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Синтезированы образцы Re2S7 тиосульфатным, сульфидным и тиоацетамидным способами. Опре-
делено, что по составу они практически не отличаются. Состав установлен по данным химического
анализа, ИК-спектроскопии и РФЭС. Согласно химическому анализу, образцы содержат избыток
серы по сравнению со стехиометрическим составом Re2S7. Результаты ИК-спектроскопии показали,
что полученные образцы Re2S7 содержат воду, гидросульфат-ионы, а также тиоперренат-ионы. Мето-
дом РФЭС установлено, что на поверхности Re2S7 содержатся сульфид-ионы, дисульфид-ионы и суль-
фат-ионы. Также показано, что рений в полученных образцах имеет нечетную степень окисления. Об-
суждены возможные причины различия в структурных моделях Re2S7, предлагаемых в литературе.
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ВВЕДЕНИЕ
Изучение состава и свойств гептасульфида ре-

ния (Re2S7) представляет интерес из-за его при-
менения в промышленности в качестве катализа-
тора селективного гидрирования [1] и в медицине
в качестве реагента для лимфосцинтиграфии [2].
Кроме этого, Re2S7 является осаждаемой формой
в гидрометаллургии и аналитической химии ре-
ния, где предъявляются высокие требования к
степени осаждения Re2S7 и его химической чи-
стоте [3, 4].

Для получения Re2S7 чаще всего используют
взаимодействие растворенных в воде перренатов
с сероводородом или тиосульфатом натрия [5, 6].
Для аналитических целей в качестве сульфидиру-
ющих реагентов используют сульфид натрия или
тиоацетамид [4, 7]. Осаждение Re2S7 проводят в
сильно кислотной среде. При этом параллельно с
его образованием в растворе происходит разло-
жение сульфидирующих реагентов с накоплени-
ем элементарной серы [8, 9] и различных ее кис-
лородсодержащих соединений [10, 11], что в даль-
нейшем приводит к лишним затратам на очистку
Re2S7 и усложняет технологический процесс его
получения [12, 13].

Известно [14–16], что при разных способах и
условиях приготовления Re2S7 на его поверхно-
сти наблюдаются различия в химическом составе,
что влияет на его физико-химические свойства.

Цель работы – сравнение состава Re2S7, полу-
ченного тиосульфатным, сульфидным или тио-
ацетамидным способами.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В работе использовали NaReO4 “ч. д. а.”,
Na2S2O3⋅5H2O “ч. д. а.”, Na2S⋅9H2O “ч. д. а.” и
CH3CSNH2 (Sigma-Aldrich). Получение Re2S7 в
солянокислой среде осуществляли тиосульфат-
ным способом по методике, описанной в [17],
сульфидным и тиоацетамидным способами – по
методикам, описанным в [4].

После получения из всех образцов Re2S7 экс-
трагировали элементарную серу (S), пятикратно
обрабатывая их толуолом (по 10 мл), при комнат-
ной температуре. После экстракции толуол из об-
разцов удаляли в вакууме.

Полученные образцы Re2S7 растворяли в ам-
миачном растворе пероксида водорода, удаляли
избыток последнего при нагревании и анализи-
ровали на содержание рения и серы на атомно-
эмиссионном спектрометре iCAP 6300 (в каждом
образце Re2S7 не менее трех раз).

Спектры электронного парамагнитного резо-
нанса (ЭПР) регистрировали при комнатной тем-
пературе на спектрометре X-диапазона (ν ∼ 9.4 ГГц)
Spinscan Х (ADANI) в интервале магнитных полей
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от 50 до 550 мТл при амплитуде модуляции 0.3 мТл
и мощности 0.3 мВт.

ИК-спектры отражения снимали на ИК-фу-
рье-спектрометре Nicolet 6700 в диапазоне 400–
4000 см–1. Образцы перетирали с бромидом калия.

Рентгенограммы записывали на дифрактометре
D8 DISCOVER (CuKα-излучение, λ = 0.154056 нм).

Размер и распределение частиц Re2S7 опреде-
ляли с помощью анализатора DelsaMax PRO.

Рентгенофотоэлектронные спектры (РФЭС) по-
лучали на фотоэлектронном спектрометре для хи-
мического анализа Thermo Scientific K-Alpha Nexsa
(рентгеновская трубка с анодом AlKα (1486.74 эВ).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Синтезированные образцы Re2S7 представля-

ли собой порошки черного цвета, состоящие из ча-
стиц, размер которых варьируется в диапазоне от
100 до 140 нм со средней дисперсией не более 30%.

В табл. 1 представлены результаты количе-
ственного химического анализа полученных об-
разцов Re2S7, которые сопоставлены с литератур-
ными данными. Видно, что в образцах содержит-

ся небольшой избыток серы по сравнению со
стехиометрическим составом Re2S7, что согласуется
с ранее полученными результатами [8, 15, 16].

Известно, что соединения, содержащие ио-
ны рения с нечетной степенью окисления (Re3+,
Re5+, Re7+), не дают сигнала ЭПР, в отличие от
соединений с ионами рения, имеющими четную
степень окисления (Re2+, Re4+, Re6+) [18]. Наши
результаты показали, что в полученных образцах
Re2S7 отсутствует сигнал ЭПР. Это свидетельствует
о том, что рений, входящий в состав полученных
образцов, имеет нечетную степень окисления.

На рис. 1 представлены дифрактограммы ис-
следуемых образцов Re2S7, наличие широких по-
лос указывает на то, что они рентгеноаморфны.
Для всех образцов в области углов 2θ от 30° до 65°
наблюдаются один широкий рефлекс и один бо-
лее выраженный пик в диапазоне углов от 10° до
25°. Из такого ограниченного набора рефлексов
пик в области малых углов, в силу своей интен-
сивности и четкости, был выбран для сравнения с
дифракционными данными, приведенными в кар-
точках ICDD 00-012-0659 и PDF 00-014-0526, ко-
торые содержат одинаковые сведения о межплос-
костных расстояниях (d) и параметрах элементар-
ной ячейки Re2S7.

Сопоставление показало, что значения рефлек-
сов исследуемых образцов Re2S7 не совпадают со
справочными данными. В диапазоне углов 2θ от
10° до 25° пик у образцов Re2S7, синтезированных
тиосульфатным, сульфидным и тиоацетамидным
способами, имеет значения 15.23, 15.17, 15.27 соот-
ветственно. В картотеке для пика в этой области
приводится значение угла 2θ, равное 17.30547°.

Несмотря на неоднократные попытки синте-
зировать указанными способами Re2S7, имеющий
значение пика ∼17°, соответствующее картотеке,
не удалось. При этом было замечено, что на поло-
жение пика на дифрактограммах влияют условия
синтеза Re2S7, такие как температура, наличие
или отсутствие ультразвука при промывке и после-
довательность выполнения операций при пробо-
подготовке. В результате были получены дифрак-
тограммы образцов при одинаковых условиях

Таблица 1. Результаты количественного соотношения между рением и серой в образцах Re2S7, полученных раз-
личными способами

Способ получения Re2S7
Среднее значение 

ΣS/Re в объеме Re2S7

Значение ΣS/Re
на поверхности Re2S7 (РФЭС)

Тиосульфатный 3.59 2.88
Сульфидный 3.86 2.50
Тиоацетамидный 3.74 3.18
Сероводородный [15] 3.80 3.85
Тиомочевинный [15] 3.00 2.83

Рис. 1. Дифрактограммы Re2S7, полученного тио-
сульфатным (1), сульфидным (2), тиоацетамидным
способом (3).
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съемки, в которых значение пика в области малых
углов варьировалось в диапазоне от 15.0° до 15.6°,
при этом количество рефлексов всегда оставалось
одинаковым.

В базе данных ICDD 00-012-0659 приведена
ссылка на работу [19], из которой взяты значения
d и интенсивности рефлексов для Re2S7. В этой ра-
боте лишь уточнялись структурные данные Re2S7,
которые были получены этими же авторами в бо-
лее ранней работе [20]. В первой работе сообща-
ется об условиях сероводородного синтеза Re2S7 и
уточняется, что рентгенограмма порошка Re2S7 бы-
ла получена после его нагревания при температу-
ре 120°С в атмосфере азота. Это было необходимо
для улучшения получаемого изображения и обра-
ботки рентгенограммы. Таким образом, сведений,
содержащихся в базе данных ICDD 00-012-0659,
недостаточно для однозначной диагностики син-
тезированных образцов Re2S7.

ИК-спектры поглощения образцов Re2S7 вслед-
ствие малой интенсивности и расплывчатости
спектральных линий оказались малоинформа-
тивными, поэтому выявление различий в образ-
цах осуществляли с использованием сравнения
их ИК-спектров, полученных на приставке диф-
фузного отражения (рис. 2).

Анализ ИК-спектров показал, что в них при-
сутствуют: сложная расщепленная система полос
с максимумами в области 1030–1410 см–1, раздво-
енная полоса с максимумами ∼855 и 880 см–1, а так-

же полосы с максимумами ∼585, ∼612 и ∼457 см–1,
характерные для валентных и деформационных
колебаний SO-групп и SOH-групп, принадлежа-

щих гидросульфат-ионам ( ) [21, 22]. Кроме
этих полос в ИК-спектре исследуемых образцов
присутствуют пики в области 900–950 см–1 с мак-
симумами ∼910 и ∼930 см–1, характерные для ва-
лентных колебаний ReO-групп, принадлежащих
тиоперренат-ионам [23, 24].

Широкие полосы валентных колебаний OH-
групп и наличие нескольких максимумов в обла-
сти деформационных колебаний OH-групп име-
ются у всех образцов Re2S7. Это свидетельствует о
наличии неравноценных по прочности водород-
ных связей молекул воды, входящих в состав об-
разцов Re2S7 и находящихся на их поверхности.

На рис. 3 и 4 представлены Re4f7/2- и S2p3/2-спек-
тры, а в табл. 2 приведены значения максимумов
в РФЭС образцов Re2S7, полученных в данной ра-
боте и известных из литературы.

В Re4f-спектре каждого образца присутствуют
два пика, которые относятся к спин-орбитально-
му дублету Re4f7/2 и Re4f5/2, характерному для ато-
мов рения (рис. 3). Положения максимумов Re4f7/2
образцов, синтезированных тиоацетамидным и
сульфидным способами, различаются незначитель-
но (∼0.21 эВ). У образца, полученного тиосуль-
фатным способом, максимумы смещены в об-
ласть меньших энергий связи и относительно Re2S7,

−
4HSO

Рис. 2. ИК-спектры отражения–поглощения Re2S7, полученного тиоацетамидным (1), сульфидным (2), тиосульфат-
ным способом (3).
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синтезированного тиоацетамидным способом, раз-
ница составляет ∼0.45 эВ.

В РФЭС величину энергии связи используют
для определения степени окисления элементов. В
справочных изданиях отсутствует значение энер-
гии связи Re4f7/2 для Re2S7 [25, 26]. Энергия связи
Re4f7/2 в дисульфиде рения (ReS2), в котором ре-
ний имеет степень окисления 4+, имеет значение
41.5 эВ [27]. Регистрация бóльших энергий связи
Re4f7/2 в исследуемых образцах Re2S7 указывает на
то, что рений в них имеет бóльшую степень окис-
ления, чем 4+ [28]. Если считать, что различие в
1 эВ приводит к изменению степени окисления
на одну единицу, то в исследуемых образцах Re2S7
рений имеет степень окисления не ниже 5+. При
этом полученные данные указывают на то, что в ис-

следуемых образцах степень окисления рения не
равна 7+. Если бы рений находился в Re2S7 в сво-
ей высшей степени окисления, то значения энер-
гии связи Re4f7/2 соответствовали бы величине
∼44.5 эВ. Данное предположение согласуется с со-
поставлением энергий связи Re4f7/2 для оксидов ре-
ния – ReO2 и Re2O7. Так, в [26] для ReO2 приво-
дятся значения 42.3, 43.2 и 43.6 эВ, а для Re2O7 –
46.7 и 46.6 эВ, что отличается не менее чем на 3 эВ
и, соответственно, на 3 единицы степени окисле-
ния для рения в меньшей и высшей степенях
окисления.

Сравнение энергий связи Re4f7/2 для образцов
Re2S7, полученных в данной работе, с известными
из литературе показало, что значение колеблется
от 42.4 до 43.5 эВ [14–16]. На положение макси-
мума Re4f7/2 влияет не только способ получения
Re2S7, но и какой перренат (аммония, натрия или
калия) был использован для его синтеза.

S2p-спектры образцов Re2S7 одинаковы по своей
структуре и близки по энергетическим парамет-

Рис. 3. Нормированные сглаженные Re4f-спектры
Re2S7, полученного тиосульфатным (1), тиоацета-
мидным (2), сульфидным способом (3).
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Е, эВ
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Таблица 2. Результаты РФЭС образцов Re2S7

Способ получения Re2S7

Рентгеноэлектронные данные, эВ

Re4f7/2

S2p3/2

Тиосульфатный 43.28 162.91 163.87 169.36 2.38
Сульфидный 42.62 162.49 163.50 168.75 3.91
Тиоацетамидный 42.83 162.50 163.50 169.09 4.30
Сероводородный [15] 42.90 – 163.90 169.60 –
Тиомочевинный [15] 43.50 – 163.90 169.90 –

− −2 2
2S /S

−2S −2
2S −2

4SO

Рис. 4. Сглаженный S2p-спектр Re2S7, полученного
сульфидным способом.
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рам, поэтому на рис. 4 приведен S2p-спектр Re2S7,
полученного сульфидным способом.

Количественные соотношения на поверхно-
сти образцов Re2S7 между рением и серой опреде-
ляли по отношению площадей уровней Re4f7/2,5/2
и S2p1/2,3/2 в РФЭС. Как видно из данных табл. 1,
на поверхности исследуемых образцов регистри-
руется меньшее соотношение серы и рения, чем
среднее соотношение серы и рения, найденное
атомно-эмиссионном анализом. Снижение коли-
чества серы на поверхности образцов Re2S7 может
быть связано с частичным ее нахождением в виде

-ионов. Их наличие может быть результа-
том адсорбции поверхностью Re2S7 при его син-
тезе, а также частичным окислением поверхност-
ных атомов серы кислородом воздуха на стадиях
пробоподготовки Re2S7.

Деконволюция спектров S2p-уровня атомов
серы показала наличие в них трех максимумов
(рис. 4). Данные полосы были отнесены нами к
сульфид-ионам ( ), дисульфид-ионам (  и

-ионам (табл. 2).

Обнаружение -ионов на поверхности об-
разцов Re2S7 в РФЭС соответствует данным ИК-
спектроскопии, согласно которым в образцах при-
сутствуют -ионы. В то же время наличие у об-
разцов Re2S7 в ИК-спектрах колебаний ReO-
групп не подтверждается данными РФЭС. Если
бы эти группы присутствовали в образцах, то в
их Re4f-спектрах регистрировались пики в обла-
сти больших энергий связи [25, 26], что не на-
блюдается. Данный факт можно объяснить тем,
что ИК-излучение имеет бóльшую проникающую
способность, чем рентгеновское излучение РФЭС,
и поэтому позволяет регистрировать состав об-
разца не только на его поверхности, но и в объе-
ме. Поэтому полученные ИК-спектры отражения
содержат также данные о поглощающих группах в
образцах Re2S7. Присутствие в ИК-спектрах коле-
баний ReO-групп, которые были объяснены на-
ми наличием в образцах тиоперренат-ионов, ука-
зывает на то, что при синтезе Re2S7 в кислотной
среде образующаяся элементарная S частично ок-
клюдирует ренийсодержащие соединения, экра-
нируя их, и тем самым препятствует полному про-
теканию реакции замещения атомов кислорода в
тиоперренат-ионах на атомы серы.

В работе [29] авторы пришли к выводу, что Re2S7

содержит как -, так и -ионы. Однако в работах
[30, 31] на основании совокупности данных ана-
лизов EXAFS и XANES было высказано предпо-
ложение, что Re2S7 можно описать структурой

, которая содержит исключительно -
ионы. С этим не согласны авторы [32], которые

−
4HSO

−2S −2
2S )

−2
4SO

−2
4SO

−
4HSO

−2S −2
2S

−3.5 2
2 2 3.5Re (S ) −2

2S

после изучения сульфидных соединений рения
методами EXAFS и XANES предложили рассмат-
ривать соединения ReS4 и Re2S7 как члены конти-
нуума структур ReS1.5–1(S2)1–1.5, которые отлича-

ются только соотношением . При этом
Re2S7, по их мнению, следует рассматривать как
ReV(S)1.5(S2)1, т.е. как соединение с бóльшим со-

держанием -ионов, чем . Однако найденные
соотношения  у образцов Re2S7, синтези-
рованных в данной работе, которые определяли
по отношению их площадей уровня S2p3/2, пока-

зывают, что -ионов на их поверхности содер-
жится значительно больше, чем  (табл. 2). По-
добное соотношение между - и -ионами на-
блюдалось в работе [33].

Разница в структурных моделях Re2S7, предло-
женных в работах [29–32], может быть связана с
тем, что образцы Re2S7 для физических исследо-
ваний были синтезированы различными химиче-
ским способами. Так, в работе [29] Re2S7 был син-
тезирован сероводородным способом, в работе
[30] – тиосульфатным способом, а в работе [32] спо-
соб синтеза не указан. Для определения структуры
был использован Re2S7, приобретенный у компа-
нии Aldrich.

Наличие в структуре исследуемых образцов
-ионов и образование элементарной S одно-

значно указывают на то, что при синтезе Re2S7, в
котором используются химические восстанови-
тели (H2S, Na2S, Na2S2O3, CH3CSNH2) и раствори-
мые перренаты в кислотной среде, протекают окис-
лительно-восстановительные реакции. Поэтому
степень окисления рения в процессе синтеза по-
нижается и, как показали результаты ЭПР, имеет
нечетное значение.

Для рения наиболее устойчивой нечетной степе-
нью окисления ниже семи является степень окис-
ления 5+. О возможном понижении степени окис-
ления у рения в процессе синтеза Re2S7 указывает и
тот факт, что в химической технологии рения для
улучшения процесса осаждения Re2S7 в раствор
добавляют, помимо сульфидирующих соединений,
реагенты-восстановители типа гидразина или гид-
роксиламина [3]. В связи с этим причину струк-
турных различий Re2S7 следует искать в окисли-
тельно-восстановительных свойствах соединений,
участвующих в синтезе и условиях его проведения.

Также стоит отметить, что технеций, ближай-
ший химический аналог рения, в соединении Tc2S7,
полученном сульфидным или тиосульфатным спо-
собами в кислотной среде, имеет степень окисле-
ния 4+ [34–36].
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ЕГОРОВ, ИСАЕВА

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
На основании проведенных исследований мож-

но сделать следующие выводы.
Образцы рентгеноаморфного гептасульфида ре-

ния, полученного тиосульфатным, сульфидным и
тиоацетамидным методами в солянокислой сре-
де, содержат воду, избыток серы по сравнению со
стехиометрическим составом и гидросульфат-ио-
ны, а также тиоперренат-ионы, не полностью про-
реагировавшие с сульфидирующими реагентами.

Отсутствие сигнала ЭПР у синтезированных об-
разцов и данные РФЭС позволяют утверждать,
что рений в Re2S7 имеет степень окисления 5+.

Причину структурных различий Re2S7 следует
искать в окислительно-восстановительных свой-
ствах соединений, участвующих в синтезе, и усло-
виях его проведения.
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Пленки SiNx с низкими механическими напряжениями синтезированы в реакторе индуктивно-свя-
занной плазмы (ICP) из смеси SiH4 + N2 + Ar. Обогащенные азотом пленки SiNx со сжимающими
напряжениями от –10 до –50 МПа получены при [SiH4]/[N2] от 0.55 до 1.0 и мощности ICP-источ-
ника в 600 Вт. Подъем мощности источника при прочих неизменных условиях осаждения приводит
к возрастанию напряжений от –125 МПа при 300 Вт до –625 МПа при 800 Вт. Варьирование темпе-
ратуры осаждения от 25 до 350°С существенно не влияет на уровень напряжений и показатель пре-
ломления, а также на скорость роста SiNx. Оценен дрейф остаточных напряжений в течение трех недель
после осаждения, а также содержание кислорода в пленках SiNx в зависимости от режима осаждения.

Ключевые слова: пленки SiNx, смеси SiH4 + N2 + Ar и SiH4 +N2 + Ar + He, плазма высокой плотно-
сти, механические напряжения, показатель преломления
DOI: 10.31857/S0002337X2209007X

ВВЕДЕНИЕ

Развитие интегральных технологий ставит за-
дачи по поиску новых составов и свойств матери-
алов. Это актуально и для нитрида кремния – од-
ного из наиболее востребованных диэлектриков в
технологии интегральных микросхем (ИМС) и
микроэлектромеханических систем (МЭМС).
Для ряда применений существенное значение име-
ет уровень остаточных механических напряжений в
нитридных пленках. Так, для диэлектрических
мембран МЭМС необходимы пленки с напряже-
ниями ниже 200 МПа [1]. Пассивация структуры
AlGaN/GaN для мощных СВЧ-транзисторов
пленкой нитрида кремния позволяет уменьшить
ток утечки по поверхности AlGaN на несколько
порядков [2]. Однако нанесение нитрида крем-
ния может приводить к сдвигу C–V-характери-
стик композита AlGaN/GaN, что негативно вли-
яет на управляющие свойства затворов транзисто-
ров. По данным [3, 4], сдвиг C–V-характеристик
обусловлен механическими напряжениями в нит-
ридной пленке. Нитрид кремния, получаемый
химическим осаждением из газовой фазы при по-
ниженном давлении (LPCVD-метод), характери-
зуется напряжениями растяжения порядка не-
скольких ГПа [5]. Возможность снижения напря-
жений в LPCVD-пленках за счет обогащения

кремнием или увеличения температуры осажде-
ния продемонстрирована в [6, 7]. В пленках, по-
лученных плазмохимическим осаждением, зна-
чения напряжений варьируют от –108 Па (сжимаю-
щие) до +108 Па (растягивающие) в зависимости от
частоты и мощности плазменного разряда, тем-
пературы, состава газовой смеси и т.д. [8].

