной или рас-
творов ПАА), полная термодеструкция продуктов
осаждения и компонентов реакционной среды
проходит при температуре ~450°C. Процесс раз-
ложения осадков в этом случае является много-
ступенчатым и протекает в интервале температур
120–270°C. Скорее всего, это связано с формиро-
ванием и поэтапным разложением гидратирован-
ного нитрата цинка Zn5(OH)8(NO3)2·2Н2O [22],
существование которого доказано методом РФА
(рис. 2), по схеме:

(I)

(II)

( )
( ) ( )

+ →
→

3 2 42

5 3 28 2

3 3 2

5Zn NO ·6H O 8NH OH
Zn OH NO ·2Н O +

+ 8NH + 8HNO  + 4H O

( ) ( )
( ) ( )

⋅ →
→

5 3 28 2

5 3 28 2

Zn OH NO 2Н O
Zn OH NO + 2Н O,

( ) ( )
( ) ( )

− °⎯⎯⎯⎯⎯→
→

130 170  С
5 38 2

3 3 24 2

Zn OH NO
Zn OH NO + 2ZnO + 2Н O
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Рис. 1. Термодеструкция продуктов взаимодействия нитрата цинка с NH4OH: а – в водной среде, б – в среде анион-
ного ПАА, в – в среде катионного ПАА.
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Размер кристаллитов в соединении
Zn5(OH)8(NO3)2·2Н2O до термодеструкции состав-
лял 24 нм, тогда как после прокаливания в образ-
це 1.1 (ZnO, цинкит) – 35 нм (табл. 1).

( ) ( )
( )

− °⎯⎯⎯⎯⎯→170 220  С
3 34 2

3 2 32

4Zn OH NO 9ZnO +
+ 3Zn NO + 7Н O + 2HNO ,

( ) − °⎯⎯⎯⎯⎯→220 270  С
3 2

2 2

Zn NO ZnO +
+ NO + NO + O .

Термодеструкция образцов 2.1 и 2.3, получен-
ных осаждением нитрата цинка раствором аммиака
в среде ПАА различных марок, протекает аналогич-
но образцу 1.1. Процессы в диапазоне температур
270–450°С в этих образцах связаны с разложением
продуктов гидролиза ПАА. Стоит отметить, что
полная термодеструкция в образцах 2.1 и 2.3 за-
вершается при температуре 450°С, в то время как
термолиз исходных ПАА протекает в диапазоне
температур 250–750°С (рис. 1б, 1в). Связано это с

Таблица 1. Текстурно-структурные свойства образцов оксида цинка

Примечание. Vtot – объем пор, dСЭМ – размер частиц, dРФА – размер кристаллитов.

Метод
получения ZnO Образец SБЭТ, м2/г Vtot, см3/г dпор, нм Размер частиц

dСЭМ, нм
dРФА, нм

1
1.1 7.0 0.023 21.6 70–100 34.9

1.2 4.7 0.012 17.1 200–250 46.0

2

2.1 8.6 0.001 5.6 250–1500 30.5

2.2 6.3 0.014 10.7 100–400 38.0

2.3 8.7 0.015 8.6 200–300 28.2

2.4 10.9 0.028 11.9 75–200 43.5

3
3.1 97.7 0.369 13.0 20–25 17.1

3.2 32.3 0.117 14.2 40–50 21.7
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Рис. 2. Рентгенограммы образца 1.1 до (1) и после (2) термодеструкции.
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тем, что ПАА легко гидролизуются в аммиачной
среде, в результате чего происходит частичное
превращение амидных групп в карбоксилатные:

Поэтому при прокаливании образцов 2.1 и 2.3
можно наблюдать термодеструкцию продуктов гид-
ролиза ПАА и удаление аммиака. Прокаленные об-
разцы 2.1 и 2.3, по данным РФА, имеют структуру
цинкита с размерами кристаллитов ~30 нм (табл. 1).

Процесс осаждения нитрата цинка раство-
ром NaOH в выбранных мольных соотношениях
([Zn2+]/[OH–] = 1/2) несколько отличается от его
взаимодействия с раствором аммиака (рис. 3). В
образце 1.2, полученном в водной среде, резуль-
татом взаимодействия гексагидрата нитрата цин-
ка и щелочи, по данным РФА, является непосред-
ственно оксид цинка (P63mc) с размером кристал-
литов 25.6 нм. Потеря массы при прокаливании до
1000°С в этом случае составляет всего ~8% и свя-
зана с удалением сорбированной и кристаллизаци-
онной воды, а также с терморазложением примесей
гидроксонитратов цинка (рис. 3, образец 1.2).

H2C CH
C
NH2

O
H2C CH

C
OH

O NH3.

Рентгенограммы образца 1.2 как до прокалива-
ния, так и после него аналогичны данным РФА
образца 1.1 (рис. 2) и соответствуют структуре
цинкита, но размер кристаллитов в образце 1.2
после его выдержки при температуре 600°C зна-
чительно увеличивается по сравнению с первона-
чальным и составляет ~46 нм.

При использовании в качестве осадителя NaOH
в образцах 2.2 и 2.4, получение которых осуществ-
лялось в растворах анионного и катионного ПАА,
помимо фазы оксида цинка, формируется неста-
бильная фаза Zn5(OH)8(NO3)2·2Н2O (рис. 4), сту-
пенчатое разложение которой начинается при тем-
пературе 95°С (рис. 3).

Несмотря на общую схожесть процессов, про-
текающих в присутствии NaOH при формировании
образцов в среде как анионогенного (образец 2.2),
так и катионогенного ПАА (образец 2.4), термо-
деструкция промежуточных соединений с обра-
зованием оксида цинка протекает при различных
температурах. В случае использования анионоген-
ного ПАА (рис. 3б) температура разложения проме-
жуточного продукта ниже (~450°C), чем при ис-
пользовании катионогенного (рис. 3в, ~750°C).
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Рис. 3. Термодеструкция продуктов взаимодействия нитрата цинка с NаOH: а – в водной среде, б – в среде анионного
ПАА, в – в среде катионного ПАА.
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Рис. 4. Рентгенограммы образца 2.4, полученного в среде катионного ПАА, до (1) и после (2) термодеструкции.
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Рис. 5. Термодеструкция продуктов взаимодействия нитрата цинка с (NH4)2CO3 (а) и Nа2CO3 (б).
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Рис. 6. Рентгенограммы образца 3.1 до (1) и после (2) термодеструкции.
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Рис. 7. СЭМ-изображения образцов оксида цинка.
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2.32.32.3 2.42.42.4

3.13.13.1 3.23.23.2

Размер кристаллитов в образцах 2.2 и 2.4 – 38 и
43.5 нм (табл. 1).

При получении образцов ZnO c использовани-
ем в качестве осадителей карбонатов натрия и ам-

мония (3.1, 3.2) промежуточным соединением явля-
ется гидроксокарбонат цинка Zn4CO3(OH)6·H2O.
Термолиз этого соединения протекает односта-
дийно и сопровождается эндоэффектом (рис. 5):
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После прокаливания при температуре 450°С
определяется фаза цинкита. Размер кристаллитов
промежуточного соединения Zn4CO3(OH)6·H2O
при использовании в качестве осадителя карбо-
ната аммония составляет ~20 нм, конечного про-
дукта (ZnO) – ~17 нм. При использовании в каче-
стве осадителя карбоната натрия размер кристал-
литов промежуточного и конечного продуктов
несколько выше ~24 и 22 нм. Данные РФА пред-
ставлены на рис. 6 на примере образца 3.1.

С помощью СЭМ определено, что образцы
ZnO, полученные методом 1, состоят преимуще-
ственно из частиц сферической или овальной
формы. При использовании в качестве осадителя
NH4OH их размер составляет 70–100 нм, а при оса-
ждении с помощью NaOH – 100–400 нм (рис. 7, об-
разцы 1.1 и 1.2).

Частицы оксида цинка, синтезированные в сре-
де ПАА, имеют форму крупных многогранников
(рис. 7, образцы 2.1–2.4), особенно в образце 2.1,
полученном в среде анионогенного ПАА при ис-
пользовании в качестве осадителя раствора аммиа-
ка. Самые крупные частицы ZnO (образец 2.1) с
размерами ~250–1500 нм имеют форму усечен-
ных шестигранников благодаря процессу амми-
ачного гидролиза, в результате которого происхо-
дит увеличение вязкости растворов вследствие
электростатических отталкиваний одноименных
зарядов, при этом усиливаются флоккулирующие
и структурирующие свойства полимеров [23].

Наиболее дисперсный ZnO синтезирован ме-
тодом осаждения с применением карбонатов ам-
мония и натрия. Образцы содержат сферические
частицы размером до 50 нм (рис. 7, образцы 3.1, 3.2),
при этом образец 3.1 состоит преимущественно
из частиц диаметром 20–25 нм, имеет удельную
поверхность ~98 м2/г и размер кристаллитов
~17 нм (табл. 1).

Для определения влияния размера частиц ZnO
на высвобождение Zn2+ в водной среде выбраны
два образца – с наименьшим (3.1) и наибольшим
(2.1) размером частиц. По результатам исследова-
ния определено, что концентрация ионов цинка в
фильтрате образца 3.1 с размером частиц ~20 нм
составляет 14.1 мг/л, что более чем в 6 раз превы-
шает концентрацию ионов цинка в фильтрате об-
разца 2.1 с размером частиц 250–1500 нм, где кон-
центрация Zn2+ составила 2.2–2.3 мг/л.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе проанализировано влияние природы

щелочного агента – NH4OH, NaOH, (NH4)2CO3 и
Na2CO3 – на текстурно-структурные свойства об-
разцов оксида цинка, полученных методом осажде-

( ) − °⎯⎯⎯⎯⎯→
→

170 250  С
4 3 26

2 2

Zn CO OH ·H O
4ZnO + CO + 4H O.

ния нитрата цинка в водной и полимерных средах с
последующей термодеструкцией осадков.

Определено, что при использовании раствора
аммиака в качестве осадителя как в водной, так и
в полимерных средах продуктом осаждения нитрата
цинка является гидратированный нитрат цинка
Zn5(OH)8(NO3)2·2Н2O. Показано, что процесс оса-
ждения в среде как анионогенного, так и катионо-
генного ПАА способствует формированию круп-
ных частиц ZnO шестигранной формы размером
до 1500 и 300 нм соответственно. Тогда как при
осаждении нитрата цинка аммиаком в водной
среде размер частиц после прокаливания проме-
жуточного продукта составил не более 100 нм.

Определено, что при взаимодействии
Zn(NO3)2·6H2O с раствором NaOH в водной сре-
де фаза оксида цинка со структурой цинкита опре-
деляется уже непосредственно в продукте осажде-
ния. При получении оксида цинка в среде ПАА
обеих марок с использованием NaOH в продуктах
осаждения наряду с фазой цинкита присутствует
Zn5(OH)8(NO3)2·2Н2O. Частицы оксида цинка при
получении его в растворах ПАА с использованием
NaOH также имеют форму шестигранников раз-
мерами 200–400 нм, причем более крупных в слу-
чае применения ПАА марки “Праестол 2530”.

Показано, что наилучшие текстурные свой-
ства – высокую удельную поверхность (до 98 м2/г),
наименьший размер кристаллитов (~17 нм) и ма-
лый размер частиц (~20 нм) – имеет образец, полу-
ченный методом термического разложения про-
дуктов взаимодействия нитрата цинка с карбона-
том аммония. Установлено, что концентрация
ионов цинка при выдержке нитрата цинка в ди-
стиллированной воде более чем в 6 раз превышает
концентрацию Zn2+ в фильтрате образца с наиболь-
шим размером частиц, полученного в среде анион-
ного ПАА с использованием раствора аммиака.
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Исследованы особенности пористой структуры порошков, полученных восстановлением Nb2О5 и
Mg4Nb2O9 парами магния в интервале 540–680°С. Снижение температуры восстановления замедля-
ет диффузионные процессы, что позволяет предотвратить огрубление первичной структуры восста-
новленной частицы оксида и тем самым увеличить объем и поверхность пор диаметром менее 5 нм.
Восстановлением Nb2О5 при температуре 680°С получен порошок ниобия с удельной поверхностью
83.4 м2/г. При дальнейшем снижении температуры восстановления размеры пор уменьшаются на-
столько, что большинство из них полностью заполняется естественным оксидом Nb2О5 и удельная по-
верхность уменьшается. При восстановлении Mg4Nb2O9 в этих условиях размеры пор таковы, что полу-
ченный после выщелачивания оксида магния порошок, по существу, представляет собой аморфный
оксид Nb2О5.

Ключевые слова: порошок ниобия, магниетермическое восстановление, пентаоксид ниобия, ниобат
магния, удельная поверхность, пористая структура
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ВВЕДЕНИЕ

Металлический ниобий благодаря ряду уни-
кальных характеристик нашел широкое примене-
ние в ракетостроении, авиационной и космиче-
ской технике, атомной энергетике, радиотехнике,
электронике [1]. Основным способом получения
компактного металла является восстановление
пентаоксида ниобия алюминием или смесью алю-
миния с кальцием с последующей электронно-
лучевой плавкой образовавшегося сплава ниобия
с алюминием [2, 3]. Развитие способов получения
ниобия в виде порошка в основном связано с воз-
можностью создания ниобиевых конденсаторов,
способных заменить в ряде применений дефи-
цитный тантал [4–9]. Ранее для этих целей ис-
пользовали порошки с осколочной формой частиц,
полученные размолом гидрированных слитков ни-
обия высокой чистоты [10]. Аноды конденсато-
ров, изготовленные из таких порошков, отлича-
лись небольшим удельным зарядом. Постоянная
тенденция к миниатюризации радиоэлектронной
аппаратуры делает актуальной разработку спосо-
бов получения порошков ниобия с удельной по-
верхностью, обеспечивающей увеличение заряда
конденсаторов. Порошки с удельной поверхно-

стью 10–30 м2/г изготовлены путем восстановле-
ния пентахлорида ниобия водородом в плазмен-
ном реакторе [11]. Мелкодисперсный порошок
ниобия с размером частиц менее 1 мкм был полу-
чен электрохимическим методом, при котором вос-
становление ионов ниобия происходило непосред-
ственно в объеме расплава [12]. Значительное коли-
чество работ посвящено технологии ниобиевых
порошков, пригодных для производства конденса-
торов, восстановлением гептафторониобата калия
(K2NbF7) натрием [13–17]. В работе [13] процесс
вели в расплаве, содержащем K2NbF7 и соли разба-
вители (галогениды щелочных металлов). Удельная
поверхность порошков, полученных при подаче
натрия на поверхность расплава, содержащего
K2NbF7, достигала 1 м2/г. Она увеличивалась до
3 м2/г, если твердый K2NbF7 загружали на поверх-
ность расплава натрия. В работах [14–17] исход-
ные твердые материалы – K2NbF7, соли разбави-
тели и натрий – загружали в реактор послойно.
Нагрев до требуемой температуры вели в атмо-
сфере аргона. Затем расплав выдерживали в тече-
ние 2 ч при постоянном перемешивании. Были
получены порошки ниобия с размерами частиц в
интервале 50–200 нм. Размеры частиц увеличива-
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лись с повышением температуры процесса от 720
до 820°С и с увеличением избытка натрия от 0 до
7 мас. %. Недостатком полученных порошков было
загрязнение их продуктами коррозии аппаратуры.

Гораздо более перспективно для получения по-
рошков ниобия с большой удельной поверхностью
восстановление его пентаоксида Nb2O5 кальцием
и, особенно, магнием. Авторы [18–20] исследова-
ли характеристики порошков ниобия, получен-
ных восстановлением оксидов ниобия кальцием.
Процесс вели при температуре 880–950°С в рас-
плаве СаСl2, в котором растворялись как исходный
кальций, так и образующийся в процессе восста-
новления СаО. При использовании в качестве пре-
курсора Nb2O5 или Nb(OН)5 полученный порошок
ниобия представлял собой субмикронные частицы
с кораллоподобной (coral-like) морфологией [18,
19]. Если прекурсором служил ниобат кальция
(CaxNb2Oy), образовывались в основном частицы
с ветвистой (branch) морфологией [20].

Поскольку реакция восстановления пентаок-
сида ниобия магнием сопровождается выделени-
ем большого количества тепла (адиабатическая
температура реакции 2385°С [21]), взаимодей-
ствие в смеси компонентов протекает в режиме
теплового взрыва [22]. Поэтому восстановление
обычно ведут парами магния (кальция) при тем-
пературе 800–1000°С и различном давлении
инертного газа в реакторе, что позволяет регули-
ровать скорость поступления паров к поверхно-
сти реагирования [23–31]. В ряде работ восстанов-
ление вели при небольшом избыточном давлении
инертного газа (аргона) в реакторе, используя в
качестве переносчика паров магния ток инерт-
ного газа, подаваемого через сопло в нижней ча-
сти реактора. В таких условиях при температуре
восстановления 1000°С получен порошок ниобия с
удельной поверхностью 20 м2/г [23]. Можно вести
процесс и при давлении инертного газа в реакторе
ниже атмосферного, используя для уменьшения
потерь магния герметизированный реакционный
стакан [30]. Восстановлением Nb2O5 при темпе-
ратуре 830°С и остаточном давлении аргона в ре-
акторе 10 кПа был получен порошок ниобия с
удельной поверхностью 32 м2/г. Авторы [31] ис-
следовали влияние температуры восстановления
на гранулометрический состав порошков. Про-
цесс вели в течение 20 ч при давлении в реакторе
110 кПа без использования транспортирующего
тока аргона. В этих условиях увеличение темпера-
туры восстановления с 800 до 950°С привело к ро-
сту размера частиц с 200 до 600 нм.

Влияние упругости паров магния на характе-
ристики получаемого порошка ниобия показано
в работе [26]. При восстановлении специально под-
готовленных прессовок из смеси Nb2O5 и флюса
(СаСО3) авторы в качестве источника паров Mg
использовали сплав Mg–Ag (50 мол. %), что поз-

волило снизить упругость паров магния при темпе-
ратуре 1000°С с 55 до 8.9 кПа. Размеры частиц по-
рошка ниобия при этом уменьшились с 1 до 0.1 мм.

Так же, как и порошки тантала [32], порошки
ниобия, полученные восстановлением его оксид-
ных соединений парами магния, характеризуют-
ся мезопористой структурой [33]. Следовательно,
восстановление протекает по тому же механизму
во всем объеме частицы оксида с образованием тон-
кой полосчатой структуры, представленной пере-
межающимися пластинчатыми частицами металла
и оксида магния. В дальнейшем структура огруб-
ляется в результате диффузионных процессов
[34]. После выщелачивания оксида магния части-
ца металла характеризуется губчатой структурой,
а величина ее поверхности, по существу, равна по-
верхности внутренних пор. Восстановлением нио-
бата Mg4Nb2O9 были получены порошки с удельной
поверхностью до 150–170 м2/г и средним разме-
ром пор на уровне 4.5 нм [30, 33]. При этом отме-
чалось, что с увеличением времени восстановления
удельная поверхность порошков ниобия уменьша-
ется в большей степени, чем тантала, т.е. огрубле-
ние структуры протекает более интенсивно [35].

Цель настоящей работы – исследование воз-
можности увеличения удельной поверхности по-
рошков восстановлением Nb2O5 и Mg4Nb2O9 при
температуре, близкой и ниже температуры плав-
ления магния. В этих условиях скорость поступ-
ления паров магния в зону реакции и диффузион-
ные процессы сведены к минимуму. Это позволит
в значительной степени избежать огрубления
первичной структуры восстановленных частиц
оксида.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Реактором для восстановления служила ретор-
та из нержавеющей стали внутренним диаметром
100 мм с рубашкой водяного охлаждения вакуум-
ного уплотнения и крышкой, имеющей патрубки
для ввода термопары и подсоединения к вакуум-
ной системе. Внутри реторты устанавливали реак-
ционный стакан с плотно закрывающейся крыш-
кой. В крышке реакционного стакана имелось от-
верстие для ввода чехла термопары с минимальным
зазором между ними. Контейнер с магнием поме-
щали на дно реакционного стакана, выше на 5 мм
находился контейнер с восстанавливаемым мате-
риалом. Для измерения температуры использова-
ли хромель-алюмелевую термопару, подключен-
ную к прибору ТЕРМОДАТ-13К5. После сборки
реторту-реактор устанавливали в шахтную печь
электросопротивления СШОЛ-1.1.16 мощностью
2.5 кВт, вакуумировали форвакуумным насосом
2НВР-5ДМ и нагревали до температуры 200–
250°С для более полной дегазации загрузки и рабо-
чего объема. После дегазации реторту заполняли
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аргоном до давления 110 кПа и продолжали нагре-
вать до требуемой температуры (540–680°С). Затем
реактор вакуумировали при открытом отверстии
крышки реакционного стакана, термопару опус-
кали в реакционный стакан до уровня загрузки
оксида и проводили выдержку в течение заданного
времени при постоянном вакуумировании. После
завершения выдержки реактор заполняли аргоном
и охлаждали до комнатной температуры. Далее ре-
актор вакуумировали и дозированно заполняли
воздухом до атмосферного давления для пассива-
ции образовавшегося порошка ниобия. Обработку
продуктов реакции проводили 15%-ным раство-
ром HNO3 в течение 1 ч при постоянном переме-
шивании. Операцию повторяли, затем порошок
ниобия отмывали дистиллированной водой до
нейтральной реакции раствора и сушили на воз-
духе при 85°С.

В качестве исходных материалов использо-
вали пентаоксид ниобия марки В производства
ОАО “Соликамский магниевый завод”, который
дополнительно термообрабатывали при темпера-
туре 1200–1300°С в течение 2–3 ч, магний метал-
лический марки Мг 95 (ГОСТ 804-93), а также нио-
бат Mg4Nb2O9, синтезированный спеканием пента-
оксида ниобия со стехиометрическим количеством
оксида магния квалификации “ч.д.а.” при темпе-
ратуре 1300°С [35]. Масса разовой загрузки Nb2O5
составляла 3 г, Mg4Nb2O9 – 4 г, толщина слоя – 7
и 4 мм соответственно.

Величину удельной поверхности порошков из-
меряли адсорбционным статическим методом
БЭТ, а параметры пористости – методом BJH на
приборе Micromeritics TriStar II 3020. Термический
анализ выполняли на приборе NETZSCH STA 409
PC Luxx: скорость нагрева 10°С/мин, атмосфера –
воздух, расход 100 мл/мин.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Для восстановления 3 г Nb2O5 или 4 г Mg4Nb2O9

по стехиометрии требуется соответственно 1.7 и
1.13 г магния. Рассчитанная по уменьшению мас-
сы магния в ходе экспериментов скорость его ис-
парения при температурах 680 и 550°С составила
около 0.1 и 0.03 г/мин соответственно. Упругость
паров магния при этих температурах отличается в
15 раз (4.5 и 0.3 торр). Относительно небольшая раз-
ница в скоростях испарения объясняется тем, что
восстановление вели в замкнутом объеме, а улету-
чивание магния через неплотности между крышкой
и реакционным стаканом было незначительным.

Зависимость удельной поверхности порошков
ниобия от температуры восстановления приведе-
на на рис. 1. Снижение температуры восстановле-
ния пентаоксида ниобия с 830 до 680°С, как и
ожидалось, привело к увеличению удельной по-
верхности порошка до 83.4 м2/г. Это в 2 раза боль-

ше удельной поверхности порошка, полученного
в оптимальном высокотемпературном режиме –
830°С, остаточное давление аргона 10 кПа [30].
При дальнейшем снижении температуры удель-
ная поверхность порошков уменьшается (рис. 1а).
У порошков, полученных восстановлением нио-
бата магния, уже при температуре восстановле-
ния 680°С удельная поверхность в 2 раза меньше,
чем у порошков, полученных восстановлением в
оптимальном высокотемпературном режиме [33,
35]. При дальнейшем снижении температуры вос-
становления уменьшение поверхности было еще
более значительным. При температуре 870°С ее
величина составляла всего около 20 м2/г (рис. 1б).
Эта особенность изменения удельной поверхно-
сти порошков ниобия в исследованном интервале
температур, мы полагаем, определяется двумя од-
новременно действующими факторами: уменьше-
нием размера пор, образующихся после выще-
лачивания прослоек оксида магния, как следствие
сохранения более тонкой полосчатой структуры
восстановленной частицы с понижением темпера-
туры; образованием на поверхности металлических
частиц ниобия пленки естественного аморфного
оксида Nb2O5, толщина которой на компактном
металле около 2 нм [36].

Удельная поверхность порошков в случае вос-
становления при температуре 830°С, остаточном
давлении аргона в реакторе 5 кПа и использова-
нии в качестве прекурсора Mg4Nb2O9 в 5 раз пре-
вышала поверхность порошков, полученных вос-
становлением Nb2O5, за счет увеличения общего
объема пор в 1.5 раза и преобладания мезопор
диаметром менее 5 нм [33]. Снижение температу-
ры приводит к уменьшению концентрации ато-
мов магния в парах, а также замедляет диффузи-
онные процессы. Оба этих фактора позволяют со-
хранить первичную структуру восстановленных
частиц оксидного соединения. В результате дол-
жен наблюдаться рост удельной поверхности по-
лучаемых порошков ниобия, что и произошло в
случае снижения температуры восстановления
Nb2O5 с 830 до 680°С. Однако дальнейшее сниже-
ние температуры привело к уменьшению удель-
ной поверхности, особенно значительному у по-
рошков, полученных восстановлением ниобата
Mg4Nb2O9 (рис. 1). Уже при температуре 680°С
удельная поверхность порошка, полученного вос-
становлением этого прекурсора, в 2 раза меньше,
чем при 830°С [33]. О причинах, вызвавших это,
можно судить по данным об изменении пористой
структуры порошков, которые приведены в табл. 1.

Анализ приведенных в табл. 1 данных показыва-
ет, что рост поверхности порошка, полученного
восстановлением Nb2O5 при температуре 680°С,
обусловлен увеличением объема пор почти в 1.5 ра-
за и уменьшением их среднего размера в 2 раза.
Уменьшение удельной поверхности при дальней-
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шем снижении температуры восстановления свя-
зано с уменьшением объема пор. Последнее отча-
сти компенсируется увеличением доли пор менее
5 нм. Изменения в пористой структуре порошков
сказываются на виде изотерм сорбции.

Изотермы адсорбции–десорбции и распреде-
ление пор по размерам в порошках ниобия, полу-
ченных восстановлением Nb2O5 при температуре
680 и 540°С, приведены на рис. 2. Что касается по-
рошков, полученных восстановлением Mg4Nb2O9,
то уменьшение удельной поверхности при сниже-
нии температуры восстановления с 830 до 680°С в
2 раза обусловлено уменьшением объема пор в
4 раза. При дальнейшем понижении температуры
восстановления, в отличие от восстановления

Nb2O5, общий объем пор изменился незначитель-
но, но резко снизилась доля пор с размерами ме-
нее 5 нм. В результате наблюдается более значи-
тельное уменьшение поверхности.

Наблюдающаяся “аномалия” в изменении по-
ристой структуры объясняется действием второго
фактора. При выщелачивании оксида магния на
поверхности частиц ниобия образуется пленка
естественного оксида, которая уменьшает, а при
особо малых размерах и полностью заполняет объ-
ем образовавшихся пор. Это подтверждается ре-
зультатами термического анализа. На рис. 3 приве-
дены кривые ТГ и ДСК, полученные при нагреве на
воздухе порошков – продуктов восстановления

Рис. 1. Зависимости удельной поверхности порошков, полученных восстановлением Nb2O5 (а) и Mg4Nb2O9 (б), от
температуры восстановления.
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Таблица 1. Удельная поверхность и пористая структура порошков, полученных восстановлением Nb2O5 и Mg4Nb2O9

Примечание: t – температура восстановления, Dср – средний диаметр пор, V1 – объем пор с D > 10 нм, V2 – объем пор с D < 5 нм.

Прекурсор t, °С S, м2/г Dср, нм

Объем пор

V, см3/г
V1 V2

см3/г % см3/г %

Nb2O5

830 [33] 32 15.1 0.115 – – – –

680 83.4 7.09 0.153 0.077 51 0.036 23

640 64.3 8.54 0.130 0.079 61 0.022 17

570 53.1 6.72 0.088 0.039 44 0.021 24

540 41.5 4.31 0.041 0.008 20 0.023 56

Mg4Nb2O9

830 [33] 150 4.5 0.173 – – – –

680 76 3.43 0.044 0.007 17 0.031 71

600 41.3 6.39 0.062 0.027 44 0.019 31

570 18 6.96 0.032 0.017 53 0.009 28
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Nb2O5 и Mg4Nb2O9 при температуре 680°С (удель-
ная поверхность 87 и 64 м2/г соответственно).

Уменьшение массы на первом этапе нагрева,
наблюдавшееся до температуры 180°С у порошка,
полученного восстановлением Nb2O5 (рис. 3а), свя-
зано с удалением сорбированной влаги. На ТГ-кри-
вой порошка ниобия, полученного восстановле-
нием ниобата (рис. 3б), этот процесс продолжается
до температуры около 280°С. Дальнейшая потеря
массы, скорее всего, обусловлена удалением водо-
рода, образовавшегося при выщелачивании про-
дуктов реакции и поглощенного ниобием. Этим
потерям массы соответствуют эндопики на кри-
вых ДСК при 111.5 и 340.6°С. При этом прирост
массы, связанный с окислением металлической
части порошка, практически не наблюдается.
Возможно, процессу окисления соответствует не-
большой излом на ТГ-кривой, соответствующий
экзопику при температуре 248.9°С.

Окисление порошка, полученного восстанов-
лением пентаоксида (рис. 3а), начинается при бо-
лее низкой температуре. Судя по наличию двух

экзопиков (206.4 и 276.5°С) окисление происхо-
дило в два этапа. Вероятно, первоначально окис-
лению подвергалась часть порошка с более круп-
ными порами, а затем уже с размерами пор, за-
трудняющими доступ кислорода к поверхности
частиц ниобия. Рассчитанное по изменению мас-
сы образцов содержание в порошках металлическо-
го ниобия (CМ), поверхностного оксида (Cоксид) и
кислорода (CО) в зависимости от температуры
восстановления приведено в табл. 2.

Эти данные подтверждают, что причиной умень-
шения удельной поверхности порошков ниобия,
восстановленных в рассмотренном интервале тем-
ператур, является изменение первичной пористой
структуры восстановленных частиц в результате
заполнения образовавшихся пор естественным
оксидом Nb2О5. В рассматриваемых условиях раз-
меры частиц ниобия и пор таковы, что у порошков,
полученных восстановлением Mg4Nb2O9, практи-
чески вся масса металла израсходована на образо-
вание естественного оксида, а подавляющее ко-
личество пор заполнено этим оксидом. По суще-

Рис. 2. Изотермы адсорбции–десорбции (а, б) и распределение пор по размерам (в, г) в порошках ниобия, полученных
восстановлением Nb2O5 при температуре 680 (а, в) и 540°С (б, г).
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Рис. 3. ТГ- и ДСК-кривые окисления порошков, полученных восстановлением Nb2О5 (а), Mg4Nb2O9 (б) (температура
восстановления 680°С).
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ству, полученный материал представляет собой
аморфный пентаоксид ниобия, который кристал-
лизуется при нагреве до температуры 580–590°С
(экзопик 585.9°С, рис. 3б).