При получении нитрида кремния химическим
осаждением из газовой фазы состав пленок зави-
сит от условий осаждения и может существенно
отличаться от стехиометрического Si3N4. Поэто-
му правильнее использовать формулу SiNx. К ос-
новным недостаткам плазмохимического SiNx, по-
лученного стандартным методом емкостно-связан-
ной плазмы, относят нестехиометричность состава
(отклонение от стехиометрического соотноше-
ния Si : N = 0.75 до ∼1.2) и высокое содержание
водорода. Водород в нитридной пленке примени-
тельно к технологиям ИМС и МЭМС является
нежелательным компонентом [5]. Получение
нитридных пленок, близких к стехиометрическо-
му Si3N4 по соотношению Si : N и по содержанию
водорода, но при существенно более низких тем-
пературах, возможно с использованием плазмы
высокой плотности (ПВП), в которой достижи-
мы концентрации активных частиц на 1–2 поряд-
ка выше в сравнении с обычными реакторами ем-
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костно-связанной плазмы. Высокая скорость дис-
социации позволяет использовать в качестве
прекурсора для осаждения SiNx азот вместо ам-
миака, что снижает концентрацию водорода в
растущей пленке. Для создания ПВП использу-
ются реакторы электронно-циклотронного резо-
нанса и реакторы с индуктивно-связанной плаз-
мой. В работах [2–4] качественные пленки нитрида
кремния для пассивации структур AlGaN/GaN
осаждались при активации индуктивно-связан-
ной плазмой. Как отмечено выше, напряжения в
таких пленках существенно влияют на характери-
стики СВЧ-транзисторов на основе этих гетеро-
структур. В свете вышеизложенного актуальным
является установление зависимости между пара-
метрами процесса осаждения SiNx и механиче-
скими напряжениями, а также оценка возможно-
сти их регулирования.

Целью данной работы было исследование уров-
ня механических напряжений в пленках SiNx, по-
лученных из смеси SiH4 + N2, в зависимости от со-
става газовой смеси, мощности источника плазмы,
температуры осаждения.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Пленки SiNx осаждались методом химическо-

го вакуумного осаждения в ICP-реакторе на уста-
новке STE ICP200D (SemiTEq, Санкт-Петербург).
Пластины кремния КДБ-10 диаметром 100 мм об-
рабатывались в смесях КАРО и ПАР-5, а перед оса-
ждением дополнительно очищались в реакторе в
аргоне при мощности ICP-источника 300 Вт в тече-
ние 120 с. Давление в камере поддерживалось на
уровне 2.5 Па. Поток моносилана (100%) варьиро-
вался в пределах 7.5–9.0 станд. см3/мин (sccm), по-
ток азота – в пределах 4.5–14.5 станд. см3/мин. В
качестве газа-носителя использовался аргон,
поток которого регулировался в пределах 75–
195 станд. см3/мин, или смесь Ar + He. Рабочая
мощность ICP-электрода изменялась в диапазоне
300–800 Вт при частоте 13.56 МГц, температура
подложкодержателя варьировалась от 25 до 350°С.

Контролировались толщина пленки, механи-
ческие напряжения и показатель преломления.
Толщина измерялась на оптическом тонкопле-
ночном рефлектометре FTR, механические на-
пряжения оценивались на хроматическом датчи-
ке белого света CWL. Измерялся радиус кривиз-
ны пластины до и после осаждения нитрида
кремния. Для расчета напряжений (σ) исполь-
зована формула Стоуни [9]

где  – радиус кривизны,  – модуль эластично-
сти (модуль Юнга) пластины (в расчетах прини-

( )
σ =

− ϑ

21 ,
6 1

s

f

tE
R t

R E

малось значение  = 164 ГПа),  – коэффициент
Пуассона подложки (в расчетах принималось зна-
чение  = 0.224),  – толщина подложки,  – тол-
щина пленки. На рис. 1 представлены карты за-
мера толщины пленки и радиуса кривизны пла-
стины. Химический состав нитрида кремния
можно косвенно, но быстро оценить по значению
показателя преломления (n). Для стехиометриче-
ского материала n = 2.02 ± 0.02. Более высокие
значения n соответствуют обогащению пленки
кремнием, значения ниже – обогащению пленки
азотом. Коэффициент преломления измерялся в
одной точке в центре пластины на лазерном эл-
липсометре ЛЭФ-3 М1. Содержание кислорода в
SiNx определялось на энергодисперсионном рент-
геновском микроанализаторе (EDX Brucker), сов-
мещенном со сканирующим электронным мик-
роскопом Hitachi S 4800.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

При варьировании температуры осаждения от
25 до 350°С остаточные напряжения и показатель
преломления пленок изменялись незначительно.
Скорость осаждения пленок при варьировании
состава газовой смеси и температуры осаждения
также изменялась незначительно (в пределах от
23 до 26 нм/мин). При плазменной активации
температура осаждения пленок не превышает
400°С и реакции термораспада исходных реаген-
тов не протекают. Поэтому скорость роста и
свойства пленок практически не зависят от тем-
пературы осаждения, что согласуется с нашими
результатами. В то же время уровень мощности
ВЧ-генератора плазмы сильно влияет на скорость
осаждения и свойства получаемых пленок. В дан-
ной работе исходными реагентами для осаждения
SiNx являются SiH4 и N2. Термораспад моносила-
на начинается при температуре 450°С. Заметной
термической диссоциации молекулы азота с об-
разованием химически активного атомарного
азота не наблюдается вплоть до 3000°С [10]. Акти-
вация разложения моносилана легко достижима в
обычных генераторах емкостно-связанной плазмы.
Для разложения молекулярного азота с образова-
нием атомарного азота в количествах, достаточ-
ных для реализации технологически приемлемых
скоростей роста нитридных пленок, необходимо
использование ПВП.

На рис. 2 и 3 представлены зависимости σ и n
SiNx от состава газовой смеси и мощности ICP-
источника. Измерения проводились для пленок
толщиной 100–120 нм, осажденных при 300°С.
Все сформированные пленки характеризуются
отрицательными (сжимающими) механическими
напряжениями. Зависимость σ и n от соотноше-
ния расходов моносилана и азота (R) показана на
рис. 2а. Как видно, R существенно влияет как на

E ϑ

ϑ st ft
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остаточные напряжения, так и на показатель пре-
ломления. При малых R – от 0.55 до 1.0 (дефицит
моносилана в газовой смеси) – напряжения ми-
нимальны и варьируют от –10 до –50 МПа.

С ростом содержания моносилана в газовой сме-
си возрастают и напряжения, достигая значений
‒250…–300 МПа при R = 1.5–1.9. Показатель
преломления также увеличивается: от 1.78 при R =
0.55 до ~2.07 при R = 1.9. Значения n от 2.0 до 2.05,
соответствующие стехиометрическому составу
Si3N4, достигаются при R = 1.6—1.8. Уменьшение
σ и n с ростом содержания азота в газовой смеси
наблюдалось также в работах [3, 11], в которых
изучался процесс формирования SiNx из смеси
SiH4 + N2 в ICP-реакторе. Это можно связать с
ростом потока активных радикалов азота, посту-
пающих на поверхность подложки, что приводит
к формированию более “рыхлой” пленки с повы-
шенным содержанием азота и, соответственно, к
снижению показателя преломления. Как видно
из рис. 2б, изменение расхода аргона также влия-
ет на уровень напряжений и показатель преломле-
ния нитрида, но в меньшей степени в сравнении с
соотношением [SiH4]/[N2]. С ростом потока аргона
наблюдается тенденция к снижению напряжений.
Так, при [Ar] = 80 станд. см3/мин σ максимально и
составляет –350 МПа. Минимальное σ (–175 МПа)
наблюдается при [Ar] = 180 станд. см3/мин. Показа-
тель преломления с увеличением расхода аргона
также снижается, но незначительно (от 2.02 при
расходе 80 станд. см3/мин до 1.97 при расходе
200 станд. см3/мин).

На рис. 3а представлены зависимости σ и n от
мощности ICP-источника. Подъем мощности от
300 до 800 Вт приводит к пятикратному увеличе-
нию сжимающих напряжений. Сначала происхо-
дит плавное возрастание σ от –125 МПа при 300 Вт
до –275 МПа при 600 Вт. При дальнейшем повы-
шении мощности σ растет быстрее и достигает мак-
симального значения –625 МПа при мощности
800 Вт. Для показателя преломления характерна
обратная тенденция: снижение n с ростом мощ-
ности источника. При минимальном значении
мощности значение n максимально и составляет
2.12. Возрастание мощности до 400 Вт приводит к
снижению n до 2.02. При дальнейшем возраста-
нии мощности n продолжает снижаться и дости-
гает минимального значения 1.96 при 800 Вт. Ско-
рость осаждения пленки также заметно снижает-
ся при увеличении мощности ICP-источника.
Возрастание остаточных напряжений и снижение
скорости роста нитридной пленки с ростом мощ-
ности ICP-источника наблюдались также в [12].
Наблюдаемые эффекты можно связать с распы-
лением поверхности растущей пленки ионами
[12, 13]. С повышением мощности источника воз-
растает энергия бомбардирующих ионов аргона и
азота, что повышает уровень радиационных по-

вреждений в растущей пленке и усиливает распы-
ление нейтральных активных радикалов Si и N с
поверхности. Это в свою очередь приводит к воз-
растанию уровня напряжений и снижению ско-
рости осаждения. О снижении показателя прелом-
ления и соотношения Si : N в нитридной пленке
при возрастании ICP-мощности сообщалось в [14].
Это объяснялось особенностями конструкции
ICP-реакторов, в которых зона осаждения отде-
лена от зоны генерации плазмы для минимиза-
ции повреждений растущей пленки от бомбарди-
ровки ионами. Моносилан подают из кольцевого
источника, расположенного вблизи подложки,
тогда как азот и аргон поступают сверху. В резуль-
тате молекулы азота диссоциируют в объеме ка-

Рис. 1. Карты замера толщины пленки SiNx (а) и радиу-
са кривизны пластины (б) (каждая из 8 линий на карте
радиуса кривизны состоит из 400 точек измерения).
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меры непосредственно под действием плазмы
высокой плотности. Моносилан же разлагается
под воздействием активных радикалов и ионов
азота. При постоянном [SiH4]/[N2] рост мощности
источника приводит к бóльшей концентрации ак-
тивных радикалов азота и к обогащению нитрид-
ной пленки азотом.

На рис. 4 показано изменение σ и n при варьи-
ровании соотношения [Ar]/[He] в газовой смеси
и толщины осажденной пленки. Введение гелия в
газовую смесь позволяет снизить уровень напря-
жений в нитридной пленке от –375 МПа (в отсут-
ствие гелия) до –200 МПа при [Ar]/[He] = 1/10.
Изменения n при варьировании [Ar]/[He] незна-
чительны. Возрастание толщины пленки приводит

к снижению σ от –300 МПа при толщине 100 нм до
–100 МПа при 600 нм, что можно приписать ча-
стичной релаксации напряжений за счет гибко-
сти аморфной сетки Si3N4.

Для оценки темпорального дрейфа остаточ-
ных напряжений в течение трех недель после оса-
ждения проводились измерения σ для двух групп
образцов с различным уровнем остаточных на-
пряжений в нитридных пленках (режимы осажде-
ния пленок приведены в табл. 1). В промежутках
между измерениями образцы хранились на возду-
хе при комнатной температуре. Изменения σ со
временем для двух групп образцов показаны на
рис. 5. Как видно, остаточные напряжения могут
заметно возрастать со временем для пленок с из-

Рис. 2. Зависимости остаточных механических напряжений и показателя преломления от отношения расходов реаги-
рующих газов R = [SiH4]/[N2] при расходе аргона 155 станд. см3/мин (а) и от расхода аргона при R = 1.55 (б) (осаждение
SiNx проводилось при мощности ICP-источника 600 Вт).
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начально низким уровнем остаточных напряже-
ний. Так, для пленок, полученных в режимах 2, 3,
4, 6, наблюдается дрейф напряжений до –40 МПа
в первые 5–7 дней хранения. Для пленок, полу-
ченных в режимах 1 и 5 (при давлении в камере 3.5
и 2.5 МПа соответственно), темпоральные измене-
ния незначительны. Пленки с изначально высоки-
ми остаточными напряжениями, полученные при
высоком давлении в камере и/или высокой мощ-
ности ICP-источника (режимы 7, 8), не проявля-
ют заметного дрейфа σ после трех недель хране-
ния. Предположительно, дрейф напряжений свя-
зан с проникновением влаги и кислорода из воздуха
с последующим окислением SiNx до некого преде-

ла насыщения. Изменений показателя преломле-
ния SiNx при хранении не выявлено.

Кроме стехиометрического соотношения Si : N,
важно оценить содержание в нитридной пленке
примеси кислорода, который влияет на такие ха-
рактеристики нитрида, как показатель преломле-
ния, устойчивость к фтористоводородной кисло-
те и др. [5, 11]. В табл. 2 представлены данные по
содержанию кислорода в нитридных пленках, по-
лученных в различных режимах. Измерения про-
водились через сутки после осаждения. Как видно,
при увеличении рабочего давления и/или мощно-
сти ICP содержание кислорода в нитриде снижа-
ется. Повышение температуры подложки на уро-
вень кислорода не влияет. Пленки с изначально

Рис. 4. Зависимости остаточных механических напряжений и коэффициента преломления от соотношения [Ar]/[He] (а)
и толщины пленки SiNx (б) (R поддерживалось равным 1.55 при мощности ICP-источника 600 Вт).
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Таблица 1. Режимы осаждения пленок SiNx, для которых проводились повторные измерения остаточных напря-
жений

Примечание. [SiH4] = 15 станд. см3/мин, [N2] = 11 станд. см3/мин, [Ar] = 75 станд. см3/мин, [He] = 120 станд. см3/мин;
температура осаждения 150°С.

Режим Давление 
в камере, Па

Мощность
ICP, Вт

Толщина
пленки, нм

1 3.5 600 249

2 2.0 700 397

3 2.5 700 238

4 1.5 800 393

5 2.5 800 231

6 3.5 800 230

7 1.5 1000 227

8 3.5 1000 214
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высокими напряжениями, полученные в режиме 4
(режим идентичен режиму 7 из табл. 1), отлича-
ются минимальным содержанием кислорода.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Пленки нитрида кремния с низкими сжимаю-
щими механическими напряжениями синтезиро-
ваны в ICP-реакторе из смесей SiH4 + N2 + Ar и
SiH4 + N2 + Ar + He. Исследованы зависимости
механических напряжений и показателя прелом-
ления в SiNx от состава газовой смеси, мощности
ICP-источника и температуры. Факторами, опре-
деляющими уровень напряжений и состав нит-
ридных пленок (опосредованно оцениваемый че-
рез показатель преломления), являются соотноше-
ние R = [SiH4]/[N2] и мощность ICP-источника.
При R от 0.55 до 1.0 (дефицит моносилана в газо-
вой смеси) напряжения минимальны и варьиру-
ют от –10 до –50 МПа. При этом показатель пре-
ломления составляет 1.78–1.86, что свидетельству-

ют об обогащении нитрида азотом. Возрастание R
приводит к повышению уровня остаточных напря-
жений и обогащению нитрида кремнием. Значения
n от 2.0 до 2.05, соответствующие стехиометриче-
скому составу Si3N4, достигаются при R = 1.6–1.8
и мощности ICP-источника в 600 Вт.

Подъем мощности ICP-источника от 300 до
800 Вт при прочих неизменных условиях осажде-
ния приводит к пятикратному увеличению уровня
напряжений (от –125 МПа при 300 Вт до –625 МПа
при 800 Вт). Для показателя преломления характер-
на обратная тенденция – снижение n с ростом мощ-
ности источника. Увеличение мощности ICP-ис-
точника приводит также к заметному снижению
скорости роста SiNx. Варьирование температуры
осаждения от 25 до 350°С существенно не влияет
на σ и n полученных пленок, а также на скорость
роста нитрида.

Показано, что для пленок SiNx с низким уров-
нем напряжений может наблюдаться дрейф σ до
–40 МПа в первые 5–7 дней хранения. Пленки с
высокими σ, полученные при высоком давлении
в камере и/или высокой мощности ICP-источни-
ка, не проявляют заметного дрейфа напряжений
после трех недель хранения. Такие пленки харак-
теризуются также самым низким содержанием
кислорода.
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Исследован процесс получения композиционного порошкового материала B4C/ZrB2 методом карбидо-
борного восстановления оксида циркония в присутствии углеродного восстановителя – нановолокни-
стого углерода. Синтез материала проводили в диапазоне температур 1200–1900°С в течение 20 мин.
Оптимальная температура синтеза независимо от состава шихты составила 1650°С. Изучены харак-
теристики композиционных порошков, содержащих 10–30 мол. % ZrB2. Средний размер 50% ча-
стиц композиционного порошка данного состава не превышает 9.5 мкм. Полученные порошки пред-
ставляют собой агрегированные частицы фаз B4C и ZrB2 размером до 10 и 40 мкм соответственно. Визу-
альный анализ микрофотографий порошков показал, что смеси, содержащие 20–30 мол. % ZrB2,
демонстрируют равномерное распределение модифицирующей добавки в объеме частиц B4C, при
этом содержание средних и крупных включений не превышает 15 об. %. Значение удельной поверх-
ности образцов находится в диапазоне 1.3–2.1 м2/г. Частицы диборида циркония равномерно рас-
пределены в матрице карбида бора. Увеличение содержания ZrB2 в композиционном порошковом
материале с 10 до 30 мол. % приводит к повышению его термической стойкости в окислительной
среде. Полученный композиционный материал перспективен для изготовления керамики.

Ключевые слова: карбид бора, диборид циркония, модифицирующая добавка, карбидоборное вос-
становление, керамика
DOI: 10.31857/S0002337X22090056

ВВЕДЕНИЕ
Керамика на основе B4C является весьма пер-

спективным материалом в различных областях
науки и техники. Благодаря уникальному сочета-
нию низкой плотности и высокой твердости дан-
ный материал применяется в производстве лег-
кой брони [1, 2] и режущих инструментов [3]. Из-
за большого сечения поглощения нейтронов кар-
бид бора перспективен для области атомной энер-
гетики [4]. Однако производство и применение
керамики на основе карбида бора ограничено его
плохой спекаемостью, низкими значениями пла-
стичности и коэффициента самодиффузии, а также
невысокой трещиностойкостью (2.0–4.0 МПа м1/2)
[5, 6]. Для улучшения способности к спеканию и
увеличения трещиностойкости в материал вводят

модифицирующие добавки. В качестве такой до-
бавки может быть использован диборид цирко-
ния ZrB2 [7, 8].

Диборид циркония в термодинамическом от-
ношении является весьма стабильным соедине-
нием. Температура его плавления составляет
~3200°С. ZrB2 относится к металлоподобным ту-
гоплавким соединениям, поскольку обладает высо-
кими значениями коэффициента теплопроводно-
сти и удельной электропроводности. Микротвер-
дость керамики из диборида циркония довольно
высока и находится в диапазоне 22.3–22.7 ГПа при
температуре 25°С [9, 10]. Керамика состава B4C–
ZrB2 демонстрирует более высокие прочность на
сжатие и трещиностойкость, чем монолитный B4C
[11, 12], а также обладает большей стойкостью к

УДК 546.271
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окислению [13]. Это позволяет расширить область
применения композиционной керамики на осно-
ве карбида бора в промышленности.

Стоит отметить, что на данный момент наибо-
лее распространено получение композиционного
керамического материала с использованием гото-
вых порошков В4С и ZrB2 в качестве компонентов
шихты [12, 14, 15]. Однако такая шихта требует дли-
тельного (8–24 ч) перемешивания путем высоко-
энергетического размола, поскольку фазы В4С и
ZrB2 имеют разную плотность и склонны к рассла-
иванию. Имеются немногочисленные данные о по-
лучении материалов B4C/ZrB2 методами in situ в со-
ответствии с реакциями (1) [16], (2) [17] и (3) [18]:

(1)

(2)

(3)

При этом реакции (1) и (2) перспективны для
совмещения процесса получения шихты и ее ком-
пактирования, поскольку отсутствуют газообраз-
ные продукты. Однако использование дорогосто-
ящего бора и необходимость длительного пере-
мешивания шихты ограничивают возможность
проведения процессов в соответствии с данными
реакциями для получения компактных компози-
ционных материалов. Предварительное получе-
ние шихты по реакци (3) позволяет получить хо-
рошо перемешанную смесь, не требующую даль-
нейшей длительной гомогенизации.

В качестве источника углерода при проведе-
нии синтеза чаще всего используют ламповую са-
жу [8, 17]. Перспективным направлением являет-
ся исследование процессов синтеза композицион-
ных порошковых материалов с использованием
нановолокнистого углерода (НВУ) [19]. Данный
материал обладает развитой удельной поверхно-
стью, что позволит получить высокодисперсную
шихту для изготовления керамики при удовле-
творительных параметрах синтеза.

Целью настоящей работы было исследование
процесса синтеза и свойств композиционных по-
рошков B4C/ZrB2, полученных методом карбидо-
борного восстановления (реакция (3)) с исполь-
зованием НВУ.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для получения композиционного порошково-

го материала B4C/ZrB2 в качестве реагентов ис-
пользовали высокодисперсный карбид бора В4С
(содержание основного вещества 98.5 мас. %, сред-
ний размер частиц 2.1 мкм), синтезированный
из простых веществ [20]; оксид циркония ZrO2

2 2 4ZrB + 4B + C = ZrB + B C,
+ =

= +2 4

1 – Zr + 2B 4B +( )( ) ( )
( )

 C
1 – ZrB B C,

x x
x x

+ + + =
= + +

4 2

4 2

1 B C 2 ZrO 3 C
B C 2 Zr 4 O.

(
B

)
C

x x x
x x

(ТУ 6-09-2486-77, содержание основного веще-
ства 98.8 мас. %, средний размер частиц 10.4 мкм);
нановолокнистый углерод (содержание углерода
99 мас. %, удельная поверхность около 150 м2/г)
[21, 22]. Порошок ZrO2 предварительно измель-
чали в планетарной шаровой мельнице АГО–2С
(материал мелющих тел – ZrO2) при соотноше-
нии массы порошка к массе шаров 1 : 30 в течение
5 мин с ускорением 20 g. Средний размер частиц
ZrO2 после измельчения составил 3.3 мкм. На
рис. 1 представлены микрофотографии реагентов.

Состав шихты подбирали таким образом, что-
бы в соответствии с реакцией (3) были получены
порошковые материалы, содержащие 10, 20, 25 и
30 мол. % ZrB2. В соответствии с диаграммой состо-
яния системы B4C–ZrB2 в точке эвтектики содер-
жание ZrB2 составляет ~25 мол. % [23]. Таким обра-
зом, для исследований были выбраны доэвтектиче-
ские, эвтектический и заэвтектический составы.

Образцы были обозначены как Z10, Z20, Z25 и
Z30 соответственно. Исходные порошки смеши-
вали в планетарной шаровой мельнице в течение
5 мин с ускорением 20 g, после чего просеивали
через сито с размером ячейки 100 мкм.