Порошки, полученные восстановлением Nb2О5,
характеризуются в целом более крупнопористой
структурой. Снижение температуры восстановле-
ния до 680°С привело к увеличению количества пор



1318

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 12  2022

ОРЛОВ, КИСЕЛЕВ

меньших, но не достигших критического, размеров
и, соответственно, к значительному росту удель-
ной поверхности. При дальнейшем снижении
температуры восстановления размеры пор умень-
шались, степень их заполнения естественным ок-
сидом увеличивалась. В результате удельная по-
верхность порошка уменьшалась.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследован процесс восстановления Nb2О5 и

ниобата Mg4Nb2O9 парами магния в интервале тем-
ператур 540–680°С. Проанализированы и объясне-
ны изменения в пористой структуре полученных
порошков.

Замедление диффузионных процессов, обуслов-
ленное снижением температуры восстановления,
приводит к сохранению более тонкой полосчатой
структуры восстановленных частиц оксидного со-
единения. Об этом можно судить по увеличению
количества и объема пор, размеры которых менее
5 нм. Соответственно, должна увеличиться удель-
ная поверхность полученных порошков. Восста-
новлением Nb2О5 при температуре 680°С полу-
чен порошок ниобия с удельной поверхностью
83.4 м2/г, которая в 2.5 раза превышает удельную
поверхность порошка, полученного ранее при
830°С [33]. При дальнейшем снижении темпера-
туры восстановления удельная поверхность по-
рошков уменьшается.

С другой стороны, при восстановлении в этом
интервале температур частиц ниобата Mg4Nb2O9
образуется и сохраняется настолько тонкая поло-
счатая структура, что большинство образовав-
шихся пор порошка, полученного уже при темпе-
ратуре восстановления 680°С, заполнено слоем
естественного оксида. Порошок, по существу,
представляет собой аморфный пентаоксид нио-
бия с небольшим содержанием металлической
составляющей. Удельная поверхность порошка в
2 раза меньше, чем у полученного при температу-

ре 830°С [33]. При дальнейшем снижении темпе-
ратуры размеры пор еще больше уменьшаются,
соответственно, увеличивается степень их за-
полнения естественным оксидом и уменьшает-
ся удельная поверхность полученного порошка.
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Исследованы условия получения соединения Bi2Ge3O9 при ускоренной кристаллизации стехиомет-
рического расплава. Показана возможность ускоренного получения соединения Bi2Ge3O9 из пред-
варительно синтезированного аморфного материала (стекла) с помощью термической обработки в
твердом состоянии. Отжиг при температуре 670°С и выше в течение короткого времени (30 мин)
способствует переходу аморфного материала в стабильный Bi2Ge3O9 на 98–99 мас. % с незначительным
содержанием в образце двух примесных фаз: метастабильной ή-Bi2GeO5 и стабильной Bi4Ge3O12. По-
вышение температуры отжига до 950°С, а также увеличение времени выдержки до 360 мин приводит
к полному переходу стекла в Bi2Ge3O9.
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ВВЕДЕНИЕ

Германат висмута Bi2Ge3O9 с кристаллической
структурой бенитоита (КСБ) впервые получен в
1979 г. [1]. К настоящему времени исследованы оп-
тические, абсорбционные, фото- и термолюминес-
центные свойства его монокристаллов [1–4], тон-
ких пленок [5] и керамики [6]. Предпринимались
также попытки улучшения свойств Bi2Ge3O9 с по-
мощью легирования Eu [7] и Nd [8]. Микровол-
новые диэлектрические свойства керамики со-
става Bi2Ge3O9 исследованы в [9].

Германат висмута с КСБ представляет интерес
как материал для рентгеновских спектрометров и
фотоакустических дефлекторных устройств [1],
для генерации стимулированного излучения [8], а
также в качестве перспективного материала кера-
мических подложек для миниатюрных и высоко-
производительных пассивных компонентов в си-
стемах СВЧ-связи [9].

Однако в последние годы опубликовано мало
работ, посвященных исследованию свойств
Bi2Ge3O9.

Как известно, система Bi2O3–GeO2 представ-
лена одной диаграммой стабильного равновесия
(рис. 1) и двумя диаграммами метастабильного
равновесия (рис. 2) [10]. По результатам исследова-
ний температурных и концентрационных зави-
симостей структурно-чувствительных свойств
расплава, в основном вязкости, область жидкого
состояния на фазовой диаграмме системы Bi2O3–
GeO2 была разделена на 3 температурные зоны: A,
B и С, охлаждение расплава от которых, т.е. тем-
пература начала охлаждения (tнач.охл) расплава, по-
разному влияет на состояние образующихся кри-
сталлических фаз (рис. 1). Существование темпе-
ратурных зон и влияние условий охлаждения рас-
плава на фазовый состав образующихся кристалли-
ческих фаз экспериментально подтверждено в [11].

Инконгруэнтный характер плавления и кри-
сталлизации Bi2Ge3O9, а также высокое содержа-
ние оксида германия в сплаве вносят некоторые
сложности в получение данного соединения из
расплава. К настоящему времени известно, что
его можно получать в виде монокристаллов мето-
дом Чохральского [1, 2, 8] и Бриджмена [7], кера-
мики – с помощью твердофазного синтеза (в т.ч.
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методом частичного сплавления, когда темпера-
тура синтеза находится выше либо около темпе-
ратуры плавления чистого Bi2O3) [6, 9] и отжига
из стекла [12], а также в виде тонких пленок мето-
дом дискретного испарения в вакууме [5].

Однако все вышеперечисленные способы при
всех своих достоинствах довольно трудоемки и
очень длительны. Для выращивания же монокри-
сталлов гораздо удобнее использовать заранее
синтезированное поликристаллическое соедине-
ние, т.к. предварительный синтез в расплаве суще-
ственно ограничен из-за риска образования мета-
стабильных фаз, ухудшающих свойства получаемых
монокристаллов [13, 14]. Поэтому поиск более про-
стых и эффективных способов синтеза поликри-
сталлического германата висмута с КСБ является
важной научно-технической задачей.

В работе [15] наглядно показано, что образова-
ние метастабильных фаз в системе Bi2O3–GeO2
происходит благодаря переходу расплава в мета-
стабильное состояние в результате его термиче-
ской обработки, во время которой, по-видимому,
сохраняется структура высокотемпературного рас-
плава с полимеризацией его структурных составля-
ющих и микрогетерогенность. Монотонное (без
термических градиентов, вибрационных и ударных
воздействий) охлаждение метастабильного распла-
ва от температур, лежащих в зоне С, способствует

Рис. 1. Границы температурных зон (1) в области рас-
плава на фазовой диаграмме (2) стабильного равнове-
сия системы Bi2O3–GeO2 [10].
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Рис. 2. Фазовые диаграммы метастабильного равновесия системы Bi2O3–GeO2, построенные по результатам охлажде-
ния расплавов от температур, лежащих в зоне В (а) и в зоне С (б) [10].
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сохранению полимерной структуры, переохлажде-
нию и кристаллизации метастабильных фаз. На-
рушение же данного состояния, например, посред-
ством вибрационных нагрузок [16] или термиче-
ским “ударом” (метод литья) [17] инициирует
образование и рост зародышей стабильных фаз.

Таким образом, целью данной работы было
исследование возможных условий получения со-
единения Bi2Ge3O9 при ускоренной кристаллиза-
ции стехиометрического расплава.

ЭКПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В данной работе для всех видов синтеза ис-

пользовали оксид висмута (III) в α-модификации
квалификации “ос. ч.” и оксид германия квали-
фикации “ч. д. а.”.

Исходные реагенты в стехиометрическом со-
отношении (25 мол. % Bi2O3 : 75 мол. % GeO2) по-
мещали в платиновый тигель объемом 32 см3 и
нагревали в электрической печи сопротивления
LMV 02/12 на воздухе до температуры зоны С
(1200°С) со скоростью ~20°С/мин, затем выдер-
живали в изотермических условиях 1 ч. Далее рас-
плав либо выливался на подогретую платиновую
подложку (вариант 1), либо закаливался между
двумя массивными медными пластинами с целью
получения стекла, которое затем подвергалось
отжигу (вариант 2).

Вариант 1. После сплавления и выдержки в зо-
не С (1200°С, 1 ч) расплав выливали из тигля на
подогретую платиновую пластину. Температуры
подогрева составляли 450 и 920°С. Нагрев плати-
новой пластины, на которую осуществлялось ли-
тье, проводился на массивном шамотном кирпиче,
предотвращающем быстрое остывание пластины
при извлечении ее из печи непосредственно перед
началом процесса литья. Температура разогрева
пластины должна была обеспечивать предотвра-
щение стеклования расплава при его охлаждении.

Вариант 2. После сплавления и выдержки в зо-
не С расплав выливали из тигля и охлаждали меж-
ду двумя массивными медными пластинами для
получения полностью аморфного материала. По-
лученные стекла подвергали термическому анали-
зу, по результатам которого выбирали температуру
отжига для обеспечения полного перехода материа-
ла в стабильное состояние со структурой Bi2Ge3O9.

Термический анализ проводили на приборе син-
хронного термического анализа STA 449 C Jupiter
(NETZSCH, Германия): нагрев до 970°С и охла-
ждение до 250°С со скоростью 10 К/мин в дина-
мической воздушной атмосфере, скорость про-
дувки – 15 мл/мин. Поверхность образцов изучали
с помощью стереоскопа Stemi 2000 (Carl Zeiss). Ис-
следование микроструктуры выполняли с исполь-

зованием оптического микроскопа Carl Zeiss Axio
Observer A1m на микрошлифах, полученных после
шлифовки, полировки и химического травления.
Растровую электронную микроскопию (РЭМ) и
локальный рентгеноспектральный анализ (ЛРСА)
проводили на HITACHI TM-3000 и HITACHI
TM-4000. Рентгенофазовый анализа (РФА) по-
рошка проводили на дифрактометре Shimadzu
XRD 6000 (CuKα-излучение).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Благодаря высокому содержанию оксида гер-
мания в расплаве (75 мол. %), являющегося хоро-
шим стеклообразующим компонентом, расплав
даже при охлаждении на воздухе будет затверде-
вать с образованием стекла. Подогрев подложки, на
которую осуществляется литье, до 450°С (рис. 3а)
будет приводить лишь к частичной кристаллизации
в той области, где охлаждаемый расплав контак-
тировал с подложкой (рис. 3б).

Рис. 3. Макрофотографии образца, полученного ли-
тьем расплава на платиновую подложку, подогретую
до 450°С: вид сверху (а), вид снизу – в месте контакта
расплава с Pt-подложкой (б).

(б)

5 мм

5 мм

(a)
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Рентгенофазовый анализ показывает, что бóль-
шая часть затвердевшего материала при охлажде-
нии становится стеклом, но также присутствуют и
некоторые характерные рефлексы, указывающие
на некоторое количество одной или нескольких
кристаллических фаз (рис. 4). Однако точно иден-
тифицировать их не представляется возможным.

Анализ микроструктуры образцов, полученных
литьем на подогретую до 450°С платиновую под-
ложку, показывает, что данные кристаллы имеют
форму многогранников и обладают ультрамелко-
дисперсной субструктурой (рис. 5), трудноразли-
чимой даже при максимальном увеличении опти-
ческого микроскопа (×1000, рис. 5в). При этом
данная субструктура будет неоднородной – внут-
ри многогранников мы видим хорошо различимые
центральные области темно-серого цвета, окружен-
ные по периферии более светлыми скоплениями
кристаллов (рис. 5г). Подобная структура не по-
хожа ни на одну известную нам структуру соеди-
нений системы Bi2O3–GeO2.

Также следует отметить и возможную частич-
ную кристаллизацию стекла за пределами рассмот-
ренных выше крупных многогранных кристаллов.
Обычно при химическом травлении подобных ма-
териалов кристаллические участки хорошо вытрав-
ливаются, а аморфные нет (остаются просто свет-
лым/белым фоном). В данном же случае (рис. 5а,
нижняя часть фотографии) мы видим, что, поми-
мо крупных многогранников, хорошо вытравлива-
ются и некоторые участки окружающего их стекла.
Эти участки выглядят как однородные вытянутые
зерна. По-видимому, из-за высокой температуры
разогрева подложки, на которую осуществлялось
литье расплава, происходит частичная кристал-
лизация еще одной фазы, которая тонким слоем
присутствует в зоне контакта Pt/расплав.

При повышении температуры подогрева под-
ложки до 920°С удается избежать стеклообразова-
ния. Однако образец, полученный таким способом,
даже при визуальном осмотре будет неоднородным.
На макрофотографии закристаллизовавшегося
расплава хорошо видны как светло-серые, так и

серые участки (рис. 6), каждый из которых отли-
чается своей текстурой.

Микроструктура такого образца представляет
собой сложную мелкодисперсную смесь из свет-
лых и темных участков, схожую с дендритной
структурой (рис. 7а). При относительно неболь-
ших увеличениях (×100) дендритный характер хо-
рошо различим, хоть и имеет некоторые особен-
ности: оси дендритов первого порядка образуют
правильные геометрические фигуры в виде мно-
гоугольников, зачастую пересекающихся друг с
другом практически под прямыми углами. Мно-
гоугольники также образуют некое подобие “кас-
када”, что характерно для кристаллизации метал-
лического висмута.

При изучении микроструктуры при больших
увеличениях (×500 и выше) хорошо заметно, что
оси первого порядка так же неоднородны, как и
окружающее их пространство, и тоже состоят из
чередующихся темных и светлых участков.

Результаты рентгенофазового анализа (рис. 8)
показывают наличие в образце двух фаз: Bi4Ge3O12 с
кристаллической структурой эвлитина и α-GeO2.
Как показано в работе [15], охлаждение расплава
в тигле после его термической обработки приво-
дит к кристаллизации согласно диаграмме мета-
стабильного равновесия (рис. 2). Нарушение же
взаимодействия расплава с материалом тигля, а
также образовавшейся во время термической об-
работки в зоне С (рис. 1) полимерной структуры
расплава, например в процессе литья, приводит к
кристаллизации согласно диаграмме стабильного
равновесия [17–19]. Однако в данном случае для
состава 75 мол. % GeO2 была получена смесь из
Bi4Ge3O12, стехиометрический состав которого
60 мол. % GeO2 (диаграмма стабильного равнове-
сия), и α-GeO2 (диаграмма метастабильного равно-
весия). Подобный факт можно объяснить инкон-
груэнтным характером плавления и кристаллиза-
ции расплава состава, отвечающего соединению со
структурой бенитоита (Bi2Ge3O9). При ускоренном
охлаждении на подогретую до высоких температур
платиновую подложку будет исключаться образова-

Рис. 4. Дифрактограмма образца, закаленного от 1200°С на платиновую подложку, подогретую до 450°С.
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ние стекла и метастабильной фазы ή-Bi2GeO5, од-
нако благодаря инконгруэнтному характеру плав-
ления и неравновесной кристаллизации будет обра-
зовываться крайне неоднородная по химическому
составу мелкодисперсная дендритная структура,
состоящая из смеси Bi4Ge3O12 и α-GeO2.

Подобные предположения подтверждаются
результатами РЭМ (рис. 9а), где при очень боль-
шом увеличении (×5000) также хорошо виден денд-

ритный характер строения материала. Исследова-
ние темных и светлых участков структуры при по-
мощи ЛРСА (табл. 1, рис. 9б) также показывает
крайне неоднородный химический состав как при
сравнении светлых и темных участков, так и внут-
ри них. При этом в темных участках содержание
германия втрое превышает содержание висмута,
в то время как в светлых участках концентрации
Bi и Ge близки друг к другу.

Рис. 5. Микроструктура образца, закаленного от 1200°С на платиновую подложку (подогретую до 450°С), в месте кон-
такта расплава с подложкой при обычном свете (а–в), при поляризованном освещении (г).

(б)200 мкм 100 мкм

200 мкм20 мкм(в) (г)

(a)

Таблица 1. Результаты ЛРСА образца, закаленного от 1200°С на платиновую подложку, подогретую до 920°С

Элемент

C, ат. %

светлые участки темные участки

среднее значение диапазон значений среднее значение диапазон значений

Bi 19.2 ± 2.3 15.8–22.4 9.0 ± 3.3 4.2–13.3

Ge 24.0 ± 2.2 20.0–27.0 31.6 ± 2.5 28.6–35.6

O 56.8 ± 1.3 54.9–59.3 59.4 ± 1.5 57.4–61.4
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Учитывая невозможность получения Bi2Ge3O9
при выбранных условиях синтеза из расплава мето-
дом литья, предприняли попытку более подробно-
го изучения возможности получения данного со-
единения из аморфного состояния (стекла).

Термический анализ стекол, закаленных из рас-
плава от 1200°С, показал (рис. 10), что в интервале
467–477°С происходит стеклование образца с его
последующей кристаллизацией при 611°С. Со-
гласно диаграммам метастабильного равновесия
(рис. 2), в данном случае должна образовываться
метастабильная фаза ή-Bi2GeO5, которая при даль-
нейшем нагреве будет претерпевать распад около
800°С. По-видимому, небольшие экзотермиче-
ские эффекты при 801 и 818°С соответствуют дан-
ному распаду. Наличие же двойного эффекта фа-
зового перехода, как и незначительного эндотер-
мического эффекта, заметного при охлаждении
около 857°С, объясняется кинетическими про-

цессами, протекающими в материале при съемке
ДСК-кривой. Даже при довольно высоких темпе-
ратурах, превышающих температуру распада ме-
тастабильной фазы, в материале некоторое время
еще могут оставаться локальные области, содер-
жащие аморфные составляющие. Разумеется, со
временем они также будут кристаллизоваться и
претерпевать распад, однако это может быть рас-
тянуто во времени и давать дополнительные эф-
фекты на ДСК-кривых. В нашем случае (рис. 10)
съемка велась в режиме непрерывного нагрева и
охлаждения, без изотермической выдержки, что и
могло привести к появлению подобных эффек-
тов. При повторном нагреве и охлаждении ника-
ких фазовых превращений в материале не наблю-
далось, что говорит о необратимости рассмотрен-
ных выше процессов.

На основе результатов термического анализа
были выбраны различные режимы отжигов об-
разцов, где варьировались температура отжига,
время выдержки, а также дисперсность материала
(кусковой образец/порошок). Фазовый состав об-
разцов, закаленных из расплава, после проведе-
ния отжигов по различным режимам приведен в
табл. 2.

Как видно из табл. 2, при довольно низкой тем-
пературе (670°С) и непродолжительной выдержке
(40 мин) стекло на 98 мас. % переходит в Bi2Ge3O9.
При этом в образце содержится всего 2 мас. % при-
месных фаз: метастабильного ή-Bi2GeO5 и стабиль-
ного Bi4Ge3O12. Столь малое содержание ή-Bi2GeO5
в условиях короткого отжига при температуре,
лежащей сразу за пиком кристаллизации, говорит
о слабой устойчивости данного соединения в об-
ласти 75 мол. % GeO2. Уже после 40 мин отжига
происходит практически полный его распад по
всему объему образца. На этот процесс также бу-
дет существенно влиять и размер частиц отжигае-
мого материала.

Рис. 6. Макрофотография образца, закаленного от
1200°С на платиновую подложку, подогретую до 920°С.

10 мкм

Рис. 7. Микроструктура образца, закаленного от 1200°С на платиновую подложку, подогретую до 920°С.

(б)200 мкм 50 мкм(a)
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Таким образом, присутствие едва различимых
экзотермических пиков около 801 и 818°С с край-
не небольшим выделением энергии объясняется
тем, что бóльшая часть соединения ή-Bi2GeO5 к
этому моменту уже распалась и при данных тем-

пературах происходит распад последних остав-
шихся в образце его объемов. Также эти процессы
могут быть связаны и с возможными небольшими
остатками аморфной составляющей. В пользу этой
версии говорит и факт наличия метастабильной

Рис. 8. Дифрактограмма образца, закаленного от 1200°С на платиновую подложку, подогретую до 920°С.

Bi4Ge3O12
GeO2

28 32 34262220161410 12 18 24 30 36 38 40 42 44 46 48 50 52 54 56 58 60 62 64 6686
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I, отн. ед.

Рис. 9. РЭМ-изображение (а) и результаты ЛРСА (б) образца, закаленного от 1200°С на платиновую подложку, подо-
гретую до 920°С.

(б)20 мкм 20 мкм(a)

Рис. 10. Результаты термического анализа стекол, закаленных из расплава от 1200°С: скорость нагрева (а) и охлажде-
ния (б) 10 К/мин.
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фазы ή-Bi2GeO5 в образце после кратковременных
отжигов до очень высоких температур, намного
превышающих температуру распада данного со-
единения (табл. 2, режимы 3, 4). Однако такое яв-
ление наблюдается только в кусковых образцах –
предварительно перетертый (порошковый) матери-
ал уже не содержит метастабильной фазы (табл. 2,
режимы 6, 7).

Для образцов, полученных по режимам 3, 4
(табл. 2, рис. 11), характерна неоднородная мик-
роструктура. Основной объем состоит все же из
однородных зерен, имеющих сложную много-
гранную форму с несплошной границей раздела в
виде “точек”, которые при детальном рассмотре-
нии с помощью РЭМ (рис. 12) оказываются микро-
порами. По микроструктуре эти образцы схожи с
образцами Bi2Ge3O9, полученными в работе [9]
твердофазным синтезом. В отдельных участках
микроструктуры хорошо заметны области со строе-

нием, схожим с дендритным (рис. 11б), в которых,
по-видимому, и содержатся примесные фазы.

Мы считаем, что данные области неполного пре-
вращения – следствие микрогетерогенности, воз-
никающей в расплаве при высоких температурах. В
недавней работе [20] в области составов 1 : 1 мол. %
системы Bi2O3–SiO2 было обнаружено и подроб-
но рассмотрено макрорасслаивание, которое уда-
лось сохранить до комнатных температур закал-
кой расплава от 1100–1180°С. При более низких
температурах начала охлаждения (1040°С и ниже)
расслаивание зафиксировать не удавалось. Дан-
ное расслаивание является следствием полимериза-
ции (поликонденсации) тетраэдров [SiO4] и связан-
ного с ней процесса формирования элементов
[Bi2O2] в расплаве. Макрорасслаиванию, которое
проявляется при повышении температуры, пред-
шествует микрогетерогенность расплава при бо-
лее низких температурах, которая не приводит к
разделению расплава на слои.

Таблица 2. Фазовый состав стекла состава 1 : 3 (Bi2O3 : GeO2) после отжига при различных температурах и вре-
менах, а также в зависимости от вида образца

Режим Температура
отжига, °С

Время 
отжига, мин Вид образца Фазовый состав

1 670 40 Порошок Bi2Ge3O9 и Bi2GeO5 + Bi4Ge3O12 (<2 мас. %)

2 670 180 Порошок Bi2Ge3O9 и Bi2GeO5 + Bi4Ge3O12 (<1 мас. %)

3 940 30 Кусковой Bi2Ge3O9 и Bi2GeO5 + Bi4Ge3O12 (<1 мас. %)

4 970 30 Кусковой Bi2Ge3O9 и Bi2GeO5 + Bi4Ge3O12 (~2 мас. %)

6 950 40 Порошок Bi2Ge3O9 и Bi4Ge3O12 (<1 мас. %)

7 950 180 Порошок Bi2Ge3O9 и Bi4Ge3O12 (<1 мас. %)

8 950 360 Порошок Bi2Ge3O9

Рис. 11. Микроструктура стекол состава 1 : 3 (Bi2O3 : GeO2), отожженных в течение 30 мин при температуре 940 (а), 970°С (б).

(б)100 мкм 100 мкм(a)



1328

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 12  2022

БЕРМЕШЕВ и др.

Аналогичные процессы полимеризации про-
текают и в германатной системе, однако макро-
расслаивания в ней на настоящий момент зафик-
сировать не удалось. Мы предполагаем, что закалка
от температуры 1200°С, хоть и не приводит к макро-
расслаиванию, однако может способствовать мик-
рогетерогенности и, как следствие, – концентра-
ционной неоднородности в закаленном стекле.
При последующем отжиге в областях с понижен-
ной концентрацией оксида германия могут обра-
зовываться другие, ближайшие, соединения, на
формирование которых потребуется меньше ок-
сида германия, например Bi4Ge3O12. При этом
следует учесть и промежуточное образование ме-
тастабильной фазы ή-Bi2GeO5. Сам факт ее нали-
чия в материале после отжига, пусть и в виде при-
меси (0.5 мас. % по данным РФА), говорит о слож-
ном характере превращений, протекающих в
твердом состоянии во время отжига стекол дан-
ного состава.

Все вышеперечисленные факты не совсем со-
гласуются со схемой, предложенной в работе [12].
Согласно ей, формирование стабильного Bi2Ge3O9
из аморфного материала стехиометрического со-
става при температуре 900°С происходит за 48 ч и

идет в два этапа. Сначала из стекла образуется смесь
из Bi4Ge3O12 и аморфного оксида германия (1), а за-
тем ее компоненты начинают взаимодействовать
между собой с образованием Bi2Ge3O9 (2):

(1)

(2)

Однако в работе [13] не приведены результаты
микроструктуры образцов после отжига, не учи-
тывается возможная неоднородность стекла и со-
вершенно не берется в расчет промежуточное ме-
тастабильное фазообразование.

При сравнении двух образцов, отожженных
при температурах 930, 970°С в кусковом виде
(табл. 2, режимы 3 и 4), с образцами, отожженны-
ми при температурах 670, 950°С в порошкообраз-
ном состоянии (табл. 2, режимы 1, 6), не выявле-
но заметного влияния степени дисперсности на
скорость и полноту протекания реакции. После
30–40 мин выдержки образцы показывают пример-
но одинаковый процент образования Bi2Ge3O9 –
98–99 мас. %. Это говорит о том, что фазовые пе-

( ) ( )
( )

⋅ →
→ +

2 3 2

4 3 12 2

2 Bi O 3GeO стекло
Bi Ge О 3GeO стекло ,

+ →4 3 12 2 2 3 9Bi Ge О 3GeO стекло  Bi Ge) O( .

Рис. 12. РЭМ-изображения стекла состава 1 : 3 (Bi2O3 : GeO2), отожженного в течение 30 мин при температуре 940°С
(×2000): а – общий вид, б – картирование по распределению Bi и Ge.

(б)(a)

Рис. 13. Дифрактограмма стекла состава 1 : 3 (Bi2O3 : GeO2), отожженного в течение 360 мин при температуре 950°С.
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реходы, протекающие в стекле при отжиге, носят
объемный, а не поверхностный характер.

Увеличение же продолжительности отжига до
6 ч (табл. 2, режим 8) и предварительное измель-
чение стекла перед термической обработкой при-
водят к получению чистого германата висмута со
структурой бенитоита (рис. 13).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показана возможность ускоренного получе-

ния соединения Bi2Ge3O9 из предварительно син-
тезированного аморфного материала (стекла) с
помощью термической обработки в твердом со-
стоянии. Отжиг при температурах 670°С и выше в
течение рекордно короткого времени (30 мин)
способствует переходу аморфного материала в
стабильный Bi2Ge3O9 на 98–99 мас. %, по данным
рентгенофазового анализа, с незначительным со-
держанием в образце двух примесных фаз: мета-
стабильной ή-Bi2GeO5 и стабильной Bi4Ge3O12.

Метастабильная фаза Bi2GeO5 присутствует в
отожженных кусковых и порошкообразных об-
разцах при низких температурах отжига (670°С) и
только в кусковых образцах при высоких темпе-
ратурах (940–970°С).

Показано, что повышение температуры отжи-
га до 950°С, а также увеличение времени выдерж-
ки до 360 мин приводит к полному переходу стек-
ла в Bi2Ge3O9.

Полученные результаты могут быть использова-
ны для синтеза поликристаллического Bi2Ge3O9 в
качестве исходной шихты для выращивания мо-
нокристаллов, что имеет важное научное и прак-
тическое значение.
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Кристаллизацией расплава соответствующего состава получены поликристаллические образцы
смешанных циклотрифосфатов KMgP3O9, KCaP3O9, RbMgP3O9, RbCaP3O9, CsCaP3O9, CsSrP3O9,
содержащие примесные монокатионы висмута Bi+. Присутствие примеси Bi+ обуславливает нали-
чие во всех образцах интенсивной широкополосной фотолюминесценции в ближнем ИК-диапазо-
не. Показано, что вид спектров фотолюминесценции и возбуждения фотолюминесценции опреде-
ляется природой щелочноземельного катиона в составе циклотрифосфата, а также симметрией
локального окружения иона Bi+ в предположении, что этот примесный ион изоморфно замеща-
ет катион щелочного металла в решетке циклотрифосфата. Характерное время затухания фотолю-
минесценции также определяется симметрией локального окружения Bi+.

Ключевые слова: фотолюминесценция, субвалентный катион висмута, одновалентный висмут, кри-
сталлические метафосфаты, спектроскопия примесных катионов металлов
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ВВЕДЕНИЕ

Долгоживущая широкополосная фотолюми-
несценция (ФЛ) в ближнем ИК (БИК) диапазоне
висмутсодержащих стекол на основе SiO2 была
обнаружена в начале XXI века [1, 2]. Она до сих
пор привлекает пристальное внимание исследо-
вателей, поскольку полоса ФЛ соответствует окну
прозрачности кварцевых волоконных световодов.
Долгое время оставалось неясной природа цен-
тров БИК ФЛ в таких стеклах. Для выяснения
строения активного излучающего центра, а также
с прикладными целями были получены висмут-
содержащие стекла различного состава: силикат-
ные [1–3], боратные [4, 5], фосфатные [5–7], гер-
манатные [8–11], халькогенидные [12, 13], галоге-
нидные [14, 15]. В результате изучения подобных
материалов был сделан вывод о множественности
БИК ФЛ-центров в них и показано, что эти цен-
тры представляют собой низковалентные катио-
ны висмута – монокатион Bi+ и поликатионы, об-
разующиеся при агрегации монокатиона. Выра-
женная способность монокатиона Bi+ к агрегации,

обуславливающая множественность излучающих
центров и наличие кластерных висмутсодержа-
щих центров, ответственных за оптические поте-
ри [16–18], является недостатком висмутсодер-
жащих стекол, затрудняющим их использование
в качестве активной среды лазера или оптическо-
го усилителя. Чтобы предотвратить агрегацию,
необходимо использовать стекла с очень низким
уровнем легирования, что в свою очередь требует
большого оптического пути для получения доста-
точного усиления оптического сигнала. Подоб-
ные требования можно удовлетворить в рамках
волоконного лазера, который является, по сути,
единственным вариантом реализации твердотель-
ного висмутового лазера на сегодняшний день.
Другим способом предотвращения образования
поликатионов висмута в оптической среде могло
бы стать использование в качестве такой среды
кристаллического материала, в состав которого
монокатион Bi+ входит в виде изоморфной приме-
си. При этом включение в состав кристалла продук-
тов его агрегации – поликатионов висмута – будет
стерически затруднено. Исходя из оценки вели-
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чины кристаллического радиуса иона Bi+ (1.77 Ǻ,
к. ч. 8 [19]) можно предположить, что он должен
изоморфно (и изовалентно) замещать большие по
размеру катионы щелочных металлов K+, Rb+, Cs+

[19]. Следуя этому предположению, были полу-
чены многочисленные кристаллические фазы га-
логенидов на основе катионов щелочных метал-
лов с изоморфной примесью монокатиона висмута:
RbPb2Cl5, CsI, KAlCl4, RbAlCl4, CsAlCl4, KMgCl3,
RbMgCl3, CsMgCl3, KCdCl3, RbCdCl3, RbY2Cl7,
CsCdCl3, CsCdBr3 [20–27]. При этом два послед-
них материала были получены также в виде моно-
кристаллов. Помимо галогенидов, было продемон-
стрировано вхождение изоморфной примеси Bi+ в
решетку циклотрифосфата RbMgP3O9 [28]. Этот
материал интересен тем, что кристаллизуется
из расплава, близкого по составу к стехиометриче-
скому, причем расплав характеризуется высокой
кислотностью из-за значительного содержания в
нем оксида фосфора. Высокая кислотность рас-
плава является необходимым условием для обра-
зования в нем значительной концентрации моно-
катионов Bi+, например, по реакции синпропор-
ционирования: 2Bi0 + Bi3+ ↔ 3Bi+ [5]. Иными
словами, в кислотной среде равновесие в этой ре-
акции в большой степени смещается в сторону
образования монокатиона. Помимо RbMgP3O9,
известно большое количество смешанных цикло-
трифосфатов щелочных металлов общей форму-
лы AIBIIP3O9, где AI = K, Rb, Cs; BII = Mg, Ca, Sr,
Zn, Cd, Pb [29, 30]. Все они кристаллизуются по
типу бенитоита в решетках гексагональной, ром-
бической и моноклинной сингоний. Было бы ин-
тересно на примере ряда подобных фаз изучить
влияние кристаллической матрицы на спек-
тральные и фотофизические свойства примес-
ного монокатиона Bi+. Такое исследование осо-
бенно интересно, поскольку монокатион Bi+ имеет
уникальную для оптического центра электрон-
ную конфигурацию с открытой p-оболочкой: 6p2.
Обычно ионы с незаполненной p-оболочкой не-
устойчивы, но для такого тяжелого металла, как
висмут, сильное спин-орбитальное взаимодействие
приводит к расщеплению 6p-оболочки на две, со-
ответствующие спинорам 6p1/2 (ниже по энергии)
и 6p3/2 (выше по энергии). Случай монокатиона
висмута Bi+ соответствует конфигурации с закры-
той нижней спинорной подоболочкой 6p1/2, на ко-

торой размещены два электрона: . Таким обра-
зом, релятивистские эффекты, существенные для
химии тяжелых элементов, приводят к относи-
тельной стабилизации степени окисления 1+ для
висмута [31]. Релятивистская стабилизация моно-
катиона должна быть еще более выражена в случае
сверхтяжелого аналога висмута – элемента 115
(эка-висмута, московия), для которого монока-

2
1/26p

тион имеет строение  и является, по-видимо-
му, наиболее химически устойчивым катионом
этого элемента [31, 32]. Химические и фотофизиче-
ские свойства сверхтяжелых элементов пока не изу-
чены, поэтому исследование монокатиона Bi+ как
модельной системы может пролить свет на особен-
ности их химии. В целом, на сегодняшний день оп-
тические свойства примесных центров с электрон-
ной конфигурацией  изучены недостаточно.

Цель данной работы – сравнительное исследо-
вание БИК ФЛ примесного монокатиона Bi+ в
составе ряда циклотрифосфатов, относящихся к
различной сингонии: гексагональной (KMgP3O9,
KCaP3O9) и ромбической (RbMgP3O9, RbCaP3O9,
CsCaP3O9, CsSrP3O9). Такая работа, помимо чи-
сто академического интереса, может иметь и при-
кладное значение, связанное с возможным при-
менением полученных материалов в качестве ак-
тивной среды лазеров и оптических усилителей, а
также БИК-люминесцентных меток.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Все образцы циклотрифосфатов, содержащих

примесь оптически-активного монокатиона Bi+,
были получены в виде поликристаллической кера-
мики, образующейся в результате медленной кри-
сталлизации расплава. Состав исходной шихты
для приготовления расплава в случае каждого об-
разца представлен в табл. 1. Количество шихты
для типичной процедуры приготовления состав-
ляло 10–20 г.

Компоненты шихты (за исключением тех, что
содержат висмут) перетирались в ступке, затем
медленно (чтобы избежать вспучивания выделя-
ющимися газообразными продуктами, скорость
подъема температуры 1–2°С/мин) нагревались до
350°С на воздухе в стеклоуглеродном тигле, вы-
держивали 1 ч при этой температуре и перетира-
лись еще раз. Полученный материал нагревался в
фарфоровом тигле на воздухе до 700°С и выдер-
живался при этой температуре 2 ч. В шихту добав-
лялись оксид висмута и металлический висмут,
после чего она еще раз перетиралась, помещалась
в корундовый тигель, накрытый крышкой, и на-
гревалась до 1000°С в среде инертного газа. При
этой температуре происходило плавление шихты,
причем образовавшийся расплав несколько раз
гомогенизировался вращательными движениями
тигля. В результате оксид висмута (III) и металли-
ческий висмут растворялись в расплаве и реаги-
ровали по реакции синпропорционирования с
образованием низковалентных катионов висму-
та, окрашивающих расплав. После выдержива-
ния в течение 30 мин при 1000°С расплав быстро
охлаждался до температуры начала кристаллиза-
ции (t1, указана для каждого образца в табл. 1).

2
1/27p

2
1/2p
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При этой температуре в расплав вносилась кри-
сталлическая затравка, после чего он в течение 2 ч
остывал до конечной температуры кристаллиза-
ции (t2, см. табл. 1). Далее закристаллизованный
образец извлекался из печи и быстро остывал на
воздухе до комнатной температуры. Без внесения
затравки расплав не кристаллизуется и застывает
при понижении температуры в прозрачное стек-
ло. В качестве затравки можно использовать не-
большой фрагмент аналогичной фазы или иного
циклотрифосфата.

Фазовый состав получившихся образцов опре-
делялся методом порошковой дифрактометрии
с использованием прибора Rigaku Smartlab SE
(CuKα-излучение, λ = 1.54056 Å).

Спектры фотолюминесценции в БИК-диапа-
зоне регистрировались при помощи спектро-

метра SDH-IV (Solar LS), оснащенного линей-
ным InGaAs-сенсором G9212-512 (Hamamatsu).
Для возбуждения БИК ФЛ использовался набор
компактных лазерных модулей с длиной волны
излучения 532 и 635 нм. Спектры возбуждения ФЛ
регистрировались при помощи перестраиваемого
источника излучения, на основе галогенной лампы
Osram HLX 64640 Xenophot 150W, модулятора излу-
чения SR540 (Stanford Research Systems) и управляе-
мого ПК монохроматора МДР-206 (LOMO). ФЛ
образцов регистрировалась при этом с помощью
InGaAs-фотоприемника (производство ОАО “По-
люс”), сигнал с которого подавался на синхрон-
ный усилитель SR830 (Stanford Research Systems),
куда также приходил опорный сигнал с модулято-
ра излучения. После синхронного усилителя сиг-
нал поступал на АЦП, управляемый ПК, где про-
исходило накопление спектральных данных. Для

Таблица 1. Состав исходной шихты и условия приготовления образцов циклотрифосфатов, легированных висмутом

Целевая фаза Состав шихты (мол. доли)
Температура начала 

кристаллизации (t1), °C
Конечная температура 
кристаллизации (t2), °C

KMgP3O9 KPO3 – 1
Mg(PO3)2 – 1
Bi2O3 – 0.015
Bi(металл) – 0.0015

830 630

KCaP3O9 KPO3 – 1
CaCO3 – 1
NH4H2PO4 – 2
Bi2O3 – 0.015
Bi(металл) – 0.0015

800 600

RbMgP3O9 Rb2CO3 – 1
Mg(PO3)2 – 2
NH4H2PO4 – 2
Bi2O3 – 0.03
Bi(металл) – 0.003

820 620

RbCaP3O9 Rb2CO3 – 1
CaCO3 – 2
NH4H2PO4 – 6
Bi2O3 – 0.03
Bi(металл) – 0.003

820 620

CsCaP3O9 CsH2PO4 – 1
CaCO3 – 1
NH4H2PO4 – 2
Bi2O3 – 0.015
Bi(металл) – 0.0015

820 620

CsSrP3O9 CsH2PO4 – 1
Sr(PO3)2 – 1
Bi2O3 – 0.015
Bi(металл) – 0.0015

820 650
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выделения необходимой полосы ФЛ использова-
лись интерференционные фильтры производства
Thorlabs и Edmund Optics.

Полученные спектры корректировались с уче-
том кривых спектральной чувствительности фо-
топриемника (спектры ФЛ) и испускания источни-
ка возбуждения ФЛ (спектры возбуждения ФЛ).
Спектры ФЛ и возбуждения ФЛ регистрирова-
лись при 77 и 300 K.

Методика регистрации кинетических кривых
затухания БИК ФЛ после импульсного возбужде-
ния была описана нами ранее [33]. Для возбужде-
ния ФЛ использовалось сфокусированное излу-
чение лазерного диода (длина волны изучения
635, 660 нм), модулированное в виде последова-
тельности прямоугольных импульсов большой
скважности. Температурная зависимость харак-
терного времени затухания ФЛ изучалась для об-
разца RbMgP3O9 при помощи спектрофлуоромет-
ра Picoquant Fluotime 300, оборудованного крио-
статом Unisoku CoolSpeK USP-203.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1–3 представлены порошковые ди-

фрактограммы полученных образцов висмутсо-
держащих циклотрифосфатов наряду с эталон-
ными дифрактограммами. Эталонные дифракто-
граммы были рассчитаны при помощи программы
Visualize исходя из известных трехмерных струк-

тур кристаллической ячейки [30, 34]. Хорошее со-
ответствие экспериментальных и эталонных ди-
фрактограмм доказывает, что во всех случаях бы-
ли получены целевые фазы циклотрифосфатов
без заметного количества посторонних примесей.
Можно отметить небольшое систематическое
смещение рефлексов на экспериментальных ди-
фрактограммах (относительно рассчитанных) в
сторону меньших углов. Это свидетельствует о
расширении элементарной ячейки циклотрифос-
фатов при легировании висмутом.

Все полученные образцы демонстрируют ин-
тенсивную ФЛ в БИК-диапазоне. На рис. 4–6 пред-
ставлены спектры ФЛ изучаемых фаз циклотри-
фосфатов при комнатной температуре и при 77 К.

Из представленных на рис. 4–6 данных видно,
что при комнатной температуре, а также при 77 K,
основным фактором, определяющим положение
максимума полосы БИК ФЛ и ее ширину, являет-
ся природа щелочноземельного катиона в составе
циклотрифосфата. При этом в ряду Mg–Ca–Sr
происходят последовательный длинноволновый
сдвиг максимума полосы ФЛ и ее уширение, что
может объясняться увеличением параметра Хуан-
га–Риса для оптического перехода в ионе Bi+

между нижним возбужденным уровнем (возника-
ющим при расщеплении кристаллическим полем
терма 3P1) и основным энергетическим уровнем

Рис. 1. Экспериментальные и рассчитанные дифрактограммы образцов гексагональных циклотрифосфатов KMgP3O9 и
KCaP3O9, содержащих примесь висмута.
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Рис. 2. Экспериментальные и рассчитанные дифрактограммы образцов ромбических циклотрифосфатов RbMgP3O9 и
RbCaP3O9, содержащих примесь висмута.
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Рис. 3. Экспериментальные и рассчитанные дифрактограммы образцов ромбических циклотрифосфатов CsCaP3O9 и
CsSrP3O9, содержащих примесь висмута.
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3P0 (рис. 7). Этот переход определяет ФЛ в при-
месном ионе Bi+.

Для изучаемых висмутсодержащих циклотри-
фосфатов были получены спектры возбуждения
ФЛ, показанные на рис. 8–10.

Интересно рассмотреть полученные спектры
возбуждения ФЛ в связи с сингонией соответ-
ствующей кристаллической фазы и симметрией
локального окружения примесного иона висмута.
При этом мы полагаем, что оптически-активные
примесные ионы Bi+ входят в решетку изучаемых
циклотрифосфатов, изоморфно замещая катионы
щелочных металлов. Исследуемые фазы относятся
к гексагональной (KMgP3O9, KCaP3O9) и ромбиче-
ской (RbMgP3O9, RbCaP3O9, CsCaP3O9, CsSrP3O9)
сингониям. Из сравнения данных, представлен-
ных на рис. 8–10, разница в общем виде спектров
возбуждения ФЛ для этих двух случаев довольно
очевидна. В спектрах гексагональных висмутсо-
держащих фаз KMgP3O9, KCaP3O9 (рис. 8) доми-
нирует одна “коротковолновая” полоса при 550–
600 нм, сопровождаемая сравнительно слабыми
“длинноволновыми” полосами в диапазоне 650–
750 нм. В то же время, для ромбических фаз ха-
рактерно наличие двух сильных полос примерно
равной интенсивности в области коротких и
длинных волн, также сопровождаемых более сла-
быми полосами. При этом конкретный состав фазы
конечно оказывает некоторое влияние на положе-
ние спектральных полос, однако общий вид спек-
тра достаточно хорошо сохраняется в пределах
всех кристаллических фаз, относящихся к одной
сингонии. Можно отметить общее уширение спек-
тральных полос (как при комнатной температуре,

так и при 77 К) в ряду Mg–Ca–Sr, что особенно
очевидно в случае фазы CsSrP3O9 (рис. 10).

Для ромбических фаз RbMgP3O9, RbCaP3O9,
CsCaP3O9, CsSrP3O9 понижение температуры при
регистрации ФЛ не приводит к существенному
изменению вида спектра возбуждения ФЛ, однако
отдельные спектральные особенности при низкой
температуре разрешаются лучше. В кристаллах дан-
ной сингонии локальное окружение оптически-
активного иона Bi+ (в позиции щелочного ме-
талла) характеризуется симметрией Cs (рис. 11).

Рис. 4. Спектры ФЛ циклотрифосфатов KMgP3O9 и
KCaP3O9, содержащих изоморфную примесь ионов
Bi+ (для каждого спектра указана длина волны воз-
буждения ФЛ).
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Рис. 5. Спектры ФЛ циклотрифосфатов RbMgP3O9 и
RbCaP3O9, содержащих изоморфную примесь ионов
Bi+ (для каждого спектра указана длина волны воз-
буждения ФЛ).

RbCaP3O9;��ex = 635 нм; 300 К
RbCaP3O9;��ex = 635 нм; 77 К

1300120011001000900

IФЛ, отн. ед.

0.5

0

1.0

�, нм

RbMgP3O9;��ex = 635 нм; 300 К
RbMgP3O9;��ex = 635 нм; 77 К

Рис. 6. Спектры ФЛ циклотрифосфатов CsCaP3O9 и
CsSrP3O9, содержащих изоморфную примесь ионов
Bi+ (для каждого спектра указана длина волны воз-
буждения ФЛ).
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В таком локальном окружении монокатиона
Bi+ его пятикратно вырожденное возбужденное
состояние 3P2 расщепляется кристаллическим по-
лем на 5 отдельных подуровней (полное снятие
вырождения, рис. 7). Оптические переходы в мо-
нокатионе Bi+ с основного электронного состоя-
ния 3P0 на подуровни, образующиеся в результате
расщепления терма 3P2, лежат в видимой области
спектра и формируют, таким образом, изучаемые

нами спектры возбуждения ФЛ. Оптические пе-
реходы на все 5 подуровней терма 3P2 разрешены
правилами отбора, поэтому можно ожидать до 5 от-
дельных полос в полученных спектрах возбужде-
ния. Для фазы RbMgP3O9, в спектрах которой ши-
рина полос наименьшая, все 5 полос можно на-
блюдать. В других случаях число спектрально-
разрешенных полос меньше 5, по-видимому, из-
за наложения широких полос друг на друга.

В случае гексагональных фаз KMgP3O9, KCaP3O9
локальное окружение иона Bi+ характеризуется
аксиальной симметрией, описываемой точечной
группой D3 (рис. 11). В таком поле возбужденный
терм 3P2 расщепляется на 3 подуровня, два из ко-
торых вырождены (E-состояния, рис. 7). По-ви-
димому, три основные полосы в спектрах возбужде-
ния ФЛ висмутсодержащих фаз KMgP3O9, KCaP3O9
соответствуют переходам с основного электрон-
ного состояния 3P0 на 3 подуровня 3P2-состояния.
При 77 K становится очевидной сложная структу-
ра полос. Сложность спектров объяснятся, скорее
всего, проявлением эффекта Яна–Теллера в оп-
тических переходах на вырожденные E-состоя-
ния [35]. Так, в случае фазы KMgP3O9 структура
полосы в районе 700 нм хорошо укладывается в тео-
ретический профиль, характерный для переходов в
ян-теллеровское состояние с большим параметром
расщепления (ян-теллеровское расщепление по-
рядка нескольких сотен единиц колебательного
кванта). При этом отдельные пики на коротко-
волновом крыле полосы можно интерпретиро-
вать как резонансы Слончевского [35]. До сих пор
оптические центры с таким огромным ян-телле-
ровским расщеплением были неизвестны, поэто-

Рис. 7. Энергетические уровни иона Bi+ в свободном
пространстве и при наличии кристаллического поля,
характеризуемого точечными группами симметрии D3 и
Cs; относительное расположение уровней, образую-
щихся при расщеплении кристаллическим полем вы-
рожденных мультиплетов 3P1 и 3P2, показано условно.

Свободный
ионD3

Bi+

3P2

3P1

3P0

Cs

E

E

E
A1

A2

A1

Л
ю

м
ин

ес
це

нц
ия

Л
ю

м
ин

ес
це

нц
ия

А'
А'
А'
А''

А'

А'

А''
А''

А''

Рис. 8. Спектры возбуждения ФЛ циклотрифосфа-
тов KMgP3O9 и KCaP3O9, содержащих изоморфную
примесь ионов Bi+ (диапазон регистрации ФЛ 900–
1000 нм).
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Рис. 9. Спектры возбуждения ФЛ циклотрифосфатов
RbMgP3O9 и RbCaP3O9, содержащих изоморфную при-
месь ионов Bi+ (диапазон регистрации ФЛ 850–950 нм
в случае RbMgP3O9 и 900–1000 нм в случае RbCaP3O9).
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му возможность их наблюдения в наших экспери-
ментах является интригующей, хотя и требующей
дополнительного обоснования.

Для полученных образцов циклотрифосфатов,
содержащих примесь Bi+, была изучена также ки-
нетика затухания ФЛ в условиях импульсного фо-
товозбуждения при комнатной температуре. Для
всех исследованных образцов затухание ФЛ может
быть хорошо описано одной экспонентой, что под-
тверждает наличие единственного типа излучаю-
щего центра во всех полученных материалах. Для
гексагональных фаз характерное время затуха-
ния оказалось довольно большим – 1.449 мс для
KMgP3O9 и 1.431 мс для KCaP3O9 (рис. 12). Для
ромбических фаз с менее симметричным окруже-
нием примесного иона Bi+ характерное время зату-
хания ФЛ оказалось значительно меньше: 0.525 мс
для RbMgP3O9, 0.812 мс для RbCaP3O9, 0.615 мс
для CsCaP3O9 и 0.660 нм для CsSrP3O9 (рис. 13).

В этом случае меньшее характерное время ука-
зывает, по-видимому, на сравнительно большую
силу осциллятора для оптических переходов в ионе
Bi+, что и нужно ожидать при их расположении в
менее симметричном локальном окружении. По-
лученные значения для характерного времени за-
тухания БИК ФЛ монокатиона висмута в образцах
циклотрифосфатов хорошо соответствуют величи-
нам, известным для Bi+ в кристаллах смешанных
галогенидов и стеклах [3–26].

Была определена также температурная зависи-
мость характерного времени затухания БИК ФЛ для
легированной висмутом фазы RbMgP3O9 (рис. 14).

Исходя из представленных на рис. 14 данных
можно сделать вывод о сравнительно небольшом

сокращении характерного времени затухания ФЛ
при комнатной температуре по сравнению с 77 K.
Если экстраполировать зависимость на рис. 14 на
0 K и принять, что при этой температуре время
жизни определяется только излучательным пере-
ходом, то можно оценить квантовый выход при
300 K Ф = 68%. Это достаточно большая величи-
на, чтобы можно было говорить о возможности
применения Bi+ : RbMgP3O9 в качестве активной
среды лазера или оптического усилителя. Основной
проблемой, стоящей на пути создания соответству-
ющих материалов, является трудность получения
больших и качественных монокристаллических об-

Рис. 10. Спектры возбуждения ФЛ циклотрифосфа-
тов CsCaP3O9 и CsSrP3O9, содержащих изоморфную
примесь ионов Bi+ (диапазон регистрации ФЛ 900–
1000 нм в случае CsCaP3O9 и 900–1100 нм в случае
CsSrP3O9).
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Рис. 11. Первая координационная сфера иона Bi+ в
различных циклотрифосфатах с указанием точечной
группы симметрии; предполагается, что монокатион
Bi+ изоморфно замещает катионы щелочного металла.
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Рис. 12. Кинетические кривые затухания ФЛ висмут-
содержащих циклотрифосфатов KMgP3O9 и KCaP3O9;
показана также аппроксимация экспериментальных
данных простой экспоненциальной зависимостью с
указанием характерного времени затухания (для на-
глядности кривые для разных образцов показаны со
смещением).
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разцов, что связанно с высокой коррозионной ак-
тивностью фосфатного расплава по отношению к
материалу тигля.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Спектрально-люминесцентные свойства по-
лученных образцов висмутсодержащих цикло-
трифосфатов хорошо соответствуют изначально-
му предположению о том, что источником БИК ФЛ
во всех изучаемых фазах является примесный мо-

нокатион Bi+, изоморфно замещающий катион
щелочного металла. При этом симметрия локаль-
ного окружения монокатиона Bi+ определяет как
общий вид спектров возбуждения ФЛ, так и ки-
нетику ее затухания. БИК ФЛ монокатиона Bi+ в
полученных циклотрифосфатах характеризуется
высоким квантовым выходом, поэтому исследуе-
мые материалы могут рассматриваться как возмож-
ные активные среды для приборов квантовой элек-
троники, если будет решена проблема их получе-
ния в виде монокристаллов хорошего качества.
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Исследовано влияние исходного состояния поликристаллов метастабильных соединений Bi2GeO5
и Bi2SiO5 со структурой типа Ауривиллиуса и стекловидной фазы эквимолярного состава Bi2O3 : SiO2 на
характеристики катализаторов реакции окислительной димеризации метана (ОДМ), образующихся
in situ. Полученные результаты подтверждают влияние газовой среды, состоящей из исходных ком-
понентов катализируемой реакции, на улучшение характеристик катализатора, полученного в про-
цессе термического распада его исходного метастабильного состояния – “эффект самонастраива-
ния” катализатора in situ. Лучшие каталитические свойства в реакции ОДМ проявили продукты распада
силиката висмута (Bi2SiO5), а наилучшую активность имел катализатор, образующийся при кристалли-
зации стекловидной фазы. Показано, что образцы оксидных висмутсодержащих катализаторов прояв-
ляют наилучшие свойства при использовании в синтезе исходных реагентов высокой чистоты.

Ключевые слова: окислительная димеризация метана, метастабильная фаза, силикат висмута, гер-
манат висмута, аморфный материал, распад
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ВВЕДЕНИЕ
Природный газ является не только одним из

основных энергетических ресурсов, но и важным
химическим сырьем. Однако конверсия основно-
го компонента природного газа метана в другие
продукты требует больших энергетических затрат
и организации сложных технологических про-
цессов из-за высокой прочности углеродно-водо-
родных связей в его молекуле. К настоящему вре-
мени предложен ряд альтернативных процессов
превращения природного газа [1], одним из кото-
рых является окислительная димеризация метана
(ОДМ), запатентованная в 1980 г. [2] и позволяю-
щая получать из метана этан и этилен. В последу-
ющие годы были выполнены исследования, на-
правленные на реализацию этого процесса в про-
мышленных масштабах [3]. Важную роль в реакции
ОДМ играет катализатор, который должен обла-

дать высокими селективностью и скоростью ре-
акции, а также величиной выхода продукта. При
этом катализатор должен иметь хорошую стабиль-
ность и стойкость в условиях реакции. Максималь-
ных показателей, которых удалось добиться, это
селективность около 60–80% и выход около 25%.

Метастабильный силикат висмута Bi2SiO5 со
слоистой кристаллической структурой типа Аури-
виллиуса (КСА) является не содержащим свинца
экологически приемлемым сегнетоэлектриком и
ионным проводником, а также перспективным фо-
токатализатором. Он более предпочтителен, чем
германат висмута Bi2GeO5, ввиду того, что для
его получения используется более дешевый ок-
сид кремния. Во всех указанных применениях
большую роль играет состояние поверхности ма-
териала, его микроструктура, а также площадь по-

УДК 544.478.01+544.478.02
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верхности [4], определяемые в основном условия-
ми кристаллизации.

Также следует отметить, что большинство спо-
собов получения Bi2GeO5 и Bi2SiO5, имеющих впол-
не определенные достоинства и преимущества (хи-
мический [5], гидротермальный [6], метод осажде-
ния [7], сольвотермальный [8], закалка с отжигом
[9], твердофазный [10], золь–гель [11] и др.), все же
довольно трудоемкие и длительные процессы, тре-
бующие значительных затрат, дополнительного
оборудования и других компонентов реакции.

В работах [12, 13] нам удалось надежно пока-
зать, что синтез из расплава данных слоистых со-
единений не только возможен, но и максимально
прост и удобен в исполнении с помощью простой
термической обработки расплава.

Условия термического распада на воздухе ме-
тастабильных соединений, полученных кристал-
лизацией из расплава в системах Bi2O3–GeO2 и
Bi2O3–SiO2, изучены в [14] (рис. 1). Было показа-
но, что на температуры и последовательность пе-
рехода метастабильных фаз в стабильное состоя-
ние влияют скорость нагревания и состав мета-
стабильных образцов.

В качестве катализатора для ОДМ силикат вис-
мута Bi2SiO5 рассматривали в работах [1, 15] вместе

с такими соединениями, как Bi2GeO5, Bi2Ti3O12 и
BiCaSrCuO6, где слоистые структуры показали
высокие значения активности и селективности. В
[16, 17] впервые было экспериментально показа-
но, что повышение каталитических свойств гер-
манатов и силикатов висмута происходит в про-
цессе распада метастабильного состояния слоистых
структур Bi2SiO5 и Bi2GeO5 с КСА при температурах
и в условиях протекания реакции ОДМ. Также
было высказано предположение о влиянии газо-
вой фазы на формирование оптимальных харак-
теристик катализатора в момент его распада, одна-
ко для надежного подтверждения этого эффекта
было недостаточно экспериментальных данных.

Цель данной работы состояла в исследовании
влияния условий распада метастабильных соеди-
нений Bi2SiO5, Bi2GeO5, полученных аналогично
[12, 13], на формирование каталитических харак-
теристик продуктов реакции окислительной ди-
меризации метана.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Синтез. Поликристаллические образцы Bi2GeO5
были синтезированы из расплава по следующей
методике: нагрев исходных компонентов

Рис. 1. Влияние фазового и компонентного состава метастабильных образцов на температуру их распада в системах
Bi2O3–SiO2 (а) и Bi2O3–GeO2 (б) (скорость нагревания 6 К/мин) [34].
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(Bi2O3, GeO2) до 1160°С с выдержкой 1 ч, затем
охлаждение с печью до 1100°С (зона В), выдержка
1 ч и последующее охлаждение на воздухе. Поли-
кристаллические образцы Bi2SiO5 – нагрев исход-
ных компонентов (Bi2O3, аморфный SiO2) до 1180°С
с выдержкой 1 ч и последующее охлаждение с пе-
чью. Аморфные материалы состава 1 : 1 (мол. %)
системы Bi2O3–SiO2 – предварительное сплавле-
ние при температуре 1180°С в течение 1 ч, затем
охлаждение расплава с печью до 1040°С для предот-
вращения его расслаивания, выдержка при данной
температуре 40 мин и закалка с тиглем в воду. На-
грев осуществлялся в электрической печи сопро-
тивления LMV 02/12 на воздухе со скоростью
~20°С/мин. Все вышеперечисленные методики
синтеза подробно рассмотрены в работах [17, 18].

Уточняющие отжиги. Отжиги для уточнения
процессов распада в стекле проводились в уже
разогретых печах сопротивления при температу-
рах 700–850°С, охлаждение велось на воздухе.
Образцы использовались в кусковом виде, без пе-
ретирания в порошок.

Изучение структуры и свойств. Исследование
микроструктуры выполняли с использованием оп-
тического микроскопа Carl Zeiss Axio Observer A1m
на микрошлифах, полученных после шлифовки,
полировки и химического травления. Термический
анализ проводили на синхронном термическом
анализаторе STA 449C Jupiter (Netzsch): нагрев со
скоростью 10°С/мин, динамическая атмосфера
(продувка воздухом) со скоростью 15 мл/мин.
Растровую электронную микроскопию (РЭМ) и
локальный рентгеноспектральный анализ прово-
дили на настольном растровом электронном мик-
роскопе HITACHI TM3000. Рентгенофазовый ана-
лиз (РФА) порошка проводили на дифрактометре
Shimadzu XRD 6000 (CuKα-излучение).

Чистота исходных компонентов для образ-
цов сравнения (первая серия): Bi2O3 квалифи-
кации “ч.”, GeO2 “ч. д. а.” и SiO2 “ч. д. а.” в аморф-
ном состоянии. Для сравнения влияния чистоты
исходных компонентов на примере оксида вис-
мута (вторая серия) применялся Bi2O3 квалифи-
каций “ос. ч.” и “ч.”.

Скорость образования CO2, CO и C2-углеводо-
родов определяли на проточной каталитиче-
ской установке ПКУ-1 (фирма ООО “Совре-
менное лабораторное оборудование”, Россия) в
смеси CH4 : O2 : He = 82 : 9 : 9 об. %. Материал
реактора – кварц, внутренний диаметр реакто-
ра 4 мм, фракция образца 0.1–0.2 мм, масса за-
грузки 0.46 ± 0.01 г, образец фиксировался в реак-
торе при помощи кварцевой ваты. Время контакта
смеси с катализатором выбирали с учетом конвер-

сии O2 не более 5%. Анализ исходной реакционной
смеси и полученных продуктов проводился на хро-
матографе Agilent 7890A GC (фирма Agilent, США),
укомплектованном колонками HP Plot Al2O3, DB-1
и Haysep Q (Molecular Sieve 5A).

Для образцов первой серии нагрев до темпера-
туры реакции (780 ± 0.5°С) проводился со скоро-
стью 40°C/мин, после чего катализатор выдержи-
вался при температуре реакции 4 ч до стационар-
ного состояния; для образцов второй серии – при
повышении температуры от 600 до 780°С со скоро-
стью 1°С/мин, ожидание выхода на квазистацио-
нарный режим работы катализатора составляло 1 ч.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Термический анализ. Температуру проведения

эксперимента по определению каталитических
свойств образцов в реакции ОДМ выбирали со-
гласно температурам распада метастабильных со-
единений. Исходя из данных термического ана-
лиза (рис. 2) при указанных скоростях нагрева
распад германата висмута начинается при 806°С,
а силиката висмута – при 804°С. Аморфный си-
ликат висмута имеет более сложную последова-
тельность фазовых превращений: кристаллиза-
ция метастабильных δ*-Bi2O3 + Bi2SiO5 (начало
при 488°С), распад δ*-Bi2O3 с переходом образца
в смесь Bi2SiO5 + SiO2 (начало при 598°С) и после-
дующее взаимодействие SiO2 + Bi2SiO5 с общим
распадом Bi2SiO5 на Bi12SiO20 + Bi4Ge3O12. Данные
процессы будут подробно рассмотрены ниже.