Синтез проводили в индукционной печи тигель-
ного типа ВЧ–25АВ в среде аргона для предотвра-
щения нежелательного азотирования карбида бо-
ра и образующегося диборида циркония. Калиб-
ровка была проведена по температурам плавления
меди квалификации “х. ч.” (1083°С), никеля ква-
лификации “х. ч.” (1455°С), сульфида марганца с
содержанием основного вещества не менее 99.9%
(1615°С) и платины квалификации “х. ч.” (1769°С).
Контроль температуры осуществляли с использо-
ванием оптического пирометра Кельвин Компакт
2300. Давление в реакторе было близким к атмо-
сферному. Поскольку определение парциального
давления оксида углерода в газовой смеси Ar + CO
затруднительно, температуры начала восстанов-
ления диоксида циркония в соответствии с реак-
цией (3) определяли для разных давлений СО. Ре-
зультаты термодинамических расчетов, выполнен-
ных по методике, изложенной в монографии [24],
приведены на рис. 2.

Величина изобарно-изотермического потен-
циала реакции карбидоборного восстановления ди-
оксида циркония становится отрицательной при
температурах 1353, 1491 и 1660 К для давлений СО
0.001, 0.01 и 0.1 МПа соответственно. Для обеспе-
чения полноты протекания реакции может по-
требоваться термообработка при более высоких
температурах. Это подтверждено данными термо-
динамического моделирования, приведенными в
публикациях [25, 26]. В данных работах показано,
что оптимальная температура синтеза находится
в диапазоне 1540–2280°С.
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В настоящем исследовании термообработку
шихты для изготовления порошкового матери-
ала B4C–25 мол. % ZrB2 (Z25) проводили при 1200,
1400, 1650 и 1900°С в течение 20 мин в соответ-
ствии с реакцией (3). Полноту протекания реак-
ции определяли путем взвешивания шихты и
продуктов реакции и сопоставления экспери-
ментальных данных с теоретическими. Расчет-
ная убыль массы при полном протекании реак-
ции в данном случае составляет 16.6 мас. %. С уче-
том незначительного содержания примесей в
реагентах она может быть немного ниже. По-
скольку результаты проведенных исследований
показали, что оптимальная температура синтеза
составила 1650°С, то дальнейшие эксперименты
проводили при этой температуре. Для исследова-
ния влияния состава шихты на свойства получае-
мого материала была проведена термообработка
образцов Z10, Z20 и Z30 при температуре 1650°С
в течение 20 мин.

Полученные композиционные порошки ис-
следовали с помощью рентгенофазового и хи-
мического анализов. Рентгенофазовый анализ
проводили на дифрактометре ДРОН-3 с исполь-
зованием CuKα-излучения. При расшифровке ди-
фрактограмм применяли банк данных Power Dif-
fraction File (PDF–2). Соотношение фаз B4C и ZrB2
определялось методом корундовых чисел. Содер-
жание общего углерода определяли методом ин-
фракрасной абсорбционной спектрометрии на ана-
лизаторе серы и углерода LECO CS 844 в соот-
ветствии с ГОСТ 12344-2003. Микроструктуру
материала и морфологию частиц изучали с при-
менением растрового электронного микроскопа
S–3400N (Hitachi), оборудованного приставкой
для энергодисперсионного анализа производства
(Oxford Instruments). Анализ микрофотографий
проводили с использованием программы ImageJ.
Распределение частиц по размерам устанавлива-
ли на лазерном анализаторе частиц MicroSizer 201
ВА “Инструментс”. Удельную поверхность опре-
деляли по методике низкотемпературной адсорб-
ции азота с использованием прибора Quanta-
chrom NOVA 2200e. Тугоплавкие соединения и
изделия из них обычно эксплуатируются в экс-
тремальных условиях, в т.ч. и в окислительных
средах. Поэтому их стойкость к действию кисло-
рода при повышенных температурах является
важным свойством. Термоокислительную ста-
бильность образцов определяли с использовани-
ем прибора синхронного термического анализа
Netzsch STA 449 C Jupiter. В ходе анализа прово-
дили окисление образца в атмосфере синтетиче-
ского воздуха при нагревании до температуры
1000°С со скоростью 15°С/мин.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

В табл. 1 приведены данные по убыли массы
образцов, полученных при различных температу-
рах синтеза из шихты, состав которой соответ-
ствует содержанию 25 мол. % ZrB2. Из получен-
ных результатов следует, что реакция боридооб-
разования полностью завершается только при
температуре 1650°С.

Рис. 1. Снимки РЭМ реагентов: карбида бора (а), ди-
оксида циркония (б), НВУ (в).

(б)

10 мкм

10 мкм

10 мкм(в)

(a)
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Дифрактограммы образцов представлены на
рис. 3. Анализ дифрактограмм показывает, что
при температуре синтеза 1200°С отчетливо видны
пики непрореагировавших фаз ZrO2 и С, а также
имеются небольшие пики, соответствующие фазе
ZrB2. При температуре синтеза 1400°C пики фазы
ZrO2 еще присутствуют, при этом наблюдается
явное наличие целевых фаз ZrB2 и B4C. При
температуре 1650°С и выше процесс протекает
полностью и на дифрактограмме присутствуют
только пики целевых фаз.

На рис. 4 приведены электронные микрофото-
графии порошковых материалов, синтезированных
при температурах 1200–1900°С. На снимках образ-
цов, полученных при 1200 и 1400°С, можно на-
блюдать наличие разнородных частиц, часть из
которых по размеру и форме сходна с частицами
используемого НВУ (рис. 1в). Это может свиде-
тельствовать о неполном протекании реакции
синтеза. Образцы, полученные при температурах

1650 и 1900°С, имеют однородные агрегированные
частицы, размер которых не превышает несколь-
ких микрон. Частицы имеют ровные края. Резуль-
таты энергодисперсионного анализа показали на-
личие циркония, бора и незначительного количе-
ства кислорода.

Для определения оптимальной температуры
синтеза было исследовано влияние повышения
температуры синтеза на некоторые свойства по-
рошкового материала B4C–25 мол. % ZrB2. Уста-
новлено, что с увеличением температуры термо-
обработки с 1650 до 1900°С средний размер частиц
возрастает с 8.5 до 8.7 мкм, а удельная поверхность
уменьшается с 1.4 до 1.3 м2/г. Данные характери-
стики меняются незначительно. Это позволяет сде-
лать вывод, что проведение синтеза при более
высокой температуре (1900°С) нецелесообраз-
но, поскольку ведет к повышению энергозатрат
и усиленному износу печного оборудования.

Таким образом, можно сделать вывод, что оп-
тимальная температура синтеза композиционных
материалов составляет ~1650°С. По этой причине
было изучено влияние состава шихты на свойства
порошковых материалов, синтезированных при
данной температуре.

Экспериментальная убыль массы образцов, по-
лученных при термообработке шихты, содержащей
10, 20, 25 и 30 мол. % ZrB2, практически полно-
стью совпадала с расчетной (отклонение не более
0.6 мас. %) (табл. 2). Это свидетельствует о полном

Рис. 2. Температурные зависимости изобарно-изотермического потенциала (энергии Гиббса) реакции синтеза
B4C/ZrB2 для разных давлений СО.
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Таблица 1. Значения убыли массы шихты состава B4C–
25 мол. % ZrB2 в зависимости от температуры синтеза

Температура синтеза, °С Убыль массы, мас. %

1200 1.3
1400 2.3
1650 16.0
1900 15.8
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Рис. 3. Дифрактограммы порошков B4C–25 мол. % ZrB2, синтезированных при разных температурах.

604020

ZrB2

2�, град

I

B4C

ZrO2

C1900�C

1650�C

1400�C

1200�C

Рис. 4. Снимки РЭМ порошков B4C–25 мол. % ZrB2, синтезированных при 1200 (а), 1400 (б), 1650 (в) и 1900°С (г).
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протекании реакции при температуре 1650°С, что
также подтверждается данными рентгенофазово-
го анализа. Фазы ZrB2 и B4C присутствуют во всех
термообработанных образцах (рис. 5). Содержа-
ние фазы ZrB2, рассчитанное методом корундо-
вых чисел, составило 11, 20, 24 и 29 мол. % для об-
разцов Z10, Z20, Z25 и Z30 соответственно. Полу-
ченные значения близки к расчетным.

Результаты определения содержания общего
углерода в образцах представлены в табл. 2, они
близки к расчетным значениям. Это позволяет сде-
лать вывод о полном протекании реакций синтеза.

На рис. 6 и 7 приведены микрофотографии об-
разцов с различным содержанием ZrB2. Анализ
микрофотографий позволяет сделать вывод, что
полученные порошки представляют собой агре-
гированные частицы фаз B4C и ZrB2 размером до

10 и 40 мкм соответственно. Изображения, пред-
ставленные на рис. 7, характеризуют распределе-
ние частиц фазы ZrB2 (светлая область) в матрице
B4C (темная область). На рис. 7а наблюдается не-
равномерный характер распределения фазы ZrB2
для образца Z10. При этом для образцов с бóль-
шим содержанием модифицирующей добавки
наблюдается равномерное распределение ча-
стиц (рис. 7б–7г), а также наличие средних и
крупных включений. Для образца Z20 (рис. 7б)
характерно наличие единичных крупных включе-
ний фазы ZrB2 размером 10–40 мкм в количестве не
более 2.5 об. %. В образце Z25 зафиксировано до
5 об. % включений ZrB2 размером менее 10 мкм
(рис. 7в). Для образца Z30 (рис. 7г) наблюдалось со-
держание до 5 об. % крупных включений размером
10–40 мкм и до 15 об. % средних включений разме-
ром менее 10 мкм.

В процессе проведения седиментационного ана-
лиза композиционные порошки B4C/ZrB2 подвер-
гались ультразвуковому диспергированию при
мощности 200 Вт в течение 30 с. Гистограммы об-
разцов Z10 и Z30 представлены на рис. 8. На гисто-
граммах присутствуют два пика. Примечателен тот
факт, что высота второго пика с увеличением содер-
жания ZrB2 возрастает. Можно предположить, что
часть гистограммы с меньшим размером частиц в
основном характеризует фазу B4C. Следователь-
но, часть гистограммы с большим размером ча-

Таблица 2. Результаты определения содержания об-
щего углерода

Образец
СС, мас. %

эксперимент расчет

Z10 17.9 17.7
Z20 14.1 14.4
Z25 12.5 12.9
Z30 11.9 11.6

Рис. 5. Дифрактограммы порошков, содержащих 10, 20, 25 и 30 мол. % ZrB2.
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стиц характеризует фазу ZrB2. Этот предположение
согласуется с исследованиями процессов синтеза
индивидуальных порошков карбида бора [27] и
диборида циркония [28]. Гистограммы распреде-
ления частиц по размерам, представленные в ра-
боте [27], показали, что для карбида бора харак-
терно образование более мелких частиц со средним
размером около 2 мкм. При этом ZrB2, синтезиро-
ванный методом карбидоборного восстановления
[28], имел средний размер частиц около 11 мкм.
Исходя из этого в настоящей работе был рассчи-
тан средний размер частиц и агрегатов для каж-
дой фазы по соответствующим участкам гисто-
граммы, а также определены стандартные откло-
нения и показатели асимметричности по методике
[29] (табл. 3).

Все образцы характеризуются значительным
разбросом частиц по размерам. Наблюдается за-
кономерное увеличение размера частиц фазы B4C
в результате термообработки в сравнении с ис-
ходным порошком B4C (2.1 мкм). Величины стан-
дартного отклонения свидетельствуют о широком
диапазоне распределения частиц по размерам (ча-
стицы полидисперсны). Невысокое значение сте-
пени асимметричности является доказательством

симметричности кривых распределения. Наиболь-
шее значение среднего размера частиц фаз B4C и
ZrB2 характерно для образца, состав которого бли-
зок к эвтектическому (25 мол. % ZrB2).

Значения удельной поверхности для образцов
Z10, Z20, Z25 и Z30 составили 1.8, 2.1, 1.3 и 1.7 м2/г
соответственно. Таким образом, наименьшая
удельная поверхность характерна для образца,
содержащего 25 мол. % ZrB2.

При нагревании композиционных порошков
B4C/ZrB2 в токе синтетического воздуха процесс
окисления предположительно протекает в соот-
ветствии с реакцией (4). При этом наблюдается
прирост массы образцов

(4)

Для определения термоокислительной стабиль-
ности полученных порошков проводили их окисле-
ние в атмосфере кислорода. Термогравиметриче-
ские кривые порошков B4C/ZrB2 различного соста-
ва практически идентичны. На рис. 9 представлены
результаты термического анализа образца Z10.
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Рис. 6. Снимки РЭМ композиционных порошков B4C/ZrB2, содержащих 10 (а), 20 (б), 25 (в), 30 мол. % ZrB2 (г).
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Результаты термогравиметрического анализа
показывают, что прирост массы, вызванный про-
цессом окисления, начинается при температуре
~550°С. При достижении 1000°С окисляется не
более 50% порошкового материала (табл. 4).

Неполное окисление образцов можно объяс-
нить образованием жидкой защитной пленки ок-
сида бора В2О3 (температура плавления ~450°С)
[30] на поверхности частиц B4C и ZrB2. Следует
отметить, что доля окисленных веществ в компо-

Рис. 7. Снимки РЭМ композиционных порошков B4C/ZrB2, содержащих 10 (а), 20 (б), 25 (в), 30 мол. % ZrB2 (г), при
бóльшем увеличении.

(б)300 мкм 300 мкм

300 мкм300 мкм(в) (г)

(a)

Таблица 3. Результаты гранулометрических исследований композиционных порошков B4C/ZrB2

Примечание. D50 – средний размер 50% частиц.

Образец D50, мкм Фаза Средний размер 
частиц фазы, мкм

Стандартное 
отклонение, мкм

Степень 
асимметричности

Z10 7.26
B4C 4.71 1.89 –0.04

ZrB2 39.88 1.57 0.01

Z20 8.58
B4C 5.13 1.91 –0.04

ZrB2 39.35 1.57 0.01

Z25 8.49
B4C 5.30 1.85 –0.04

ZrB2 41.01 1.58 0.01

Z30 9.44
B4C 5.17 1.94 –0.06

ZrB2 36.79 1.57 0.02
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зиционном материале уменьшается с увеличени-
ем содержания ZrB2. Это позволяет сделать вывод,
что внесение модифицирующей добавки ZrB2 по-
вышает стойкость материала к окислению при по-
вышенных температурах.

Проведенные исследования показали, что по-
лучение композиционных порошков B4C/ZrB2 ме-
тодом карбидоборного восстановления позволяет
получить материал с относительно равномерным
распределением частиц ZrB2 в матрице В4С. При
этом наличие модифицирующей добавки повы-
шает термоокислительную стабильность компо-

зиционного порошка и делает его перспективным
для изготовления керамики. Однако полученная та-
ким образом шихта должна подвергаться предва-
рительному измельчению, поскольку в синтези-
рованном материале обнаружено наличие отно-
сительно крупных включений фазы ZrB2. Кроме
того, компактирование порошков B4C/ZrB2 сле-
дует проводить в инертной среде или в вакууме,
поскольку материал склонен к окислению кисло-
родом воздуха при температурах выше 550°С.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Композиционные порошки B4C/ZrB2 получе-
ны методом карбидоборного восстановления ок-
сида циркония в присутствии избытка карбида
бора и нановолокнистого углерода. Установлено,
что процесс образования фазы ZrB2 начинается при
1200°С, но полностью завершается при 1650°С.
Дальнейшее повышение температуры приводит к
увеличению размера частиц. Увеличение содер-
жания ZrB2 с 10 до 30 мол. % приводит к повыше-
нию термической стойкости материала в окисли-
тельной среде. Средний размер 50% частиц ком-
позиционного порошка для данных составов не
превышает 10 мкм, значение удельной поверхно-
сти находится в диапазоне 1.3–2.1 м2/г. Получен-
ный композиционный материал перспективен
для изготовления керамики.

Рис. 8. Гистограммы образцов Z10 (a) и Z30 (б): X — массовое содержание, D – размер частиц.
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Рис. 9. Кривые ТГ (1) и ДСК (2) образца Z10.
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Таблица 4. Результаты термогравиметрического анализа образцов B4C/ZrB2

Образец Расчетная 
прибыль массы, %

Фактическая 
прибыль массы, %

Массовая доля 
окисленных веществ, %

Z10 237 106 45
Z20 225 95 42
Z25 219 83 38
Z30 214 78 36
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Проведены исследования фазового состава и структуры металлокерамических материалов, получен-
ных при самораспространяющемся высокотемпературном синтезе порошковой смеси 41Ti + 41B + 18Fe
(ат. %) с добавкой наноразмерного AlN. Представлены результаты по динамике фазообразования
при горении исследуемых составов методом времяразрешающей рентгеновской дифракции. Пока-
зано, что без AlN формируется материал на основе интерметаллида FeTi и упрочняющей фазы TiB2.
Добавка в базовую смесь 5 мас. % AlN приводит к изменению фазового состава материала. Форми-
руется интерметаллидная матрица FeTi–(FeAl)2Ti, упрочненная фазами TiB2 и TiN.

Ключевые слова: бориды титана, самораспространяющийся высокотемпературный синтез, система
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ВВЕДЕНИЕ

Металлокерамические композиционные ма-
териалы (МКМ) на основе боридов титана и ме-
таллической матрицы представляют интерес в ка-
честве конструкционных и функциональных ма-
териалов благодаря их механическим свойствами
и химической стабильности [1]. Боридные фазы
обеспечивают значительные твердость, удельную
прочность и модуль упругости, а благодаря метал-
лической фазе МКМ обладают высокими пла-
стичностью и ударной вязкостью [2]. Существу-
ют две группы МКМ на основе боридов титана:
TiВ2–MB и TiB–MB (MB – металлическая связ-
ка, metal binder). В случае композитов TiB–MB в
качестве металлической связки преимуществен-
но используется Ti [3–6] или его сплавы [7]. До-
стоинством двухфазной системы TiB–Ti является
ее термодинамическая стабильность и близость
коэффициентов термического расширения TiB и
Ti: 7.2 × 10–6 и 8.2 × 10–6 K–1 соответственно. Од-
нако при использовании боридных МКМ в каче-
стве износостойких покрытий, эксплуатируемых
в условиях повышенных температур, более пред-
почтительным является упрочнение фазой TiB2,
твердость (HV ~ 25–34 ГПа) и модуль упругости
(E ~ 540–570 ГПа) [8] которой существенно пре-
вышают твердость (HV ~ 18 ГПа) и модуль упруго-
сти (E ~ 370–425 ГПа) TiB [9].

Синтез боридных МКМ проводят преимуще-
ственно методами порошковой металлургии, в
результате получают композиционные порош-
ки или компактные изделия. Классическими мето-
дами синтеза являются горячее изостатическое
прессование (HIP) [10] и плазменное искровое
спекание (SPS) [11]. Относительно недавно стали
развиваться аддитивные DED (directed energy
deposition) технологии получения МКМ. Для по-
лучения боридных МКМ широко используется ме-
тод самораспространяющегося высокотемператур-
ного синтеза (СВС) [4, 12–16] и его совмещение с
экструзией, проводимой непосредственно во вре-
мя синтеза [5]. В результате совмещения процесса
СВС с высокотемпературной деформацией по-
лучают плотные длинномерные металлокерами-
ческие электроды для нанесения износостойких
покрытий.

Улучшение эксплуатационных характеристик бо-
ридных МКМ возможно путем введения модифици-
рующих наноразмерных добавок. Модифициро-
вание дисперсными добавками тугоплавких со-
единений может приводить как к измельчению
зеренной структуры МКМ, так и к формирова-
нию новых упрочняющих фаз при взаимодействии
добавки с металлической матрицей. Этот эффект
был обнаружен при модифицировании МКМ Ti–
TiB, полученного методом СВС, при введении в
исходную шихту наноразмерного порошка Si3N4

УДК 621.76266.017

EDN: TJQGMZ



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 9  2022

САМОРАСПРОСТРАНЯЮЩИЙСЯ ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫЙ СИНТЕЗ 957

[17]. Было установлено, что добавление 5 мас. %
Si3N4 приводит к образованию TiN и Ti5Si3 в ре-
зультате взаимодействия расплава Ti с Si3N4. Ана-
логичный подход, заключающийся в модифици-
ровании боридного МКМ TiB2–FeTi наноразмер-
ным AlN, был использован в настоящей работе.
Идея использования AlN в качестве модификато-
ра при СВС в системе Ti–B–Fe заключается в
разложении AlN в волне горения с образованием
дисперсных включений TiN, являющихся наряду с
TiB2 дополнительной упрочняющей фазой. Кроме
того, ожидается, что Al войдет в состав металли-
ческой матрицы FeTi, повышая ее пластичность.

Целью работы было установление возможно-
сти получения МКМ TiB2–FeTi методом СВС
из порошковой смеси элементов и исследование
влияния на структуру и фазовый состав материала
добавки наноразмерного порошка AlN.

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ

Cистема TiB2–Ti является термодинамически
неустойчивой, т.е. двухфазная область одновремен-
ного существования TiB2 и Ti отсутствует на
диаграмме состояний (рис. 1) [18]. В результате
при высокой температуре происходит реакция
TiB2 + Ti → 2TiB. Вследствие этого в качестве
связки для зерен TiB2 используют металлы или
сплавы: Fe [7, 18–23], FeMo [24, 25], Ni [26, 27],
NiCr [28], FeCr [29], FeAl [30]. Система Ti–B–Fe
является базовой платформой для разработки из-
носостойких МКМ с упрочняющей фазой TiB2.
Согласно [31], частицы TiB2 хорошо смачиваются
расплавом Fe (краевой угол смачивания состав-
ляет 15°–20°) по сравнению с оксидной и карбид-
ной керамикой. Кроме того, коэффициенты тер-
мического расширения TiB2 [32] и Fe [33] близки
(7.3 × 10–6 и 8.2 × 10–6 K–1 соответственно), что обес-
печивает высокую стойкость к термоудару. Важным
преимуществом системы Ti–B–Fe является су-
ществование двухфазных областей TiB2–Fe,
TiB2–Fe2Ti и TiB2–TiFe (рис. 1) [34], т.е. фазы в
псевдобинарных системах TiB2–MB термодина-
мически стабильны при любом соотношении ке-
рамического и металлического компонентов. Боль-
шинство исследований сплавов TiB2–MB проводи-

лось на псевдобинарной системе TiB2–Fe [7, 19–
23]. Однако не менее перспективными с точки зре-
ния повышенных механических свойств являются
двухфазные сплавы TiB2–FeTi и TiB2–Fe2Ti. Не-
смотря на меньшую пластичность интерметаллид-
ных соединений FeTi и Fe2Ti по сравнению с Fe, из-
носостойкость таких сплавов, где они служат мат-
рицей, будет существенно выше, что позволит
улучшить трибологические свойства покрытий
из МКМ на основе TiB2 и интерметаллидов си-
стемы Ti–Fe. Поэтому одной из задач работы бы-
ло получение МКМ на основе псевдобинарной
системы TiB2–FeTi.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В качестве исходных материалов использова-
лись порошки Ti, Fe, B и AlN, параметры которых
представлены в табл. 1. Наноразмерный порошок
AlN, используемый в качестве модификатора,
был получен по азидной технологии СВС [35].