На температуру распада влияет скорость на-
гревания: с уменьшением скорости нагревания
температура распада понижается. Кроме того,
метастабильные фазы распадаются со значи-
тельным экзотермическим эффектом, который
вызывает дополнительное повышение темпера-
туры образцов.

Каталитические испытания. Как следует из
табл. 1, силикат висмута имеет более высокую ак-
тивность и селективность в реакции ОДМ, чем ана-
логичный германат. При этом в случае использова-
ния аморфного силиката висмута активность воз-
растает в разы (рис. 3), а селективность снижается.

Также замечено (табл. 2), что образец, полу-
ченный с использованием Bi2O3 высокой чисто-
ты, по всем показателям существенно превосхо-
дит образец, полученный с использованием окси-
да висмута более низкого уровня квалификации.

При этом на примере образца, полученного с
использованием висмута “ос. ч.” (рис. 4), видно,
что улучшение свойств начинается при выходе
реактора на рабочие температуры (780°С и выше).
Именно при этих температурах начинается рас-
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пад метастабильных соединений на смесь ста-
бильных фаз – Bi12SiO20 + Bi4Si3O12 для силикат-
ной системы и Bi12GeO20 + Bi4Ge3O12 для герма-
натной системы.

Результаты РФА (рис. 5) образцов, извлечен-
ных из реактора после проведения каталитиче-
ских испытаний, показывают, что все метаста-
бильные фазы претерпели полный распад.

Обсуждение роли распада Bi2GeO5 и Bi2SiO5 в
повышении их каталитических свойств в реакции
ОДМ. Более высокий уровень каталитических
свойств поликристаллического силиката висмута

по сравнению с германатом можно объяснить с
позиций микроструктуры. Известно, что более
развитая поверхность катализатора способствует
улучшению его каталитических характеристик. Об-
разцы германата висмута (Bi2GeO5) имеют пластин-
чатую микроструктуру, сформированную блоками
с близкой ориентацией пластин (рис. 6а). Микро-
структура силиката висмута (Bi2SiO5) более мелко-
дисперсная (рис. 6б) благодаря наличию субзерен-
ной структуры, где каждая из пластин метастабиль-
ной фазы состоит из множества расположенных
под углом к направлению ее роста более мелких

Рис. 2. Результаты термического анализа при нагреве образцов Bi2GeO5 (а), Bi2SiO5 (б), а также висмут-силикатного
стекла (в); скорость нагревания германата висмута 6 К/мин, силикатов висмута – 10 К/мин.
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Таблица 1. Результаты сравнения селективности (S) и скорости (W) процесса в реакции ОДМ образцов катализаторов

Катализатор S ∑С2, % W ∑С2, молек./(м2 с)

Bi2GeO5 30.15 4.83 × 1017

Bi2SiO5 59.36 1.05 × 1018

Аморфный 1 : 1 (Bi2O3 : SiO2) 51.37 3.97 × 1018
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пластинок, что характерно для дендритной струк-
туры (явление масштабной инвариантности).

После полного распада Bi2GeO5 образцы со-
стоят из смеси двух стабильных фаз: Bi12GeO20 +
+ Bi4Ge3O12. Микроструктура таких образцов

представлена крупными светлыми кристаллами,
стремящимися к равноосной форме (рис. 7а), и
более темной “подложкой”, состоящей из смеси
темных и светлых кристаллов. По данным РЭМ
(рис. 7в, 7д; табл. 3), светлые кристаллы обогаще-

Рис. 3. Сравнение селективности и скорости процесса в реакции ОДМ образцов катализаторов.
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Таблица 2. Результаты сравнения селективности и активности катализаторов* в реакции ОДМ при использова-
нии исходного оксида висмута разной чистоты

* Аморфный 1 : 1 (Bi2O3 : SiO2).
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S ∑С2, % W ∑С2, моль/(г с)

Bi2O3 “ос. ч.” Bi2O3 “ч.”

780.12 60.53 5.52 × 10–8 779.82 55.41 4.27 × 10–8

Рис. 4. Изменения селективности (а) и активности (б) катализатора, полученного с использованием оксида висмута
квалификации “ос. ч.”.
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ны оксидом германия в большей степени, чем “под-
ложка”, и имеют невысокий разброс значений кон-
центрации элементов. Это позволяет сделать вывод
о том, что данные кристаллы являются соединени-
ем Bi4Ge3O12. “Подложка” же, визуально и по кон-
центрации элементов (табл. 3), куда более неодно-
родна и, согласно диаграмме состояния (рис. 1б),
представляет собой смесь, состоящую из смеси
Bi12GeO20 + Bi4Ge3O12. Таким образом, конечны-
ми продуктами распада метастабильного герман-

та висмута состава 1 : 1 будут кристаллы
Bi4Ge3O12 и смесь Bi12GeO20 + Bi4Ge3O12.

Видимо, аналогичные процессы будут проте-
кать и при распаде метастабильного силиката
висмута Bi2SiO5. При этом микроструктура после
распада будет настолько мелкодисперсной (рис. 7б),
что точно выявить принадлежность отдельных
элементов структуры при помощи РЭМ на при-
боре HITACHI TM3000 не представляется воз-
можным (рис. 7г, 7е). Однако, зная химический и
фазовый составы конечного продукта по диа-

Рис. 5. Дифрактограммы образцов метастабильных фаз после их распада в процессе проведения каталитических испыта-
ний: Bi2GeO5 = Bi12GeO20 + Bi4Ge3O12 (а), Bi2SiO5 = Bi12SiO20 + Bi4Si3O12 (б), аморфный образец силиката висмута =
= Bi12SiO20 + Bi4Si3O12 (в).
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грамме стабильного равновесия (рис. 1а), не-
сложно выяснить, что основной объем должен
занимать Bi4Si3O12, т.е. светлые участки на мик-
роструктуре. Оставшиеся же темные мелкодис-
персные участки будут ничем иным, как смесью
Bi12SiO20 + Bi4Si3O12.

Стекло состава 1 : 1 (мол. %) при нагреве также
в конечном итоге переходит в поликристалличе-
ский материал, состоящий из кристаллов Bi4Si3O12
и смеси Bi12SiO20 + Bi4Si3O12, однако претерпевает
большее количество превращений, чем исходный
поликристаллический Bi2SiO5.

Исходя из данных термического анализа (рис. 2в)
и рентгеновской дифрактометрии образцов, по-
лученных на разных стадиях отжига стекла (рис. 9,
табл. 4), можно сделать выводы о том, что после
стеклования (430–441°С) будет происходить прак-
тически одновременная кристаллизация метаста-
бильных фаз δ*-Bi2O3 и Bi2SiO5 из стекла (рис. 8а, 9а).
Начало этого процесса установлено при темпера-
туре 488°С по сильному экзотермическому пику на
ДСК-кривой (рис. 2в). Зафиксировать этот про-
цесс можно кратковременными отжигами с по-
следующим охлаждением на воздухе. Образова-
ние указанных фаз будет наблюдаться на ди-
фрактограмме.

Второй экзотермический пик на ДСК-кривой –
при 597°С (рис. 2в) будет соответствовать распаду
δ*-Bi2O3 и переходу образца в Bi2SiO5 + SiO2. При-
сутствие в образце некоторого избыточного ко-
личества оксида кремния, по-видимому, являет-
ся результатом перестройки кристаллической ре-
шетки при распаде δ*-фазы, но образовавшийся
SiO2 не вступает до конца в реакцию ввиду недо-
статочно высокой температуры отжига – 640°С
(рис. 8б, 9б).

При повышении температуры нагрева проис-
ходит распад Bi2SiO5 и, видимо, взаимодействие
оставшейся после распада δ*-фазы SiO2 c окружа-
ющими поликристаллами. В результате весь объ-
ем образца состоит из кристаллов Bi4Si3O12 и эв-
тектики Bi12SiO20 + Bi4Si3O12 (рис. 8в, 9в). При
этом на ДСК-кривой наблюдаются 2 небольших
экзотермических эффекта – около 718 и 823°С
(рис. 2в). При 718°С происходит вышеописанный
распад Bi2SiO5. Эти результаты термического ана-
лиза хорошо согласуются как с данными РФА
(рис. 5в), где видно, что после испытаний при
780°С образец полностью перешел в стабильное
состояние, так и с результатами каталитических
испытаний (рис. 4), которые демонстрируют на-
чало резкого роста свойств около 692–724°С.

Рис. 6. Микроструктура образцов поликристаллических соединений: Bi2GeO5, полученного охлаждением расплава на
воздухе (а); Bi2SiO5, полученного охлаждением расплава с печью (б).

(б)50 мкм 50 мкм(a)

Таблица 3. Химический состав образца Bi2GeO5 после полного распада

Элемент
Концентрация элементов (зерна), ат. % Концентрация элементов в смеси, ат. %

среднее значение диапазон значений среднее значение диапазон значений

Bi 25 ± 1.0 23.5–26.3 31 ± 3.0 26.8–36.2
Ge 19 ± 1.7 16.8–21.3 9 ± 2.0 6.2–11.6
O 56 ± 1.4 54.4–59.7 60 ± 4.0 52.3–66.8
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Также следует отметить тот факт, что зачастую
при отжиге стекла состава 1 : 1 (мол. %) даже до
температур полного распада в образцах еще могут
оставаться аморфные участки. Это хорошо видно
на образце стекла, отожженном при 845°С в тече-
ние 2 ч, в котором сохранились довольно крупные
аморфные составляющие, хорошо различимые да-
же при увеличении 50 крат (рис. 8г, табл. 4). Такие
участки со временем также претерпевают фазо-

вые превращения, что проявляется как на микро-
структуре, так и при термическом анализе. Имен-
но такой эффект можно наблюдать на ДСК-кри-
вой (рис. 2в) в районе 823°С.

Микроструктура исходных аморфных образ-
цов силиката висмута состава 1 : 1 (мол. %) и по-
сле кристаллизации, и после распада существен-
но более мелкодисперсная по сравнению с про-
дуктами распада исходно поликристаллического

Рис. 7. Микроструктура образцов Bi2GeO5 (а) и Bi2SiO5 (б) после полного распада; РЭМ-изображения после распада в об-
щем виде Bi2GeO5 (в), Bi2SiO5 (г) и картирование по распределению Bi и Ge (д), Bi и Si (е).
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силиката и тем более германата висмута. При
этом по мере приближения к полному распаду мик-
роструктура все более измельчается. После отжига
при 560°С (кристаллизация δ*-Bi2O3 + Bi2SiO5) об-
разец состоит из мелких светлых и темных кри-
сталлов в виде многогранников (рис. 8а). При по-
вышении температуры отжига до 640°С, после

распада δ*-фазы (Bi2SiO5 + SiO2), светлые кри-
сталлы преобладают в объеме образца, а структу-
ра еще больше измельчается. Полный распад при
845°С приводит к максимальному измельчению
структуры, которую трудно различить даже при
максимальном увеличении нашего оптического
микроскопа (×1000).

Таким образом, повышение активности аморф-
ного катализатора связано с многостадийным обра-
зованием Bi2SiO5 с ультра-мелкодисперсной струк-
турой, что положительным образом влияет на ско-
рость протекания реакции ОДМ, т.к. зачастую
скорость процесса зависит от удельной поверхно-
сти катализатора. Во время дальнейшего распада
метастабильной фазы Bi2SiO5 в реакторе при тем-
пературе 780–800°С и в присутствии метана про-
исходит еще большее измельчение структуры и
одновременно “самонастройка” материала под
протекающую реакцию. Данное явление проис-
ходит потому, что в момент распада структура

Рис. 8. Превращения, протекающие при нагреве аморфного силиката висмута состава 1 : 1 (мол. %): кристаллизация
δ*-Bi2O3 + Bi2SiO5, отжиг 560°С (а); образование Bi2SiO5 + SiO2, отжиг 640°С (б); полный распад Bi2SiO5, отжиг 845°С (в);
остатки аморфных включений при распаде Bi2SiO5, отжиг 845°С (г).

(б)20 мкм 20 мкм

20 мкм 500 мкм(в) (г)

(a)

Таблица 4. Режимы отжигов аморфных образцов со-
става 1 : 1 (мол. %) и результаты РФА после них

t, °С τ, мин Фазовый состав

560 25 δ*-Bi2O3 + Bi2SiO5

640 300 Bi2SiO5 + SiO2

845 120 Bi12SiO20 + Bi4Si3O12
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распадающейся метастабильной фазы становится
чрезвычайно подвижной и активно взаимодей-
ствует с окружающей ее средой, тем самым адап-
тируясь под нее. Некоторое же падение селектив-
ности аморфных образцов силиката висмута по
сравнению с поликристаллическим объясняется
плотностью стекла, изначально менее развитой
поверхностью и отсутствием дефектов, что за-
трудняет взаимодействие с ними газов. Поликри-
сталлический же силикат висмута, изобилующий
дефектами, трещинами и порами, будет лучше
взаимодействовать с газовой средой.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследовано влияние условий распада метаста-

бильных германата и силиката висмута (в аморф-
ном и поликристаллическом состояниях) на фор-
мирование высоких каталитических характери-
стик в реакции ОДМ. Показано, что измельчение
структуры материалов при распаде положительно
сказывается на их активности в реакции ОДМ.

Продукты распада поликристаллических об-
разцов силиката висмута (Bi2SiO5) демонстриру-
ют более высокие каталитические характеристи-
ки в реакции ОДМ по сравнению со стабильными

Рис. 9. Дифрактограммы образцов, полученных отжигом стекла на разных стадиях его превращения: кристаллизация
δ*-Bi2O3 + Bi2SiO5, отжиг 560°С (а); переход в Bi2SiO5 + SiO2, 640°С (б); полный распад до Bi12SiO20 + Bi4Si3O12 (в).
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фазами, образующимися после распада метаста-
бильного германата висмута (Bi2GeO5) и аморф-
ного силиката висмута эквимолярного состава
(Bi2O3 : SiO2). Однако именно аморфный матери-
ал позволяет получить катализатор с наилучшей
активностью, в разы превышающей показатели
продукта распада поликристаллического Bi2SiO5
и почти на порядок – Bi2GeO5.

Образцы оксидных висмутсодержащих ката-
лизаторов показывают наилучшие свойства при
использовании в синтезе исходных реагентов вы-
сокой чистоты.

Лабильность структуры метастабильных фаз
в момент перехода в стабильное состояние про-
является в высокой реакционной способности
этих веществ и сильном влиянии состава газо-
вой атмосферы на реальную структуру продук-
тов распада (стабильных фаз) – явление “само-
настраивания” катализатора. Эти особенности
позволяют получать катализаторы, адаптирую-
щиеся к реакционной среде.
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Методом синхронного термоанализа с рентгенофазовым контролем температурных изменений со-
става продуктов превращения исследованы условия и кинетика кристаллизации алюмоиттриевого
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хиометрической по соотношению указанных элементов), содержащих различные функциональные
группы. Методика обработки неизотермических ДСК-данных с нахождением кинетических пара-
метров и выявлением деталей механизма формирования YAG может служить основой прогнозиро-
вания температурно-временных режимов образования как граната, так и других функциональных
кристаллических фаз при создании модифицированных и новых керамических и стеклокерамиче-
ских материалов.
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ВВЕДЕНИЕ
Получаемая твердофазным синтезом керами-

ка на основе алюмоиттриевого граната Y3Al5O12
(YAG), к настоящему времени ставшая эффек-
тивным материалом лазерной индустрии, может
служить модельной системой для развития золь–
гель-метода. Выявление особенностей формиро-
вания YAG из различных прекурсоров может спо-
собствовать модификации характеристик YAG, в
т.ч. в его стеклокристаллических формах [1]. Не-
смотря на широкое использование YAG, работы по
механизму и кинетике его формирования весьма
немногочисленны.

Известно, что традиционный твердофазный
синтез YAG из стехиометрической смеси оксидов
алюминия и иттрия протекает через ряд последова-
тельных промежуточных фаз при высоких темпера-
турах: Y4Al2O9 (моноклинная YAM) → YAlO3 (гекса-
гональная/орторомбическая YAH/YAP) → Y3Al5O12
[2–4]. Показано, что с наибольшей скоростью
идет реакция синтеза YAG на его заключительной
стадии, а скорость суммарного процесса лимити-
руется образованием YAM и YAP [4].

Формально-кинетический анализ уравнений
последовательных твердофазных реакций образо-
вания YAG [4, 5] оказывается весьма ограниченным
[6, 7]. В большинстве работ кинетическая характе-
ризация синтеза YAG (коэффициенты диффузии и

энергия активации) проводилась для твердофаз-
ной брутто-реакции 3Y2O3 + 5Al2O3 → 2Y3Al5O12
[8–10].

Использование золь–гель-метода позволяет
снизить температуру кристаллизации YAG. При
этом кинетические характеристики его формиро-
вания непосредственно из аморфной фазы, чаще
всего определяемые по данным дифференциаль-
ного термического анализа (ДТА) и дифференци-
альной сканирующей калориметрии (ДСК), не учи-
тывают образования промежуточных фаз [11–16].

Работы по кинетике кристаллизации алюмо-
иттриевого граната в двухфазных гелях практиче-
ски отсутствуют. Процесс формирования YAG в
таких системах протекает через ряд последова-
тельно-параллельных реакций с накоплением и
расходованием промежуточных продуктов, а со-
став и последовательность превращения при по-
следующем образовании кристаллических фаз из
аморфного состояния зависят от состава прекур-
соров [17]. В работе [18] образование граната в
пленках из коллоидных золей происходило при
температуре 1323 К через примесную YAM-фазу.
Обработка данных процессов зародышеобразова-
ния и двумерного роста YAG в таких двухфазных
пленках выполнена по формулам Аврами в тем-
пературном интервале 1073–1373 К с энергией ак-
тивации роста зерен ~280 кДж/моль. Cкорость

УДК 54.057:544.421.032.4:544.421.081.7

EDN: LFOAFI



1354

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 12  2022

ПЛЕХОВИЧ и др.

роста YAG возрастает по мере увеличения толщи-
ны пленки. В работе [19] термообработке под-
вергались порошки, полученные высушивани-
ем гелей (алкоксидный подход). Образование
YAG в таких порошках сопровождалось нали-
чием YAP-фазы вплоть до температуры отжига
1773 К. Кинетика поверхностного зародышеоб-
разования и роста кристаллов YAG в изотермиче-
ских условиях описывается уравнением Джонсо-
на–Мейла–Аврами с энергией активации про-
цесса, равной 289 кДж/моль. Синтезированные
методом цитратного геля порошки в работе [20,
21] подвергались термообработке в различных ат-
мосферах и с разными скоростями нагревания.
При прокаливании на воздухе наблюдалось обра-
зование YAG непосредственно из аморфной
фазы, которое не сопровождалось образовани-
ем промежуточных фаз. В бескислородной атмо-
сфере при высокой скорости нагревания фазо-
образование происходило по схеме: аморфная
фаза → YAH → YAG, при медленном нагревании:
аморфная фаза → YAH + YAG → YAG. Выводы
относительно механизмов были сделаны на осно-
вании совокупности аналитических данных, а так-
же данных термического анализа, ИК-спектроско-
пии, качественного РФА.

Наиболее последовательное математическое мо-
делирование реакций образования YAG из аморф-
ной золь–гель-фазы, сформированной конкрет-
ными прекурсорами, с температурно-временным
РФА-контролем состава продуктов, включая про-
межуточные компоненты YAM и YAP, выполнено
в работе [17]. Вместе с тем в литературе отсутству-
ют количественные исследования влияния раз-
личных прекурсоров на условия формирования
YAG в рамках золь–гель-метода.

Целью данной работы являлось сравнительное
исследование кинетики неизотермической кри-
сталлизации YAG из аморфной фазы, получен-
ной из золь–гель-прекурсоров разного состава.
Инструментом анализа ДСК-пиков кристаллиза-
ции явилась модель, которая основана на извест-
ном варианте фундаментальной теории Колмого-
рова–Мейла–Джонсона и дополнена полуэмпири-
ческим, но практически действенным подходом
Ерофеева (КМДЕ). При обработке данных и на-
хождении кинетических характеристик заключи-
тельной стадии формирования YAG математиче-
ски последовательно учитывается неизотермич-
ность ДСК-измерений.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Порошки состава YAG были синтезированы

золь–гель-методом путем высушивания (до тем-
пературы 423 К) гидрозолей гидроксидов алюми-
ния-иттрия и последующего диспергирования ксе-
рогелей в планетарной мельнице в течение 10 мин.
В качестве исходных компонентов для синтеза

золей использовали оксид иттрия Y2O3 (чистота
99.99%, “Полирит”, Россия), изопропилат алюми-
ния Al(i-OC3H7)3 (чистота 99.99%), азотную HNO3
(чистота 99.9999%, “Химреактив”, Россия) и ук-
сусную CH3COOH (чистота 99.9%, “Химреактив”,
Россия) кислоты. Гидрозоли гидроксидов алюми-
ния-иттрия получали смешением соответствующих
исходных реагентов в соотношении Y : Al = 3 : 5 по
ранее разработанным методикам [22]. Дис-
персные образцы, полученные на основе гид-
розоля состава обозначим: Al5(NO3)3(OH)12⋅3/2
Y2O3 – I, Al5(NO3)3(OH)12⋅3Y(OH)2(OOCCH3) –
II, 5AlOOH(NO3)0.07⋅3Y(OH)2(OOCCH3) – III.

Отжиг порошков гидроксидов алюминия-ит-
трия (для РФА) осуществляли в лабораторной пе-
чи SNOL 6.7/1300 в температурном интервале
673–1373 К с изотермической выдержкой 30 мин.

Рентгенофазовый анализ образцов проводили
на рентгеновском дифрактометре Bruker D8 Dis-
cover c СuКα-излучением (λ = 1.5418 Å). Съемка
выполнялась в симметричной θ–2θ-геометрии в
диапазоне углов 2θ = 10°–80° с линейным PSD-де-
тектором LynxEye. Все образцы исследовались в
идентичных экспериментальных условиях. Каче-
ственный фазовый анализ был выполнен в про-
грамме Diffrac.EVA 2.0 с использованием баз дан-
ных PDF-2 release 2011. Количественный фазовый
анализ проводился методом Ритвельда в програм-
ме Diffracplus TOPAS 4.2.

Регистрацию тепловых эффектов образования
фазы YAG осуществляли на синхронном термо-
анализаторе STA 409 PC Luxx фирмы Netzsch. Из-
мерения выполняли на образцах массой 50 мг в
платиновых тиглях в потоке аргона при скоростях
нагревания β 5, 10 и 15 К/мин от комнатной тем-
пературы до 1423 К. Температурная калибровка
по набору образцов фирмы Netzsch выполнена
при скорости нагревания 10 К/мин. Образцы для
ДСК-измерений представляли собой компакты
диаметром около 5 мм, полученные одноосным
прессованием при давлении 2 т/см2 рентге-
ноаморфных (отожженных при 673 К) золь–
гель-порошков разного состава.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Рентгенофазовый анализ порошков. На рис. 1

приведены дифрактограммы порошков YAG, по-
лученных из прекурсоров (гидрозолей) разного
состава при их последовательной термообработке
при различных температурах.

Из приведенных рентгенограмм видно, что про-
цесс формирования фазы алюмоиттриевого граната
зависит от состава используемого гидрозоля.

Образец I. Началу образования фазы YAG в об-
разце I способствует повышение температуры от-
жига порошков до 973–1073 К. При этих темпера-
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турах образец представляет собой смесь аморф-
ной (Y2O3) и поликристаллической (YAG) фаз, в
которой содержание YAG не превышает 6–8 мас. %.
Последующее повышение температуры отжига до
1173 К приводит к полной кристаллизации образ-
ца, положение дифракционных пиков отвечает
кубической фазе алюмоиттриевого граната с не-
большой долей гексагональной фазы (YAlO3).
При температурах выше 1173 К образец представ-
ляет собой 100%-ный YAG.

Образец II. Кристаллизация фазы YAG в образ-
це II происходит из аморфной фазы в интервале
температур 1123–1173 К. Промежуточных фаз не
наблюдается.

Образец III. Формирование фазы алюмоиттрие-
вого граната в образце III происходит в температур-
ном диапазоне 1223–1273 К через образование про-
межуточных моноклинной и гексагональной фаз.

Главный фактор различия процессов обуслов-
лен взаимодействием анионных составляющих
прекурсоров, а также степенью однородности
компонентов на молекулярном уровне. Так, взаи-
модействие гидроксидов-нитратов алюминия с
гидроксидами-ацетатами иттрия при повышении
температуры приводит к образованию энергетиче-
ски выгодных летучих соединений (H2O, N2, CO2)

и, возможно, обеспечивает образующийся гранат
в образце II достаточным количеством кислоро-
да, что не приводит к образованию промежуточ-
ных фаз из оксидов алюминия и иттрия. Наличие
в исходной аморфной фазе образца I оксида ит-
трия, а в образце III оксида-гидроксида алюми-
ния затрудняет преобразование анионных групп
соответственно у алюминия и иттрия, приводя к
появлению промежуточных фаз.

Таким образом, использование полученных
гидрозолей гидроксидов алюминия-иттрия поз-
волило снизить температуру образования фазы
алюмоиттриевого граната на 373–773 К относи-
тельно метода твердофазного синтеза, а также ря-
да золь–гель-подходов, основанных на примене-
нии коллоидных растворов [23–28]. Отметим, что
образец II при одностадийном процессе форми-
рования YAG обеспечивает максимальное сниже-
ние температуры его синтеза.

ДСК порошков. Результаты синхронного тер-
моанализа (ДСК и ТГ) трех образцов ксероге-
лей в дополнение к данным РФА о составе форми-
рующейся фазы граната, включая ее промежуточ-
ные формы (рис. 2), уточняют температурные
условия образования, выявляя механизм про-
цесса. ДСК-кривые из общего интервала тем-

Рис. 1. Рентгенограммы порошков YAG, полученных из гидрозолей разного состава: образцы I (а), II (б), III (в).
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ператур 1170–1400 К конкретизируют темпера-
турные режимы в зависимости от состава исходных
прекурсоров. ТГ-кривые (рис. 2) в вышеуказанном
интервале температур определяют области деструк-

ции анионных составляющих до необходимого
для YAG кислорода с соответствующей потерей
массы. Хорошо выраженные экзотермические пи-
ки ДСК-кривых определяют индивидуальные для
каждой анионной комбинации образца темпера-
туры первичного этапа формирования YAG из
аморфной фазы, дополненного возможными про-
межуточными кристаллическими образованиями
из оксидов иттрия и алюминия. Состав последних
расшифровывается данными РФА (см. рис. 1).

Характеризацию переходов между состояния-
ми, которые вследствие неизотермичности ДСК-
измерений представлены на рис. 3 тремя кривы-
ми, соответствующими трем скоростям нагрева-
ния, начнем с образца II. Как было отмечено, оп-
тимальное сочетание анионных составляющих
обеспечивает минимальную температуру (1170 К)
образования YAG без промежуточных фаз. Суще-
ственно более слабые сопутствующие пики при
температурах 1250–1330 К могут соответствовать
процессам рекристаллизации и спекания высо-
кодисперсной фазы на заключительной стадии
формирования YAG.

Появление гексагональной фазы (YAlO3 ≡ YAH)
в образце I добавляет в процесс формирования
YAG экзотермический переход YAH → YAG, что
увеличивает сигналы и сдвигает их в область тем-
ператур 1180–1340 К.

По сравнению с образцами I и II в образце III
наблюдаются наиболее существенные изменения
как в энергетике, так и в температурных условиях
формирования YAG, которые начинаются с обра-
зования моноклинной фазы (Y4Al2O9 ≡ YAM) при
Т ~ 1200 К, а заканчиваются в интервале темпера-
тур 1290–1370 К формированием кубического
YAG. В последнем, наиболее высокотемператур-
ном, процессе образования YAG также принима-
ет участие промежуточная фаза YAH.

Рис. 2. Результаты синхронного термического анализа ксерогелей разных составов (скорость нагревания 15 К/мин).
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Методика обработки ДСК-кривых и ее примене-
ние к процессу кристаллизации YAG. Определение
сигнала в ДСК-приборах основано на принятой
[29] его пропорциональности удельному теплово-
му потоку. Применение формул Де Донде к ква-
зихимической реакции кристаллизации А → *А с
использованием степени превращения α = ξ/n0
математически последовательно выражает сиг-
нал ДСК в области кристаллизационного пика:

 через приборную константу С,
удельную теплоту кристаллизации QM = ∆rH/M и

скорость кристаллизации . Ввиду сложно-

сти задачи определения тепловых эффектов взаи-
мосвязанных реакций кристаллизации в данной
работе размерность ДСК-сигнала [SДСК] = мкВ/мг
соответствует исходной определяемой величине,
а размерность объединенной константы [CN] =
= [CQM] = [SДСК/ ] = мкВ с/мг.

Используемая прикладная теория, определяю-
щая температурную и временную зависимости
степени кристаллизации , исходит из фун-
даментального подхода кинетики кристаллиза-
ции Колмогорова-Джонсона-Мейла (КДМ) [30–
32] в упрощенном варианте Аврами (ДМА)

(1)

математически сочетаемого c полуэмпирической
моделью Ерофеева [33],

(2)
Сохранение первого члена разложения в ряд

сомножителя в (1) [–ln(1 – α)]1–1/n ≈ α1–1/n позво-
лило заменить эмпирическую модель (2) теорети-
чески обоснованным упрощением варианта (1) в
области развития пика (α < 0.5), а введением до-
полнительного параметра p в последний сомно-
житель (2) обеспечить лучшее описание процес-
сов на заключительной стадии кристаллизации

(3)

Параметрически расширенная дифференци-
альная форма (3) имеет аналитическое решение

(4)

Представленная прикладная теория кристалли-
зации ((3), (4)) КДМЕ обладает признанными сред-
ствами кинетической характеризации процесса.
Константа скорости кристаллизации в представ-
лении Аррениуса k = Aexp(–Ea/(RT)) = exp(s −
‒ Ea/(RT)) с предэкспоненциальным множите-
лем A и энергией активации Ea входят в уравнения
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теории через произведение τ = kt; n – степенной
параметр (в химической литературе параметр Ав-
рами), качественно соответствующий т.н. размер-
ному параметру теории КДМ. Параметр p детали-
зирует кристаллизационный процесс на конеч-
ной стадии диффузионного формирования фазы,
что не обеспечивает модель ДМА. Вместо предэкс-
поненциального множителя A (с–1) используется
удобный для вычислений параметр s = lnA.

Задача характеризации процесса кристаллиза-
ции изотермическими кинетическими парамет-
рами по результатам неизотермических измере-
ний при линейном изменении температуры об-
разца со скоростью β решается введением
эффективной “неизотермической” константы ско-
рости кристаллизации  путем дифференцирова-
ния выражения (4) с учетом зависимости T = T0 + βt

(5)

Татим образом обработка “пиковых” значе-
ний ДСК-кривых, осуществляемая по уравнени-
ям (4)−(6) при замене уравнения (3) с константой
скорости k на уравнение (5) с учитывающей “не-
изотермичность” формой (6), оказывается зави-
сящей только от искомых изотермических кине-
тических параметров: Ea, s = lnA, n, p.

(6)

Подчеркнем, что T0 как начальная температу-
ра интервала, в пределах которого обрабатывает-
ся пик кристаллизации, вместе с приборной кон-
стантой CN являются вспомогательными пара-
метрами, присущими методу ДСК.

Результат нелинейно регрессионной обработ-
ки полученных ДСК-пиков кристаллизации YAG
(символы) по уравнениям (4)−(6) разработанной
прикладной теории КДМЕ (линии) для трех об-
разцов, отличающихся составами анионной ча-
сти исходных прекурсоров, представлен на рис. 4.

Заметим, что температурно-временная зави-
симость перехода между состояниями , ко-
торая может быть представлена в виде двумерного
графика, предсказывает степени перехода между
состояниями не только при постоянных скоро-
стях нагревания, но и при произвольных по
температуре и времени режимах термообработ-
ки. Кинетические параметры кристаллизации
образцов приведены в табл. 1.

Независимый вариант кинетической характе-
ризации кристаллизации с определением изотер-
мических активационных параметров, в частно-
сти энергии активации EK, по максимальным зна-
чениям ряда ДСК-пиков (Tmax) при нескольких
скоростях нагревания (β, К/мин) предоставляет
известное уравнение Киссинджера [34, 35]

 k
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(7)

Найденные по тангенсу угла наклона прямой в
координатах ln(β/ ) – 1/Tmax (рис. 5) значения
энергии активации EK = 1150 ± 44 (I), 1151 ± 53 (II) и
729 ± 28 (III-1 (1-й пик)), 495 ± 11 (III-2 (2-й пик))

   = − +   
  

2
maxmax

β 1ln ln  .KE A
R TT

2
maxT

кДж/моль, что в общем соответствует данным о
золь–гель-процессах получения YAG [12, 14, 36].
Погрешности этой исторически первой методики
в кинетике переходов между состояниями и отли-
чия EK от Ea из табл. 1 обусловлены использованием
лишь одного максимального значения пика.

Хорошее соответствие рассчитанных ДСК-кри-
вых с экспериментальными данными (рис. 4) ука-
зывает на возможность использования парамет-
ров кинетической модели (см. табл. 1) для выявле-
ния определенных деталей механизма изучаемого
процесса кристаллизации. Так, для образца I, с по-
зиции исходной фундаментальной теории КДМ,
близкое к четырем значение параметра n = 3.95
свидетельствует о трехмерном росте YAG на об-
разующихся зародышах промежуточной фазы
YAH ≡ YAlO3 (т.н. α-вариант модели [32]). Для об-
разца II при значении n = 2.83, близком к трем, с
позиции того же варианта, можно допустить,
что фазово-химическая стадия зародышеобра-
зования не является лимитирующей относительно
диффузионного роста фазы YAG. Однако КДМ
принципиально допускает в образце II менее ве-
роятный процесс формирования двумерных, на-

Рис. 4. Экспериментальные (значки) и рассчитанные
по уравнениям (4)−(6) (линии) ДСК-пики кристал-
лизации, а также рассчитанные по уравнению (4) сте-
пени кристаллизации (α) трех образцов YAG при ско-
ростях нагревания β = 5, 10, 15 К/мин.
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Таблица 1. Параметры кинетики кристаллизации фазы YAG в образцах ксерогелей разного состава (I–III)

Примечание. Среднеквадратичное отклонение при описании ДСК-пиков ±0.02 мкВ с/мг. 
* β, К/мин.

СN, мкВ с/мг Ea, кДж/моль s = ln(A/с–1) n p T0, К

5* 10* 15* основные параметры 5* 10* 15*

Образец I
36 41 48 1024 96.62 3.95 0.44 1149 1160 1156

Образец II
22 31 40 1151 109.17 2.83 0.33 1096 1099 1090

Образец III
22 21 20 729 65.70 4.00 1.99 1099 1102 1096
40 34 32 495 38.33 2.25 0.47 1230 1251 1261

Рис. 5. Линейные зависимости Киссинджера иссле-
дованных процессов образования YAG для образцов
I, II, III.
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пример чешуйчатых, наночастиц с соответствую-
щим зародышеобразованием по β-варианту [32].

Заметно отличающийся процесс формирова-
ния YAG в образце III, по данным РФА, начинается
объемной (α-вариант модели КДМ) кристаллиза-
цией из аморфного состояния моноклинной фа-
зы YAM ≡ Y4Al2O9, что соответствует значению па-
раметра n = 4 из табл. 1. Однако этот процесс обра-
зования YAG заканчивается при нехватке иттрия.
Последующее повышение температуры создает
условия, когда на зародышах YAM образуется
YAG (вторая группа пиков для образца III на рис. 4)
с участием промежуточной фазы YAH ≡ YAlO3
при заметном снижении диффузионно-опреде-
ляемых активационных параметров. В пользу та-
кого механизма (β-вариант [32] реализации про-
цесса) свидетельствует значение параметра n < 3.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Обработка кинетических данных кристаллиза-

ции алюмоиттриевого граната из рентгеноаморф-
ной фазы, образованной гидрозолями разного со-
става, по модели КМДЕ позволила для каждой из
трех рассмотренных комбинаций прекурсоров
предложить соответствующие наборы изотерми-
ческих параметров. Сечение двумерного графи-
ческого представления формулы (4) (ТТТ-диа-
граммы) с найденными параметрами определяет
температурно-временной режим термообработки
при кристаллизации YAG.

В работе показано, что подбором прекурсоров
иттрия и алюминия, анионная часть которых со-
держит фрагменты “топлива” и “окислителя”,
достигается минимальная температура односта-
дийного, без промежуточных кристаллических
фаз, механизма образования YAG.
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Методами рентгеновского анализа и растровой электронной микроскопии исследованы относи-
тельно тонкие (~30 мкм) и толстые (100 мкм) плазменные покрытия гидроксиапатита (ГA), напы-
ленные на подогретые до 550°С и неподогретые титановые подложки. Микроструктура покрытий,
напыленных на неподогретые подложки, содержит значительное количество дефектов и фрагмен-
тирована. Покрытия, напыленные на подогретые подложки, обладают более плотной совершенной
микроструктурой. Наличие в толстых покрытиях на подогретых подложках фаз CaO и тетракальци-
евого фосфата указывает на то, что температура в зоне напыления близка температуре частичного
разложения ГA. Формирование выраженной базисной текстуры ГА (I(002)/I(211) = 2.72) стимули-
руется высокой температурой, установившейся при напылении этих покрытий. Обсуждается влия-
ние особенностей структуры на прочность сцепления покрытие–подложка. Рассмотрена корреля-
ция текстурного фактора и адгезии–когезии покрытий.

Ключевые слова: плазменные покрытия гидроксиапатита, микроструктура, метод Ритвельда, текстура
DOI: 10.31857/S0002337X22120120

ВВЕДЕНИЕ
Плазменные покрытия гидроксиапатита (ГA)

используются в металлических хирургических им-
плантах для улучшения их адгезии с костной тка-
нью [1, 2]. Металлические имплантаты имеют хоро-
шие механические свойства. Однако существует
проблема, связанная с десятикратной разницей в
модулях упругости между металлом и костной
тканью и отсутствием между ними биохимиче-
ского взаимодействия на раннем этапе вживле-
ния. Ее позволяет решить нанесение на металли-
ческий имплант слоев титана и ГА, обладающих
промежуточными модулем упругости и биоак-
тивностью. Для формирования слоев ГA на поверх-
ности импланта используется технология плазмен-
ного нанесения покрытий как наиболее эффек-
тивная [3, 4].

Структура и свойства плазменных покрытий
определяются многими параметрами технологи-
ческого процесса [5–7]. Их изменение позволяет
регулировать степень однофазности покрытий, со-
держание в них примесных фаз, совершенство ба-
зисной текстуры, сцепление покрытия с подложкой
и др. В качестве основного параметра плазменного
процесса, определяющего кинетику формирова-

ния покрытия, часто рассматривают теплосодержа-
ние плазмы. При напылении порошка ГА на хо-
лодную подложку обычно образуется покрытие со
значительной долей некристаллической составля-
ющей и обедненного гидроксильными группами
OH– кристаллического ГА [8–10]. При нагрева-
нии подложки, повышении мощности плазмот-
рона и, соответственно, увеличении теплосодер-
жания плазмы начинается разложение ГА с образо-
ванием трикальцийфосфата (α-TКФ, Ca3(PO4)2),
тетракальциевого фосфата (TTКФ, Ca4(PO4)2O) и
CaO. Эти превращения заметно изменяют рас-
творимость ГА-покрытия. Однородность структу-
ры образующегося плазменного покрытия зави-
сит от теплового воздействия, испытываемого ин-
дивидуальными частицами в плазменном потоке,
которое может быть различным вследствие разного
размера частиц, неоднородности плазменного по-
тока и траектории частиц в плазменной струе.

Температура подложки оказывает заметное вли-
яние на структуру плазменных покрытий. Согласно
[11, 12], для достижения совершенной структуры
плазменного покрытия ГА с выраженной базисной
текстурой необходимо, чтобы его частицы поступа-
ли на подложку из плазменного потока в полностью

УДК 539.26

EDN: WXRJQY
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расплавленном состоянии, а температура подложки
была достаточно высокой (~600°C). Прочность
сцепления плазменных покрытий с подложкой во
многом зависит от способности к расплющива-
нию и особенностей процесса затвердевания по-
ступающих из плазмы частиц [13]. Высокие уров-
ни адгезии и когезии ГA-покрытия на титановой
подложке достигаются за счет активации напыля-
емых частиц, определяемой мощностью плазмен-
ной струи, и титановой подложки, подогревае-
мой до ~600°С. Перегрев напыляемых частиц от-
носительно температуры плавления ГA достигает
величины ~1000°С. При таком ведении процесса
напыления между титановой подложкой и ГA реа-
лизуется смачивание, возникает химическое взаи-
модействие с формированием прочной связи на
всей границе между титаном и напыленной ча-
стицей. Химическая связь реализуется и между
напыленными частицами с появлением эффекта
эпитаксии при росте зерен ГA, что обеспечивает
высокую степень когезии.

Задача настоящей работы состояла в исследо-
вании изменения структуры плазменных покры-
тий ГА в зависимости от нагрева подложки до
550°С с целью развития технологии плазменных
ГА-покрытий с регламентированной структурой.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Покрытия были получены методом плазмен-
ного напыления на подложку из титанового сплава
ОТ4-1 размером 100 × 12 × 1.5 мм с использованием
универсальной плазменной установки УПУ-3д
Ржевского завода “Электромеханика”. Плазменное
напыление ГА-процесс многофакторный. Его ос-
новные параметры были оптимизированы ранее
по величине коэффициента использования мате-
риала [14]. В настоящем эксперименте он состав-
лял 78%. В процессе напыления напряжение дуги
и ток дуги составляли соответственно 60 В и 350 A.
Дистанция напыления была равна 95 мм, линей-
ная скорость перемещения образца относительно
плазмотрона – 74 мм/с. Покрытия 1 толщиной
45 мкм были получены напылением на неподогре-
тую подложку, покрытия 2 и 3 толщиной соответ-
ственно 35 и 100 мкм – при напылении на под-

ложку, нагретую до 550°С. Перед напылением
покрытий поверхность подложки обрабатывали
абразивом Al2O3 (средний размер зерен 700 мкм).
Исходный порошок ГA с размером частиц 25–
63 мкм был получен помолом ГА, синтезирован-
ного осаждением из раствора [15].

Рентгеноструктурные исследования выполне-
ны (табл. 1) по результатам съемки на рентгенов-
ском дифрактометре Ultima IV с высокоскорост-
ным счетчиком D/teX в CuKα-излучении при на-
пряжении на трубке 40 кВ и токе 30 мА. Уточнение
кристаллической структуры ГА выполнено мето-
дом Ритвельда в программном комплексе Jana 2006
[16]. Фон моделировали с использованием поли-
номов Лежандра. В течение всего процесса уточ-
нения варьировали положение нулевой точки, мас-
штабные факторы, профильные характеристики
дифракционных пиков, периоды решеток. Вклад
предпочтительных ориентировок оценивался в мо-
дели Марча–Долласа. В качестве начальных пози-
ционных параметров использованы результаты [17]
для порошка стехиометрического ГА. Коэффи-
циент интенсивности базисной текстуры ГА оцени-
вали как δ = I(002)/I(211), где I(002) и I(211) – ин-
тенсивности дифракционных пиков ГА, получен-
ные после уточнения структуры.

Исследование микроструктуры поперечных
сечений покрытий проведено на спектрометре
JEOL JUMP 9500F. На поверхности шлифов на-
носили слой золота толщиной 25 нм.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
Рентгеноструктурное исследование. Дифракто-

граммы исследованных покрытий заметно разли-
чаются (рис. 1). На дифрактограмме покрытия,
напыленного на неподогретую подложку (рис. 1в,
образец 1), в интервале углов 25° < 2θ < 35° фик-
сировалось интенсивное гало, которое обычно свя-
зывают с присутствием некристаллической состав-
ляющей ГA. Оценка степени кристалличности фа-
зы ГA для этого покрытия, выполненная согласно
[18, 19], составила ~35%. Отношение интенсив-
ностей рефлексов I(002)/I(211) для кристалличе-
ской фазы ГA (δ = 0.54, табл. 2) практически соот-
ветствует бестекстурному состоянию (δ = 0.49 [17]).

Таблица 1. Параметры рентгеновского эксперимента при съемке покрытий 1–3

Покрытие 1 2 3

Максимальная интенсивность рефлексов, имп. 19542 14444 36146
Rwp, % 6.4 7.6 7.2
Число уточняемых параметров 42 43 45
Интервалы съемки по 2θ, град 9–100 9–100 9–109
Величина шага при съемке дифрактограмм, град 0.02 0.02 0.02
Число экспериментальных точек 4551 4551 5001



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 12  2022

ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ НАГРЕВА ПОДЛОЖКИ 1363

Рефлексы несколько уширены по сравнению с эта-
лоном. Наличие интенсивных рефлексов, отвечаю-
щих титановой подложке (рис. 1в, образцы 1, 2),
указывает на то, что рентгеновское излучение при
прохождении слоя ГA поглощается в нем не пол-
ностью. Помимо ГА и титана, на дифрактограмме
покрытия 1 проявились рефлексы Al2O3 (абразив-
ная обработка перед напылением, содержание

остаточного Al2O3 достигает 40%) и слабые ре-
флексы фазы CaО.

В покрытии 2 рефлексы ГA уширены по срав-
нению с эталоном и кристаллической фазой по-
крытия 1. Малая величина отношения интенсивно-
стей дифракционных линий (I(002)/I(211) = 0.84)
обусловлена тем, что выраженная базисная тек-
стура в этом покрытии не сформирована. Так же,
как и в покрытии 1, на дифрактограмме покрытия 2

Рис. 1. Дифрактограммы покрытий, напыленных на неподогреваемую подложку, толщиной 45 мкм (в); на подложку,
нагретую до 550°С, толщиной 35 мкм (б); на подложку, нагретую до 550°С, толщиной 105 мкм (а) (приведены индексы
Миллера для наиболее интенсивных рефлексов ГА, пунктиром показано положение линии фона при отсутствии
аморфной составляющей) и эталонного образца ГА (г).
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Рис. 1. Окончание
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Таблица 2. Результаты рентгеновского анализа покрытий 1–3

Примечание. “Фазовый состав” – суммарные интенсивности рефлексов фаз, присутствующих на дифрактограммах; δ – фак-
тор интенсивности базисной текстуры (I(002)/I(211)); FWHM – полуширина на полувысоте рефлекса 300; a, c – периоды ре-
шетки ГА.

Образец 1 2 3 Эталон

“Фазовый 
состав”

ГA 60.5 49 62 ~100

Ti 28.0 37 – –

Al2O3 8.7 14 – –

CaO 2.8 – 12 <2

Ca4(PO4)2O – – 26 –

δ 0.54 0.84 2.72 0.45

FWHM 0.14 0.16 0.24 0.054

a, Å 9.382 9.395 9.404 9.416

c, Å 6.879 6.892 6.902 6.888

присутствуют интенсивные рефлексы, отвечаю-
щие титановой подложке и Al2O3.

Отсутствие на дифрактограмме покрытия 3 ре-
флексов титана и Al2O3 свидетельствует о том, что
рентгеновское излучение поглощается полно-
стью материалом покрытия. Согласно оценке,
выполненной при исследовании микрострукту-
ры, его толщина составляет ~100 мкм. ГА-фаза в
этом покрытии характеризуется достаточно вы-
соким фактором интенсивности базисной тексту-
ры: δ = 2.7. Рефлексы ГA на дифрактограмме за-
метно уширены. Помимо ГA, покрытие содержит
фазы TTКФ и CaO.

Исследование микроструктуры. После обработ-
ки поверхности подложки абразивом на ней фор-
мируются зубцы размытой формы, хаотически рас-

пределенные по поверхности, глубина впадин
между которыми составляет 5–50 мкм (рис. 2а).

Сечение поверхности тонкого покрытия 1, на-
пыленного без подогрева, воспроизводит рельеф
поверхности титановой подложки после абразив-
ной обработки (рис. 2б, 2в). В материале этого по-
крытия присутствуют полости (поры) размером
до 5 мкм. На рис. 2б, 2в можно различить также
дефекты, образовавшиеся на границе подложка–
покрытие. Из рис. 2в видно также, что покрытие
фрагментировано на отдельные блоки и не вы-
глядит, как монолитное образование.

Тонкое покрытие ГA, нанесенное на подогре-
ваемую подложку (рис. 2г), имеет монолитную
структуру и практически не содержит дефектов
типа полостей или пор. Впадины между гребнями
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Рис. 2. Микроструктура сечений подложки (а); покрытий, напыленных на неподогреваемую подложку (б, в); покры-
тий, напыленных на подложки, нагретые до 550°С, толщиной 35 (г) и 100 мкм (д).

(б) 10 мкм

(г) 100 мкм

10 мкм

100 мкм(в)

(a)

(д) 40 мкм
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поверхности подложки заполнены плотно мате-
риалом покрытия. На поперечном сечении по-
верхность ГA-покрытия аппроксимируется прак-
тически прямой линией.

Толстое покрытие ГA, нанесенное на подогре-
ваемую подложку (рис. 2д), характеризуется мик-
роструктурой, аналогичной покрытию 2.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Полученные результаты в целом соответству-
ют представлениям, сложившимся в литературе,
о механизмах формирования ГA-покрытий при
плазменном напылении [1–8, 20].

Наиболее часто обсуждается образование гало
на дифрактограммах плазменных покрытий ГA, на-
пыленных на неподогреваемую подложку (рис. 1в,
образец 1). Во многих работах его рассматривают
как следствие аморфизации ГА [9, 18, 19]. Наиболее
вероятное объяснение образования ГА в аморфном
состоянии основывается на хорошо известной
тенденции к формированию аморфных фаз при
быстром затвердевании жидкостей с составом,
близким эвтектике, как это имеет место в системе
CaO–P2O5. Аморфизация ГА не рассматривается,
однако, в качестве единственно возможной причи-
ны возникновения гало. В результате электронно-
микроскопических исследований быстрозакален-
ных образцов ГA, на дифрактограммах которых
присутствует четко выраженное гало, обнаружива-
ют мелкокристаллическую фракцию ГА [21, 22].
Согласно [23, 24], гало формируется в результате
суперпозиции рефлексов, отвечающих аморфной
и мелкокристаллической фазам.

При напылении на неподогреваемую подлож-
ку (покрытие 1) индивидуальные полностью рас-
плавленные частицы ГA, расплющиваясь, быстро
охлаждаются при соударении с подложкой, пере-
ходя в аморфное или мелкокристаллическое со-
стояние, а не расплавившиеся или частично рас-
плавленные частицы оказываются вкрапленными в
покрытие. Способность частиц расплющиваться
при напылении определяется их кинетической
энергией, которая должна преодолеть силу, зави-
сящую от вязкости капли и поверхностного натя-
жения. В дисках неправильной формы, образу-
ющихся при напылении на неподогреваемую
подложку, затвердевают прежде всего нижние и
краевые слои, через которые осуществляются
граничные контакты между частицами в покры-
тии. Поступающие из плазмы частицы, равно-
мерно покрывая поверхность подложки, воспро-
изводят ее рельеф. При этом форма затвердева-
ющих частиц во многом определяется малой
степенью химического взаимодействия между
напыляемым покрытием и подложкой, вследствие
чего после стадии максимальной деформации жид-
ких частиц возникает их частичная деформация и

формируются плоские звездочки, периферийная
часть которых приподнята над подложкой, что
способствует возникновению пористости [25].
В этом случае прочная связь между напыленны-
ми частицами, характерная для монолитного ма-
териала, реализуется лишь на 4–22% площади их
соприкосновения при пористости от ~19 до 7%.
Теплоотвод при затвердевании различных частей
таких частиц осуществляется по-разному. В цен-
тральной части частиц, где устанавливается хоро-
ший тепловой контакт, тепло отводится в под-
ложку, в этом же направлении растут и кристал-
литы. От периферийных областей напыленных
частицы тепло отводится уже не в подложку, а в
основном через центральную область.

При нагревании подложки (покрытие 2) суще-
ственно изменяются условия формирования струк-
туры покрытия. Уменьшаются вязкость материала
капель и их поверхностное натяжение. Как отме-
чается в [26, 27], повышение температуры под-
ложки приводит к увеличению смачиваемости за-
твердевающих расплавленных капель. Поэтому
на начальном этапе затвердевания частицы, про-
скальзывая относительно подложки и друг отно-
сительно друга, начинают заполнять впадины в
рельефе подложки. В дальнейшем с увеличением
толщины формируется поверхность покрытия,
которая закрывает вершины рельефа.

На дифрактограмме толстого покрытия 3, на-
пыленного на подогретую до 550°С подложку, фик-
сируются выделения TTКФ и CaO. Их образование,
так же как и α-TКФ [8, 10], наблюдается при ча-
стичном разложении ГA в результате нагревания до
температур, близких 1550°С. При более низких тем-
пературах стехиометрический ГA разлагается с об-
разованием оксиапатита (ОА) (Ca10(PO4)6O) и поте-
рей воды. Поскольку существуют трудности в
образовании OA, эти материалы или оксигид-
роксиапатит (OГA) содержат остаточные гид-
роксильные группы OH¯. Структурные измене-
ния, связанные с образованием OГA, рентгенов-
скими исследованиями обычно не фиксируются.

Низкое значение фактора интенсивности ба-
зисной текстуры кристаллической фракции ГA-по-
крытия 1 (табл. 2), по-видимому, связано с разупо-
рядочением кристаллической структуры в результа-
те воздействия высоких температур в плазменном
потоке. Другой механизм формирования слабо-
текстурного состояния кристаллического ГA в
этих покрытиях возникает вследствие формиро-
вания аморфной фазы, которая под действием
тепловых потоков плазмы и последующих напы-
ляемых частиц переходит в нанокристаллическое
состояние. Эти кристаллы формируются в отсут-
ствие градиента температур, поэтому они не тек-
стурированы, что ранее и наблюдали при напыле-
нии порошков ГA на неподогретую подложку [28].
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В образце 3 фактор δ имеет достаточно высо-
кое значение (2.7). В качестве необходимых усло-
вий для создания интенсивной базисной тексту-
ры в плазменных покрытиях ГA (δ ~ 3.5) обычно
рассматривают достаточно высокую мощность
плазмы, необходимую для полного расплавления
в ней частиц ГA; наличие высокого температур-
ного градиента, перпендикулярного поверхности
подложки и повышенную температуру подложки
[6, 11, 12]. Еще один фактор, оказывающий суще-
ственное влияние на формирование текстуры, это
тепло, выделившееся при кристаллизации посту-
пающих частиц (∆K). В проведенных экспери-
ментах мощность плазмы фиксируется. Можно
допустить также, что тепло, отдаваемое под-
ложкой, нагретой до одной и той же температуры
(550°C), одинаковое для образцов 2 и 3. Поэтому
в рамках рассматриваемого приближения повы-
шенное значение δ в образце толстого покрытия
обусловлено перегревом за счет большей величи-
ны ∆K, поскольку масса частиц ГA в нем больше, и
бóльшим градиентом температур. Возможность
разделения этих вкладов будет рассматриваться
в ходе дальнейших исследований. В то же вре-
мя, помимо указанных выше, необходимо опти-
мизировать и другие факторы, определяющие про-
цесс плазменного напыления и кристаллизации
покрытий ГA, например разброс в размерах на-
пыляемых частиц.

Возникновение интенсивной базисной тек-
стуры стимулируется также химическим взаимо-
действием напыляемых частиц с титановой под-
ложкой или с уже напыленными частицами, в ре-
зультате чего возникает теплоотвод в направлении
подложки. Рост кристаллитов искажается при на-
личии в покрытии частиц с малой степенью де-
формации, что оказывается возможным вслед-
ствие распределений Гаусса по размеру напы-
ляемых частиц, их температуре и скорости при
подлете к подложке.

Рефлексы на дифрактограммах всех исследо-
ванных покрытий несколько уширены. Если для
покрытия 1 уширение рефлекса 300 относительно
невелико FWHM(300) = 0.14, то в покрытии 3
его величина составляет ≈0.25. Вследствие того,
что тепловое воздействие при затвердевании по-
крытия 3 максимально (большая масса затверде-
вающих частиц, подогрев подложки), это ушире-
ние, по-видимому, не могло возникнуть за счет
измельчения микроблоков. Поскольку энергия
индивидуальных частиц, поступающих с плазмен-
ным потоком и ударяющихся о подложку, зависит
от неоднородности потока, их размера и траекто-
рий, возможны градиенты по химическому составу
и изменения в структуре, приводящие к вариации
периодов решетки в объеме покрытия. Можно
предположить также, что в покрытиях 2 и 3 уши-
рение рефлексов обусловлено процессами частич-
ного распада ГA [8, 10] и, как следствие, трансфор-

мацией его кристаллической решетки. Это предпо-
ложение подтверждается повышением содержания
ГA-фазы в покрытии до 98% после гидротермиче-
ской обработки при 650°С в атмосфере водяного
пара [8].

Выявленные особенности структуры плазмен-
ных покрытий ГА играют существенную роль в
формировании механических свойств, в т.ч. проч-
ности сцепления с подложкой, которые замет-
но выше у покрытий, напыленных на подогре-
ваемую подложку [29, 30].

По-видимому, вследствие активации химиче-
ского взаимодействия и смачиваемости ГА при
напылении на подогреваемую подложку форми-
руется более совершенная плотная микрострук-
тура, в которой практически отсутствуют дефек-
ты, характерные для покрытий, напыленных на
холодную подложку. Нагрев подложки способ-
ствует также удалению с ее поверхности остаточ-
ной воды и летучих компонентов, присутствие
которых приводит к образованию пузырей на гра-
нице покрытие–подложка. Как следствие, можно
ожидать усиления взаимодействия между ГА-по-
крытием и титаном подложки, в результате кото-
рого образуются оксиды титана, увеличивающие
прочность соединения покрытия и подложки [1,
29–31]. Напыление на подогретую подложку поз-
воляет устранить трещины, которые формируют-
ся при термообработке ГA-покрытия, напылен-
ного на неподогретую подложку. Такую термооб-
работку ГA-покрытия проводят для получения
равновесной структуры, а трещины возникают
из-за существенной разности КТР Ti и ГA.

Следует отметить, что текстурные исследова-
ния позволяют выполнять количественный не-
разрушающий контроль качества газотермиче-
ских покрытий, что не достигается другими мето-
дами исследований.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Характерная особенность структуры исследо-

ванных толстых покрытий, напыленных на подо-
гретую до 550°С подложку, – повышенное содер-
жание фаз CaO и TTКФ (Ca4(PO4)2O). В структуре
тонких покрытий ГA на неподогретой подложке в
качестве одной из основных фиксируется аморф-
но-мелкокристаллическая составляющая, ранее
наблюдавшаяся во многих исследованиях.

Присутствие в толстых покрытиях ГA фаз CaO
и TTCP указывает на частичное разложение ГA,
возможное при достаточно высоких температу-
рах, возникающих в зоне напыления покрытий за
счет тепла плазмы, кристаллизационного тепла
от поступающих частиц и нагретой подложки.

Повышенная смачиваемость на границах ча-
стица–подложка, частица–частица в покрытиях
на подогретой подложке приводит при соударе-
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нии к формированию плотной микроструктуры
с достаточно гладкой поверхностью покрытия.
Микроструктура тонких покрытий на неподогре-
ваемых подложках содержит значительное коли-
чество пустот, их поверхности воспроизводят ше-
роховатый рельеф поверхности подложки.

Использованный в работе метод напыления
плазменных покрытий ГA на подогретую до 550°С
титановую подложку позволил получить покры-
тие толщиной ~100 мкм с плотной структурой и
хорошим заполнением неровностей поверхности
подложки. Покрытие характеризуется достаточ-
но высокой базисной текстурой (δ ~ 2.7). Для по-
вышения δ необходимо продолжить оптимизацию
не только основных (температура плазмы, темпера-
тура подложки, градиент температуры на поверхно-
сти подложки), но и других параметров технологи-
ческого процесса, среди которых наиболее пер-
спективным представляется уменьшение разброса
в размерах частиц напыляемого порошка.
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Изучено влияние малой добавки алюминия на фазовый состав, микроструктуру и физико-механи-
ческие характеристики металлокерамического композита на основе системы Ti–B, полученного
методом СВС-компактирования. Показано, что добавка алюминия в количестве 2 мас. % повышает
содержание TiB2 и α-Ti в структуре композитов. Оценка параметров ячейки титана по методу Рит-
вельда (пакет Jana2006) показала, что при совокупном легировании кислородом и алюминием про-
исходит уменьшение объема ячейки титана и стабилизация α-Ti. Композиты, легированные Al,
вследствие повышенного содержания Ti-связки, обладают более высокой прочностью при сжатии
и низкой микротвердостью (HV).
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ВВЕДЕНИЕ
Металлокерамические композиты на основе си-

стемы Ti–B обладают высокой твердостью, жаро-
прочностью, износостойкостью, высокими элек-
тро- и теплопроводностью в сочетании с низким
удельным весом [1–5] и широко используются в
различных областях техники: ракетостроении,
авиационной технике, автомобильной промыш-
ленности и медицине [6–8]. Эффективным мето-
дом получения этих композитов является прессова-
ние в режиме самораспространяющегося высоко-
температурного синтеза (СВС-компактирование)
[9]. Экзотермическое взаимодействие в системе
Ti–B происходит в широком интервале содержа-
ния бора: от 8.3 до 56 мас. % [10]. Несмотря на
возможность горения реакционной смеси при
широком изменении соотношения титана и бора,
на основе этой системы был разработан один ме-
таллокерамический композит – твердый инстру-
ментальный материал (СТИМ-4) с мольным со-
держанием бора 0.4–0.6 [11, 12]. При мольном со-
держании бора в реакционной смеси Ti + B от 0.4 до
1.0, согласно [4, 5, 12], фазовый состав композитов
соответствует диаграмме Ti–B [13] (рис. 1). Механи-
ческая активация (МА) порошков Ti + 18.5 мас. % B
приводит к изменениям фазового состава метал-
локерамических композитов [14, 15]. Без МА ос-
новными фазами являлись TiB с размером частиц

30–50 мкм и Ti. После МА СВС-композит состо-
ит из TiB2 с размером зерен менее 2 мкм и Ti. Ос-
новной причиной формирования неравновесно-
го фазового состава в композитах TiB2–Ti может
являться повышение содержания примесей O и
N. Кислород и азот, являясь примесями внедре-
ния, повышают температуру полиморфного пре-
вращения Ti [16]. Увеличение концентрации O и
N в титановой связке после МА стабилизирует
диборид титана в структуре СВС-композита. Не-
достатками легирования титановой связки в ком-
позитах Ti–B кислородом и азотом является сниже-
ние пластичности титана и увеличение хрупкости
композита. Таких недостатков можно избежать при
использовании Al в качестве легирующего элемен-
та. Алюминий повышает пластичность, прочность,
жаропрочность, модуль упругости титана, умень-
шает склонность к водородной хрупкости [17].