Исследования проводились с использованием
смеси состава 41Ti + 41B + 18Fe (ат. %), кото-
рый находился в двухфазной области TiB2–FeTi
на диаграмме состояния системы (рис. 1) и со-
ответствовал массовому отношению компонен-
тов 57Ti + 13B + 30Fe. Содержание добавки AlN в
базовой смеси составляло 5 мас. %. Смешение по-
рошков проводили в шаровой мельнице в течение
4 ч на воздухе. Шихтовые заготовки массой ~8 г,
размером 30 × 13 × 5 мм прессовали в прямо-
угольной пресс-форме при давлении, обеспечи-
вающем относительную плотность 0.6. Для каж-
дого состава готовили по 4 образца.

Синтез проводили в среде гелия в специализи-
рованной камере, предназначенной для исследо-
вания динамики фазообразования при горении
гетерогенных сред методом времяразрешающей
рентгеновской дифракции [36]. Образец устанав-
ливался на платформу из BN, расположенную в ка-
мере. Инициирование экзотермической реакции
осуществлялось от вольфрамовой спирали, касаю-
щейся торца образца, так чтобы фронт горения рас-
пространялся вдоль длинной стороны. Дифракци-
онная картина (FeKα-излучение) регистрировалась
с момента инициирования в течение 64 с с часто-
той 1 Гц. В результате получали серию из 64 рент-

Таблица 1. Характеристики исходных порошков

Порошок Марка Содержание основного 
вещества, не менее, мас. %

Содержание O, 
мас. %

Размер частиц основной 
фракции, мкм

Ti ПТОМ-1 98.8 – 45
B Б-99А 99.5 0.3 20
Fe Р-10 97 0.2 25
AlN СВС-Аз 97 0.05 0.08–0.1
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генограмм с экспозицией 1 с. Температуру из-
меряли термопарой ВР5/20, спай которой нахо-
дился в контакте с поверхностью образца в его
центральной части.

Синтезированный материал после горения ис-
следовали методом порошковой рентгеновской ди-
фракции на дифрактометре ДРОН-3 с графитовым
монохроматором на вторичном пучке (CuKα-излу-
чение). Регистрация рентгенограмм велась в ре-
жиме пошагового сканирования в интервале уг-
лов 2θ = 25°–80° с шагом 0.02° и экспозицией 8 с
в точке. Рентгенофазовый анализ (РФА) проводил-
ся в программе Crystallographica Search-Match [37] с
использованием базы дифракционных данных
ICDD PDF2 [38]. Полнопрофильный анализ ди-
фрактограмм выполняли в пакете Jana2006 [39].
На первом этапе анализа, проводимом методом
Ле Бейля, уточнялись параметры элементарной
ячейки фаз, параметры профиля рефлексов, фон
и сдвиг нуля. На втором этапе методом Ритвельда
в уточнение включали содержание фаз и текстуру.
В качестве исходной модели для уточнения ис-
пользовались структурные данные идентифициро-
ванных фаз, приведенные в Crystallography Open
Database [40] и Materials Project [41]. Микрострук-
туру материала исследовали на сканирующем элек-
тронном микроскопе LEO-1450 VP с пристав-
кой энергодисперсионного анализа INCA 300.
Для анализа микроструктуры образцы помеща-
лись в металлическую обойму и заливались сплавом

Вуда, после чего проводились операции шлифовки
и полировки.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Горение порошковой смеси 41Ti + 41B + 18Fe. В

результате нагрева торца образца вольфрамовой
спиралью наблюдалось распространение плоско-
го фронта горения со скоростью ~15 мм/с. После
синтеза образцы сохраняли исходные размеры и
форму. Максимальная зарегистрированная темпе-
ратура горения на поверхности составляла 1200°С.
РФА продукта (рис. 2) показал, что он содержит
преимущественно интерметаллид FeTi и TiB2.

Микроструктура образца (рис. 3) также свиде-
тельствует об образовании многофазного компози-
ционного материала. Зерна боридов титана имеют
характерную форму: вискеры TiB и частицы TiB2
прямоугольной формы. Размер зерен TiB2 составля-
ет 0.5–2 мкм, длина вискеров TiB достигает 5 мкм.
Зерна округлой формы, по результатам элемент-
ного анализа, характеризуются повышенным со-
держанием азота, что в совокупности с данными
РФА о наличии интенсивных рефлексов TiN поз-
воляет отнеси их к фазе TiN. Интерметаллидная
матрица неоднородна по составу. Светлые обла-
сти – FeTi, а в более темных зонах наблюдается
повышенное содержание кислорода, что, в соот-
ветствии с данными РФА, позволяет идентифи-
цировать их как фазу Fe3Ti3O.

Рис. 1. Изотермическое сечение диаграммы состояния Ti–Fe–B при 1000°С  [18].
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Наличие в составе продукта TiN и Fe3Ti3O при
горении в инертной атмосфере связано с присут-
ствием кислорода и азота на поверхности исход-
ных порошков в адсорбированном состоянии или
в виде оксидов в случае кислорода.

Дифракционная картина, полученная мето-
дом времяразрешающей рентгеновской дифрак-
ции, представлена в виде двумерного поля в коор-
динатах угол–время (рис. 4). Анализ последова-

тельности дифрактограмм при горении смеси
41Ti + 41B + 18Fe показывает, что экзотермиче-
ской реакцией, обеспечивающей распростра-
нение волны горения, является реакция обра-
зования TiB2. Интенсивный рефлекс 101 этой фа-
зы появляется на дифракционном поле первым,
сразу после исчезновения рефлексов исходных
металлов Fe и Ti, при этом происходит резкое по-
вышение температуры. Вследствие высокой ско-

Рис. 2. Дифрактограмма порошка, полученного при горении смеси 41Ti + 41B + 18Fe (синяя линия – разностная кри-
вая между экспериментальной и расчетной дифрактограммами).
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Рис. 3. Микроструктура материала, полученного при горении смеси 41Ti + 41B + 18Fe.
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рости горения (~15 мм/c) фронт реакции прохо-
дит облучаемую область шириной ~2 мм за время
около 130 мс. Следовательно, за время регистрации
одной дифрактограммы 1 с фронт горения уходит
из анализируемой области. В результате на ди-
фракционном поле не наблюдается аморфное га-
ло, характерное для жидкой фазы, а сразу появля-
ется рефлекс первой кристаллизующейся фазы
TiB2. Следующей фазой, рефлексы 101 и 002 кото-
рой возникают на дифракционном поле через 1 с
после появления рефлекса TiB2, является интер-
металлид FeTi. Интенсивность рефлекса 101 FeTi
увеличивается в течение 5 с. На термограмме в этот
период наблюдается изотермический участок, сви-
детельствующий о выделении теплоты кристалли-
зации FeTi (tпл = 1430°С). Образование интерметал-
лида Fe3Ti3Ox (tпл ~ 1300°С) наблюдается через 7 с
после прохождения волны горения и связано с
диффузией кислорода в расплав FeTi. Соедине-
ние Fe3Ti3Ox является фазой переменного состава
по кислороду с x = 0–1. При максимальном зна-
чении x = 1 содержание кислорода составляет
4.9 мас. %. На дифракционном поле также наблю-
дается появление слабого рефлекса 111 TiN. Низкая
интенсивность не позволяет достоверно опреде-
лить момент его формирования – в волне горения
или после прохождения фронта.

Анализ полученных экспериментальных данных
показывает, что фазовый состав синтезированного
материала не соответствует равновесному составу
TiB2–FeTi, который можно было ожидать исходя

из равновесной диаграммы состояния для сме-
си 41Ti + 41B + 18Fe. Следовательно, несмотря на
синтез в инертной среде, адсорбированные газы
оказывают влияние на фазовый состав конечного
продукта. В результате интерметаллид FeTi, нахо-
дясь в расплаве, частично насыщается кислоро-
дом, образуя при кристаллизации тройное соеди-
нение Fe3Ti3Ox. Неожиданным оказалось присут-
ствие в синтезированном материале небольшого
количества фазы TiN, которую планировалось по-
лучить при горении смеси с добавкой AlN. В связи
с этим интересным направлением развития ис-
следований в области модифицирования сплавов
системы Ti–B–Fe нитридными фазами является
проведение СВС в атмосфере азота.

Горение смеси 41Ti + 41B + 18Fe + 5 мас. % AlN.
Экзотермическое взаимодействие компонентов в
смеси с добавкой AlN также протекает в виде
фронтального распространения волны горения.
Скорость и температура горения несколько сни-
жаются, что, очевидно, связано с потерей тепла
на нагрев и термическое разложение AlN. РФА
(рис. 5) показывает, что полученный материал яв-
ляется многофазным (табл. 2).

Микроструктура образца (рис. 6) также свиде-
тельствует об образовании многофазного матери-
ала. Форма и размер структурных составляющих
сплава близки к сплаву, полученному без добавки
AlN. Основу материала составляет интерметаллид-
ная матрица на базе соединений системы Fe–
Ti. Однако в отличие от предыдущего случая,

Рис. 4. Дифракционная картина горения смеси 41Ti + 41B + 18Fe.
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кроме FeTi и Fe3Ti3O, обнаружена фаза Лавеса
(Fe1–xAlx)2Ti, которая является фазой переменно-
го состава с х = 0–0.5. Параметры элементарной
ячейки (Fe1–xAlx)2Ti (P63/mmc) составили a =
= 4.8832(6) Å и с = 7.928(1) Å. Исходя из извест-
ной зависимости метрики ячейки от содержания
Al [42] был определен ее состав – (Fe0.75Al0.25)2Ti.
Очевидно, что образование фазы Лавеса связано
с добавкой в смесь AlN, служившего источником
Al. Атомы Al замещают часть позиций Fe в эле-
ментарной ячейке. Содержание боридных фаз
TiB2 и TiB практически не изменяется по сравне-
нию с их содержанием в продукте, синтезирован-
ном без добавки AlN (табл. 2). Наиболее значи-
мым является увеличение до 19.5 мас. % TiN в син-
тезированном материале. Очевидно, что 5 мас. %
AlN в качестве источника азота не обеспечивают
столь существенного роста концентрации TiN в
продукте. При условии полного разложения AlN
и последующего образования TiN максимальное
содержание TiN не может превышать 7.6 мас. %.
По-видимому, повышенное содержание TiN
обусловлено в том числе и наличием азота на

поверхности исходных порошков в адсорбиро-
ванном состоянии.

Динамика фазообразования (рис. 7), наблюда-
емая при горении смеси 41Ti + 41B + 18Fe с добав-
кой AlN, близка к динамике горения смеси без
AlN. На дифракционном поле после исчезнове-
ния рефлексов Fe и Ti и интенсивного роста темпе-
ратуры первыми появляются рефлексы TiB2, т.е.
экзотермической реакцией, обеспечивающей рас-
пространение волны горения, является реакция об-
разования TiB2. Далее в течение 1 с наблюдается
появление рефлексов 101 и 002 интерметаллида
FeTi. Как и в случае горения смеси без добавки
AlN, образование Fe3Ti3Ox происходит с задерж-
кой 5–6 с после прохождения волны горения.
Вместе с тем, в динамике фазообразования на-
блюдается несколько отличий. Во-первых, появ-
ление в момент резкого подъема температуры ин-
тенсивного рефлекса 111 TiN. Это указывает на
разложение в волне горения AlN, в результате ко-
торого образуется азот, взаимодействующий с ти-
таном. Действительно, интенсивность рефлекса
111 TiN на дифрактограмме конечного продукта,

Рис. 5. Дифрактограмма порошка, полученного при горении смеси 41Ti + 41B + 18Fe + 5 мас. % AlN.
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Таблица 2. Фазовый состав продуктов горения

Исходная смесь (мас. %)

С, мас. %

TiB2 FeTi Fe3Ti3O TiB TiN Ti (Fe,Al)2Ti

P6/mmm Pm3m Fd3m Pmcn Fm3m P63/mmc P63/mmc

57Ti + 13B + 30Fe 24.5 42.6 22.5 1.4 7.4 1.6 0
95(57Ti + 13B + 30Fe) + 5AlN 24.8 14.5 16.8 0.8 19.6 0 23.5
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синтезированного с добавкой AlN, существенно
выше, чем у продукта, полученного без добавки
(рис. 3 и 5). Во-вторых, на дифракционном поле
через 7–8 с наблюдается появление рефлекса 112
интерметаллида (Fe0.75Al0.25)2Ti, наличие которого
в продукте горения после охлаждения подтвер-
ждается РФА (рис. 5).

Таким образом, результаты РФА и микрострук-
турного анализа показывают, что добавка в базовую
смесь 5 мас. % AlN приводит к смещению фазового

состава интерметаллидной матрицы в двухфаз-
ную область FeTi–Fe2Ti и увеличению содержа-
ния упрочняющей фазы TiN.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом СВС в режиме фронтального горе-
ния из смеси 41Ti + 41B + 18Fe получен МКМ на
основе интерметаллида FeTi и упрочняющей фа-
зы TiB2. Показано, что экзотермической реакцией,

Рис. 6. Микроструктура материала, полученного при горении смеси 41Ti + 41B + 18Fe + 5 мас. % AlN.
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Рис. 7. Дифракционная картина горения смеси 41Ti + 41B + 18Fe + 5 мас. % AlN.
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обеспечивающей распространение волны горения в
рассматриваемой смеси, является реакция образо-
вания TiB2, содержание которого составляет около
24 мас. %. Установлено существенное влияние ад-
сорбированных газов (кислорода и азота) на фа-
зовый состав синтезированного продукта. В ре-
зультате интерметаллидная матрица FeTi частично
насыщается кислородом, образуя тройное соедине-
ние Fe3Ti3Ox. Наличие адсорбированного N2 при-
водит к образованию дополнительной упрочняю-
щей фазы TiN.

Введение в базовую смесь 5 мас. % AlN не из-
меняет динамику основной экзотермической ре-
акции образования TiB2, ответственной за рас-
пространение волны горения. Происходит лишь
незначительное уменьшение температуры горения,
обусловленное потерей тепла на нагрев и термиче-
ское разложение AlN. Диссоциация AlN приводит к
изменению фазового состава МКМ. Формируется
матрица, содержащая несколько интерметаллидов:
FeTi, Fe3Ti3Ox, (Fe0.75Al0.25)2Ti. Алюминий, образу-
ющийся при разложении AlN, входит в состав фа-
зы Лавеса Fe2Ti, замещая в структуре часть атомов
Fe. Наиболее значимым эффектом влияния AlN
является увеличение до 19.5 мас. % содержания
TiN в синтезированном материале. В результате
МКМ содержит две упрочняющие фазы – TiB2 и
TiN – в интерметаллидной матрице.
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ВВЕДЕНИЕ
В материалах на основе наночастиц (НЧ) по-

являются новые уникальные свойства по сравне-
нию с объемными материалами из-за высокого
отношения удельной поверхности к объему [1, 2].
Металлические НЧ нашли применение в каче-
стве катализаторов [3], биосенсорике [4], для хра-
нения информации [5], в оптике [6], медицине
для диагностики и лечения заболеваний [7, 8].

К примеру, высокая каталитическая активность
НЧ меди вызвала повышенное внимание для при-
менения в органических синтезах [9, 10]. Фотоката-
литические свойства НЧ меди используются для
очистки сточных вод от органических красителей
в промышленных объемах [11]. Благодаря доста-
точно высокой проводимости НЧ меди использу-
ют в токопроводящих чернилах и в электронике [12,
13]. Кроме того, НЧ меди обладают бактерицидны-
ми и антимикробными свойствами [14–16].

Основным ограничением в использовании НЧ
меди служит их склонность к окислению и, как
следствие, высокая агрегация во время хранения
[17]. Одним из способом решения данной пробле-
мы является получение НЧ со структурой типа
core-shell (ядро/оболочка) [18].

Наночастицы Cu@Cu2O могут применяться в фо-
токаталитическом преобразовании CO2 в HCOOH

[19]. Также было обнаружено, что такие наноча-
стицы являются каталитически активными при
получении водорода из борана аммиака путем
гидролиза [20, 21].

В последние несколько лет для синтеза НЧ ис-
пользуется множество методов, которые можно
разделить на физические и химические. К физи-
ческим можно отнести импульсную лазерную аб-
ляцию [22], планетарно-шаровое измельчение [23],
физическое осаждение из газовой фазы [24] и др.
Химические способы синтеза включают золь–
гель-метод [25], химическое восстановление [26],
сонохимический метод [27], электрохимическое
осаждение [28], гидротермический метод [13] и
др. Использование опасных химических веществ,
высокие температуры, а также сложность подго-
товки этих методов ограничивают их применение
в промышленности.

В настоящее время одним из наиболее пер-
спективных способов получения НЧ является ме-
тод индукционной потоковой левитации (ИПЛ).
Основными его преимуществами являются высо-
кая производительность (до 100 г/ч), контроль раз-
мера НЧ в широком диапазоне (0.5–500 нм), бес-
контактный нагрев (до 2500°С) и отсутствие вред-
ных побочных продуктов, что определяет высокую
чистоту получаемых НЧ и экологичность. Отли-
чительной чертой данного метода является испа-

УДК 546.56-121

EDN: XDJWCA
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рение металла в состоянии левитации в высоко-
частотном поле индуктора особой конфигурации.
И хотя метод ИПЛ (метод Гена–Миллера) был
открыт в начале 60-х годов, он не нашел широко-
го применения в промышленности. В настоящее
время все больше научных групп изучают воз-
можности этого метода для получения НЧ метал-
лов и их соединений. В работе [29] описано полу-
чение НЧ титана методом ИПЛ в токе аргона, а
добавление водорода в качестве реакционного га-
за позволило получить НЧ гидрида титана [30].

Целью данной работы было получение НЧ Cu,
Cu@Cu2O и CuO со средним размером менее 40 нм
методом ИПЛ в потоке аргона. Для получения НЧ
Cu@Cu2O и CuO подпитка кислородом в поток
газа-носителя осуществлялась в различные зоны
кварцевого реактора, чем было обусловлено полу-
чение разных типов медьсодержащих наночастиц.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Используемые материалы. В качестве исходных

материалов были использованы: медная проволока
диаметром 0.5 мм (99.999%, Sigma-Aldrich, Герма-
ния); гексан “о. с. ч.” (ООО “Компонент-реактив”,
Россия); аргон (99.9995%) (ООО “Мониторинг”,
Россия) и кислород (99.9995%) (ООО “Монито-
ринг”, Россия).

Установка и методика синтеза. Схема установ-
ки изображена на рис. 1. Объемный образец под-
вешивался внутри кварцевого реактора за подпи-
тывающую проволоку и представлял из себя ша-
рик, смотанный из проволоки, массой 0.5 г. На
первой стадии вся система откачивалась на ваку-
ум до 10–2–10–3 мбар (давление контролировалось
датчиком Pfeiffer Vacuum, США) в течение 3 ч для
удаления следовых количеств воды и воздуха. На
второй стадии система наполнялась инертным га-
зом до атмосферного давления и подавался газ-
хладогент со скоростью потока 10 л/мин (регу-
лировка происходила с помощью массового кон-
троллера расхода газа Bronkhorst, Нидерланды).
На индуктор подавалось напряжение и проис-
ходил индукционный нагрев образца, который
расплавлялся и находился в состоянии левита-
ции. Для того чтобы капля расплавленного метал-
ла удерживалась в состоянии левитации, индуктор,
изготовленный из медной трубки сечением 3 мм,
имел три нижних и два верхних витка, направлен-
ных друг другу навстречу (рис. 2а). После разогре-
ва до температуры выше температуры плавления
с поверхности расплавленного образца происхо-
дило испарение атомов, при этом визуально наблю-
дался плотный поток образующихся НЧ (рис. 2б).

Для подпитки испаряемого образца, одновре-
менно с началом испарения атомов, осуществля-
лось восполнение капли путем беспрерывного
ввода проволоки диаметром 0.5 мм в расплавлен-
ную каплю. Такой малый диаметр проволоки вы-

бран для минимизации влияния температурного
градиента на левитирующий образец; кроме того,
проволока такого диаметра “не видна” для элек-
тромагнитного поля. С этого момента начинался
“выход на режим”, который длился 60 мин. Дан-
ная стадия необходима для выхода на стационар-
ные условия синтеза. Испарившиеся атомы металла
газом-носителем срывались с поверхности капли,
образуя НЧ в зоне конденсации, а затем собирались
на фильтр-1. По истечении 60 мин кран на фильтр-
1 закрывался и открывался кран на фильтр-2, на
котором осуществлялся сбор НЧ для дальнейше-
го изучения (рабочий режим 60–120 мин).
Фильтр-2 оборудован электромагнитным
встряхивателем, который автоматически сраба-
тывает при повышении давления в системе на
0.01 мбар. Повышение давления в системе связа-
но с забиванием фильтрующего материала НЧ.
Для контроля стационарности процесса темпера-
тура левитирующего образца фиксируется с по-
мощью инфракрасного пирометра IMPAC ISR 6
(Advanced Energy Industries Inc., США). Заверше-
ние синтеза НЧ осуществлялось переключением
потока газа-носителя с НЧ обратно на фильтр-1, а
краны, установленные до и после фильтра-2, за-
крывались для сохранения полученных НЧ в
инертной атмосфере аргона. Затем подача напря-
жения на индуктор уменьшалась до минимально-
го значения, при котором расплавленный обра-
зец удерживался в состоянии левитации для сни-
жения его температуры и прекращения испарения
атомов с его поверхности. На заключительном эта-
пе подача напряжения прекращалась и капля под
действием силы тяжести падала в нижнюю часть
установки, в специальный уловитель в виде стака-
на, изготовленного из нитрида бора.

Для получения НЧ Cu@Cu2O использовался ре-
актор с дополнительным боковым вводом для по-
дачи кислорода с расходом 3 л/мин в область кон-
денсации через специальный кольцевой зазор.
НЧ оксида меди были получены при подаче кис-
лорода вместе с аргоном сверху в прямоточный
кварцевый реактор с расходом 3 и 10 л/мин. В
первых двух случаях давление в реакторе поддер-
живалось на уровне атмосферного, а для получения
НЧ оксида меди с наименьшим размером давление
в системе поддерживалось на уровне 400 мбар.

Дальнейшая работа с полученными НЧ меди
проводилась в инертном боксе (Mbraun Labstar,
Германия), работающем в атмосфере аргона с
концентрацией кислорода меньше 0.5 ppm. При
работе с НЧ Cu@Cu2O и CuO такие манипуляции
не требовались, так как они инертны к кислороду
атмосферного воздуха.

Для индукционного нагрева использовался вы-
сокочастотный генератор мощностью 10 кВт с ча-
стотой 0.44 МГц, скорость подпитки образца со-
ставляла 3 г/ч.
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Методы характеризации. Морфологию НЧ Cu
и Cu@Cu2O изучали методом просвечивающей
электронной микроскопии (ПЭМ). Структурные
характеристики нанопорошков оценивали мето-
дом низкотемпературной адсорбции азота при 77 K
с использованием методов БЭТ, STSA (анализ
внешней поверхности по методу статистической
толщины). Фазовый состав образцов был опреде-
лен методом рентгенофазового анализа (РФА). Ди-

намическое рассеяние света (ДРС), ПЭМ, БЭТ,
РФА использовались для анализа распределения
НЧ по размерам и сравнения в рамках различных
методов.

ПЭМ и SAED. ПЭМ, в т.ч. электронная ди-
фракция на выбранной области – SAED, прово-
дилась на приборе LIBRA 200 MC Schottky Carl
Zeiss AG (Германия) с автоэмиссионной пушкой,
работающей при 200 кВ с пределом разрешения

Рис. 1. Схема установки для получения НЧ.
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0.12 нм. Отбор проб проводился на стандартные
медные сетки для ПЭМ с формварной поддержи-
вающей сеткой типа Lacey, 200 mesh, пробоподго-
товка проводилась путем ультразвукового дис-
пергирования наночастиц в н-гексане с последую-
щим нанесением (“фишингом”) на ПЭМ-сетки.

РФА. Фазовый состав синтезированных НЧ
был определен с использованием РФА (Shimadzu
XRD-7000, Япония). Измерения проводились
при 40 кВ и 30 мА. Рассеивающая щель RS перед-
ней части детектора имела ширину 0.3 мм. Экспо-
зицию проводили в диапазоне углов (2θ) 10°–80°.
Шаг сканирования составлял 0.02°, экспозиция
на каждом шаге 0.5 с.

ДРС. Распределение наночастиц по разме-
рам было получено методом ДРС на приборе
NANO-f lex II (Microtrac Inc., США), позволяю-
щим анализировать частицы в диапазоне от 0.3 нм
до 10 мкм. В качестве жидкой фазы для суспензии
НЧ был использован н-гексан при значениях ζ-по-
тенциала 40–46 мВ, определенного на приборе
NANO-f lex Stabino (Microtrac Inc., США). Кон-
центрация приготовленных суспензий составляла
1000 ppm, диспергирование НЧ проводили помеще-
нием суспензии в ультразвуковую ванну на 20 мин.

Низкотемпературная адсорбция азота. Удель-
ная площадь поверхности и средний размер частиц
определяли по изотермам абсорбции/десорбции
азота при 77 K на приборе SorbiMS (ООО МЕТА,
Россия). Площадь поверхности рассчитывали ме-
тодами БЭТ и STSA, по удельной поверхности, по-
лученной методом БЭТ, был рассчитан средний
размер частиц.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Как было отмечено ранее, метод ИПЛ приме-

няется для синтеза НЧ металлов. Однако приме-
нение газов-окислителей позволяет получать НЧ

оксидов металлов, а также НЧ типа соre-shell, об-
ладающие свойствами металлов, но имеющих
кристаллический защитный слой до 5 нм, предот-
вращающий дальнейшее окисление металла.

В работе были экспериментально подобраны
конфигурации реакторов, позволившие получить
НЧ меди и ее оксида (CuO) в прямоточном реак-
торе и core-shell в реакторе с боковым вводом.
Особенность реактора с боковым вводом позво-
лила получать структуры core-shell благодаря
окислению приповерхностного слоя в только что
закристаллизованных НЧ. Изменение концен-
трации кислорода напрямую влияет на толщину
оксидной пленки получаемых наноструктур.

Морфологию полученных НЧ исследовали ме-
тодом ПЭМ. На рис. 3а представлена микрофото-
графия НЧ меди, представляющих собой агломе-
раты со сферическими зернами средним диамет-
ром 36 нм с логнормальным распределением. На
SAED-диаграмме на (рис. 3б), наблюдаются ди-
фракционные кольца 111, 200, 220, 400, 311, 420 и
422, характерные для меди.

Согласно микрофотографии на рис. 3в, при
подаче кислорода через специальный кольцевой
зазор в зону конденсации получены наночастицы
core-shell, средний размер которых составлял 21 нм
со средней толщиной оболочки Cu2O 2 нм. На
рис. 3г представлена SAED-диаграмма наноча-
стиц Cu@Cu2O, на которой помимо дифракцион-
ных колец от меди обнаружены дифракционные
кольца 200, 220 и 311 от Cu2O. Это свидетельствует
о том, что оболочка на поверхности НЧ состоит
из оксида меди Cu2O.

Состав оболочки обусловлен тем, что кисло-
род подавался через кольцевой зазор в ламинар-
ный поток аргона, поэтому распределение кисло-
рода в зоне реакции (где происходит окисление
поверхности образовавшихся НЧ меди) неравно-
мерно (чем ближе к стенкам, тем больше концен-
трация кислорода). Так как поток НЧ находился в
центральной части реактора, где концентрация
кислорода наименьшая, окисление поверхности
НЧ меди происходило до оксида меди(I).

При подаче смеси аргона и кислорода через верх-
нюю часть при пониженном давлении (400 мбар) в
установке были получены НЧ CuO (рис. 3д), ко-
торые представляют собой изолированные сферы
со средним размером 5 нм. На SAED-диаграмме
(рис. 3е) наблюдаются дифракционные кольца
110, 11, 111, 02, 020, 202, 13, 022 и 220 оксида
меди(II).

На рис. 4 представлена рентгенограмма нано-
частиц меди, полученных методом ИПЛ. Наблю-
дались характерные дифракционные пики меди
(PDF № 04-0836), расположенные при 2θ 43.3°,
50.4° и 74.1°. Они соответствуют рефлексам 111,
200 и 220 ГЦК-структуры.

1 2 1

Рис. 2. Схематическое изображение индуктора (а) и
наблюдаемый поток образующихся НЧ (б).

(а) (б)
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Рис. 3. ПЭМ-изображения с распределением по размерам НЧ Cu (а, в, д), SAED-диаграммы (б, г, е) НЧ Cu (а, б),
Cu@Cu2O (в, г), CuO (д, е).
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На рентгенограмме НЧ Cu@Cu2O, получен-
ных при добавлении кислорода (рис. 5), присут-
ствуют характерные дифракционные пики меди
(рис. 4), а также рефлексы оксида меди(I) 111, 200,
220 и 311 при углах 36.4°, 42.3°, 61.3° и 73.5°. Поло-
жения пиков соответствуют стандарту Cu2O (PDF
№ 05-0667).

На рентгенограмме НЧ CuO (рис. 6) видны ха-
рактерные пики оксида меди(II) 110, 11, 111, 02,
020, 202, 113, 11 и (220) (PDF № 48-1548) при 2θ:
32.52°, 35.55°, 38.73°, 48.75°, 53.4°, 58.31°, 61.57°,
65.8° и 68.13°.

Стоит отметить, что во всех трех образцах не
обнаружено рефлексов каких-либо примесных
компонентов, что говорит о возможности получе-

1 2
1 3

ния высокочистых НЧ методом ИПЛ. Данный
факт обусловлен, во-первых, бесконтактным на-
гревом металла, предотвращающим взаимодей-
ствие капли расплава с частями эксперименталь-
ной установки, а во-вторых, одностадийностью
данного метода и отсутствием дополнительных
загрязнений из используемых реактивов.

На основании полученных рентгенограмм по
формуле Шеррера был рассчитан средний размер
кристаллитов (табл. 1):

(1)

где К – постоянная Шеррера (К = 0.94); λ – длина
волны рентгеновского излучения (длина волны

λ=
β θ

,
cos
KD

Рис. 4. Рентгенограмма НЧ меди.
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Рис. 5. Рентгенограмма НЧ Cu@Cu2O.
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Рис. 6. Рентгенограмма НЧ CuO.
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Таблица 1. Характеристики полученных НЧ

Образец , м2/г , м2/г DБЭТ, нм DПЭМ, нм DРФА, нм DДРС, нм

Cu 17.2 17.3 39 36 37 86
Cu@Cu2O 21.4 21.7 – 31 34 56
CuO 119.8 122.1 8 5 6 7

Т
уд
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уд
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Рис. 7. Гистограмма распределения НЧ по размерам,
полученная методом ДРС.
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CuKα-излучения 0.15418 нм), β – ширина рефлек-
са на полувысоте, θ – угол дифракции.

На заключительной стадии работы методом
динамического рассеяние света были определены
размеры полученных НЧ и их распределение по
размерам. Суспензии НЧ были приготовлены с
концентрацией 1000 ppm в н-гексане. Для каждо-
го образца значения являются средними из трех
измерений в течение 90 с.

Согласно анализу ДРС (рис. 7), максимум рас-
пределения по размерам для НЧ меди приходится
на 86 нм, для Cu@Cu2O – 56 нм, для CuO – 7 нм.
Столь большое отличие для двух первых образцов
связано с высокой склонностью НЧ к агломерации.

Полученные результаты по данным низкотем-
пературной адсорбции азота (при 77 К) представ-
лены в табл. 1. Сферическая форма полученных
НЧ (согласно ПЭМ) позволила оценить их сред-
ний размер по БЭТ

(2)

Полученные изотермы адсорбции–десорбции
азота имели одинаковую форму для всех трех об-
разцов. На рис. 8 представлена изотерма адсорб-
ции–десорбции азота для НЧ меди. Согласно
IUPAC, изотерма относится к типу IV, что харак-
терно для мезопористой структуры. Кроме того,
наблюдаемый гистерезис, связанный с капилляр-
ной конденсацией, был отнесен к типу H3. Дан-
ный вид гистерезиса присущ твердым телам с ще-
левидными порами, обусловленными образова-
нием агломератов.

=
ρБЭТ

уд

6 .D
S

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом ИПЛ получены наночастицы Cu,
Cu@Cu2O и CuO. Результаты исследований пока-
зывают, что НЧ имеют размер меньше 40 нм и об-
ладают кристаллической структурой.

Отсутствие рефлексов каких-либо примесных
компонентов на рентгенограммах для всех трех
образцов свидетельствует о возможности синтеза
методом ИПЛ высокочистых НЧ, что обеспечи-
вается бесконтактным способом нагрева образца,
одностадийностью процесса и отсутствием до-
полнительно используемых реагентов в процессе
получения НЧ.

Рассмотрена возможность получения НЧ с
различной морфологией при помощи организа-
ции различной подачи кислорода в реактор. Сни-
жение давления газа в установке обеспечивает
резкое уменьшение среднего размера НЧ, синте-
зированных методом ИПЛ, вплоть до единиц на-
нометров. Все образцы были охарактеризованы
комплексом физико-химических методов.

Показано, что ИПЛ является экологически
чистым способом получения НЧ и может исполь-
зоваться для синтеза НЧ с контролируемой мор-
фологией в непрерывном режиме с высокой про-
изводительностью.
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Рис. 8. Изотерма адсорбции–десорбции для НЧ меди.
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Представлены результаты по исследованию самораспространяющегося высокотемпературного
синтеза литых материалов в системе Mo–Al–C. Эксперименты проводили в реакторе объемом 3 л
при давлении аргона р = 5 МПа. В качестве шихты использовали смеси порошков оксида молибде-
на(VI) с алюминием (АСД-I), углеродом (графитом) и оксидом алюминия (электрокорундом). По-
казано, что, варьируя содержание исходных реагентов в шихте, можно влиять на параметры синте-
за, фазовый состав и микроструктуру конечных продуктов. Обнаружено, что при стехиометриче-
ском содержании исходных компонентов, рассчитанном на фазу Mo3Al2C, в эксперименте, кроме
целевой фазы, образуются алюминиды и карбиды молибдена. Смесь горит с разбросом реагентов и
конечных продуктов. Увеличение содержания целевой фазы Mo3Al2C в продуктах синтеза происхо-
дит при разбавлении исходной смеси инертной добавкой Al2O3. Максимальное содержание
Mo3Al2C в слитке достигается при 20% Al2O3.

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез, Mo3Al2C, СВС-реактор,
карбиды и алюминиды молибдена
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ВВЕДЕНИЕ
В системе Mo–Al–C бинарные соединения

(карбиды и алюминиды) молибдена известны и
хорошо изучены. Среди них наиболее широко ис-
пользуется на практике карбид молибдена Mo2C
[1]. Карбид молибдена применяется в качестве
катализатора, заменяющего благородные метал-
лы (Pt, Pd и Ir) в реакциях гидрообессеривания,
гидрообескислороживания, в сухом риформинге
метана, в качестве анодного катализатора для
микробных топливных элементов, катализатора
для разложения гидразина, в регуляторах малых
двигателей космических ракет [2–4]. Для синтеза
карбида молибдена применяются разные методы:
карботермическое восстановление MoO3 графи-
том в инертной среде, электрохимический син-
тез, плавка с графитом, восстановление оксида с
помощью метан-водородной смеси или других
источников углерода [5, 6]. Из тройных соедине-
ний молибдена с алюминием и углеродом наиболь-
ший интерес представляет соединение Mo3Al2C –
сверхпроводник с температурой перехода Tc ~ 9 K. В
работах [7–9] это соединение получали методами
дугового и высокочастотного плавления при дав-

лении до 10 ГПа. Известные способы получения
Mo3Al2C малопроизводительны и энергозатратны.

Перспективным способом получения таких
соединений является одностадийный метод –
самораспространяющийся высокотемператур-
ный синтез (СВС). Он практически не требует
затрат электроэнергии, обладает высокой про-
изводительностью и экологической чистотой [10,
11]. Одним из технологических направлений это-
го процесса является СВС-металлургия, позволя-
ющая получать “литые” материалы за счет полно-
го плавления компонентов в волне горения.
Особенность процесса состоит в использова-
нии смесей, состоящих из оксидов металлов,
металла-восстановителя (Al) и углерода. При
определенном соотношении реагентов темпера-
тура горения превышает температуру плавления
исходных реагентов и конечных продуктов. В ре-
зультате продукт во время синтеза формируется в
жидком состоянии. Из-за различного удельного
веса под действием гравитации происходит сепа-
рация тяжелой металлоподобной и легкой оксид-
ной фаз образовавшихся продуктов. Из тройных
соединений, полученных этим методом, наибо-
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лее интересными являются MAX-фазы: Cr2AlC
[12–14], Nb2AlC [15, 16], V2AlC [17].

Целью работы является получение методом СВС
литого материала на основе фазы Mo3Al2C из по-
рошковой смеси MoO3 + Al + C и исследование
влияния инертной добавки Al2O3 на его фазовый
состав и микроструктуру.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве исходных реагентов использовали

порошки MoO3 (“ч.”, чистота 99.9%), Al (АСД-1,
чистота 99.2%, размер частиц менее 30 мкм),
графита (ПГ, чистота 99.2%, размер частиц ме-
нее 400 мкм) и Al2O3 (электрокорунд белый, чи-
стота 99.6%, размер частиц 315–250 мкм). Состав
базовой смеси рассчитывали исходя из реакции

(1)
Эксперименты показали, что горение такой сме-

си протекает с выбросом реагентов из тигля. Поэто-
му в стехиометрическую смесь (3MoO3 + 8Al + C) в
качестве инертного компонента добавляли Al2O3
в количестве 10, 20, 30% от массы базовой смеси.
При этом соотношение между реагентами MoO3,
Al и C во всех опытах было постоянным, рассчи-
танным из реакции (1). В работе концентрации
фаз приведены в мас. %. Перед смешиванием по-
рошки выдерживали в сушильном шкафу СНОЛ
в течение 3 ч при температуре 60°С. Шихту гото-
вили перемешиванием вручную в фарфоровой
ступке. Реакционную смесь насыпной плотности
помещали в кварцевый тигель диаметром 20 и вы-
сотой 50 мм (рис. 1б). Синтез проводили в реакто-
ре (рис. 1а) объемом 3 л в среде Ar при начальном

+ + +3 3 2 2 33MoO 8Al C = Mo Al C 3Al O .

давлении 5 МПа по методике [12]. Реакцию ини-
циировали спиралью из молибденовой проволо-
ки. Скорость горения определяли по видеозаписи
процесса, измеряя время прохождения волны го-
рения по высоте образца. Для оценки параметров
синтеза использовали следующие величины: ηс –
выход продукта в слиток и ηр – потеря массы за
счет разлета компонентов при горении:

где Мс – масса слитка, Ми – масса исходной сме-
си, Мк – общая масса продукта после горения.

Рентгенофазовый анализ (РФА) продуктов син-
теза проводили на дифрактометре ДРОН-3 (излу-
чение CuKα). Для анализа использовался поро-
шок дисперсностью менее 63 мкм, полученный
путем размола слитка. Регистрация дифракто-
грамм велась в режиме пошагового сканирования
в интервале углов 2θ = 20°–80° с шагом 0.02° и
экспозицией 4 с. Количественный РФА прово-
дился методом Ритвельда в пакете Jana2006 [18]. В
качестве исходной модели для уточнения исполь-
зовались структурные данные идентифицирован-
ных фаз, приведенные в Crystallography Open Data-
base [19] и Materials Project [20]. Уточнялись про-
фильные параметры рефлексов, фон, параметры
элементарной ячейки, текстура и содержание
фаз. Для прецизионного определения параметров
элементарной ячейки применялся метод внутрен-
него эталона, в качестве которого использовался
Si (NIST SRM 640b). Исследование микрострук-
туры и элементного состава образцов проводили
на автоэмиссионном сканирующем электронном

η = ×с
с и/ 100%,М М

( )η = − ×р
и к и/ 100%,М М М

Рис. 1. Схема реактора: 1 – корпус, 2 – подложка, 3 – смотровое окно, 4 – шихта, 5 – инициирующая спираль (а);
кварцевый тигель с шихтой (б); конечные продукты: оксидный слой (1) “металлический” слиток (2) (в).
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микроскопе сверхвысокого разрешения ULTRA
Plus Zeiss с системой микроанализа INCA 350 Ox-
ford Instruments.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Образцы после синтеза состоят из двух легко

разделяющихся слитков, различающихся по фор-
ме и плотности. Материал в верхней части образ-
ца имеет низкую плотность и, по результатам
РФА, представляет собой преимущественно фазу
α-Al2O3. В нижней части образуется каплевидный
слиток с характерным металлическим блеском
(рис. 1в). Формирование слитка свидетельствует
об образовании жидкой фазы при протекании эк-
зотермической реакции (1), т.е. температура го-
рения смеси превышает температуру плавления
образующихся соединений. Вследствие различия
плотности и достаточно продолжительного вре-
мени нахождения материала в жидком состоянии
под действием гравитации происходит фазораз-
деление – более тяжелая “металлическая” фаза
оседает вниз тигля, а более легкая оксидная фаза
формируется сверху.

Горение смеси без добавки инертного компо-
нента протекает со скоростью 3.5 см/c и сопро-
вождается выбросом из тигля ~16% от массы реа-
гентов (табл. 1). При разбавлении смеси Al2O3
часть тепла, выделяемого в результате реакции
(1), уходит на его плавление, что приводит к умень-
шению скорости горения до 1.5 см/с при 30% до-
бавки. Уменьшение скорости горения свидетель-
ствует о снижении температуры горения, т.к.,
согласно [21], зависимость скорости горения
(Uг) от температуры (Tг) имеет аррениусовский

вид  ~ . Максимальный выход продукта в2
гU г/eE RT

слиток ηс ~ 44–45% наблюдается при 10–20% до-
бавки (табл. 1). На выход влияют два конкуриру-
ющих фактора: разброс реагентов и температура
горения. Увеличение количества добавки, с од-
ной стороны, уменьшает разброс реагентов и, со-
ответственно, повышает ηс. А с другой стороны,
уменьшает температуру горения, что приводит к
понижению ηс за счет уменьшения времени на-
хождения продукта в жидком состоянии, когда
происходит пространственная сепарация оксид-
ной и “металлической” фаз. В результате при мак-
симальном содержании добавки преобладает тем-
пературный фактор, а при отсутствии добавки –
фактор разброса.

РФА слитков, полученных при горении смесей
с различным содержанием добавки, показал, что
в результате синтеза образуется материал, в со-
став которого входят фазы Mo3Al2C, Mo2C, Mo3Al
и Mo3Al8. Количественное соотношение фаз зави-
сит от содержания добавки Al2O3 в шихте (табл. 2).

Горение смеси 1 протекает в нестационарном
режиме с нелинейным фронтом и частичным вы-
бросом материала из тигля. Реакция (1) является
высокоэкзотермичной с адиабатической темпе-
ратурой ~3000°С, что превышает температуру
плавления Mo и соединений этой системы. РФА
слитка (рис. 2б), образовавшегося при горении
смеси 1, показал, что в результате синтеза форми-
руется продукт с содержанием Mo3Al более 55%, в
то время как содержание целевой фазы Mo3Al2С
не превышает 25%. Суммарное содержание кар-
бидных фаз Mo3Al2C и Mo2C в этом случае суще-
ственно ниже, чем в продуктах, полученных из
смесей 2–4 с добавкой Al2O3. Можно предполо-
жить, что недостаток углерода связан с его выбро-

Таблица 1. Параметры синтеза в зависимости от содержания Al2O3

Смесь Содержание Al2O3, мас. % Uг, см/с ηс, % ηp, %

1 0 3.5 36 16
2 10 3.2 45 14
3 20 1.7 44 12
4 30 1.5 37.5 10

Таблица 2. Фазовый состав продукта в зависимости от содержания Al2O3

Смесь

С, мас. %

Al2O3
Mo3Al2C 
(P4132)

Mo3Al
(Pm3n)

Mo3Al8
(C2/m)

Mo2C
(Pbnc)

1 0 24.3 57.3 9.3 9.1
2 10 65.5 9.0 6.0 19.5
3 20 73.7 7.5 1.6 17.2
4 30 60.3 0.6 3.7 35.4
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сом из реакционной смеси в виде частиц или га-
зообразных оксидов.

В волне горения смесь исходных реагентов
претерпевает ряд физических и химических пре-

вращений. В зоне прогрева происходит плавле-
ние Al (tпл = 668°C) и МoО3 (tпл = 800°C), образу-
ющих жидкофазную среду, в которой распределены
частицы графита. В зоне химического превраще-

Рис. 2. Микроструктура (СЭМ) (а) и дифрактограмма (эксперимент и расчет) (б) продукта горения смеси 1 (без добавки Al2O3).
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ния происходит взаимодействие алюминия и уг-
лерода с оксидом молибдена:

(2)

(3)

В результате часть углерода в виде газа улетучи-
вается из реакционной зоны и создается его недо-
статок для реакции (1). Чем выше температура горе-
ния смеси, тем больше вероятность участия углеро-
да в окислительно-восстановительной реакции (3).