Целью работы является исследование влияния
Al на фазовый состав, микроструктуру и механи-
ческие свойства металлокерамических компози-
тов на основе системы Ti–B.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Реакционные смеси готовили с использованием

порошков титана, алюминия и бора. Характеристи-
ки исходных порошков представлены в табл. 1.

УДК 621.762:621.777+620.178.15+544.45

EDN: DSWUGQ
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В качестве объектов исследования выбраны
две смеси (без Al), составы которых рассчитывали
на образование однофазного (TiB) или двухфаз-
ного (TiB и Ti) продукта. Для модификации фазо-
вых составов в смеси вводили 2 мас. % Al. Соста-
вы реакционных смесей представлены в табл. 2.

Реакционные смеси готовили следующим об-
разом. Смеси 1 и 3 смешивали в стальной шаро-
вой мельнице объемом 2.5 л при скорости враще-
ния барабана 60 об./мин и массовом соотноше-
нии шихты и шаров 1 : 4 в течение 20 ч. Для
получения смесей 2 и 4 в приготовленные смеси 1
и 3 добавляли порошок Al и дополнительно сме-
шивали в течение 10 ч в тех же условиях. Матери-
ал шаров – сталь ШХ15, диаметр шаров – 25 мм.
Образцы массой 100 г и диаметром 58 мм прессо-

вали из смесей 1–4 под давлением 20 МПа до от-
носительной плотности 0.62–0.65.

Прессованные образцы помещали в реакци-
онную пресс-форму в окружении теплоизолятора
из кварцевого песка дисперсностью 200–500 мкм.
Крупнодисперсный теплоизолятор обеспечивал
удаление примесного газа, выделяющегося в вол-
не горения, и квазиизостатическое прессование
конечного продукта. Реакцию горения иниции-
ровали раскаленной электрическим током воль-
фрамовой спиралью на цилиндрической поверх-
ности образца. После завершения горения горячий
продукт выдерживали под давлением 100 МПа в
течение 10 с. Получение композитов методом
СВС-компактирования описано в [9].

Рис. 1. Фазовая диаграмма системы Ti–B.
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Таблица 1. Характеристики исходных порошков

Реагент Марка порошка Содержание, мас. % d, мкм

Ti ПТМ ТУ 14-22-57-92 99 45
Al АСД-1 ТУ 14-22-592 99.7 40
B Бор аморфный ТУ 113-12-132-83 93 0.2
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Температуру (tг) и скорость горения (Uг) в усло-
виях технологической схемы СВС-компактиро-
вания измеряли с помощью вольфрам-рениевых
термопар диаметром 200 мкм по методике [18].
Сигналы термопар регистрировали аналого-циф-
ровым преобразователем c частотой регистрации
1 кГц. Полученные значения Uг и tг усредняли по
результатам трех экспериментов. Ошибка изме-
рений не превышала 3%.

Предел прочности при сжатии определяли с
помощью универсальной испытательной маши-
ны Instron-1195 на образцах размером 5 × 5 × 8 мм
при скорости нагружения 2 мм/мин. Рентгенофа-
зовый анализ (РФА) синтезированных композитов
проводили на дифрактометре ДРОН-3 (CuKα-излу-
чение) с использованием порошковой базы дан-
ных PDF-2. Количественный РФА проводился
методом Ритвельда (пакет Jana2006) [19]. В каче-
стве исходной модели для уточнения использова-
лись структурные данные идентифицированных
фаз, приведенные в Crystallography Open Database
[20]. Уточнялись профильные параметры рефлек-
сов, фон, параметры элементарной ячейки, тек-
стура и содержание фаз.

Микроструктуру и элементный состав компо-
зитов исследовали на автоэмиссионном сканиру-
ющем электронном микроскопе сверхвысокого
разрешения Zeiss Ultra Plus с системой рентгенов-
ского микроанализа INCA Energy 350 XT. Сред-
ний размер структурных составляющих в компо-
зитах определяли методом хорд по выборке не ме-
нее 150 зерен [21]. Микротвердость композитов по
Виккерсу измеряли на твердомере ПМТ-3 (вдавли-
вание четырехгранной алмазной пирамидки с на-
грузкой 1 Н) согласно ГОСТ 2999-75.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Параметры горения и фазовый состав компози-

тов. В табл. 2 представлены параметры горения
образцов, спрессованных из смесей 1–4. Видно,
что скорость (Uг) и температура горения (tг) образ-
цов, прессованных из смесей 1 и 2, выше по сравне-
нию с образцами из смесей 3 и 4 вследствие более
высокого содержания бора. Добавка 2 мас. % Al не
приводит к существенным изменениям парамет-
ров горения смесей.

На рис. 2 представлены дифрактограммы син-
тезированных композитов. По данным РФА, в за-
висимости от соотношения титана и бора компо-
зиты содержат Ti, TiB, Ti3B4 и TiB2 (табл. 3). Рефлек-
сы Ti во всех композитах существенно смещены в
область меньших углов, что указывает на увеличе-
ние параметров элементарной ячейки Ti по сравне-
нию со стандартным значением, представленным в
базе PDF2. Из данных табл. 4 видно, что компо-
зиты 1 и 3 содержат титан с наибольшим объемом
элементарной ячейки (рис. 3). Можно предполо-
жить, что при сохранении гексагональной струк-
туры объем ячейки титана зависит от содержания
в ней атомов кислорода, бора и алюминия. Отме-
тим, что влиянием атомов бора можно пренебречь
из-за ничтожно малой растворимости бора в титане
(0.003–0.005 мас. %). Влияние кислорода может
быть более значительным, т.к. он образует с тита-
ном растворы внедрения состава TiOx (х = 0–0.5) с
сохранением структурного типа Ti и понижением
симметрии его кристаллической структуры.

Состав и параметры ячейки α-Ti уточняли по
методу Ритвельда, используя стуктурные данные
Ti3O (PDF2 000-73-1583), известную пр. гр. P 1c и
параметры элементарной ячейки, близкие к по-
лученным экспериментальным значениям. Ана-
лиз заселенности позиций атомов кислорода в
Ti3O показал, что содержание кислорода (x) сим-
батно изменению метрики и объема (V) элемен-
тарной ячейки TiOx (табл. 4). Полученные результа-
ты указывают на то, что объем элементарной ячей-
ки TiOx в легированных композитах 2 и 4 меньше,
чем в нелегированных 1 и 3. Уменьшение содер-

3

Таблица 2. Состав и параметры горения реакционных смесей

Смесь
Состав, мас. %

Uг, см/с tг, °С
Ti B Al

1 81.5 18.5 – 5.0 2100
2 79.9 18.1 2 5.0 2050
3 87.5 12.5 – 1.5 1650
4 85.75 12.25 2 1.6 1600

Таблица 3. Содержание структурных составляющих в
композитах

Композит

С, мас. %

TiB2
(P6/mmm)

TiB
(Pnma)

Ti3B4
(Immm)

TiOx

(P 1c)

1 15 40 29.2 15.8
2 57.6 0 0 42.4
3 1.1 73.6 0 25.3
4 17.3 52 0 30.7

3
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жания кислорода в α-Ti, по-видимому, связано с
образованием оксида алюминия. Однако низкое
содержание затрудняет определение оксида алюми-
ния в композите. Важно отметить, что небольшая
добавка алюминия позволяет значительно увели-
чить содержания в композитах α-Ti и TiB2 (табл. 3).

Микроструктура металлокерамических компози-
тов. Легирование алюминием изменяет не только
фазовый состав, но и микроструктуру компози-

тов. На рис. 4 представлена микроструктура син-
тезированных композитов. Видно, что композит 1
содержит зерна TiB игольчатой формы длиной
20–50 мкм, зерна Ti3B4 размером 5–10 мкм и зер-
на TiB2 размером 0.5–2.0 мкм (рис. 4а). Зерна бо-
ридных фаз окружены титановой связкой. Леги-
рованный алюминием композит 2 содержит толь-
ко одну боридную фазу – TiB2 с размером зерен
0.1–2.0 мкм (рис. 4б). Композит 3 содержит фазы

Рис. 2. Дифрактограммы композитов 1 (а), 2 (б), 3 (в), 4 (г).
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Таблица 4. Параметры элементарной ячейки фазы TiOх в композитах

Композит х Пр. гр. a, Å c, Å V, Å3

Ti, PDF2 44-1294 0 P63/mmc 2.9505 4.6826 35.3

1 0.33

P 1c

2.9745(1) 4.7980(3) 36.8

2 0.24 2.9578(3) 4.7677(6) 36.1

3 0.3 2.9693(2) 4.7626(4) 36.4

4 0.12 2.9467(4) 4.7451(7) 35.7

3
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Ti и TiB с размером частиц 0.1–1.0 мкм (рис. 4в). В
легированном композите 4 формируется дополни-
тельная по отношению к композиту 3 фаза – TiB2.
На рис. 4г видно, что частицы TiB2 с размером ме-
нее 1 мкм образуют агломераты размером ≈100 мкм.

Анализ показал, что легирование алюминием
приводит к изменению фазового состава и разме-
ра структурных составляющих. Добавка Al к сме-
си 1, рассчитанной на синтез моноборида титана
TiB, приводит к формированию композита 2, со-
держащего α-Ti и TiB2.

Композит 3 содержит фазы Ti, TiB и мини-
мальное (~1 мас. %) количество TiB2 (табл. 3).
При содержании 12.5 мас. % бора фазовый состав
композита 3 является равновесным и соответ-
ствует диаграмме состояния (рис. 1). Отметим,
что легирование алюминием композита 3 приво-
дит к появлению TiB2, в результате СВС-продукт
содержит фазы Ti, TiB и TiB2 (табл. 3, рис. 4г).

Известно [17, 22], что на начальной стадии вза-
имодействия титана и бора образуются первич-
ные кристаллиты TiB2. Затем они растворяются в
расплавленном титане с образованием низших
боридов TiB и Ti3B4. Фаза TiB2 образуется в ко-
нечном продукте [14] при стабилизации α-Ti ле-
гирующими элементами: кислородом, азотом
или алюминием [16].

Рассмотрим содержание легирующих элемен-
тов в композитах. Согласно фазовой диаграмме

Рис. 3. Объем элементарной ячейки TiOx и доля кис-
лорода x в композитах 1–4.
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Рис. 4. Микроструктуры композитов 1 (а), 2 (б), 3 (в), 4 (г).
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Ti–Al [23, 24], максимальная растворимость алю-
миния в титане составляет 7 мас. %. Вместе с тем,
в псевдобинарной системе TiB2–AlB2 [25] наблю-
дается непрерывный ряд твердых растворов с
изоморфным замещением атомов металлов. Сле-
довательно, возможно как образование твердого
раствора Al в металлической фазе TiOx, так и фор-
мирование (Ti,Al)B2 вследствие легирования Al
фазы TiB2. Существенное изменение параметров
элементарной ячейки TiOx в композитах 2 и 4 по
сравнению с композитами 1 и 3 без добавки Al
(табл. 4) свидетельствует в пользу первого пред-
положения. Метрика элементарной ячейки TiB2
во всех композитах в пределах точности анализа
сохраняется постоянной и близка к значению,
приведенному в базе PDF2 (card 000-35-0741). Та-
ким образом, алюминий в композитах 2 и 4 вхо-
дит в состав металлической связки.

Физико-механические характеристики компо-
зитов. В табл. 5 представлены физико-механиче-
ские характеристики композитов 1–4. Увеличе-
ние содержания титановой связки повышает пре-
дел прочности на сжатие и уменьшает твердость
композитов. Предел прочности при сжатии неле-
гированных композитов 1 и 3 составляет 950 и
1250 МПа, а легированных 2 и 4 – 1200 и до
1620 МПа соответственно.

Твердость по Виккерсу композита 2 составляет
14.0–16.0 ГПа, что ниже, чем твердость компози-
та 1 (17.0–18.5 ГПа). Это обусловлено тем, что со-
держание титановой связки в легированном ком-
позите 2 выше, чем в нелегированном 1 (табл. 3).
В легированном композите 4 также содержание
титановой связки выше, чем в нелегированном 3.
Композит 4 имеет значительный разброс значе-
ний микротвердости (15.5–21.5), что связанно с
более высоким содержанием Ti по сравнению с
композитом 3, а также образованием агломератов
из TiB2 (рис. 4г).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Экспериментальные результаты показали, что
малая добавка Al оказывает существенное влия-
ние на фазовый состав, микроструктуру и меха-
нические характеристики металлокерамических

композитов Ti–B. Показано, что добавка алюми-
ния в количестве 2 мас. %, уменьшает содержание
низших боридов и увеличивает содержание TiB2 и
α-Ti в композитах. Это позволяет осуществлять
целенаправленный синтез металлокерамических
композитов и эффективно управлять их фазовым
составом и микроструктурой. Методом РФА опре-
делены фазовый состав композитов, параметры
кристаллической решетки титана в зависимости
от концентрации Al.

Измерены предел прочности при сжатии и мик-
ротвердость полученных композитов. Показано,
что композиты, легированные Al, вследствие по-
вышенного содержания Ti-связки обладают бо-
лее высокой прочностью при сжатии и низкой
микротвердостью (HV).
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Методом твердофазного синтеза получены однофазные керамические образцы со структурой пе-
ровскита (1 – x)(K0.5Na0.5)NbO3⋅xLiNbO3 (KNN–LN) с x = 0–0.10, модифицированные добавками
CuO и KCl, изучены фазовый состав, параметры структуры, микроструктура, диэлектрические и се-
гнетоэлектрические свойства. Установлено повышение температуры Кюри и понижение темпера-
туры полиморфного фазового перехода при повышении содержания ниобата лития, сопровождаю-
щие уменьшение параметров решетки перовскита в соответствии с радиусами катионов в подре-
шетке А. Выявлено повышение диэлектрической проницаемости при комнатной температуре для
образца с x = 0.02, коррелирующее с повышением спонтанной поляризации, определяемой мето-
дом генерации второй гармоники лазерного излучения.

Ключевые слова: ниобат калия-натрия, керамика, структура перовскита, микроструктура, сегнето-
электрик, диэлектрические свойства
DOI: 10.31857/S0002337X22110136

ВВЕДЕНИЕ

Из-за высокой токсичности свинца в послед-
нее десятилетие проводятся разработки пьезо-
электрических и других материалов, не содержа-
щих свинец [1–10]. Среди наиболее перспективных
бессвинцовых материалов рассматривают оксид-
ные материалы на основе ромбического ниобата
калия-натрия (K,Na)NbO3 (KNN) [11–15]. Одной
из стратегий достижения высоких функциональ-
ных параметров является изменение состава
KNN таким образом, чтобы температура перехо-
да из орторомбической (О) в тетрагональную (Т)
фазу приближалась к комнатной.

Существенным недостатком этих материалов,
определяющим плохую воспроизводимость функ-
циональных свойств, является сложность получе-
ния высокоплотных однофазных образцов, обу-
словленная летучестью щелочных элементов при

высоких температурах спекания [12, 15]. Это опре-
деляет актуальность поиска новых твердых рас-
творов на основе KNN, а также использования
добавок с низкими температурами плавления,
способствующих интенсификации процесса спе-
кания керамик [8].

Цель данной работы – изучение параметров
структуры, микроструктуры, диэлектрических и
сегнетоэлектрических свойств керамических об-
разцов [(K0.5Na0.5)1–xLix]NbO3 (KNN–LN) с x = 0,
0.02, 0.04, 0.05, 0.06, 0.07, 0.08, 0.09, 0.10, дополни-
тельно модифицированных легкоплавкими до-
бавками KCl и CuO.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Керамические образцы (1 – x) ×

× (K0.5Na0.5)NbO3⋅xLiNbO3 (x = 0–0.10) без до-
бавок и с добавками KCl (2.5 мас. %) и CuO

УДК 544.22537.9

EDN: DSUVRN
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(1 мас. %) получали методом твердофазного син-
теза двукратным обжигом при температурах T1 =
= 900–1070 K (6 ч) и T2 = 1320–1370 K (2–10 ч). В
качестве исходных реагентов использовали кар-
бонаты K2CO3, Na2CO3, Li2CO3 (“ч.д.а.”), оксиды
Nb2O5 и CuO (“ос.ч.”), а также хлорид KCl (“ч.”).
Cтехиометрические смеси гомогенизировали в сре-
де этилового спирта, прессовали в таблетки диамет-
ром 10 и толщиной 1 мм и отжигали при температу-
рах T1 и T2 с промежуточным перетиранием.

Фазовый состав и параметры кристалличе-
ской структуры изучали при комнатной темпе-
ратуре методом рентгенофазового анализа (РФА)
(ДРОН-3M, CuKα-излучение).

Микроструктуру образцов исследовали мето-
дом атомно-силовой микроскопии на сканиру-
ющем зондовом микроскопе СММ-2000 (Завод
ПРОТОН, Зеленоград, Россия) с применением
зондов-кантилеверов типа MSNL из нитрида
кремния фирмы Bruker (США) с радиусом за-
кругления 2 нм, определяющим разрешающую
способность (1 нм по горизонтали и 0.2 нм по вер-
тикали) [16–18]. Для вычисления средних разме-
ров зерен S (2—3 мкм) и средней шероховатости
поверхности Ra по методикам международного
стандарта ISO 4287 снимали кадры размером
(8.632–9.151) × (1.153–1.786) мкм. Дополнитель-
ное воздействие плазмой было выполнено на
оборудовании “Вакуумно-плазменная установка
МАГ-5” (изготовитель – завод ПРОТОН, (г. Зе-
леноград), плазма аргоновая, давление аргона
0.012 мбар, напряженность поля в плазме 120 В/мм,
плотность потока ионов 110 мА/см2, время экспо-
зиции образцов в плазме 20 с).

Спонтанную поляризацию керамических об-
разцов оценивали, используя метод генерации
второй гармоники (ГВГ) лазерного излучения
(Nd:YAG-лазер, λ = 1.064 мкм), измеряемый сиг-

нал которого q = I2ω/I2ω(SiO2) пропорционален
величине спонтанной поляризации Ps : q ~ .

Диэлектрические свойства образцов изучали
методом диэлектрической спектроскопии (изме-
ритель Agilent 4284 A, 1 В) в интервале температур
300–1000 К и частот 100 Гц–1 МГц.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Согласно данным РФА, однофазные образ-

цы KN–LN со структурой перовскита были по-
лучены в процессе двукратного отжига при T2 =
= 1320 К (10 ч), а модифицированные KCl – при
Т2 = 1370 (8 ч) (рис. 1).

Образцы характеризуются ромбической струк-
турой. На рис. 1б представлены фрагменты дифрак-

2
sP

Рис. 1. Дифрактограммы керамических образцов KNN–LN, модифицированных 2.5 мас. % KCl, с x = 0.06, получен-
ных при T1 = 900 K (6 ч), T2 = 1360 K (2 ч) (1), 1370 K (4 ч) (2), 1370 K (8 ч) (3) (а) и образцов KNN–LN с x = 0.0 (1),
0.06 (2), 0.10 (3), полученных при T2 = 1320 K (10 ч) (б).
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Рис. 2. Зависимость объема образцов KNN–LN от со-
става: x = 0, 0.05, 0.09 и 0.10.
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тограмм образцов, демонстрирующие последова-
тельное смещение дифракционных пиков с h2 +
+ k2 + l2 = 4 в область больших углов, что указыва-
ет на уменьшение параметров элементарной ячей-
ки (рис. 2) в результате замещения катионов Na+ и
K+ катионами Li+ c меньшим ионным радиусом
(Na+ – 1.39, K+ – 1.64, Li+ – 0.92 Å).

Микроструктуру модифицированной керами-
ки изучали методом атомно-силовой микроско-
пии. Поверхность образцов характеризуется од-
нородной микроструктурой с плотной упаковкой
изометричных зерен с овальной огранкой со
средним размером ~2–3 мкм, сформированных
из субзерен размером 1000–400 нм (рис. 3, 4). При
модифицировании катионами Cu2+ наблюдается
тенденция к уменьшению среднего размера зерен
и субзерен образцов, что согласуется с наблюдае-
мым уширением дифракционных пиков.

Для каждого скана топографии поверхности
рассчитаны параметры шероховатости: средняя
шероховатость Ra, средний размер зерен Sm и
средний размер субзерен (нанозерен) S, из кото-

рых состоят зерна. Расчет производили с помо-
щью программы микроскопа СММ-2000 в соот-
ветствии с международным стандартом ISO 1302:
Ra – средняя величина отклонений Zi всех точек
по вертикали от средней линии профиля; Sm –
средняя величина расстояний Sm1, Sm2 по горизон-
тали между пересечениями профилем средней
линии при ходе профиля вверх; S – средняя вели-
чина расстояний S1, S2 по горизонтали между
максимумами профиля (рис. 5).

Для части образцов после удаления исходного
рельефа получены снимки результатов воздей-
ствия плазмой (потоком ионов). Оказалось, что
стойкость керамики на порядки выше, чем у раз-
личных металлов и графена, а средняя скорость
травления поверхности на порядки меньше. При
этом поверхность керамики травится ступенька-
ми, т.е. после отшелушивания поверхностного
слоя материала происходит травление (порого-
вый эффект) и следующий слой зерен травится
только спустя какое-то время. Это объясняется

Рис. 3. Микроструктура поверхности образцов KNN–LN, модифицированных CuO и обработанных плазмой (а), KCl
(б–г) с x = 0 (а, б), 0.02 (в), 0.05 (г).
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тем, что при нагреве от плазмы сначала травятся
перешейки между зернами, в результате чего
уменьшается площадь их соприкосновения с дру-

гими зернами, после чего зерна нагреваются до
высоких температур и отшелушиваются.

В результате измерений диэлектрических ха-
рактеристик выявлены характерные для керами-
ки на основе KNN сегнетоэлектрические фазовые
переходы, проявляющиеся как пики диэлектриче-
ской проницаемости вблизи полиморфного фазо-
вого перехода T (O → T) ~ 420–450 K и температуры
Кюри TС ~ 650–700 K (рис. 6). T (O → T) понижает-
ся, а TС повышается при увеличении x (рис. 7).

Сегнетоэлектрические свойства образцов под-
тверждены методом ГВГ лазерного излучения.
При x = 0.02 наблюдалось повышение значения
εкомн, измеренного при f = 1 кГц, согласующееся с
результатами измерений методом ГВГ.

Полученные результаты согласуются с данны-
ми исследования образцов KNN, модифициро-
ванных по подрешетке A [19–22] и по подрешет-
кам А и В [23, 24] катионами с меньшими ионны-
ми радиусами.

Рис. 4. Микроструктура поверхности образцов KNN–LN, модифицированных CuO (б (обработаны плазмой), в), KCl
(а, г) с x = 0.06 (а), 0.08 (в), 0.09 (г).
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Рис. 5. Параметры шероховатости поверхности об-
разцов: Zi – отклонения точек по вертикали от сред-
ней линии профиля, Sm1 и Sm2 – расстояния по гори-
зонтали между пересечениями профилем средней ли-
нии при ходе профиля вверх, S1 и S2 – расстояния по
горизонтали между максимумами профиля.

S1 S2

Zi x

Sm1 Sm2



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 12  2022

ПОЛУЧЕНИЕ, МИКРОСТРУКТУРА 1381

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Синтезированы однофазные керамические
образцы на основе ниобата натрия-калия (1 –
x)(K0.5Na0.5)NbO3⋅xLiNbO3 (x = 0–0.10), модифи-
цированные 2.5 мас. % KCl и 1 мас. % CuO, изучены
их структура, микроструктура, диэлектрические и
сегнетоэлектрические свойства. Установлено сжа-
тие объема элементарной ячейки модифицирован-
ных образцов. Сегнетоэлектрические фазовые пе-
реходы первого рода вблизи 420–450 и 650–700 К
подтверждены методами диэлектрической спек-
троскопии. Результаты измерения образцов мето-
дом ГВГ свидетельствуют об усилении сегнетоэлек-
трических свойств керамики KNN при введении
катионов калия в А-позиции решетки перовскита.

Рис. 6. Температурные зависимости диэлектрической
проницаемости ε (а), диэлектрических потерь tgδ (б)
и электропроводности lgσ (в) керамических образцов
KNN–LN с x = 0.05, измеренные на частотах f =
= 100 Гц, 1, 10, 100 кГц, 1 МГц.
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Рис. 7. Температурные зависимости диэлектрической
проницаемости ε образцов KNN–LN с x = 0 (1), 0.02 (2),
0.04 (3), 0.08 (4), 0.10 (5), модифицированных 2.5 мас.
% KCl, полученных при T1 = 1070 К (6 ч), T2 = 1370 K
(4 ч), измеренные при f = 1 МГЦ (а); концентрацион-
ные зависимости интенсивности сигнала ГВГ q =
= I2ω/I2ω(SiO2) образцов KNN–LN и диэлектриче-
ской проницаемости ε, измеренной при T = 300 K, f =
= 1 кГц (б).
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рентгенофазового анализа, инфракрасной спектроскопии, дифференциальной сканирующей кало-
риметрии, термогравиметрии, низкотемпературной адсорбции азота. Найдено, что клиноптило-
лит-стильбитовая или клиноптилолитовая породы, модифициованные 20 мас. % ПВС, имеют улуч-
шенную на 15–18% нефтеемкость на твердой поверхности.
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ВВЕДЕНИЕ
Цеолитовые (клиноптилолитовые) породы ши-

роко распространены в Забайкальском крае и из-
вестны как дешевые перспективные сорбенты
[1–3] и молекулярные сита [4]. Модификация при-
родных цеолитов может сделать их пригодными для
сорбции анионов и органических соединений. С
помощью адгезионного и полимеризационного
способов клиноптилолитовые туфы модифициро-
вали полипропиленом [5], полигексаметиленгуа-
нидином [6], полиорганосилоксанами [7], хито-
заном [8], полиэтиленимином [9], полипирролом
[10], полианилином [11], лигноцеллюлозой, мо-
дифицированной силоксанами [12] и другими по-
лимерами. Биоразлагаемый поливиниловый спирт
(ПВС) –[–СН2–СН(ОН)–]n– применяют в со-
ставе углеродных сорбентов [13]. Представляет
интерес использовать этот полимер в качестве ор-
ганического модификатора из-за возможности об-
разования межмолекулярных связей между гидрок-
согруппами и силанольными группами ≡Si–OH
клиноптилолита и повышением сродства неорга-
нического материала к углеводородам.

Сорбционная нефтеемкость природных цеоли-
тов – клиноптилолитов – составляет 0.19–0.22 [14],

0.47–0.65 [15], а синтетических цеолитов Na-P1 –
1.24–1.40 г/г [14]. Механическая активация цео-
литов приводит к количественному накоплению
дефектов и искажений в кристаллической структу-
ре и переводу их в микро- и нанодисперсное состо-
яние [16], развитию мезопористости [3]. Активиро-
ванным (в частности, аморфным) слоям свойствен-
ны аномально высокие химическая активность и
сорбционная способность [3, 17]. Механическая де-
струкция полимеров приводит к росту новой по-
верхности, образованию свободных радикалов –
активных центров. Введение поверхностно-ак-
тивного вещества в высокоэнергонапряженный
измельчительный процесс будет способствовать,
согласно П.А. Ребиндеру, усилению разрушения
и нарастанию дефектности или пассивации по-
верхности и уменьшению структурных дефектов
[18]. Однако направленное повышение дефект-
но-аморфного состояния путем механоактива-
ции цеолитовых пород совместно с ПВС исследо-
вано недостаточно.

Цель данной работы – изучение влияния меха-
ноактивации и модификации ПВС клиноптило-
литовых пород на их структуру и сорбционную
нефтеемкость.

УДК 544.032.2:549.678:544.723.212

EDN: AWMXZK
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ДАБИЖА и др.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Природные цеолиты – клиноптилолит-стиль-

битовую (CpSt) и клиноптилолитовую (Сp) поро-
ды с содержанием цеолитов ∼70 и 80% соответ-
ственно (Холинское и Шивыртуйское месторожде-
ния, Забайкальский край, Россия) и примесных
минералов – микроклина (образец CpSt) и кварца
(образцы CpSt, Cp) – предварительно измельчали
валковой дробилкой до размеров частиц от 0.25 до
4.00 мм. По результатам ранее проведенных иссле-
дований [3], элементный состав (мас. %): Si (32.21),
Al (6.48), Fe (0.56), Mg (0.12), Ca (1.29), Na (1.20),
K (3.06), О (55.67) – образец CpSt и Si (27.14),
Al (6.54), Fe (1.07), Mg (0.56), Ca (1.63), Na (0.73),
K (1.63), О (60.70) – образец Cp; соотношение
Si/Al > 4 свидетельствует о термической стабиль-
ности пород [19].

В качестве модификатора применяли ПВС
(марка PVA 1799, Китай) со степенью полимери-
зации 1750 ± 50 и степенью гидролиза более 90%.
Время полного растворения 1 г ПВС в 100 см3 ди-
стиллированной воды при 90°С без перемешива-
ния равно 195 мин.

Органоминеральные сорбенты получали меха-
ноактивацией воздушно-сухой смеси цеолитовых
пород: клиноптилолит-стильбитовой (CpSt) и кли-
ноптилолитовой (Cp) с добавками 5, 10 и 20 мас. %
ПВС – в вибрационном чашевом истирателе
ИВЧ-3 в течение 3 мин. Энергонапряженность ис-
тирателя и удельная доза подведенной механиче-
ской энергии равны 12 Вт/г и 2.16 кДж/г соответ-
ственно, навеска пробы – 50 г, отношение массы
размольных тел (сталь ХВГ) к массе образца – 32 : 1.
Выбор времени механического воздействия обос-
новывается данными по механоактивации кли-
ноптилолитовых пород, полученными авторами
ранее [3], а также предотвращением слипания по-
лимерных частиц вследствие разогрева размоль-
ных тел при температуре ≤50°С.

Морфологию поверхности изучали с помо-
щью растрового электронного микроскопа
(РЭМ) JSM-6510LV⋅JEOL (Япония).

Рентгенограммы получали методом порош-
ка на рентгеновском дифрактометре ДРОН-3.0
(СuКα-излучение, Ni-фильтр, U = 25 кВ, I = 20 мА,
2θ = 3°–65°, шаг 0.05°). Относительную степень
кристалличности (kотн) клиноптилолита рассчи-
тывали аналогично [3].

ИК-спектры записывали на инфракрасном
фурье-спектрометре SHIMADZU FTIR-8400S в
таблетках с KBr. Относительные интенсивности
полос поглощения (ПП) вычисляли как отноше-
ние их длины до нулевой линии к длине ПП с мак-
симальной интенсивностью при 1040–1050 см–1.