Микроструктура сплава (рис. 2a) отражает про-
цесс кристаллизации и характеризуется наличи-
ем трех структурных составляющих: светлые зер-
на Mo2C; серые области Mo3Al2C, окружающие
карбидную фазу, и эвтектоид Mo3Al + Mo3Al8.
При охлаждении расплава Mo–Al–С происходит
первичная кристаллизация с образованием зерен
фазы Mo2C как наиболее тугоплавкой в рассмат-
риваемой системе (tпл = 2486°C). В результате об-
разуется расплав Mo–Al, окружающий зерна Mo2C,

+ → +3 2 3МoО 2Al Mо Al O ,

( )+ → + ↑3 2МoО C MоC CO СО .хх

на границе которых протекает реакционная диф-
фузия Al с формированием вокруг карбидного зер-
на тройного соединения Mo3Al2C (tпл ~ 1700°C). На-
личие светлых областей Mo3Al на внешней грани-
це фазы Mo3Al2C свидетельствует об обеднении
расплава алюминием. Температура эвтектики
Mo3Al + MoAl(h) (высокотемпературная фаза),
составляющая 1720°C, близка к температуре плав-
ления Mo3Al2C. Характерная эвтектоидная структу-
ра формируется при распаде MoAl(h) → Mo3Al +
+ Mo3Al8, и, согласно фазовой диаграмме Mo–Al
[22], превращение происходит при 1470°С. В ре-
зультате карбидные фазы находятся в эвтектоид-
ной матрице Mo3Al + Mo3Al8, где более светлые
ламели соответствуют фазе Mo3Al, а темные – фа-
зе Mo3Al8. Полученный в результате горения сме-
си 1 фазовый состав не является равновесным,
т.к. в системе Mo–Al–C отсутствуют области с
одновременным существованием четырех фаз. В
термодинамическом равновесии могут находить-
ся только три фазы: Mo3Al2C–Mo2C–Mo3Al или

Рис. 3. Изотермическое сечение при 1000°С диаграммы состояния Mo–Al–C [23]; точками 3 и 4 обозначен состав про-
дукта, полученный на основе результатов РФА для смесей с 20 и 30% Al2O3 соответственно.
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Mo3Al2C–Mo3Al–Mo3Al8 (рис. 3). По-видимому,
формирование неравновесного продукта обуслов-
лено кинетическими затруднениями при диффузии

атомов алюминия через слой фазы Mo3Al2C, окру-
жающий частицы Mo2C. Кроме того, заложенный в
соответствии с реакцией (1) стехиометрический

Рис. 4. Микроструктура (СЭМ) (а) и дифрактограмма (эксперимент и расчет) (б) продукта горения смеси 3.
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состав на получение Mo3Al2C изменяется вслед-
ствие частичного выброса компонентов из тигля
и протекания реакции (3).

Введение в смесь 10–30% Al2O3 приводит к
увеличению содержания карбидных фаз в про-

дукте (табл. 2). Содержание интерметаллидов
Mo3Al, Mo3Al8, образующих эвтектоид, последова-
тельно снижается, а максимальный выход Mo3Al2C,
составляющий ~74%, получен при разбавлении
смеси 20% Al2O3. Фазовый состав слитков для

Рис. 5. Микроструктура (СЭМ) (а) и дифрактограмма (эксперимент и расчет) (б) продукта горения смеси 4.
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смесей с 20 и 30% Al2O3 является практически
равновесным и находится в трехфазной области
Mo3Al2C–Mo2C–Mo3Al (точки 3 и 4 на диаграмме
состояния (рис. 3)). Параметр элементарной
ячейки Mo3Al2C составил 6.8666(2) Å и близок к
параметру ячейки 6.866 Å, приведенному в базе
PDF-2, Сard 000-65-3346. Однофазный продукт,
содержащий только Mo3Al2C, не удалось полу-
чить, что обусловлено несколькими причинами.
Во-первых, изменением стехиометрического со-
става в реакции (1) вследствие выброса компо-
нентов при горении и протеканием реакции (3).
Действительно, несмотря на введение инертной
добавки, разброс ηp для смесей 3 и 4 составлял
10–12% (табл. 2). Возможно, помимо углерода,
материал слитка обеднялся Al. Косвенным дока-
зательством этого служит фазовый состав смеси 4,
находящийся практически в двухфазной области
Mo3Al2C–Mo2C. Во-вторых, высокой скоростью
кристаллизации, определяемой условиями теп-
лоотвода и теплофизическими свойствами систе-
мы. Микроструктура образцов (рис. 2, 4) указыва-
ет на то, что формирование слоя Mo3Al2C проис-
ходит на поверхности частиц Mo2C. Рост слоя
происходит за счет диффузии Al через слой
Mo3Al2C в зерно Mo2C. В результате быстрого
охлаждения диффузия Al затруднена, что приво-
дит к образованию многофазного материала.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом СВС из порошковых смесей MoO3 +
+ Al + C + xAl2O3 получен литой материал, содер-
жащий фазы Mo3Al2C, Mo2C, Mo3Al и Mo3Al8.
Установлено существенное влияние инертной до-
бавки Al2O3 на параметры синтеза, микроструктуру
и фазовый состав слитка. Введение в реакцион-
ную смесь MoO3 + Al + C 10–30% Al2O3 приводит
к увеличению содержания карбидных фаз в про-
дукте. Максимальное содержание (~73%) целе-
вой фазы Mo3Al2C получено при 20% Al2O3. Нали-
чие вторичных фаз связано с изменением стехио-
метрического состава смеси вследствие выброса
компонентов при горении и с реакцией между
MoO3 и C с выделением газообразных оксидов угле-
рода. Показано, что формирование слоев Mo3Al2C
происходит на поверхности частиц Mo2C вслед-
ствие диффузии Al через слой тройной фазы в
первичные кристаллы карбида молибдена.
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Проведен сравнительный анализ распределения примеси магния в системе расплав–кристалл при
выращивании методом Чохральского монокристаллов ниобата лития LiNbO3:B:Mg, полученных из
расплава методом его последовательного разбавления номинально чистой шихтой LiNbO3. В иссле-
довании использована гранулированная шихта различного генезиса, синтезированная методом го-
могенного легирования из прекурсора Nb2O5:B:Mg + Li2CO3 и полученная твердофазным синтезом
из смеси Li2CO3 + Nb2O5 + H3BO3 + MgO. Установлено, что гомогенное легирование позволяет вве-
сти в кристалл при одинаковых условиях выращивания больше примеси магния (на ~25%), при
этом концентрация бора остается на уровне следовых количеств. Проведена экспресс-оценка опти-
ческого качества кристаллов и рассчитаны значения пьезомодуля d333. Данные свидетельствуют, что
независимо от способа легирования можно получить монокристаллы ниобата лития высокого оп-
тического качества. Выбор технологии выращивания монокристаллов LiNbO3:B:Mg будет опреде-
ляться ее рентабельностью.

Ключевые слова: ниобат лития, легирование, плотность микродефектов, статический пьезомодуль,
монодоменизация
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ВВЕДЕНИЕ
Сегнетоэлектрические кристаллы ниобата ли-

тия (LiNbO3) конгруэнтного состава являются
универсальными диэлектриками, которые находят
широкое применение в оптоэлектронных устрой-
ствах, лазерных приложениях и перспективны в
области разработок оптических датчиков и быст-
рой оптической связи. Существенным недостат-
ком этого материала является наблюдаемое фото-
рефрактивное повреждение при выращивании
кристаллов LiNbO3, характеризующееся низким
порогом фоторефракции [1–3]. Установлено, что
порог оптического повреждения зависит от коли-
чества собственных дефектов, присутствующих в
решетке конгруэнтного кристалла, и может быть
значительно увеличен за счет легирования LiNbO3
ионами Mg2+, Zn2+, Sc3+, In3+, Hf4+, Gd3+, Er3+, B3+,
Y3+, Ta5+ и др. в концентрациях, превышающих
“пороговые” значения. Это позволяет во много раз
снизить фоторефрактивный эффект и даже пол-
ностью погасить его [3–10]. В настоящее время
для улучшения свойств ниобата лития и расшире-

ния областей его применения разработаны и изуче-
ны методы по двойному легированию LiNbO3 [11–
21], основанные на различных способах синтеза
шихты, из которой проводится выращивание мо-
нокристаллов.

Практическое применение новых перспектив-
ных материалов с низким фоторефрактивным эф-
фектом на основе ниобата лития требует высоко
воспроизводимого получения монокристаллов с
заданным содержанием примеси. При этом важ-
ны не только исследования оптимальных условий
выращивания, но и разработка эффективных ме-
тодов синтеза легированной шихты LiNbO3, из
которой можно получать оптически однородные
кристаллы с содержанием легирующей примеси
выше “пороговых” значений.

Целью настоящей работы является исследова-
ние влияния генезиса легированной бором и маг-
нием шихты ниобата лития на характер распределе-
ния примеси в системе расплав–кристалл, однород-
ность и свойства монокристаллов LiNbO3:B:Mg.

УДК 66.091:548.55:546.34’882

EDN: AFFKUS
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Монокристаллы ниобата лития выращивали ме-

тодом Чохральского из расплава с применением
гранулированной шихты LiNbO3:B:Mg конгруэнт-
ного состава (мольное отношение R = [Li]/[Nb] =
= 0.946). Использовали шихту различного гене-
зиса. В первом случае легирующие компоненты
(бор, магний) вводили на стадии получения окси-
да ниобия Nb2O5 из высокочистых фторидных нио-
бийсодержащих растворов. Технологическая схема
процесса синтеза гомогенно легированной шихты
LiNbO3:B:Mg (ГЛ-шихта) представлена в работе
[22]. Во втором случае процесс синтеза-грануляции
проводили из смеси Li2CO3:Nb2O5:H3BO3:MgO,
при этом бор добавляли в виде борной кислоты,
магний в виде оксида магния. В результате полу-
чали шихту LiNbO3:B:Mg твердофазным синте-
зом (ТС-шихта). Все реагенты имели квалифика-
цию “ос. ч.”.

При расчете необходимого количества карбо-
ната лития для получения ГЛ- и ТС-шихт ниобата
лития учитывали содержание магния в смеси.
Ввиду малой концентрации бора, сравнимой с
концентрацией примесного состава, расчет необ-
ходимого количества карбоната лития осуществ-
ляли без учета содержания бора в шихте. Для прове-
дения сравнительного анализа кристаллов, полу-
ченных по разным схемам легирования, в процессе
получения ТС-шихты LiNbO3:B:Mg обеспечивали
концентрацию легирующих компонентов, приве-
денную в работе [22].

Синтез-грануляцию каждого вида смеси про-
водили в отжиговой печи ПВК-1.4-25 при темпе-
ратуре 1230°С в течение 5 ч, скорость нагрева со-
ставляла 200°С/ч.

Концентрацию магния в шихте и кристаллах
определяли методом атомно-эмиссионной спек-
трометрии (ICPS-9000 фирмы Shimadzu) с точно-
стью до 1 × 10–3%, содержание бора – методом
масс-спектрометрии с индуктивно связанной плаз-
мой (МС-ИСП) с точностью до 1 × 10–7%.

Рентгенофазовый анализ (РФА) шихты
LiNbO3:B:Mg проводили на дифрактометре
XRD-6100 (Shimadzu, Япония).

Монокристаллы ниобата лития, легированные
бором и магнием, Z-среза выращивали методом
Чохральского из расплава. При получении первой
серии монокристаллов использовали ГЛ-шихту
[22], вторую серию монокристаллов LiNbO3:B:Mg
получали из ТС-шихты.

Рост легированных кристаллов обеих серий
проводили из платиновых тиглей диаметром 85 мм
на воздухе в ростовой установке индукционного
типа “Кристалл 2”, оснащенной тиристорным ге-
нератором при одинаковых тепловых условиях и
технологических режимах. Конструкция тепло-
вого узла обеспечивала сочетание осевого темпе-

ратурного градиента над расплавом 3°С/мм и
протяженной изотермической области в зоне от-
жига монокристалла. Скорость перемещения со-
ставляла 0.6 мм/ч, скорость вращения – 12 об./мин,
что обеспечивало формирование плоского фрон-
та кристаллизации.

С целью снятия термоупругих напряжений
монокристаллы подвергали термической обра-
ботке при t = 1230°С в течение 15 ч в высокотем-
пературной отжиговой печи ПВК-1.4-25. Ско-
рость нагрева и охлаждения составляла 50°С/ч.

Для определения концентрации примесей в
кристалле после термообработки с верхней (ко-
нусной – концентрация Ск) и нижней (торцевой –
концентрация Ст) частей були срезали пластины
толщиной 0.8 мм для приготовления порошко-
вых проб.

Монодоменизацию оставшейся части моно-
кристаллов второй серии проводили посредством
высокотемпературного электродиффузионного от-
жига (ВТЭДО) при охлаждении образцов со ско-
ростью 20°С/ч в температурном интервале от 1235
до 735°С под постоянным электрическим полем
на установке “Лантан”. Для монокристаллов се-
рии 1 ВТЭДО была проведена повторно в указан-
ном выше температурном диапазоне, поскольку ис-
следования монокристаллов пьезоакустическим
методом [22] показали необходимость корректи-
ровки технологического режима процесса.

Контроль степени монодоменности, опреде-
ление статического пьезоэффекта и оценку опти-
ческой чистоты выращенных монокристаллов
LiNbO3:B:Mg проводили по методикам, описан-
ным в [23].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Серия монокристаллов LiNbO3:B:Mg, представ-

ленная в [22], была получена из ГЛ-шихты ([Mg] =
= 0.5831 мас. %, [B] = 0.00857 мас. %) путем поша-
гового разбавления исходного расплава вслед-
ствие догрузки номинально чистой шихтой ниобата
лития к плаву, оставшемуся после выращивания
каждого предыдущего кристалла. Исследуемый
диапазон концентрации магния в расплаве соста-
вил от 2.5 до 3.4 мол. % [22].

Аналогичный подход применяли и при выра-
щивании серии монокристаллов LiNbO3:B:Mg из
ТС-шихты. Для проведения эксперимента была
получена шихта в виде крупных гранул с насып-
ным весом 2.8 г/см3 и концентрацией легирую-
щих примесей: [Mg] = 0.67 мас. %, [B] = 0.009 мас. %.
По результатам РФА она соответствовала одно-
фазному LiNbO3 [24].

Первые два монокристалла были выращены из
легированной шихты исходного состава и далее,
путем последовательного пошагового разбавле-
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ния исходного расплава номинально чистой ших-
той LiNbO3, была получена серия из пяти моно-
кристаллов.

Уровень расплава поддерживали постоянным,
т.к. масса загружаемой шихты для выращивания
каждого следующего монокристалла равнялась
массе снятого предыдущего.

Вес выращенного кристалла, соответствую-
щий количеству ушедшей из расплава примеси,
фактически регулировал шаг разбавления рас-
плава. Концентрацию магния в расплаве (Ср) и
величины эффективного коэффициента распре-
деления (Кэф) вычисляли на основании значений
концентраций примеси Ск и Ст аналогично расче-
там, приведенным в работе [22].

Масса полной загрузки тигля составляла 1770 г,
на выращивание каждого монокристалла расхо-
довалось не более 8% расплава. Тепловые условия
и технологические режимы роста полностью со-
ответствовали условиям получения серии ГЛ-мо-
нокристаллов LiNbO3:B:Mg (серия 1) [22].

Результаты обработки экспериментальных
данных монокристаллов LiNbO3:B:Mg серии 1
(ГЛ-шихта) и монокристаллов LiNbO3:B:Mg, по-
лученных из ТС-шихты методом разбавления (се-
рия 2), представлены в табл. 1 и 2 соответственно.
Анализ экспериментальных данных показывает,
что монокристаллы серии 2, выращенные из рас-
плава с содержанием магния 2.67–3.66 мол. %,

так же как и монокристаллы серии 1, полученные
из аналогичного концентрационного диапазона
(2.5–3.4 мол. % Mg), обладают высокой степенью
химической однородности. В большинстве случа-
ев наблюдается незначительное (0.05 мол. %)
снижение концентрации магния от конуса к тор-
цу були, а в образцах 2.4 и 2.5 (табл. 2) содержание
магния остается постоянным по всей длине моно-
кристаллов. Однако если для серии 1 максимальная
химическая однородность наблюдается у кристал-
лов, выращенных из расплава с концентрацией
магния, приближенной к верхней границе исследу-
емого концентрационного диапазона, – 3.4 мол. %,
то для серии 2 – к нижней границе – 2.67 мол. %.

На рис. 1, 2 представлены графики зависимо-
сти Cкр = f(Ср) и Кэф = f(Ср) для 1- и 2-й серий мо-
нокристаллов LiNbO3:B:Mg. Сравнительный ана-
лиз показывает, что изменение концентрации
магния в кристаллах обеих серий, выращенных из
расплава в исследуемом диапазоне концентрации
примеси, происходит линейно, от меньшей кон-
центрации к большей. Однако обращает на себя
внимание тот факт, что при всех прочих равных
условиях получения монокристаллов LiNbO3:B:Mg
концентрация магния в кристаллах, выращенных
из ГЛ-шихты, примерно на 25% выше, чем в кри-
сталлах, выращенных из ТС-шихты, во всем иссле-
дуемом концентрационном диапазоне расплава.

Таблица 1. Концентрация магния в расплаве, кристаллах и коэффициент распределения магния в кристаллах
LiNbO3:B:Mg (серия 1)

Кристалл Вес,
г

[Mg] в расплаве [Mg] в кристалле

Кэф
мас. % мол. %

конус торец

мас. % мол. % мас. % мол. %

1.1 104 0.5831 3.4 0.71 4.2 0.71 4.2 1.22
1.2 104.2 0.49 2.9 0.66 3.9 0.66 3.9 1.35
1.3 105.6 0.45 2.7 0.62 3.7 0.61 3.7 1.38
1.4 106.1 0.41 2.5 0.61 3.6 0.60 3.5 1.47

Таблица 2. Концентрация магния в расплаве, кристаллах и коэффициент распределения магния в кристаллах
LiNbO3:B:Mg (серия 2)

Кристалл Вес,
г

[Mg] в расплаве [Mg] в кристалле

Кэф
мас. % мол. %

конус торец

мас. % мол. % мас. % мол. %

2.1 140.8 0.62 3.66 0.60 3.54 0.59 3.48 0.97
2.2 137.6 0.57 3.37 0.55 3.25 0.54 3.20 0.96
2.3 134.1 0.53 3.14 0.51 3.02 0.50 2.97 0.96
2.4 134.0 0.48 2.85 0.46 2.73 0.46 2.73 0.96
2.5 133.0 0.45 2.67 0.43 2.56 0.43 2.56 0.96
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Одновременно с этим, графики Кэф = f(Ср)
(рис. 2) показывают, что коэффициент распреде-
ления магния в ТС-кристаллах не зависит от кон-
центрации примеси в расплаве и является вели-
чиной постоянной, равной 0.96. И напротив, зна-
чительное снижение Кэф в ГЛ-кристаллах от 1.47
до 1.22 при увеличении концентрация магния в
расплаве свидетельствует о высокой активности
катионов магния.

Следует отметить, что концентрация бора в кри-
сталлах LiNbO3:B:Mg 1- и 2-й серий, по данным
МС-ИСП, составляла следовые количества, не
более 2.07 × 10–4 мас. %.

После ВТЭДО с целью определения оптиче-
ского качества серии монокристаллов, выращен-
ных из ТС-шихты, была проведена полировка их
торцевых поверхностей и базы. Фотография ис-
следуемых образцов представлена на рис. 3.

В табл. 3 приведены результаты экспресс-оцен-
ки оптического качества выращенных кристал-
лов. Анализ экспериментальных данных показы-
вает, что кристаллы 2.1 и 2.5 имеют высокое опти-
ческое качество, однако в кристалле 2.1 имеется
одна дефектная плоскость. Данная плоскость
располагается на расстоянии 10 мм от торца кри-
сталла, она перпендикулярна оси Z и имеет тол-
щину порядка 1 мм. Наличие данной дефектной
области связано с нестабильностью условий вы-
ращивания монокристалла. В остальном объеме
кристалла центры рассеяния и протяженные де-

фекты не выявлены. Кристалл 2.5 отличается вы-
соким оптическим качеством. Во всем объеме об-
разца центры рассеяния не обнаружены.

Кристаллы 2.2, 2.3 и 2.4, выращенные из рас-
плава с концентрацией магния 2.85–3.37 мол. %,
показали примерно одинаковое оптическое каче-
ство: в них отсутствуют протяженные дефекты, в
то же время все образцы содержат значительное
количество микродефектов (центров рассеяния).
Плотность микродефектов в них варьируется от
33 до 39 см–3. Основное количество дефектов лока-
лизовано вдоль оптической оси, в радиусе 8–10 мм
от нее. При этом вблизи боковой поверхности
кристаллов, на расстоянии 7–9 мм от нее, центры
рассеяния не наблюдаются. Обнаруженные в кри-
сталлах 2.2, 2.3, 2.4 объемные области скопления
центров рассеяния не являются дефектами, полу-
ченными при выращивании. Их появление, веро-
ятно, связано с процессами, происходящими в
период ВТЭДО при прохождении электрического
тока через кристалл.

Исследования пьезоакустических свойств ТС-
монокристаллов показали, что параметры про-
цесса ВТЭДО (охлаждение образцов со скоро-
стью 20°С/ч в температурном интервале от 1235
до 735°С под постоянным электрическим полем)
не позволили получить достаточно высокий ко-
эффициент d333 (рис. 4). Для кристаллов 2.1, 2.2 и
2.5 он находился в диапазоне (6–7) × 10–12 Кл/Н.
Самые низкие значения пьезомодуля показал кри-

Рис. 1. Зависимости концентрации Mg в кристалле от концентрации Mg в расплаве.
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Рис. 2. Зависимости Кэф от концентрации Mg в расплаве.
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Рис. 3. Монокристаллы LiNbO3:B:Mg серии 2, выращенные из расплава путем последовательного разбавления плава
номинально чистой шихтой конгруэнтного состава.

сталл 2.3: d333 = 5.08 × 10–12 Кл/Н. В то же время
величина пьезомодуля для кристалла 2.4 имеет
максимальное значение (d333 = 8.21 × 10–12 Кл/Н),
близкое к справочному для монодоменных кри-
сталлов [25]. Из проведенных ранее исследова-
ний оптической чистоты образцов видно, что

присутствие описанного выше объемного дефек-
та не повлияло на степень униполярности данно-
го кристалла.

Для монокристаллов серии 1 была проведена кор-
ректировка технологических параметров ВТЭДО:
увеличена максимальная температура с 1223 [22]
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до 1235°С и расширен диапазон приложения по-
стоянного электрического поля. Это позволило по-
лучить высокие значения пьезомодуля для кристал-
лов с наименьшим содержанием магния (1.3 и
1.4), причем пьезомодуль кристалла 1.3 в резуль-
тате увеличился почти в два раза: от 4.2 ×10–12 [22]
до 7.87 × 10–12 Кл/Н.