Термический анализ образцов проводили на син-
хронном термоанализаторе STA 449F1 NETZSCH
(m = 15–21 мг, t = 30–800°С, Pt-тигли, динамич-

ная атмосфера аргона, скорость нагрева 20°С/мин,
образец сравнения – пустой тигель). Потерю во-
ды в температурном интервале от 50 до 150°С
представляли реакцией дегидратации клиноп-
тилолита

Кинетические кривые этого процесса вычисля-
ли согласно методике, приведенной в работе [20].

Удельную поверхность образцов измеряли ме-
тодом низкотемпературной адсорбции азота,
используя модели Брунауера–Эммета–Теллера
(БЭТ) и Ленгмюра, на установке Quantachrome
NOVA 1200е. Вакуумирование проводили 17 ч при
температуре 373 К. Распределение пор по разме-
рам изучали по изотерме десорбции методом Бар-
рета–Джойнера–Халенды (БДХ).

Истинную плотность определяли пикномет-
рическим методом (рабочая жидкость – керосин
ТС-1,  = 0.78 г/см3), насыпную плотность и
гигроскопическую влажность – гравиметриче-
ским методом.

Электрокинетический потенциал измеряли
при 298 К с помощью анализатора размеров ча-
стиц и дзета-потенциала NanoBrook 90 PlusZeta
(Brookhaven Instruments Corporation, США). Сус-
пензию 1 мг порошка в 30 см3 дистиллирован-
ной воды подвергали диспергированию в тече-
ние 15 мин с помощью ультразвуковой ванны
Vilitek VBS-10H.

Нефтеемкость сорбента на твердой поверхно-
сти вычисляли после его помещения в сетку, по-
гружения в нефть и выдержки в ней в течение
15 мин [3].

Водопоглощение порошков определяли по от-
носительному увеличению массы за вычетом хо-
лостой пробы. Погрешность рассчитывали как
среднеквадратичное отклонение при доверитель-
ной вероятности α = 0.90.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На РЭМ-изображениях (рис. 1) механоактиви-
рованных цеолитовых пород (CpSt и Cp) наблюда-
ются высокодисперсные частицы и включения
квазисферических агрегатов [3], а на изображениях
органоминеральных образцов – агрегаты частиц
микронных размеров сферической (CpSt-P5, Cp-P5)
и пластинчатой (CpSt-P10, Cp-P10) форм. Микро-
структуры клиноптилолит-стильбитовой и клиноп-
тилолитовой пород с содержанием ПВС 20 мас. %
(CpSt-P20, Cp-P20) представляют собой темную
однородную матрицу со светлыми рыхлыми агре-
гатами частиц неправильной пластинчатой фор-
мы, образованными за счет введения органиче-
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ского модификатора, хаотично распределенными
по поверхности.

Слабые интенсивности и наличие гало на рент-
геновских дифрактограммах механоактивирован-
ных образцов в области 2θ = 10°–40° (рис. 2) ука-
зывают на структурное несовершенство минералов
и наличие рентгеноаморфной фазы. В наибольшей
степени эта область выражена на дифрактограм-
мах модифицированных 10 и 20 мас. % ПВС кли-
ноптилолитовых пород (Cp-P10, Cp-P20, CpSt-P10,
CpSt-P20). Заметное уширение рентгеновских ли-
ний в области 2θ = 18°–25° указывает на присут-
ствие в составе образцов CpSt-P20 и Cp-P20 уль-
традисперсных кристаллитов. В органомодифи-
цированных образцах изменяются соотношения
минеральных фаз, и относительная степень кри-
сталличности клиноптилолита выше, чем у образ-
цов CpSt и Cp, за исключением Cp-P20 (табл. 1).

В ИК-спектрах модифицированных ПВС об-
разцов Cp-Р5, Cp-P10, Cp-P20 регистрируется сме-
щение максимумов ПП валентных колебаний
ОН-групп слабосвязанных молекул воды с 3619
до 3628 см–1 [4] и уменьшение их относительной
интенсивности в 2.2 раза (рис. 3) по сравнению с
клиноптилолитовой породой (Cp). Увеличение сте-
пени разделения и снижение относительной ин-
тенсивности наиболее чувствительных к механи-
ческому воздействию [3] ПП антисимметричных
валентных колебаний Si–O–Si от 0.80 до 0.47 наря-
ду со смещением от 1204 до 1196 см–1 (Cp и Cp-P20)
указывают на некоторое упорядочение колеба-
тельных движений. Отмечаются сдвиги ПП, от-
носящихся к колебаниям Si–ОН-групп, при
880 до 849 и симметричных валентных колебаний
Al(Si)–O4 при 723 до 731 см–1 (ИК-спектры образ-
цов Cp и Cp-P20). Низкочастотный сдвиг, увели-

чение относительной интенсивности в 1.4 раза и
уширение ПП валентных колебаний ОН-групп
свидетельствуют о повышении прочности меж-
молекулярных водородных связей в структуре об-
разца CpSt-P5. В спектрах образцов CpSt-P10 и
CpSt-P20 имеют место снижение относительной
интенсивности ПП при 3621 см–1, обусловленной
колебаниями ОН-групп в Si–OH (Al), всего на 3 и
6%, сдвиг ПП Si–ОН-групп от 870 до 866 и 858 см–1

соответственно. Выявлены низкочастотный сдвиг
от 1163 до 1155 см–1 и снижение относительной
интенсивности от 0.73 до 0.69 ПП антисиммет-
ричных валентных колебаний связей Si–O–Si.
Изменения в ИК-спектрах органоминеральных
образцов – “красное” и “голубое” смещения ха-
рактеристических ПП – обусловлены адсорбцией
ПВС на активных центрах клиноптилолита и
квантово-размерным эффектом соответственно.

Первый эндотермический эффект ниже 200°С
на ДСК-кривых (рис. 4) соответствует удале-
нию физически поглощенной и слабосвязан-
ной воды с поверхности зерен, из макро- и мезо-
пор [21]. ДСК-кривые органоминеральных образ-
цов (CpSt-P5, CpSt-P10, CpSt-P20, Cp-P5, Cp-P20,
Cp-P20) также имеют эндотермические эффекты при
температурах 235–239 и 332–393°С, отвечающих
плавлению и деструкции макромолекул ПВС соот-
ветственно. С повышением содержания ПВС в об-
разцах увеличивается количество эндоэффектов в
области 300–400°С. Экзотермические эффекты при
479 и 495°С объясняются выгоранием полимера.

Потеря массы у всех органоминеральных об-
разцов при 300°С, за исключением образца Cp-P5,
меньше на величину около 3% по сравнению с не-
модифицированными клиноптилолитами (рис. 5).
Увеличение их общей потери массы при 800°С

Таблица 1. Фазовый состав и относительная степень кристалличности цеолитовых (клиноптилолитовых) пород
и органоминеральных образцов

Примечание. С – клиноптилолит, S – стильбит, М – микроклин, Q – кварц.

Образец Порода
Фазовый состав, %

Оценка относительной степени 
кристалличности (kотн) клиноптилолита

С S M Q ΣI/I0 kотн

CpSt

Клиноптилолит-
стильбитовая

45 22 24 9 676.47 + 234.2 + 423.31 = 1333.98 1.00

CpSt-P5 41 27 24 8 1000+247.27+208.20 = 1455.47 1.09

CpSt-P10 42 11 33 14 1000 + 215.72 + 382.03 = 1597.75 1.20

CpSt-P20 43 38 19 0 1000 + 171.48 + 390.58 = 1562.06 1.17

Cp

Клиноптилолитовая

82 0 0 18 1000 + 205.79 + 419.64 = 1625.43 1.00

Cp-P5 83 0 0 17 1000+316.47 + 558.44 = 1874.91 1.15

Cp-P10 87 0 0 13 1000 + 317.00 + 405.06 = 1722.06 1.06

Cp-P20 83 0 0 17 1000 + 0 + 221.04 = 1221.04 0.75
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Рис. 1. РЭМ-изображения цеолитовых пород, механоактивированных без и совместно с модификатором ПВС: CpSt –
клиноптилолит-стильбитовая порода, Cp – клиноптилолитовая порода; индексы 5, 10, 20 соответствуют массовому со-
держанию ПВС в образцах.
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(табл. 2) обусловлено в т.ч. процессами дегидри-
рования и отщеплением метана от коксового остат-

ка. В температурном интервале от 50 до 150°С реак-
ция дегидратации клиноптилолитов с большей

достоверностью (R2 ≥ ∼0.96) описывается кинети-

ческими уравнениями второго порядка (табл. 2).
Обнаружено, что у всех модифицированных ПВС

образцов, кроме Cp-P10 и Cp-P20, по сравнению с

механоактивированными без полимера (СрSt,
Cp) процесс дегидратации, как правило, характе-

ризуется более низкими значениями кажущей-
ся энергии активации. Такие величины энергии

активации процесса дегидратации характерны
как для хемосорбции (CpSt, CpSt-P10, CpSt-P20,

Cp-P10, Cp-P20), так и для физической адсорбции

(CpSt-P5, Cp, Cp-P5), что можно отобразить схе-

матически (рис. 6).

Установлено, что ζ-потенциал механоактивиро-

ванных и модифицированных образцов клинопти-

лолита имеет отрицательное значение (рис. 7). По-

нижение значения дзета-потенциала модифициро-

ванного 5 мас. % ПВС клиноптилолита (Cp-P5) на

15% свидетельствует о росте агрегативной устой-

чивости суспензии и повышении электрофорети-

ческой подвижности частиц. Однако для образца

CpSt-P5 с наиболее сильной адсорбцией ПВС на

клиноптилолите, напротив, регистрируется уве-

личение ζ-потенциала на 31%. При увеличении

содержания органического модификатора в об-

разцах (CpSt-P10, CpSt-P20, Cp-P10, Cp-P20) на-

блюдается увеличение ζ-потенциала. Это объяс-

няется осаждением в суспензии агрегатов органо-

минеральных частиц микронных размеров.

Рис. 2. Дифрактограммы образцов цеолитовых пород, механоактивированных без и совместно с модификатором
ПВС: CpSt – клиноптилолит-стильбитовая порода, Cp – клиноптилолитовая порода; индексы 5, 10, 20 соответствуют
массовому содержанию в образцах ПВС; С – клиноптилолит, S – стильбит, М – микроклин, Q – кварц.
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Рис. 3. ИК-спектры образцов цеолитовых пород, механоактивированных без и совместно с модификатором ПВС:
CpSt – клиноптилолит-стильбитовая порода, Cp – клиноптилолитовая порода; индексы 5, 10, 20 соответствуют массово-
му содержанию в образцах ПВС.
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Рис. 4. ДСК-кривые образцов цеолитовых пород, механоактивированных без и совместно с модификатором ПВС:
CpSt – клиноптилолит-стильбитовая порода, Сp – клиноптилолитовая порода; индексы 5, 10, 20 соответствуют массовому
содержанию в образцах ПВС.
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Величина удельной поверхности по БЭТ мо-
дифицированных ПВС клиноптилолитовых по-
род уменьшилась на 17–31% по сравнению с тако-
вой для образцов CpSt и Cp (табл. 3). Количество

адсорбционных центров для молекул азота умень-
шается вследствие адсорбции макромолекул поли-
мера. При модификации обеих пород 10 и 20 мас. %
ПВС удельный объем пор уменьшился, а при мо-

Рис. 5. Потери массы образцов цеолитовых пород, механоактивированных без и совместно с модификатором ПВС,
при нагревании: CpSt – клиноптилолит-стильбитовая порода, Cp – клиноптилолитовая порода; индексы 5, 10, 20 со-
ответствуют массовому содержанию в образцах ПВС.
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дификации 5 мас. % ПВС увеличился в 1.8 и 1.4 раза

(органоминеральные сорбенты CpSt-P5, Cp-P5 со-

ответственно).

Распределение диаметров пор (рис. 8) имеет

тенденцию к сосредоточению в диапазоне 4

(CpSt, CpSt-P10, CpSt-P20) и 2 нм (Cp, Cp-P10, Cp-

P20). Изотермы адсорбции всех исследуемых об-

разцов близки ко II типу, но наличие гистерезиса

позволяет отнести их к IV типу, т.е. к мезопори-

стым материалам (рис. 9). В то же время, схожде-

ние ветвей адсорбции и десорбции ниже величи-
ны относительного значения давления 0.4 в случае
образцов CpSt, CpSt-P10, CpSt-P20, Cp-P10 и Cp-P20

явно свидетельствует о значительном количестве
микропор. Гистерезис для всех образцов можно
отнести к типу H3 согласно IUPAC, что указывает
на поры щелевидной формы и плоскопараллель-
ные частицы материала.

Увеличение содержания ПВС в составе сор-
бента от 5 до 20 мас. % также приводит к сниже-
нию насыпной и истинной плотностей на вели-

Таблица 2. Влияние содержания органического модификатора ПВС (ω) в цеолитовых (клиноптилолитовых) по-
родах на температуру эндоэффекта (tэндо, °С), потерю массы (Δm), кажущуюся энергию активации (Еа) реакции
дегидратации и значения достоверности аппроксимации (R2) по сравнению с механоактивированными порода-
ми без модификатора

Примечание. α – степень превращения вещества, f(α) – формально-кинетическая функция; “–” − данные не приведены в
связи с низкой степенью достоверности.

Образец Порода ω, мас. % tэндо, °С
Δm, % R2 Еа, кДж/моль R2 Еа, кДж/моль

300°C 800°C f(α) = 1–α f(α) = (1–α)2

CpSt

Клиноптило-

лит-стильби-

товая

0 172 5.6 7.7 0.9169 45.73 0.9389 49.47

CpSt-P5 5 175 5.5 12.3 0.9911 16.07 0.9862 18.05

CpSt-P10 10 174 5.4 14.7 0.9481 41.55 0.9567 43.09

CpSt-P20 20 172 5.6 21.3 0.9506 40.06 0.9562 41.02

Cp

Клиноптило-

литовая

0 195 7.0 11.2 0.9709 34.67 0.9803 36.87

Cp-P5 5 192 7.6 14.9 0.9896 23.85 0.9948 25.80

Cp-P10 10 196 6.9 17.8 0.9697 40.73 0.9751 41.95

Cp-P20 20 191 6.8 24.9 0.7920 − 0.7945 −

Рис. 6. Модель адсорбции ПВС на поверхности клиноптилолита: а – физическая адсорбция, b – хемосорбция, I – си-
ланольная группа на твердой поверхности клиноптилолита, II – фрагмент макромолекулы ПВС; III – органоминеральный
комплекс с межмолекулярной водородной связью, IV – органоминеральный комплекс с ковалентной связью.
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Рис. 7. Зависимость дзета-потенциала от содержания ПВС в образцах: CpSt – клиноптилолит-стильбитовая порода,
Cp – клиноптилолитовая порода.
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Рис. 8. Распределение пор по размерам в образцах цеолитовых пород, механоактивированных без и совместно с моди-
фикатором ПВС: CpSt – клиноптилолит-стильбитовая порода, Cp – клиноптилолитовая порода, индексы 5, 10, 20 со-
ответствуют массовому содержанию в образцах ПВС.
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Таблица 3. Текстурные свойства цеолитовых (клиноптилолитовых) пород, механоактивированных без и с орга-
ническим модификатором ПВС, определенные методом низкотемпературной адсорбции азота

Примечание. “−” – данные не приведены в связи с низкой степенью достоверности; V – удельный объем пор, d – диаметр пор.

Образец Порода
Sуд, м2/г V, см3/г d, нм V, см3/г d, нм

БЭТ Ленгмюр БДХ (адс. ветвь) БДХ (дес. ветвь) адсорбция десорбция

CpSt

Клиноптилолит-

стильбитовая

34.6 68.4 38.1 66.6 0.16 4.6 0.17 4.3

CpSt-P5 28.7 42.2 25.4 37.4 0.29 9.0 0.29 3.9

CpSt-P10 26.2 37.6 22.3 46.8 0.15 6.9 0.15 3.9

CpSt-P20 23.7 37.7 22.2 33.8 0.13 7.1 0.13 4.3

Cp

Клиноптилолито-

вая

28.8 52.5 35.0 39.4 0.12 2.6 0.12 2.2

Cp-P5 23.4 38.4 21.1 28.5 0.17 10.6 0.17 1.9

Cp-P10 − 22.7 16.1 37.4 0.13 7.1 0.14 2.1

Cp-P20 − 21.4 14.0 33.4 0.10 7.0 0.10 1.5

Рис. 9. Изотермы адсорбции–десорбции азота для цеолитовых пород, механоактивированных без и совместно с мо-
дификатором ПВС: CpSt – клиноптилолит-стильбитовая порода, Cp – клиноптилолитовая порода; индексы 5, 10, 20
соответствуют массовому содержанию в образцах ПВС.
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чины 26–30 и 6.6–7.0% соответственно (табл. 4).
При этом гигроскопическая влажность образцов
на основе клиноптилолитовой породы (CpSt-P5,

CpSt-P20) уменьшается на 7%, а для клиноптило-

лит-стильбитовой породы (Cp-P5, Cp-P20) прак-

тически не изменяется.

Нефтеемкость и водопоглощение исследуе-
мых органоминеральных сорбентов повышаются
симбатно с содержанием ПВС (табл. 4). Образ-
цы CpSt, Cp, CpSt-P5 обладают водопоглощением

до 59%, а самым влагоемким оказался сорбент
CpSt-P20. Сорбционная емкость образцов CpSt-P20

и Cp-P20 по отношению к нефти соизмерима с та-

ковой для синтетических цеолитов [14] и повыша-
ется на 15 и 18% по сравнению с CpSt и Cp, а по от-
ношению к воде – в 3.7 и 2.1 раза соответственно.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Установлено влияние трехминутной механо-
химической активации на воздухе в вибрацион-
ном истирателе, что соответствует подведенной
дозе механической энергии 2.16 кДж/г, в присут-
ствии 5–20 мас. % ПВС на структуру, физические
и нефтесорбционные свойства природных цеоли-
тов клиноптилолит-стильбитовой и клиноптило-
литовой пород. Увеличение содержания ПВС в
образцах сопровождается формированием колло-
идных полимерных и органоминеральных частиц
пластинчатой и сферической форм, увеличени-
ем количества аморфной фазы, квантоворазмер-
ным эффектом. Смещение полос поглощения ва-
лентных колебаний ОН-групп и Si–O–Si-связей,
Si–OH- или Si–O(Н)–Al-групп свидетельствует
об адсорбции полимера на силанольных группах
клиноптилолита.

Обнаружено снижение истинной плотности и
площади удельной поверхности органоминераль-
ных сорбентов при модификации ПВС на вели-
чины до 21 и 30% соответственно. Удельный объ-
ем пор уменьшается на величину до 17–19% при
содержании 10 и 20% ПВС.

Для удаления нефти с твердых поверхностей
можно рекомендовать клиноптилолитовые поро-
ды, модифицированные 20 мас. % ПВС, у кото-
рых высокое водопоглощение, но величина нефте-
емкости улучшена на 15–18% по сравнению с чисто
минеральными немодифицированными клиноп-
тилолитовыми породами.
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Статья посвящена разработке простого способа получения порошка кристаллического гидроксиа-
патита кальция с повышенной текучестью, пригодного для плазменного напыления, а также для
3D-печати керамических биорезорбируемых имплантатов. Показано, что частицы размером менее
15 мкм оказывают влияние на текучесть порошка гидроксиапатита. Обнаружено, что, используя ме-
тодику, включающую процедуры измельчения, обжига и отсева мелкой фракции мокро-сухим спо-
собом, можно получить порошок с текучестью 57.1 с/50 г размерного диапазона 40–90 мкм.
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ВВЕДЕНИЕ
Гидроксиапатит (ГАП), имеющий химиче-

скую формулу Ca10(PO4)6(OH)2, является струк-
турным аналогом минеральной составляющей
костного вещества, имеет сходные физические
и механические свойства, обладает уникальной
биологической совместимостью и способностью
активно стимулировать размножение клеток со-
единительной ткани и новообразование костной
ткани, что указывает на большие потенциальные
возможности применения ГАП в медицине. На
сегодняшний день ГАП используется для изго-
товления биосовместимой керамики и биопо-
крытий инертных металлических имплантатов, в
качестве лекарственных, косметических и стома-
тологических средств [1–6].

К сожалению, установленные протезы и зубные
имплантаты приходится периодически заменять,
как правило, по причине недостаточного формиро-
вания кости вокруг имплантата, особенно у паци-
ентов с остеопорозом или инфекцией [7–11].

Синтетические материалы для костных им-
плантатов должны обладать определенными по-
верхностными и объемными характеристиками,
чтобы соответствовать требованиям биосовме-
стимости и механических свойств для данного
применения. Костные и зубные имплантаты для
несущих нагрузок обычно изготавливаются из
металлов или сплавов (титан, сплавы Ti-6Al-4V,
нержавеющая сталь)  [12]. Поверхностная моди-

фикация металлических имплантатов является
эффективной стратегией ускорения заживления
кости в ранние периоды имплантации. Разрабо-
таны различные типы покрытий для повышения
биосовместимости и остеокондуктивности метал-
лических имплантатов. Покрытие слоем ГАП яв-
ляется одним из жизнеспособных решений бла-
годаря превосходной биосовместимости, биоак-
тивности и остеокондуктивным свойствам  [13].

Среди большого разнообразия методов полу-
чения ГАП-покрытий [13] наибольшее распро-
странение имеют технологии плазменного напы-
ления [14] в связи с высокой доступностью данного
оборудования в промышленности [13]. Химиче-
ский и фазовый составы покрытия, получаемого
при плазменном напылении порошка ГАП, зави-
сят от параметров напыления, термической ста-
бильности и фракционного состава напыляемого
материала.

Авторы [15] путем проведения анализа струк-
туры порошков ГАП различного фракционного
состава после нахождения в плазменной струе
установили, что частицы диаметром менее 30 мкм
расплавляются полностью и имеют аморфную
структуру, а частицы диаметром 55 мкм и более
имеют наряду с расплавом кристаллическое ядро,
соответствующее структуре ГАП. Известно, что
аморфные фосфаты кальция имеют более высо-
кую скорость растворения [16], что приводит к
быстрой деградации полученного биопокрытия.
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Следовательно, при получении биопокрытий на
основе ГАП методом плазменного напыления не-
обходимо использовать частицы размером более
50 мкм, позволяющие сохранять исходную кри-
сталлическую структуру вещества. Авторы [17]
исследовали микроструктуру покрытий, полу-
ченных плазменным напылением порошков ГАП
с различным распределением частиц по размерам
(от 1 до 180 мкм) на титановые подложки, и уста-
новили, что, несмотря на высокую кристаллич-
ность покрытий, образованных из крупных частиц
ГАП размером более 125 мкм, происходит их быст-
рая деградация при погружении в деионизирован-
ную воду, обуславливающая высокую пористость.

В последнее десятилетие активно развивается
направление 3D-печати керамических импланта-
тов, позволяющее создавать изделия сложной фор-
мы  [18], в т.ч. из порошкового материала [19, 20]. В
работе  [21] сообщается, что для 3D-печати кера-
мических изделий путем лазерной обработки по-
рошкового слоя рекомендуется использовать ча-
стицы размером более 20 мкм. Верхняя граница
размера определяется толщиной создаваемого
при печати слоя. Необходимость удаления высо-
кодисперсных и мелких фракций применительно
к технологии 3D-печати объясняется тем, что их
присутствие в массе порошка из-за наличия адгезии
приводит к агломерации частиц, что существенно
ухудшает технологический процесс создания изде-
лия. Кроме того, для данного способа печати важ-
ным параметром является текучесть порошка  [19].
Чем выше текучесть, тем ровнее насыпной слой,
подготавливаемый для лазерной обработки.

Текучесть порошков – комплексная реологи-
ческая характеристика, которая зависит от плот-
ности, гранулометрического состава, формы ча-
стиц, а также состояния их поверхности. Опре-
деляющими являются силы трения и сцепления
частиц между собой (адгезии), затрудняющие те-
чение порошков [22]. Для частиц порошка разме-
ром более 15–20 мкм силы адгезии малы в сравне-
нии с гравитационными силами, которые отделя-
ют частицы друг от друга. У высокодисперсных и
мелких фракций порошков силы адгезии начина-
ют превалировать, поэтому данные фракции об-
ладают низкой текучестью [23, 24]. Присутству-
ющие в массе порошка мелкие частицы из-за
высокой удельной поверхности способствуют
увеличению контакта между ними и внутреннего
трения, образованию более рыхлой структуры, в
результате чего снижается насыпная плотность
порошка, ухудшается его текучесть.

Из приведенных данных следует, что и для из-
готовления ГАП-покрытий плазменным напыле-
нием, и для печати 3D-изделий из порошка ГАП

важным фактором является фракционный состав
исходного порошка.

Традиционно ГАП получают химическим оса-
ждением из растворов прекурсоров, содержащих
фосфат-ионы и ионы кальция, при постоянном
контроле рН. При данном способе синтеза фор-
мируются наноразмерные частицы с низкой сте-
пенью кристалличности [25]. Дальнейшее приме-
нение такого нанопорошка, склонного к агло-
мерации и комкованию, затруднительно. Для
предотвращения агрегации частиц ГАП, полу-
ченных осаждением, можно модифицировать по-
верхность, например, посредством катионного
ПАВ [26]. Однако данная методика не всегда при-
емлема, т.к. в этом случае появляется необходи-
мость удаления ПАВ в процессе изготовления из-
делия из ГАП, поэтому, как правило, проводятся
простые процедуры дополнительной термообра-
ботки для укрупнения частиц синтезированного
материала. Например, в работе [27] порошок ГАП,
осажденный при контролируемом значении рН,
после отмывки от маточного раствора сушат, за-
тем обжигают при температуре 600°С и получают
частицы ГАП размером 20–60 мкм. В работе  [28]
для получения частиц ГАП, обладающих текуче-
стью, после процедур синтеза (старение, промыва-
ние, сушка до влагосодержания 1–2 мас. %) прово-
дят дополнительное измельчение, обкатку и об-
жиг. Именно проведение обкатки порошка на сите,
как утверждают авторы [28], позволяет получить
порошок ГАП с размером частиц 63–80 мкм и теку-
честью 74–78 с/50 г.

Для получения частиц порошка с высокой те-
кучестью используют также процедуру распыли-
тельной сушки с последующей термообработкой
[29, 30]. В результате получается достаточно ши-
рокое распределение по размерам частиц, что при-
водит к необходимости рассева с целью получе-
ния узкой размерной фракции.

Целью данной работы была разработка про-
стого способа получения порошка ГАП с узким
распределением частиц по размерам, пригодного
для дальнейшего применения в изготовлении по-
крытий и трехмерных изделий методами, исполь-
зующими в качестве исходного сырья текучие по-
рошки определенного размерного диапазона.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве сырья использовали ГАП, синтези-

рованный механохимическим способом [31, спо-
соб 5]. Данный способ включает в себя обработку
смеси гидроортофосфата кальция и отожженного
оксида кальция в стехиометрии ГАП в планетар-
ной шаровой мельнице АГО-3 при вращении ба-
рабанов со скоростью 1200 об./мин. Время обработ-
ки составляет 20 мин. В результате синтеза полу-
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чается однофазный продукт в мелкодисперсном
состоянии.

Синтезированный ГАП измельчался в механи-
ческой ступке до получения порошка с преиму-
щественным размером частиц не более 90 мкм,
затем обжигался в высокотемпературной печи
ПВК-1,6-5 при 1200°С в атмосфере воздуха в тече-
ние 1 ч для повышения плотности частиц. После
естественного остывания продукта в печи прово-
дился отсев мелкой фракции на сите с размером
ячеек 40 мкм тремя способами: сухим, мокрым и
комбинированным мокро-сухим. Фракциониро-
вание порошка проводили по ГОСТ 18318-94 для
сухого способа и до чистых промывных вод для
мокрого способа.

Рентгенограммы полученных образцов реги-
стрировали на дифрактометре Bruker D8 Advance
с использованием CuKα-излучения, диапазон съем-
ки 2θ = 10°–70° с шагом 0.02° и временем накопле-
ния 35 с.

Морфологию частиц исследовали с помощью
растрового электронного микроскопа (РЭМ) Hi-
tachi TM-1000.

Гранулометрический состав определяли с по-
мощью метода лазерного светорассеяния при ис-
пользовании прибора “Микросайзер 201А”.

Удельную поверхность (Sуд) измеряли на при-
боре “Сорбтометр-М” с использованием много-
точечного метода БЭТ и азота в качестве газа-ад-
сорбата.

Текучесть определяли по ISO 4490:2018(E) по-
средством калиброванной воронки Холла. Ана-
лизировался порошок массой 50.000 ± 0.001 г,
время истечения порошка измерялось секундо-
мером с точностью ±0.1 с. Для измерений исполь-
зовалась стальная воронка с диаметром выходно-
го отверстия 2.5 мм. За результат принималось
среднее арифметическое из пяти измерений.

Насыпную плотность определяли по ГОСТ
19440-94. Использовалась стальная воронка, за-
фиксированная на высоте отверстия 25 мм от верх-
него края цилиндрической емкости вместимостью
25 ± 0.05 см3 и внутренним диаметром 30 ± 1 мм.
Насыпную плотность вычисляли по формуле
ρнас = m/V, где m – масса испытуемого порошка в
емкости, V – объем емкости. За результат принима-
лось среднее арифметическое из пяти определений.

Для определения пикнометрической плотно-
сти использовался гелиевый пикнометр Ultrapyc
1200e. Измерения проводились при температуре
20.2°С с использованием газообразного гелия с
объемной долей не менее 99.99%.

Микротвердость по Виккерсу измеряли с по-
мощью прибора DuraScan-50 при нагрузке 0.02 Н и

времени выдержки 10 с. Для образца делали 50 от-
печатков.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Согласно данным рентгенофазового анализа,
синтезированный продукт представляет собой
ГАП, рентгенограмма которого идентична приве-
денной в базе данных PDF-2 за номером 72-1243,
без примеси исходных компонентов и других фаз
(рис. 1). Продукт обладает удельной поверхно-
стью 53 м2/г и насыпной плотностью 0.54 г/см3.

Выбор температуры обжига порошка определял-
ся исходя из следующих положений. Более высокая
температура обжига нецелесообразна, т.к. она спо-
собствует накоплению микродеформаций в струк-
туре ГАП и появлению продуктов разложения
[32]. Уменьшение температуры обжига приведет
к формированию менее плотных частиц, т.к.
максимальная усадка материала наблюдается
при 1200°С [33]. Использование частиц с низкой
плотностью в дальнейших технологических про-
цессах приводит к низкой эффективности массо-
переноса вещества (уменьшается плотность пото-
ка массы вещества). Снижение температуры обжи-
га влечет за собой также увеличение содержания
мелкой фракции в массе порошка, что усложняет
процесс отсева. К примеру, в массе порошка ГАП,
обожженного при 1000°С, содержание фракции до
15 мкм составляет 40% против 30% в случае обжи-
га при 1200°С.

Используемый в работе ГАП после измельче-
ния и обжига при 1200°С представляет собой аг-
ломераты частиц с достаточно широким распре-

Рис. 1. Рентгенограммы механохимически синтези-
рованного ГАП до (2) и после обжига при температу-
ре 1200°С (3) в сравнении с рентгенограммой ГАП,
приведенной в базе данных порошковых рентгено-
грамм PDF-2 № 72-1243 (1).
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делением по размерам (рис. 2). Присутствуют
частицы от 1 до 130 мкм (рис. 3). Высокотемпе-
ратурный обжиг порошка ГАП приводит к сни-
жению удельной поверхности материала с 53 до

3.1 м2/г за счет снижения пористости частиц и к ро-
сту насыпной плотности с 0.54 до 0.80 г/см3, однако
данный порошок обладает нулевой текучестью.

В наших исследованиях особое внимание уделя-
лось тому, чтобы в целях получения порошка ГАП,
обладающего текучестью, найти продуктивный
способ освобождения порошка от фракции менее
15 мкм, т.к. содержание этой фракции в массе по-
рошка во многом определяет его реологические
характеристики и состав получаемого изделия, о
чем сообщалось выше. Из рис. 3 видно, что ча-
стиц с размером менее 15 мкм в порошке присут-
ствует около 30%.

Освобождение порошка ГАП от мелкой фрак-
ции проводилось с использованием сита с разме-
ром ячейки 40 мкм тремя способами: сухим, мок-
рым и комбинированным мокро-сухим. Исследо-
вания гранулометрического состава порошков,
полученных тремя способами фракционирова-
ния, показали, что содержание в них частиц ме-
нее 15 мкм уменьшается при переходе от сухого
способа к комбинированному мокро-сухому от 14
до 3.5% (рис. 4, табл. 1). Эти данные подтвержда-

Рис. 2. РЭМ-изображение частиц исходного порошка
ГАП.

100 мкм

Рис. 3. Весовое содержание и массовая доля частиц исходного порошка ГАП в зависимости от их размера.
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ются также результатами РЭМ-исследований по-
рошков, полученных тремя способами отсева мел-
кой фракции. На рис. 5 видно, что при сухом ме-
тоде присутствует еще довольно много мелких
частиц (рис. 5а), которые могут негативно влиять
на текучесть порошка. При мокром способе от-
дельно лежащие мелкие частицы не наблюдают-
ся, однако они присутствуют на поверхности дру-
гих частиц (рис. 5б). После комбинированного
способа частицы микронного размера практиче-
ски отсутствуют даже на поверхности более круп-
ных частиц (рис. 5в, 5г). Микрофотографии об-
разцов ГАП, полученных разными способами уда-
ления мелкой фракции, свидетельствуют о том, что
во всех случаях частицы имеют преимущественно
осколочную форму, совпадающую с формой исход-
ных частиц, которые не обладают текучестью.

Из табл. 1 видно, что с уменьшением количе-
ства фракции менее 15 мкм увеличиваются теку-
честь порошка и насыпная плотность, снижается
удельная поверхность. Наилучшие параметры на-
блюдаются для комбинированного способа рассева:
текучесть – 57.1 с/50 г, удельная поверхность –
0.21 м2/г, насыпная плотность – 1.38 г/см3. Одна-
ко с точки зрения длительности процесса наибо-
лее быстрым способом является процедура мок-
рого рассева.

Проведенные испытания текучести порошков
ГАП, полученных разными способами фракцио-
нирования, показали, что показатель текучести
порошка находится в прямой зависимости от со-
держания частиц с размером менее 15 мкм. С
уменьшением содержания таких частиц в массе
порошка возрастает его подвижность, улучшается
текучесть.

Применение мокрого способа отсева мелкой
фракции из массы порошка ГАП позволяет суще-
ственно сократить время фракционирования и
более качественно удалить мелкую фракцию, а сле-
довательно, улучшить текучесть и увеличить на-
сыпную плотность порошка. Стадия последую-
щего сухого отсева за небольшое дополнительное
время дает возможность улучшить показатели те-
кучести.

Для образца с наибольшей текучестью (мокро-
сухой способ) были измерены пикнометрическая
плотность и микротвердость. Значение пикномет-
рической плотности составило 3.1223 ± 0.0005 г/см3,
что близко к теоретической плотности ГАП –
3.15 г/см3 [34]. Микротвердость частиц составила
5.10 ± 0.16 ГПа, что также близко к значению, по-
лученному для спрессованного образца – 6 ГПа
[35]. Использование образцов со столь высокими
характеристиками позволит осуществлять эффек-
тивный массоперенос вещества в процедурах на-
пыления и делает частицы более стойкими к ис-
тиранию и внешнему воздействию. Высокая пик-
нометрическая плотность порошка, обладающего
повышенной текучестью, позволяет создать более
плотный слой спекаемого/сплавляемого матери-
ала при печати 3D-изделий.

Изменение размера ячейки используемых сит
влияет на фракционный состав получаемого по-
рошка. Варьируя наборами сит при первичном и
вторичном рассевах, взяв за основу предлагаемую
методику, можно получать различные фракции по-
рошков с размером частиц в диапазоне 15–500 мкм.

Рис. 4. Весовое содержание частиц порошка ГАП в
зависимости от их размера после процедуры отсева:
1 – сухой, 2 – мокрый, 3 – мокро-сухой.
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Таблица 1. Характеристики порошка ГАП до и после отсева мелкой фракции

Способ отсева Без отсева (исходный) Сухой Мокрый Мокро-сухой

Содержание фракции до 15 мкм, мас. % 32 ± 2 14 ± 2 8 ± 1 3.5 ± 0.5
Текучесть, с/50 г Не течет 71.9 ± 0.3 60.6 ± 0.1 57.1 ± 0.1

Sуд, м2/г 3.1 ± 0.2 0.28 ± 0.02 0.24 ± 0.01 0.21 ± 0.01

ρнас, г/см3 0.799 ± 0.008 1.31 ± 0.01 1.35 ± 0.01 1.38 ± 0.01

Время рассева 50 г, ч – 1 0.3 0.5
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

С целью получения порошка ГАП с повышен-
ной текучестью и узким распределением частиц
по размерам были исследованы три образца, по-
лученных разными способами удаления частиц
размером менее 15 мкм путем отсева. В результате
проведенных исследований показано, что пока-
затель текучести порошков напрямую зависит от
содержания в них фракции частиц менее 15 мкм.
Наиболее эффективным способом удаления мел-
кой фракции является мокро-сухой рассев.

Разработана методика получения порошка
ГАП с фракцией 40–90 мкм с высоким показате-
лем текучести. Методика включает в себя проце-
дуры измельчения, обжига и отсева мелкой фрак-
ции. Наилучший показатель текучести достигнут
при применении мокро-сухого способа отсева –
57.1 с/50 г. Данная методика приготовления являет-
ся наиболее быстрой из рассматриваемых и может

применяться для получения различных фракций
текучих частиц апатита в диапазоне 15–500 мкм.
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Разработана методика получения субмикронных сферических микро-мезопористых частиц крем-
незема методом основного гидролиза органосиланов в спирто-водно-аммиачной смеси в присут-
ствии цилиндрических мицелл алкиламина. Показано, что при добавлении в реакционную смесь
диэтокси(3-глицидилоксипропил)метилсилана синтезируемые частицы содержат цилиндрические
наноканалы SiO2 с внутренним диаметром 3 нм, характерные для наноструктурированных матери-
алов типа M41S, но с меньшей толщиной стенок (0.5 вместо 0.7 нм). За счет этого удельные поверх-
ность и объем пор увеличиваются с 750 до 1200 м2/г и с 0.5 до 0.7 см3/г соответственно. Добавление
в реакционную смесь метакрилоксипропилтриметоксисилана приводит к дальнейшему росту пара-
метров (до 1400 м2/г и 0.8 см3/г) за счет формирования микропор в стенках наноканалов.
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ВВЕДЕНИЕ
Мезопористый кремнезем (SiO2) со времен от-

крытия в 1992 году [1] привлекает все большее вни-
мание благодаря таким свойствам, как большая
удельная поверхность, большой объем, управляе-
мый размер и узкое распределение пор по разме-
рам. Пористые частицы кремнезема применяются
для очистки воды от тяжелых металлов или различ-
ных органических соединений [2, 3], как носители
катализаторов [4, 5], в биокатализе [6, 7], а также
в качестве адсорбентов [8, 9]. Отдельно можно вы-
делить использование таких частиц в биомедицине
для диагностики и доставки лекарств [10, 11].

Свойства и возможные области применения
кремнезема в значительной степени определяют-
ся такими параметрами, как размер и морфология
частиц, структура пор, а также состав и концентра-
ция поверхностных функциональных групп [12,
13]. Так, например, с точки зрения биомедицины
перспективны субмикронные сферические части-
цы кремнезема (СЧК), которые поглощаются клет-
ками эффективнее, чем их цилиндрические анало-
ги [14, 15]. Кроме того, известна зависимость цито-
токсичности частиц от их формы, сферические
частицы менее токсичны по сравнению с части-
цами другой геометрии [16]. Характеристики по-

ристости частиц также важны для практического
использования СЧК. Так, бóльшая удельная по-
верхность содержит больше активных центров с
требуемой функциональностью, больший объем
пор позволяет загружать в частицы больше целе-
вого вещества, а размеры пор обуславливают ско-
рость массопереноса веществ.

Как правило, мезопористые СЧК типа M41S
синтезируют посредством гидролиза кремнийсо-
держащих прекурсоров на поверхности цилиндри-
ческих мицелл, образованных молекулами поверх-
ностно-активного вещества (ПАВ). Частицы фор-
мируются по агрегативному механизму. Мицеллы
ПАВ покрываются в процессе гидролиза прекур-
сора слоем SiO2, затем организуются в реакционной
смеси в кластеры, которые коагулируют, формируя
сферические частицы [17]. Длина молекул ис-
пользуемого ПАВ определяет размер пор (нано-
каналов) в синтезируемых частицах. Обычно в ка-
честве порообразующего вещества используют це-
тилтриметиламмоний бромид (ЦТАБ), в результате
чего получаемые СЧК обладают цилиндрически-
ми наноканалами со средним внутренним диа-
метром 3 нм.

Одним из способов увеличения объема пор яв-
ляется увеличение их диаметра. Для этого ис-
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пользуют различные органические молекулы, ко-
торые могут встраиваться внутрь мицелл порообра-
зующего агента [18, 19], либо ПАВ с более длинной
гидрофобной частью [20]. Толщина стенок нано-
каналов при этом почти не меняется. Такой под-
ход позволяет увеличить объем пор, однако ведет
к снижению удельной поверхности в синтезируе-
мых СЧК.

Для увеличения внутренней поверхности ча-
стиц в реакционную смесь зачастую добавляют
дополнительные порообразующие вещества для
создания подсистемы микропор в кремнеземе. Так,
добавление родамина 6Ж при синтезе мезопори-
стых СЧК позволило получить микропоры, кото-
рые образовались при отжиге частиц в результате
сгорания родамина, находящегося между внеш-
ними поверхностями наноканалов [21]. Добавле-
ние в реакционную смесь дополнительного крем-
нийсодержащего прекурсора – метакрилокси-
пропилтриметоксисилана (МПТМОС) – также
приводит к появлению микропор [22]. Молекула
МПТМОС содержит негидролизующуюся мета-
крилоксипропил-группу (МП-), которая встраи-
вается в стенки наноканалов кремнезема, и на месте
которой после отжига образуются микропоры. Та-
кой подход позволил реализовать двукратный рост
удельной поверхности полученных частиц, но из-
за малого размера микропор объем пор увеличил-
ся на 17%. При этом наблюдалось уменьшение
внутреннего диаметра наноканалов SiO2 на ~0.5 нм.

Целью данного исследования являлась разра-
ботка подхода к увеличению удельной поверхно-
сти и объема пор за счет снижения толщины сте-
нок наноканалов SiO2 и создания дополнитель-
ной подсистемы микропор в наночастицах типа
M41S [18] без изменения механизма их формиро-
вания. Данный подход реализован за счет дополни-
тельного введения двух органосиланов: диэтокси(3-
глицидилоксипропил)метилсилана (ДЭГПМС) и
МПТМОС в реакционную смесь, используемую
для синтеза СЧК типа M41S. В результате удалось
увеличить удельную поверхность и объем пор в ча-

стицах с 750 до 1420 м2/г и с 0.5 до 0.8 см3/г соот-
ветственно.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В работе использовали следующие вещества и
реагенты: ЦТАБ C16H33N(CH3)3Br, 99 + % (Acros);
аммиак водный NH3, 24 мас. %, ≥99.99%; этанол
C2H5OH, 95 мас. %; деионизованную воду Н2О,
10 МОм; тетраэтоксисилан (ТЭОС) Si(OC2H5)4,
99 + % (Acros); ДЭГПМС, 97% (Aldrich); МПТМОС
H2C=C(CH3)CO2(CH2)3Si(OCH3)3, 98% (Aldrich);
соляную кислоту HCl, 37 мас. %, ≥99.99.

Частицы кремнезема синтезировали путем
основного гидролиза органосиланов (ТЭОС,
ДЭГПМС и МПТМОС) в смеси NH3 + H2O +
+ C2H5OH + ЦТАБ. Мольное соотношение реаген-
тов (ТЭОС + ДЭГПМС + МПТМОС) : NH3 : H2O :
: C2H5OH : ЦТАБ составило 1 : 60 : 370 : 230 : 0.2 соот-
ветственно, масса раствора 1 кг. В реакционной
смеси до 40 мол. % ТЭОС заменялось на ДЭГПМС
и МПТМОС (табл. 1). Температура реакционной
смеси составляла 40°С, продолжительность син-
теза – 2 ч. Для удаления органических веществ
синтезированные СЧК отмывали в спиртовом
растворе HCl (0.01 M), затем отжигали в потоке
O2 при температуре 400°С в течение 5 ч.

Исследования пористой структуры СЧК про-
водили на анализаторе ASAP 2020 фирмы Mi-
cromeritics при температуре 77 K с применени-
ем азота в качестве адсорбата. Размер пор d, а так-
же их удельные поверхность (общую при d ≥ 0.8 нм,
микропор d ≤ 2 нм) и объем (общий при d ≤ 38 нм,
микропор d ≤ 2 нм) рассчитывали с помощью встро-
енного программного обеспечения с использовани-
ем нелокальной теории функционала плотности
(НТФП). Также значение удельной поверхности
рассчитывали по методу БЭТ, объем пор опреде-
ляли при относительном давлении p/p0 = 0.994.
Исследования методом рентгеновской дифракции
(РД) в области малых углов (2θ = 1.5°–7°) проводи-

Таблица 1. Параметры пористости синтезированных частиц

Примечание. С – константа уравнения БЭТ, характеризующая отношение константы адсорбционного равновесия в первом
слое к константе конденсации; R – коэффициент корреляции расчетных и экспериментальных данных; S, V и Smic, Vmic –
удельная поверхность и объем пор всех размеров и микропор (<2 нм) соответственно.

Состав смеси органосиланов, мол. % V, см3/г 
(p/p0 → 1)

S, м2/г С R S, м2/г Smic, м2/г V, см3/г Vmic, см3/г

БЭТ НТФП

100% ТЭОС 0.49 764 ± 10 57 0.9996 712 56 0.44 0.02
80% ТЭОС + 20% ДЭГПМС 0.67 1019 ± 10 57 0.9998 1108 473 0.62 0.17
70% ТЭОС + 30% ДЭГПМС 0.74 1178 ± 11 53 0.9997 1231 520 0.67 0.20
60% ТЭОС + 40% ДЭГПМС 0.68 1043 ± 11 49 0.9997 1135 481 0.63 0.17
60% ТЭОС + 30% ДЭГПМС + 10% МПТМОС 0.81 1420 ± 27 29 0.9992 1369 662 0.73 0.25
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лись на установке D2 Phaser, Bruker (CuKα-излу-
чение).

Исследования методом просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ) выполняли с ис-
пользованием микроскопа Jeol JEM-2100F (уско-
ряющее напряжение 200 кВ, разрешение по точкам
0.19 нм), оснащенного энергодисперсионным
рентгеновским спектрометром. Гидродинамиче-
ский диаметр наночастиц регистрировали мето-
дом динамического светорассеяния (ДСР) на
анализаторе Malvern Zetasizer Nano ZS при темпе-
ратуре 25°С.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 схематично представлен процесс фор-
мирования цилиндрических наноканалов кремне-
зема. В результате гидролиза ТЭОС формируе-
мые в реакционной смеси цилиндрические мицел-
лы ЦТАБ покрываются слоем гидратированного
SiO2 [17]. По мере гидролиза ТЭОС и образования
силоксановых связей толщина слоя кремнезема
растет. Затем покрытые кремнеземом мицеллы со-
бираются в кластеры. В процессе гидролиза ТЭОС
поры между внешними поверхностями нанока-
налов и поры между кластерами могут “зарас-
тать” SiO2. В результате, после удаления органи-
ческих веществ в процессе отжига синтезирован-
ные частицы содержат только цилиндрические
мезопоры размером 3.1 нм (см. далее), соответ-
ствующим диаметру мицелл ЦТАБ [17]. При добав-
лении в реакционную смесь ТЭОС + ДЭГПМС
(рис. 1) формирование наноканалов, вероятно,
начинается аналогичным образом. На первом
этапе мицеллы ЦТАБ покрываются слоем SiO2 в
процессе гидролиза ТЭОС, поскольку он, по-види-
мому, гидролизуется быстрее ДЭГПМС. Послед-
ний помимо двух этоксигрупп содержит глицидил-

оксипропиловую (ГП) и метиловую группы, т.е.
атом кремния в молекуле ДЭГПМС связан с дву-
мя атомами кислорода и двумя атомами углерода.
Это приводит к повышенному эффективному за-
ряду на атомах кислорода этоксигрупп, по сравне-
нию с молекулой ТЭОС, в которой электронная
плотность равномерно распределена между атомом
кремния и четырьмя атомами кислорода. Смеще-
ние электронной плотности в случае ДЭГПМС обу-
словлено различной электроотрицательностью уг-
лерода и кислорода: 5.2 и 8.1 соответственно. По-
вышенный заряд на атомах кислорода, вероятно,
замедляет гидролиз этоксигрупп в ДЭГПМС по
сравнению с ТЭОС. Подробно механизм образова-
ния частиц SiO2 из смеси органосиланов (ТЭОС и
МПТМОС) рассмотрен в работе [23].

На втором этапе по мере снижения концентра-
ции ТЭОС в реакционной смеси мицеллы ЦТАБ
с SiO2 на поверхности покрываются, вследствие
гидролиза ДЭГПМС, слоем кремнезема, содер-
жащим на внешней поверхности метиловые и
ГП-группы (рис. 1). Наличие этих неполярных
групп препятствует дальнейшему образованию си-
локсановых связей и росту слоя SiO2, в результате
чего, вероятно, толщина слоя кремнезема на по-
верхности мицелл ЦТАБ оказывается меньше,
чем в случае, когда прекурсором является толь-
ко ТЭОС. При этом наличие ГП- и метиловых
групп на внешней поверхности наноканалов спо-
собствует сохранению пространства между ними
при формировании кластеров, а также препят-
ствует их “зарастанию” кремнеземом в процессе
формирования частиц. Это приводит, как будет
показано далее, к формированию на месте этих
групп после отжига дополнительной подсистемы
микропор.

Для анализа внутренней структуры и пористо-
сти синтезированных частиц использовались ме-

Рис. 1. Схематичное изображение процесса образования наноканалов кремнезема из мицелл ЦТАБ и ТЭОС (ТЭОС +
ДЭГПМС).
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тоды адсорбционной порометрии, ПЭМ и по-

рошковой РД в области малых углов. На рис. 2

представлены изотермы адсорбции азота при 77 К

для синтезированных частиц. Все изотермы име-

ют ступенчатую форму (тип IV [24]), обусловлен-

ную капиллярной конденсацией азота в мезопо-

рах. Положение точки перегиба на изотермах при

увеличении количества ДЭГПМС в реакционной

смеси от 0 до 40 мол. % (кривые 1–4) не изменя-
ется. В распределении пор частиц по размерам
(рис. 3, кривые 1–4), полученном с использова-
нием НТФП, наблюдается узкий пик с максиму-
мом при 3.1 нм, характерный для материалов семей-
ства M41S [18], синтезируемых с использованием
мицелл ЦТАБ. Ширина данного пика на полувысо-
те также не изменяется и составляет 0.8 нм.

Несмотря на то что размер мезопор в данной
серии частиц одинаков, видно, что количество
адсорбированного одним граммом частиц газа
(определяющее объем пор), полученных с добав-
лением ДЭГПМС, значительно больше, чем при
синтезе только с добавлением ТЭОС (рис. 2). Мак-
симальные значения удельной поверхности и объе-
ма пор достигнуты при замене 30 мол. % ТЭОС на

ДЭГПМС (1180 м2/г, 0.74 см3/г), при увеличении
содержания ДЭГПМС в реакционной смеси до
40 мол. % характеристики пористости частиц не-
сколько ухудшаются (рис. 4, табл. 1). Пятидесяти-
процентное увеличение удельной поверхности и
объема пор достигнуто, во-первых, за счет утонь-
шения стенок пор (рис. 1), что приводит к увеличе-
нию количества мезопор на единицу массы SiO2, и,

во-вторых, – формирования микропор внутри
частиц (рис. 3). Вероятно, поры размерами 0.8–
1.6 нм располагаются между внешними поверх-
ностями наноканалов SiO2 (рис. 1) и между кла-

стерами, состоящими из наноканалов, из кото-
рых в свою очередь сформированы сферические
частицы [17, 22]. По-видимому, наличие неполяр-
ных ГП- и метиловых групп на внешней поверхно-
сти наноканалов препятствует спеканию кремне-
зема во время отжига. Данные группы предот-

Рис. 2. Изотермы адсорбции азота при 77 K в линейном (а) и логарифмическом (б) масштабах на частицах кремнезема,
синтезированных с различным содержанием ДЭГПМС (мол. %): 1 – 0, 2 – 20, 3 – 30, 4 – 40, 5 – 30 (+10% МПТМОС)
(пунктирной линией обозначено относительное давление, при котором на изотермах 1–4 наблюдается перегиб, соот-
ветствующий максимуму в распределении мезопор по размерам (см. рис. 3)).
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вращают образование силоксановых связей из
силанольных групп из-за стерического факто-
ра, а молекулы продуктов терморазложения орга-
нических групп, диффундируя к внешней поверх-
ности частиц, способствуют тому, чтобы микропо-
ры оставались открытыми [20].

Использование в качестве кремниевого пре-
курсора смеси 60% ТЭОС + 30% ДЭГПМС + 10%
МПТМОС приводит к дальнейшему увеличению

пористости частиц (1420 м2/г, 0.81 см3/г), вероят-
но, за счет формирования дополнительной под-
системы микропор в стенках наноканалов [22].
При этом наблюдается уменьшение среднего диа-
метра мезопор благодаря взаимодействию между
МПТМОС и мицеллами ЦТАБ [22, 25]. На изо-
терме адсорбции для данных частиц (рис. 2, кри-
вая 5) “ступенька” смещается в сторону мень-
ших относительных давлений p/p0 и становится

менее выраженной, по-видимому, дисперсия
размеров мезопор увеличивается (рис. 3). Отме-
тим, что дальнейшее увеличение концентрации
МПТМОС в реакционной смеси не приводит к
увеличению пористости частиц. В частности,
частицы, синтезированные с использованием в
качестве прекурсора смеси 50% ТЭОС + 30%
ДЭГПМС + 20%МПТМОС, имеют меньшие удель-

ную поверхность (1350 м2/г) и объем пор (0.76 см3/г).

Результаты ПЭМ коррелируют с данными азот-
ной адсорбционной порометрии. Мезопоры отчет-
ливо видны на ПЭМ-изображениях СЧК, получен-
ных с использованием ТЭОС и ТЭОС + ДЭГПМС
в качестве прекурсоров (рис. 5а, 5б). На изображе-
нии частиц, полученных с добавлением ДЭГПМС и
МПТМОС (рис. 5в), также присутствуют мезопо-
ры, но их размер меньше и они видны менее от-
четливо. По-видимому, из-за наличия микропор
в стенках наноканалов контраст между стенка-
ми и порами снижается [22]. Отметим, что, по
данным ДСР (рис. 6), диаметры всех синтезирован-
ных частиц находятся в диапазоне 500–550 нм,
среднеквадратичное отклонение диаметров не
превышает 10%. Введение ДЭГПМС и МПТМОС
в реакционную смесь почти не влияет на размер,
форму и структуру пор образующихся частиц
кремнезема, а значит, вероятно, и на механизм их
формирования.

В частицах, полученных с добавлением 30 мол. %
ДЭГПМС, ярко выражена однородность пор по
размеру – их диаметр составляет приблизительно
3 нм (рис. 7). На левой вставке на рис. 7 представле-
на картина, полученная двумерным фурье-преоб-
разованием изображения. Четкое кольцо на фурье-
образе свидетельствует о наличии на ПЭМ-изобра-
жении одинаковых объектов размером ~3 нм и об
отсутствии дальнего порядка. Ширина кольца со-
ответствует размеру области когерентного рассея-
ния (ОКР) около 10 нм. Действительно, на снимках
наблюдаются упорядоченные фрагменты структу-

ры размером до 15 нм (рис. 7, правая вставка), ко-
торые можно ассоциировать с кластерами плот-
ноупакованных наноканалов, из которых форми-
руются частицы [17].

Результаты исследования частиц методом по-
рошковой РД в области малых углов представле-
ны на рис. 8. Дифракционные кривые имеют ин-
тенсивный пик брэгговского отражения, идентич-
ный пику, получаемому для материалов семейства
M41S [17, 18, 22]. Данный пик соответствует отра-
жению от плоскостей (100) плотноупакованных
наноканалов кремнезема. При бóльших углах θ на
кривых присутствует широкий максимум, кото-
рый может соответствовать отражению от плос-
костей (110) и (200) [18]. Поскольку в кластерах
присутствует только ближняя упорядоченность
наноканалов SiO2 и размеры ОКР малы (рис. 7),

то отражения от плоскостей (110) маловероятны
и, по-видимому, наблюдаемый широкий рефлекс
является отражением второго порядка от семей-
ства плоскостей (100). Ширины дифракционных
линий для частиц, синтезированных из смеси ор-
ганосиланов различного состава, близки, по-види-
мому, СЧК состоят из кластеров примерно одина-
кового размера.

Пики на дифракционной кривой частиц, синте-
зированных с добавлением 30 мол. % ДЭГПМС,
смещены в сторону бóльших углов θ (рис. 8, кри-
вая 2) в сравнении с дифракционными пиками
материала, полученного гидролизом ТЭОС (рис. 8,

Рис. 4. Зависимости удельных объема пор (при p/p0 =
= 0.994) (1), поверхности (БЭТ) (2), объема (3) и по-
верхности микропор (НТФП) (4) синтезированных
частиц кремнезема от концентрации ДЭГПМС и
МПТМОС в реакционной смеси (“красные” симво-
лы соответствуют частицам, полученным с добавле-
нием МПТМОС).
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кривая 1). Из положений дифракционных макси-

мумов определены межплоскостные расстояния

(d100), из которых, в свою очередь, рассчитаны

внешние диаметры наноканалов SiO2 по формуле

 [18]. Внешний диаметр наноканалов a

в СЧК, синтезированных с добавлением ДЭГПМС,

составил 4.0 нм, тогда как для частиц, полученных с

использованием только ТЭОС, он равен 4.4 нм.

Поскольку внутренний диаметр этих нанокана-

лов одинаков (3.1 нм), толщина их стенок состав-

ляет соответственно ~0.5 и ~0.7 нм. Геометриче-

ские расчеты для кластера, состоящего из семи

плотноупакованных цилиндрических нанокана-

лов, показывают, что при снижении толщины сте-

нок, обусловленном добавлением ДЭГПМС, объ-

ем, занимаемый кластером, должен снизиться на

~15%, а объем пор внутри кластера (за счет микро-

пор между наноканалами) – увеличиться на ~8%.

При этом масса кластера уменьшится на ~31%,

= 1002 3a d

Рис. 5. ПЭМ-изображения частиц кремнезема, синтезированных с различным содержанием ДЭГПМС (мол. %):
0 (а, г, ж), 30 (б, д, з), 30 (+10% МПТМОС) (в, е, и).
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Рис. 6. Распределение по размерам, определенное ме-
тодом ДСР, для частиц кремнезема, синтезирован-
ных с различным содержанием ДЭГПМС (мол. %):
1 – 0, 2 – 20, 3 – 30, 4 – 40, 5 – 30 (+10% МПТМОС).

800700600500400300
0
200

n, %

10

15

20

25

30

35

5

40 1

2

3

4

5

D, нм



1410

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 12  2022

ЕУРОВ и др.

что вкупе с изменением объема должно привести

к общему увеличению удельного объема пор в ча-

стицах на 54%. Отметим, что полученные значе-

ния согласуются с экспериментальными данны-

ми (табл. 1). В частицах, синтезированных с исполь-
зованием смеси ТЭОС + ДЭГПМС + МПТМОС,
межплоскостное расстояние d100, рассчитанное

исходя из положения соответствующего пика
(рис. 8, кривая 3), и внешний диаметр нанокана-
лов составили 3.2 и 3.7 нм. Учитывая, что диаметр
мезопор в этих СЧК равен ~2.7 нм, толщина сте-
нок также составляет ~0.5 нм. Таким образом, до-
бавление 10 мол. % МПТМОС не влияет на толщи-
ну стенок наноканалов, в то же время увеличивая,
за счет формирования дополнительной системы
микропор в стенках [22], удельные поверхность и
объем пор частиц до 80 и 60% (табл. 1) соответ-
ственно (по сравнению с частицами, полученны-
ми из ТЭОС).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Разработана методика получения субмикрон-
ных сферических микро-мезопористых частиц
кремнезема методом основного гидролиза смеси
органосиланов (ТЭОС и ДЭГПМС) в присут-
ствии цилиндрических мицелл ЦТАБ. Частицы
содержат цилиндрические мезопоры диаметром
3.1 ± 0.4 нм, характерные для частиц, получаемых
гидролизом ТЭОС в смеси аналогичного состава,
однако толщина стенок наноканалов при добав-
лении 30 мол. % ДЭГПМС в реакционную смесь
снижается на 30% (с 0.7 до 0.5 нм). Уменьшение
толщины стенок наноканалов SiO2 приводит к уве-

личению пористости частиц за счет увеличения
количества мезопор на единицу массы SiO2, а также

за счет формирования микропор. Удельные поверх-
ность и объем пор частиц, синтезированных с до-
бавлением ДЭГПМС, увеличиваются на 50% и со-

ставляют 1180 м2/г и 0.74 см3/г соответственно.

Предложен механизм формирования нанока-
налов с более тонкими стенками при добавлении
ДЭГПМС в реакционную смесь за счет образова-
ния в результате его гидролиза на внешней поверх-
ности наноканалов слоя SiO2, покрытого неполяр-

ными группами, препятствующими дальнейшему
образованию силоксановых связей и утолщению
стенок. Добавление 10 мол. % МПТМОС в реак-
ционную смесь, не влияя на толщину стенок на-
ноканалов кремнезема, в то же время увеличивает
за счет формирования дополнительной системы
микропор в стенках удельные поверхность и объем

пор частиц на 80 и 60% соответственно (до 1420 м2/г

и 0.81 см3/г).
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Рис. 7. ПЭМ-изображение частиц кремнезема, син-
тезированных с добавлением 30 мол. % ДЭГПМС; ле-
вая вставка – фурье-образ изображения, правая
вставка – увеличенная область.
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Рис. 8. Дифракционные кривые для частиц кремнезе-
ма, синтезированных с различным содержанием
ДЭГПМС (мол. %): 1 – 0, 2 – 30, 3 – 30 (+10% МПТМОС)
(обозначены индексы Миллера наблюдаемых ди-
фракционных рефлексов и межплоскостные расстоя-
ния d100; для удобства кривые сдвинуты вдоль оси ор-
динат).
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