Изменение технологических параметров ВТЭДО
не повлияло на значения пьезомодуля кристаллов
1.1 и 1.2, выращенных из расплава с более высо-

кой концентрацией магния. Величины пьезомо-
дуля d333 = 5.03 × 10–12 Кл/Н для кристалла 1.1 и
d333 = 6.67 × 10–12 Кл/Н для кристалла 1.2 остались
на прежнем уровне (рис. 5).

Таким образом, исследования пьезоакустиче-
ских свойств высоколегированных монокристал-
лов LiNbO3:B:Mg показали, что независимо от ге-
незиса используемой шихты требуется индивиду-
альный подход в выборе технологических режимов
монодоменизации.

Таблица 3. Результаты экспресс-оценки оптического качества исследуемых кристаллов LiNbO3:B:Mg

Примечание. Количество рядов – 25.

Кристалл Суммарное количество 
центров рассеяния

Среднее количество центров 
рассеяния в ряду

Плотность 
микродефектов, см–3

2.1 0 0 0

2.2 28 1.12 35.6

2.3 31 1.24 39.5

2.4 26 1.04 33.1

2.5 0 0 0

Рис. 4. Зависимости Qп = f(F) кристаллов серии 2 после монодоменизации: Qп – величина поляризационного заряда,
F – прилагаемая сила.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Отработана методика выращивания методом
Чохральского монокристаллов LiNbO3:B:Mg из
расплава с содержанием 2.67–3.66 мол. % Mg и
менее 2.07 × 10–4 мас. % В путем пошагового раз-
бавления исходного расплава номинально чистой
шихтой LiNbO3. Получена серия из пяти моно-
кристаллов LiNbO3:B:Mg.

Определены зависимости Cкр = f(Ср) и Кэф = f(Ср)
и проведен сравнительный анализ эксперимен-
тальных данных относительно серии монокри-
сталлов, выращенных из шихты, полученной ме-
тодом гомогенного легирования на основе пре-
курсора Nb2O5:B:Mg + Li2CO3.

Анализ влияния генезиса используемой для вы-
ращивания легированных монокристаллов шихты
показал, что кристаллы LiNbO3:B:Mg, выращен-
ные из ТС- и ГЛ-шихт в исследуемом диапазоне
концентрации магния в расплаве, обнаруживают
высокую химическую однородность независимо от
величины коэффициента распределения примеси.

Показано, что коэффициент распределения
магния для ТВС-кристаллов меньше единицы, не
зависит от концентрации примеси в расплаве и
является величиной постоянной. Однако выращи-

вание монокристаллов LiNbO3:B:Mg из ГЛ-шихты
позволяет получать кристаллы с более высокой
степенью легирования, концентрация магния в
них на ~25% выше, чем в кристаллах, выращен-
ных из ТС-шихты, во всем исследуемом концен-
трационном диапазоне расплава.

На основании исследований оптических и пьезо-
акустических свойств монокристаллов LiNbO3:B:Mg
установлено, что независимо от способа введения
легирующих примесей возможно получение мо-
нокристаллов оптического качества. Однако тре-
буется индивидуальный подход в выборе темпе-
ратурного диапазона и технологических парамет-
ров прилагаемого электрического поля в процессе
монодоменизации.

Таким образом, выращивание оптически од-
нородных легированных монокристаллов ниоба-
та лития методом Чохральского эффективно с ис-
пользованием как ГЛ-, так и ТС-шихты. Оконча-
тельный выбор технологии возможен на основе
детального экономического расчета.

CПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ

1. Fontana M.D., Chah K., Aillerie M., Mouras R., Bourson P.
Optical Damage Resistance in Undoped LiNbO3 crys-

Рис. 5. Зависимости Qп = f(F) кристаллов серии 1 после повторной монодоменизации.

50 60 7040302010 800

Qп, 10–9 Кл

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

Кристалл 1.4 d333 = 8.08 × 10–12 Кл/Н
Кристалл 1.3 d333 = 7.87 × 10–12 Кл/Н
Кристалл 1.2 d333 = 6.67 × 10–12 Кл/Н
Кристалл 1.1 d333 = 5.03 × 10–12 Кл/Н

F, H



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 9  2022

ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ СПОСОБА ПОЛУЧЕНИЯ ЛЕГИРОВАННОЙ ШИХТЫ 989

tals // Opt. Mater. 2001. V. 16. № 1–2. P. 111–117. 
https://doi.org/10.1016/S0925-3467(00)00066-5

2. Volk T.R., Rubinina N.M., Woehlecke M. Optical-Dam-
age-Resistant Impurities in Lithium Niobate // J. Opt.
Soc. Am. B. 1994. V. 11. P. 1681–1687.

3. Bryan D.A., Gerson R., Tomaschke H.E. Increased Op-
tical Damage Resistance in Lithium Niobate // Appl.
Phys. Lett. 1984. V. 44. P. 847–849. 
https://doi.org/10.1063/1.94946

4. Abdi F., Fontana M.D., Aillerie M., Bourson P. Coexis-
tence of Li and Nb Vacancies in the Defect Structure of
Pure LiNbO3 and its Relationship to Optical Properties //
Appl. Phys. A. 2006. V. 83. № 3. P. 427–434.

5. Volk T.R., Pryalkin V.I., Rubinina N.M. Optical-Dam-
age-resistant LiNbO3:Zn Crystal // Opt. Lett. 1990.
V. 15. P. 996–998. 
https://doi.org/10.1364/OL.15.000996

6. Qiao H, Xu J., Wu Q., Yu X., Sun Q., Zhang X., Zhang G.,
Volk T.R. An Increase of Photorefractive Sensitivity in
In:LiNbO3 Crystal // Opt. Mater. 2003. V. 23. P. 269–272. 
https://doi.org/10.1016/S0925-3467(02)00299-9

7. Kong Y., Wen J., Wang H. New Doped Lithium Niobate
Crystal with High Resistance to Photorefraction—
LiNbO3:In // Appl. Phys. Lett. 1995. V. 66. P. 280–281. 
https://doi.org/10.1063/1.113517

8. Yamamoto J.K., Kitamura K., Iyi N., Kimura S. Sc2O3-
doped LiNbO3 Grown by the Float Zone Method //
J. Cryst. Growth. 1992. V. 121. № 3. P. 522–526. 
https://doi.org/10.1016/0022-0248(92)90165-F

9. Li S., Liu S., Kong Y., Deng D., Gao G., Li Y., Gao H.,
Zhang L., Huang Z., Chen S., Xu J. The Optical Dam-
age Resistance and Absorption Spectra of LiNbO3:Hf
Crystals // J. Phys.: Condens. Matter. 2006. V. 18.
P. 3527–3534.

10. Сюй А.В. Нелинейно-оптические эффекты с ши-
рокополосным излучением в кристаллах ниобата
лития: Автореф. дис. ... докт. физ.-мат. наук. Хаба-
ровск: ДВГУПС, 2013. 39 с.

11. Zhou L., Liu Y., Lou H., D Y., Xie G., Zhu Z., Deng Z.,
Luo D., Gu C., Chen H. Octave Mid-Infrared Optical
Frequency Comb from Er: Fiber-Laser-Pumped Ape-
riodically Poled Mg:LiNbO3 // Opt. Lett. 2020. V. 45.
№ 23. P. 6458–6461. 
https://doi.org/10.1364/OL.410958

12. Palatnikov M.N., Sandler V.A., Sidorov N.V., Masloboe-
va S.M., Makarova O.V. Study of Electrical Characteris-
tics of Crystals of Homogeneously Doped LiNbO3:Zn,Mg
in the Temperature Range of 450-900 K // Tech. Phys.
2020. V. 65. № 12. P. 1987–1993. 
https://doi.org/10.1134/S1063784220120208

13. Ma C., Yu S., Lu F., Liu K., Xu Y., Ma C. Enhancement
of Near-Infrared Photoluminescence in Mg:Er:LiNbO3
Containing Au Nanoparticles Synthesized by Direct
Ion Implantation // Nanotechnology. 2020. V. 31.
№ 33. 335206. 
https://doi.org/10.1088/1361-6528/ab8f4e

14. Long S., Yang M., Ma D., Zhu Y., Lin S., Wang B. En-
hanced red emissions and Higher Quenching Tempera-
ture Based on the Intervalence Charge Transfer in Pr3+

Doped LiNbO3 with Mg2+ Incorporation // Opt. Ma-
ter. Express. 2019. V. 9. № 3. P. 1062–1071. 
https://doi.org/10.1364/OME.9.001062

15. Galutskii V.V., Stroganova E.V., Yakovenko N.A., Su-
darikov K.V., Rasseikin D.A., Yurova N.A. Structure of
the LiNbO3:Mg,Cr Crystal and its Properties at Visible
and Terahertz Wavelengths // J. Opt. Technol. 2018.
V. 85. № 4. P. 250–254. 
https://doi.org/10.1364/JOT.85.000250

16. Dai L., Liu C., Tan C., Yan Z., Xu Y. Optical Properties
of Mg2+, Yb3+, and Ho3+ Tri-Doped LiNbO3 Crystals //
Chin. Phys. B. 2017. V. 26. № 4. 044207. 
https://doi.org/10.1088/1674-1056/26/4/044207

17. Fan M., Li T., Zhao S., Liu H., Sang Y., Li G., Li D.,
Yang K., Qiao W., Li S. Experimental and Theoretical
Investigation on Passively Q-Switched Laser Action in
c-Cut Nd:MgO:LiNbO3 // Appl. Opt. 2015. V. 54.
№ 31. P. 9354–9358. 
https://doi.org/10.1364/AO.54.009354

18. Zhang T., Wang B., Ling F., Fang S.Q., Xu Y. Growth
and Optical Property of Mg, Fe Co-Doped Near-Stoi-
chiometric LiNbO3 Crystal // Mater. Chem. Phys.
2004. V. 83. P. 350–353.

19. Yang C., Tu X., Wang S., Xiong K., Chen Y., Zheng Y.,
Shi E. Growth and Properties of Pr3+ Doped LiNbO3
Crystal with Mg2+ Incorporation: A Potential Material
for Quasi-Parametric Chirped Pulse Amplification //
Opt. Mater. 2020. V. 105. P. 109893. 
https://doi.org/10.1016/j.optmat.2020.109893

20. Маслобоева С.М., Бирюкова И.В., Палатников М.Н.,
Теплякова Н.А. Получение и исследование кри-
сталлов ниобата лития, легированных магнием и
цинком // ЖНХ. 2020. Т. 65. № 6. С. 856–864. 
https://doi.org/10.31857/S0044457X20060100

21. Маслобоева С.М., Ефремов И.Н., Бирюкова И.В.,
Теплякова Н.А., Палатников М.Н. Получение и ис-
следование монокристаллов ниобата лития, леги-
рованных цинком и эрбием // Неорган. материа-
лы. 2021. Т. 57. № 7. С. 735–744. 
https://doi.org/10.31857/S0002337X21070113

22. Маслобоева С.М., Ефремов И.Н., Бирюкова И.В.,
Палатников М.Н. Получение и исследование мо-
нокристаллов ниобата лития, активированных
магнием и бором // Неорган. материалы. 2021.
Т. 57. № 12. С. 1344–1351. 
https://doi.org/10.31857/S0002337Х21120101

23. Маслобоева С.М., Ефремов И.Н., Бирюкова И.В.,
Палатников М.Н. Получение и исследование моно-
кристаллов ниобата лития, легированных бором //
Неорган. материалы. 2020. Т. 56. № 11. С. 1208–1214. 
https://doi.org/10.31857/S0002337X2011007X

24. Hsu R., Maslen E.N., Boulay D., Ishizawa N. Synchro-
tron X-ray Studies of LiNbO3 and LiTaO3 // Acta
Crystallogr., Sect. B. 1997. V. 53. P. 420–428. 
https://doi.org/10.1107/S010876819600777X

25. Блистанов А.А., Бондаренко В.С., Переломова Н.В.,
Стрижевская Ф.Н., Чкалова В.В., Шаскольская М.П.
Акустические кристаллы. Справочник / Под ред.
Шаскольской М.П. М.: Наука, 1982. 632 с.



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ, 2022, том 58, № 9, с. 990–997

990

ЭВОЛЮЦИЯ СТРУКТУРЫ И МАГНИТНЫХ СВОЙСТВ 
ВТСП YBa2Cu3O6.92 В ПРОЦЕССЕ ЗОЛЬ–ГЕЛЬ-СИНТЕЗА

© 2022 г.   Н. Г. Трусевич1, *, А. А. Вишнёв1, 
К. С. Пигальский1, Л. Г. Мамсурова1, Л. И. Трахтенберг1, 2

1Федеральный исследовательский центр химической физики им. Н.Н. Семёнова
Российской академии наук, ул. Косыгина, 4, Москва, 119991 Россия
2Московский государственный университет им. М.В. Ломоносова, 

Ленинские горы, 1, Москва, 119991 Россия
*e-mail: trousevich@gmail.com

Поступила в редакцию 02.02.2022 г.
После доработки 26.05.2022 г.

Принята к публикации 16.06.2022 г.

Изучено влияние условий синтеза в рамках золь–гель-технологии на структурные и магнитные ха-
рактеристики высокотемпературных сверхпроводников (ВТСП) YBa2Cu3Oy (y = 6.92 ± 0.02). При-
менены два варианта низкотемпературного синтеза (при t < 800°C), различающиеся последователь-
ностью и атмосферой отжигов: аргон или кислород. В первом варианте отжиг исходной шихты про-
водили в атмосфере кислорода, полученная при этом несверхпроводящая тетрагональная фаза
(Х-фаза) подвергалась дальнейшей обработке. Во втором варианте синтез проводили в атмосфере
аргона, что позволяет реализовать сверхпроводящую ромбическую фазу уже после первого отжига.
Однако именно первый вариант синтеза делает возможным получение наноразмерных частиц, а
также реализацию серии образцов с постепенно уменьшающейся степенью структурного разупоря-
дочения путем проведения последовательных двухстадийных отжигов (аргон + кислород). Такой
прием способствует установлению закономерностей в изменении структурных характеристик, маг-
нитных свойств и значений сверхпроводящих параметров ВТСП YBa2Cu3Oy в зависимости от сте-
пени структурного разупорядочения.

Ключевые слова: высокотемпературные сверхпроводники (ВТСП), кристаллическая структура,
золь–гель-синтез, газообмен, магнитная восприимчивость, намагниченность
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ВВЕДЕНИЕ

Накопленный к настоящему времени экспе-
риментальный материал, касающийся особенно-
стей физических свойств оптимально допиро-
ванных высокотемпературных сверхпроводни-
ков (ВТСП) YBa2Cu3O6.92, свидетельствует о том,
что наномасштабное структурное разупорядоче-
ние различного вида, в том числе обусловленное
наличием вакансий в цепочечной плоскости, яв-
ляется характерной чертой их кристаллической
структуры. Это оказывает заметное влияние на фи-
зические свойства ВТСП. Если s-волновая сверх-
проводимость почти невосприимчива к струк-
турному беспорядку, то d-волновая (свойственная
ВТСП) легко разрушается [1]. Поэтому неудиви-
тельно, что ВТСП-материалы, синтезированные
разными способами, имеют разные характери-
стики, связанные с различной степенью дефект-
ности, что особенно характерно для мелкокристал-
лических образцов.

Одним из наиболее часто используемых мето-
дов синтеза ВТСП с размером частиц в нанометро-
вом диапазоне является золь–гель-процесс, кото-
рый позволяет получить высокую гомогенность ис-
ходной шихты и снизить температуру синтеза [2].

Особый интерес представляет сочетание золь–
гель-процесса с отжигом при низком парциаль-
ном давлении кислорода. Как известно, такая ат-
мосфера приводит к существенному снижению
температуры образования конечного соединения
и ускорению диффузионных процессов при син-
тезе YBaCuO [3]. В нашей работе взят за основу
способ приготовления золь–гель-образцов, опи-
санный ранее [4]. Он дает возможность проведе-
ния синтеза с использованием в качестве прекур-
сора тетрагональной несверхпроводящей Х-фазы.

Х-фаза была получена в работе [5] при синтезе
мелкокристаллических образцов путем отжига и
спекания соосажденных оксалатов при темпера-
турах 780–800°C в токе кислорода. Там же был
предложен способ преобразования ее в сверхпро-
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водящую фазу YBa2Cu3Oy c помощью отжига в
инертной атмосфере (N2) при 750°C с последую-
щим накислораживанием. (Заметим, что твердо-
фазный синтез ВТСП указанного состава обычно
проводят при t > 900°C.)

Состав и cтруктура Х-фазы были исследованы
в работах [6, 7]. Было показано, что она является
оксикарбонатом YBa2Cu2.85(CO3)0.15O6.73 с распо-
ложением группы СО3 в базисной плоскости и за-
мещением углеродом небольшой части меди в це-
почечной позиции Cu1.

Методика преобразования тетрагональной X-фа-
зы в ромбическую сверхпроводящую с использо-
ванием нескольких двухстадийных процедур тер-
мообработки (отжиг в атмосфере аргона при 750°C
с последующим насыщением кислородом путем
медленного охлаждения в токе кислорода и вы-
держке при 400°C) была опробована нами ранее [8],
также проведено сравнение магнитных свойств по-
лученных образцов и образцов, синтезированных
с использованием приемов механохимии.

В настоящей работе, рассматривая Х-фазу как
сильно дефектный прообраз требуемой ромбиче-
ской структуры, данную двухстадийную термооб-
работку (в дальнейшем обозначаемую как отжиг
(Ar + O2)) последовательно применили для полу-
чения двух серий образцов мелкокристаллических
ВТСП YBa2Cu3Oy с различной степенью струк-
турного разупорядочения. Исследована эволю-
ция структурных и магнитных характеристик в
зависимости от количества отжигов (Ar + O2) и,
как следствие, от степени дефектности.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для синтеза ВТСП состава YBa2Cu3O6.92 была ис-

пользована высокогомогенная смесь CuO, Y2O3 и
BaCO3, полученная по нитратно-цитратному ва-
рианту золь–гель-технологии [4]. В результате
отжига в атмосфере кислорода при t = 790°C была
синтезирована тетрагональная несверхпроводя-
щая Х-фаза. Преобразование Х-фазы в сверхпро-
водящую с ромбической структурой происходило
в процессе дальнейших последовательных отжи-
гов: выдержка при tотж = 750°C в атмосфере аргона
в течение 24 ч, замена аргоновой атмосферы на
кислородную и последующее медленное охла-
ждение в течение 24 ч до 400°C с выдержкой в те-
чение 4 ч. Таким образом была получена серия
сверхпроводящих оптимально допированных кис-
лородом образцов YBa2Cu3O6.92 с малым средним
размером кристаллитов  = 200 нм и с различа-
ющимися деталями микроструктуры.

Отметим, что в отличие от порошковой техно-
логии использовавшейся в работе [4], мы стреми-
лись к синтезу образцов в таблетированном ви-
де, более приемлемом для изучения магнитных

D

свойств, а также для практического использо-
вания. Однако процесс выделения углекислого
газа в случае отжига шихты в таблетированном
виде оказался затруднен, что значительно снижа-
ло скорость вступления BaCO3 во взаимодействие
с другими компонентами.

Учитывая важность процессов газообмена, были
приготовлены две серии образцов. Первая серия –
образец 1.0 (исходная Х-фаза), а также образцы
1.1, 1.2, 1.3 и 1.4 (после 1-, 2-, 3- и 4-го отжигов со-
ответственно) – включала в себя получение Х-фазы
и проведение ряда последующих отжигов (Ar + O2)
в таблетированном состоянии. Затем осуществ-
ляли перепрессовку и спекание в кислороде при
t = 790°С. Вторая серия – образцы 2.0 (исходная
Х-фаза), 2.1, 2.2, 2.3 и 2.3t (после 1-, 2- и 3-го от-
жигов соответственно) – состояла из образцов,
полученных, как и в работе [4], в порошковом со-
стоянии начиная с синтеза Х-фазы. При этом по-
следний отжиг (Ar + O2) проводили одновремен-
но на двух образцах: в виде порошка (образец 2.3)
и в виде спрессованной таблетки (образец 2.3t).

Кроме этого для сравнения был синтезирован
образец 3.1 непосредственно в аргоновой атмосфе-
ре (без промежуточной X-фазы) при tотж = 790°C в
течение 72 ч с последующим, как и для остальных
образцов, охлаждением в атмосфере кислорода в
течение 24 ч и выдержкой при 400°C в течение 4 ч.
Средний размер кристаллитов составлял 1 мкм.
Одностадийный аргоновый синтез позволяет по-
лучать образцы, которые практически не содержат
примесных фаз, имеют орторомбическую структу-
ру и высокую температуру перехода в сверхпрово-
дящее состояние (Tc ≈ 92 K).

Структура синтезированных образцов была ис-
следована рентгеновским методом на дифракто-
метре Rigaku SmartLab с помощью прилагаемого
программного обеспечения. Электронно-микро-
скопические исследования проводили на скани-
рующем электронном микроскопе Carl Zeiss SU-
PRA 40 FE-SEM.

Содержание кислорода определяли методом йо-
дометрического титрования в соответствии с ме-
тодикой [9]. Поскольку йодометрическое титро-
вание, проведенное на образцах с заметным коли-
чеством медьсодержащих примесей, дает заведомо
некорректный результат, количество кислорода
определяли только для конечных, практически од-
нофазных образцов (1.4, 2.3t, 3.1). Для этих образцов
YBa2Cu3Oy было получено значение y = 6.92 ± 0.02.

Измерения действительной части комплексной
магнитной восприимчивости χac выполнены на ав-
томатизированной установке в диапазоне темпе-
ратур 70–95 K при амплитудах переменного
магнитного поля в диапазоне h = 1–6 Э (f =
= 980 Гц). Намагниченность в постоянных маг-
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нитных полях до 6 кЭ измеряли методом Фарадея
на установке Oxford Instruments.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Структурные характеристики. На рис. 1 приве-

дены рентгеновские дифрактограммы синтезиро-
ванных через X-фазу образцов после каждой ста-
дии отжига (Ar + O2). Наблюдается последова-
тельное преобразование структуры Х-фазы в виде
постепенного увеличения степени ромбического
искажения (см. пики в области 2θ = 47° и 58°) и
переход к стандартной ромбической структуре со-
единения YBa2Cu3O6.92.

На рис 1б приведена также дифрактограмма
образца 3.1, синтезированного в аргоновой атмо-
сфере при tотж = 790°C. Видно, что она соответ-
ствует стандартной для образца YBa2Cu3O6.92 с до-
статочно крупными кристаллитами. Рассчитан-
ные параметры решетки (a = 3.824 Å, b = 3.886 Å,
c/3 = 3.892 Å) близки к значениям, характерным
для равновесных образцов.

Образцы, подвергавшиеся термообработке в
таблетированном виде, содержат значительное
количество непрореагировавшего карбоната ба-
рия BaCO3 как на стадии формирования X-фазы,
так и после первых отжигов (Ar + O2). Это связано
с замедленным удалением углекислого газа из
объема таблетки. Образцы, отжигавшиеся в виде
порошка, когда газообмен значительно усилен,
не содержат карбонат бария уже на стадии фор-
мирования X-фазы. Важно, что при увеличении
числа отжигов наблюдается постепенное уменьше-
ние количества основных сопутствующих фаз – Ba-
CO3 и BaCuO2.

Состав примесей в образце, содержащем X-фа-
зу, также зависит от того, подвергалась ли исход-
ная шихта первоначальному отжигу в таблетиро-
ванном виде или в виде порошка. X-фаза первой
серии (после отжига в виде таблеток), помимо
карбоната бария, содержит Y2Cu2O5 и CuO. X-фаза
второй серии в качестве примесей содержит CuO,
незначительное количество BaCO3; пики при 2θ =
= 28.8° и 31.3°, по-видимому, принадлежат фазе
состава Ba2Cu2.89O6–y (COD: 1521868). Такое раз-
личие указывает на разные пути формирования
X-фазы. В случае медленного разложения карбо-
ната бария и вступления его в реакцию с другими
компонентами смеси формирование X-фазы про-
исходит через образование соединений в системе
Y2O3–CuO. Когда затруднения с разложением кар-
боната бария отсутствуют, первоначальные реак-
ции протекают в системе BaO–CuO.

Еще одним следствием наличия непрореаги-
ровавшего карбоната бария является затруднен-
ное преобразование Х-фазы в YBa2Cu3O6.92 с ром-
бической структурой в процессе последующих
отжигов (Ar + O2), так как это преобразование
подразумевает выделение углекислого газа со-
гласно уравнению

Увеличение парциального давления углекис-
лого газа затрудняет протекание процесса в нуж-
ном направлении, поэтому наличие в смеси кар-
боната бария (который, разлагаясь сам, также явля-
ется источником углекислого газа) препятствует
переходу Х-фазы в YBa2Cu3O6.92. Вследствие этого

( ) + →
→ +

2 2.85 3 6.730.15

2 3 2

YBa Cu CO O 0.15CuO
YBa Cu O  0.15CO .x

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы образцов с различным числом отжигов (Ar + O2) в таблетированном (серия 1) (а)
и порошковом (серия 2) (б) состояниях: 1 – BaCO3 (9013804), 2 – CuO (9016326), 3 – Y2Cu2O5 (1006084), 4 – BaCuO2
(2002177), 5 – Ba2Cu2.89O6–y (1521868) (в скобках указаны номера карточек в Crystallography Open Database (COD)).
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дифрактограммы образцов серии 1 после первых
двух отжигов (Ar + O2) почти не отличаются от
дифрактограммы исходной Х-фазы.

Можно заметить также, что образцы, которые
подвергались отжигу в виде порошка, содержат
примесную фазу BaCuO2, образующуюся после
первого отжига (Ar + O2) одновременно с началом
преобразовании Х-фазы в YBa2Cu3Ox. Ее количе-
ство постепенно уменьшается по мере дальней-
ших отжигов (Ar + O2), однако даже после третье-
го отжига остается заметным. Данная фаза исче-
зает в образце, спрессованном перед последним

отжигом. Очевидно, что скорость взаимодействия
компонентов системы, в том числе и промежу-
точных соединений, сильно зависит от скорости
диффузии, которая весьма мала в порошках и су-
щественно возрастает в таблетированных образ-
цах за счет увеличения площади контактов между
отдельными зернами.

Исчезновение сопутствующих фаз в процес-
се последовательных отжигов (Ar + O2) отража-
ет уменьшение степени дефектности структуры
исходной Х-фазы и ее эволюцию к структуре
YBa2Cu3O6.92 с малым количеством дефектов. При
этом из рентгеновских данных видно, что степень
ромбического искажения, сопутствующего появ-
лению сверхпроводимости, увеличивается.

Полученные на основе рентгеновских дифрак-
тограмм параметры кристаллической решетки
образцов серии 2 приведены на рис. 2 в зависимо-
сти от числа отжигов (Ar + O2). При увеличении
числа отжигов происходит последовательное из-
менение параметров решетки и приближение их
значений к значениям, характерным для равно-
весных образцов (на рис. 2 изображены пункти-
ром по данным [10]).

На рис. 3 представлены величины областей ко-
герентного рассеяния (ОКР) образцов серии 2 в
зависимости от числа отжигов (Ar + O2). Эти дан-
ные получены из анализа пиков 005, 200 и 113 с ис-
пользованием формулы Шерера. Существенный
рост ОКР в направлении оси c при почти неиз-
менной величине вдоль оси a наблюдается уже
после второго отжига (Ar + O2). Рост ОКР свиде-
тельствует об уменьшении степени дефектности
структуры образцов.

На рис. 4 представлены данные сканирующей
электронной микроскопии (СЭМ) для образцов
серии 2. Микрофотографии образцов серии 1 ана-
логичны приведенным. Видно, что размеры кри-
сталлитов ~200 нм реализуются на стадии синтеза
Х-фазы и практически не зависят от числа после-
дующих отжигов (Ar + O2), от длительности арго-
новой стадии, а также от того, в порошковом или
в таблетированном состоянии происходил синтез
Х-фазы. При этом образец 2.3t, проходивший по-
следний отжиг в спрессованном состоянии, име-
ет несколько больший размер кристаллитов.

По данным СЭМ, размеры кристаллитов в об-
разцах, синтезированных через Х-фазу, составля-
ли = 200 нм, при этом размеры кристаллитов
образца 3.1, синтезированного прямым отжигом в
аргоне, оказались порядка 1 мкм.

Свойства образцов в переменном магнитном по-
ле. Измерения температурных зависимостей маг-
нитной восприимчивости χac (рис. 5) в слабом
низкочастотном переменном магнитном поле поз-
волили получить информацию о температурах пе-
рехода в сверхпроводящее состояние (Tc), а также

D

Рис. 2. Параметры элементарной ячейки образцов се-
рии 2 в зависимости от числа отжигов (Ar + O2); пунк-
тир – данные [10].
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оценить величины важнейшего параметра сверх-
проводящего состояния: лондоновской глубины
проникновения магнитного поля λ (см. табл. 1).

Для всех образцов реализовались температуры
сверхпроводящего перехода, близкие как между
собой (Тс = 90–92 K), так и к максимально дости-
жимому значению Тс ≈ 94 K для данного соедине-
ния с оптимальным кислородным допированием
(рис. 5). Для сравнения приведены данные для
образца 3.1 с  ≈ 1 мкм, полученного в рамках
аргонового метода синтеза. Важно отметить, что
для всех образцов χac не зависит от амплитуды пе-
ременного поля в диапазоне h = 1–6 Э. Этот ре-
зультат указывает на отсутствие сверхпроводя-
щей связи между кристаллитами в исследован-
ном температурном диапазоне, а величина χac
полностью определяется токами, протекающими
по поверхности кристаллитов.

Обращает на себя внимание положительная
кривизна кривых в диапазоне нескольких граду-
сов ниже температуры начала перехода Тс, кото-
рая свидетельствует о существовании фаз с не-
сколько пониженными Тс. Это особенно заметно
для образцов первой серии (1.3 и 1.4), что свиде-
тельствует об их повышенной степени неодно-
родности. При этом зависимость χac(T) для образ-
ца 3.1 указывает на более однородный резкий пере-
ход в сверхпроводящее состояние. Видно также, что
значения χac для остальных образцов заметно раз-
личаются и более чем на порядок меньше χac об-
разца 3.1. При этом для всех образцов реализова-
лись протяженные интервалы температур, в кото-
рых зависимости χac(T) близки к линейным.

Как было показано ранее [11], такое поведение
χac(T) является проявлением размерного эффек-
та, возникающего при соизмеримости размеров
кристаллитов и лондоновской глубины проник-
новения магнитного поля. В работе [11] получено
выражение, связывающее χac с параметрами об-
разцов: средним (эффективным) размером кри-
сталлитов Deff, λab (лондоновской глубиной про-
никновения магнитного поля в кристаллографи-
ческой ab-плоскости) и параметром магнитной

D

анизотропии γ. Используя подходы, развитые в
[11], получаем

(1)

В этой формуле в отличие от формулы, приве-
денной в [11], введен параметр А, который учиты-
вает распределение кристаллитов по размерам и
равен 2.4 для частного случая близких значений
среднего размера и дисперсии. При расчетах по
формуле (1) использовали величину Deff = 0.2 мкм
в соответствии с данными СЭМ. Параметр анизо-
тропии γ принимали равным 5 (типичное значе-
ние для данного соединения).

Данные табл. 1 демонстрируют корреляцию
между лондоновской глубиной проникновения λab
и качеством образца: видно, что с увеличением чис-
ла отжигов (Ar + O2) величина λав уменьшается.

( )γ + 
λ =  × π χ 

1
22 1

.
2 24 4
eff

ab
ac

AD

Рис. 4. Микрофотографии образцов серии 2.

(б)200 нм 200 нм 200 нм 200 нм

2.3t2.32.12.0

(в) (г)(a)

Рис. 5. Температурные зависимости магнитной вос-
приимчивости χac в переменном магнитном поле (ам-
плитуда 6 Э) для образцов 1.3 и 1.4 (серия 1), 2.3t (серия 2),
а также образца 3.1.
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Свойства образцов в постоянном магнитном по-
ле. На рис. 6 представлены зависимости намагни-
ченности исследованных образцов от магнитного
поля при Т = 82 К. Видно характерное для мелко-
кристаллических образцов смещение положения
максимума в область высоких полей [12]. Макси-
мум намагниченности образца 3.1, имеющего боль-
ший размер кристаллитов, чем в образцах первой и
второй серий, существенно более острый и на-
блюдается при меньших магнитных полях (см.
вставку на рис. 6).

Видно, что величины намагниченности (как
при вводе, так и при выводе магнитного поля), на-
чальные наклоны кривых, а также ширины магнит-
ных гистерезисов существенно различаются для
образцов, принадлежащих двум разным (таблети-
рованной и порошковой) сериям.

Важно отметить, что существует несколько при-
чин возникновения гистерезиса на полевых зави-
симостях намагниченности: краевой барьер, по-
верхностный барьер для входа и выхода вихрей,
эффекты пиннинга. Данные рис. 6 показывают,
что в зависимости от дефектности кристаллитов

изменяются соотношения между вкладами в не-
обратимость. Так, для образцов первой серии (1.1,
1.2, 1.3) гистерезис M(H) отсутствует. Таким обра-
зом, в этих образцах как поверхностный барьер,
так и пиннинг полностью подавлены. С увеличе-
нием структурного упорядочения возникает гисте-
резис, однако равновесная расчетная кривая близка
к экспериментальной зависимости при вводе по-
ля (образцы 1.4 и 2.1). Результаты [13] показыва-
ют, что такое поведение означает проявление по-
верхностного барьера только для выхода вихрей.
При дальнейшем увеличении степени структурного
упорядочения (образцы 2.2, 2.3, 2.3t и 3.1) реализу-
ются все механизмы гистерезиса вследствие улуч-
шения качества поверхности кристаллитов и увели-
чения энергии конденсации при уменьшении λab.

Как известно, средние линии магнитных ги-
стерезисов M(H), которые близки к равновесным
значениям намагниченности, являются функци-
ями глубины проникновения магнитного поля λab
и длины когерентности ξ.

Расчеты обратимой намагниченности, выпол-
ненные с учетом соизмеримости размеров кри-
сталлитов и лондоновской глубины проникнове-
ния (см. [14] и приведенные там ссылки), дали
значения λab и κ (κ – параметр Гинзбурга–Лан-
дау), приведенные в табл. 2. Для образцов серии 2, а
также образца 3.1 в качестве Deff принимались
значения из данных СЭМ. Для образцов серии 1,
обладающих более высокой степенью дефектно-
сти, для получения удовлетворительного согла-
сия расчетных и экспериментальных кривых па-
раметр Deff считался подгоночным. Полученные

Таблица 1. Значения магнитной восприимчивости χac
в переменном магнитном поле и лондоновской глуби-
ны проникновения магнитного поля λab при T = 82 K

Образец |χac| × 102 λab, мкм

1.3 0.21 0.75
1.4 0.92 0.36
2.3t 2.70 0.21

Рис. 6. Зависимости намагниченности образцов серий 1 (а) и 2 (б) от магнитного поля Н при Т = 82 К: точки – экспе-
римент, сплошные кривые – расчет обратимой намагниченности, стрелки – направление изменения поля; на вставке –
данные для образца 3.1.
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ТРУСЕВИЧ и др.

таким образом значения Deff несколько меньше,
чем расчитанные по данным СЭМ (табл. 2).

Таким образом, каждая стадия отжига (Ar + O2)
золь–гель-образцов приводит к уменьшению па-
раметра λab, что соответствует увеличению плот-
ности сверхпроводящих носителей, т.е. улучше-
нию сверхпроводящих свойств.

Небольшая абсолютная величина намагни-
ченности в области высоких (~0.6 Тл) полей, а
также малая величина начального наклона кри-
вых M(H), свидетельствуют о большой величине
глубины проникновения λab, что является след-
ствием значительной дефектности в образцах по-
сле третьего и четвертого отжигов. Видно, что с
ростом числа отжигов дефектность уменьшается,
что сопровождается увеличением намагниченности
вследствие уменьшения λab. Отметим, что наилуч-
шие (для сверхпроводящего состояния) значения
параметров λab и κ оказались у образца 3.1, синте-
зированного непосредственно в аргоновой атмо-
сфере и имеющего наибольшие по модулю значе-
ния намагниченности.

Зависимости намагниченности от магнитного
поля для образцов, полученных в таблетирован-
ном состоянии (рис. 6а), иллюстрируют тот факт,
что присутствие фазы BaCO3 препятствует пе-
рестройке структуры Х-фазы в ромбическую
структуру YBa2Cu3O6.92. После первых двух от-
жигов (Ar + O2) образцы этой серии остаются
практически несверхпроводящими и тетраго-
нальными (см. рис. 1а и 6а). Только после исчез-
новения фазы BaCO3 в них появляются ромбиче-
ское искажение и сверхпроводимость.

Намагниченность образцов порошковой се-
рии 2 в отсутствие примеси BaCO3 показывает на-
личие сверхпроводимости уже после первого от-
жига (Ar + O2), при этом увеличенные значения λab
первых образцов в серии свидетельствуют об их зна-
чительной дефектности. Уменьшение дефектности
и улучшение сверхпроводящих свойств (уменьше-
ние λab) сопровождаются уменьшением количества
примесной фазы BaCuO2.

На основе анализа магнитных характеристик
всего комплекса исследованных образцов, с уче-
том того, что стадия отжига в атмосфере аргона
способствует возрастанию катионной подвижно-
сти, можно предположить, что наблюдающееся
структурное разупорядочение не сводится к из-
менению концентрации и упорядоченности кис-
лорода в цепочечной плоскости структуры YBaCuO.
По-видимому, имеет место взаимозамещение ка-
тионов, на что указывает схожесть свойств иссле-
дуемых образцов и образцов, полученных с ис-
пользованием механохимии (см. [8]), разупоря-
дочение катионов в которых было подтверждено
методом дифракции нейтронов [15].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Применение двухстадийной термообработки

(аргон + кислород) образцов YBa2Cu3Oy в порош-
ковом состоянии оказывается эффективным ме-
тодом уменьшения их степени дефектности и
улучшения сверхпроводящих параметров. В свою
очередь это обстоятельство демонстрирует важ-
ную роль газообмена в процессе синтеза данного
типа сверхпроводников. В целом полученные ре-
зультаты свидетельствуют в пользу проведения
синтеза данного соединения в начальной фазе в
порошковом состоянии. При этом таблетирова-
ние образцов только на последней стадии позво-
ляет также существенно уменьшить присутствие
сопутствующих фаз вследствие улучшения усло-
вий диффузии атомов и таким образом улучшить
сверхпроводящие параметры и создать техноло-
гичный материал.

Исследование серии образцов с контролируе-
мым структурным разупорядочением позволило
проследить зависимость магнитных свойств и
сверхпроводящих параметров при изменении
степени их дефектности.

Вместе с тем показано, что в случае, когда мел-
кокристаллическая структура ВТСП-образцов не
является необходимой, предпочтительным ока-
зывается проведение начальных стадий синтеза
непосредственно в атмосфере аргона, что позво-
ляет существенно улучшить как магнитные, так и
сверхпроводящие характеристики. Однако при
этом необходимо учитывать, что средний размер
кристаллитов оказывается не менее 1 мкм.

Представленный в работе материал, иллюстри-
рующий процесс постепенной эволюции Х-фазы к
искомой структуре YBa2Cu3O6.92, демонстрирует важ-
ность условий диффузии атомов и газообмена при
синтезе наноразмерных ВТСП данного состава.
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Таблица 2. Значения величин λab, κ и Deff из измерений
намагниченности в постоянных магнитных полях

Образец λab, мкм κ Deff, мкм

1.2 1.65 444 0.088
1.3 0.62 167 0.104
1.4 0.424 114 0.16
2.1 0.47 126 0.2
2.2 0.43 116 0.2
2.3 0.35 94 0.2
2.3t 0.31 83 0.2
3.1 0.295 75 0.8
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Методами рентгеновской дифракции, рамановской спектроскопии и люминесценции, СЭМ, кало-
риметрии (ДСК), масс-спектроскопии и количественной термогравиметрии (ТГ) проанализирова-
на кинетика фазообразования и кристаллизации пирохлоров Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) из наноразмер-
ных прекурсоров, полученных методом соосаждения, и установлено, что фазообразование пиро-
хлоров проходит стадию кристаллизации наноразмерного флюорита. Оказалось, что исходные
смеси в значительной мере находятся не в виде оксидов, а в виде гидроксидов и гидроксокарбона-
тов. Первой стадией синтеза при температурах ниже 550–650°С является разложение исходных со-
единений до оксида титана и оксикарбоната лютеция (или гадолиния). На второй стадии происхо-
дит синтез конечных соединений, сопровождающийся также выделением СО2. Таким образом,
“высокотемпературное” выделение СО2 позволяет визуализировать кинетику протекающего син-
теза. Специальными опытами по длительному прогреву при низких температурах (540 ч при 550°С
и 216 ч при 700°С) показано, что синтез Lu2Ti2O7 из исходных прекурсоров удается провести почти
полностью уже при 550°С. Факт высокой степени превращения при 550°С подтвержден методом
количественной ТГ. Методами рамановской спектроскопии и люминесценции доказано, что син-
тезированный при 550°С разупорядоченный нанооксид с размерами ОКР 15 Å является флюори-
том. Длительная термообработка при 700°С сопровождается ростом ОКР и переходом флюорита в
пирохлор. В условиях прогрева исходного прекурсора с большой скоростью 10°С/мин (ДСК, ТГ)
все процессы смещаются в сторону более высоких температур. Процесс формирования конечного
пирохлора Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) через стадию наноразмерного флюорита характерен для обеих си-
стем. Таким образом, все пирохлоры типа 3+/4+ Ln2M2O7 (M = Ti, Zr, Hf) образуются в результате
перехода типа порядок—беспорядок из наноразмерного флюорита в пирохлор.

Ключевые слова: пирохлор, Ln2Ti2O7, соосаждение, кристаллизация, наноразмеры, углерод, рама-
новская спектроскопия, РФА, СЭМ
DOI: 10.31857/S0002337X22090123

ВВЕДЕНИЕ
Сложные оксиды Ln2M2O7 (Ln = La – Lu, M =

= Ti, Zr, Hf, Sn) относятся к большому классу со-
единений со структурой пирохлора и демонстрируют
разнообразные структурные, химические и физиче-
ские свойства. Соединения со структурой пирохлора
являются перспективной керамикой для создания
твердых электролитов для высокотемпературных
твердооксидных топливных элементов [1–6]. По-
мимо этого, пирохлоры проявляют высокую ката-

литическую активность [7], люминесцентные свой-
ства [8], высокую устойчивость к радиации [9, 10].

Большинство важных свойств пирохлоров (в
общем виде формула может быть записана как
A2B2O7) зависит от реализации разной степени
структурного порядка в катионной и анионной
подрешетках. Последнее связано с тем, что струк-
тура пирохлора является производной от базовой
структуры флюорита. Образование пирохлора или
флюорита зависит от соотношения t(RA/RB) ион-
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ных радиусов катионов в А- и В-позициях. Когда
t < 1.46, соединения A2B2O7 стабилизируются в
структуре дефектного флюорита (пр. гр. Fm3m)
или сильно разупорядоченного пирохлора. Когда
1.46 < t < 1.78, происходит стабилизация упорядо-
ченного пирохлора (пр. гр. Fd3m) [11, 12]. Основ-
ное структурное отличие между фазами заключа-
ется в том, что у пирохлора две различные кати-
онные позиции: A – в центре искаженного куба
(скаленоэдра), B – в центре искаженного октаэд-
ра (тригональной антипризмы) – и три различ-
ные анионные позиции: 48f (O1), 8a (O2) и 8b
(O3). Координационные числа полиэдров в пиро-
хлоре – 8 для AO8-полиэдра и 6 для BO6-полиэд-
ра. Во флюорите все катионные и анионные пози-
ции одинаковы и 1/8 часть анионов в 8b-позиции
отсутствует; координационное число становится
равным 7 для полиэдров AO7 и BO7. Для Lu2Ti2O7
t = 1.46, для Gd2Ti2O7 t = 1.40. Следовательно,
Lu2Ti2O7 ближе к области упорядоченных пиро-
хлоров, чем Gd2Ti2O7.

Титанаты РЗЭ синтезируют различными мето-
дами, в числе которых традиционный твердофаз-
ный синтез из оксидов [10, 13], соосаждение [4,
14–16], гидротермальный метод [17], золь—гель-
процесс (c последующей высокотемпературной
термообработкой) [18].

Прекурсоры, полученные методами “мокрой”
химии и некоторыми другими, как правило, яв-
ляются наноразмерными [19–22]. Известно, что
наноматериалы по своей природе неоднородны и
состоят из объемных зерен и границ зерен с высо-
кой протяженностью. Высокая доля дефектных
межзеренных границ в материале может приво-
дить к усилению таких важных свойств, как ион-
ная проводимость, люминесценция, устойчи-
вость к радиационному излучению [19, 20]. Из-
вестно, что в наноразмерном станнате иттрия
Y2Sn2O7 связь A–O (Y–O) отличается высокой
степенью ковалентности и поэтому наблюдается
высокая степень искажения полиэдров BO6 (SnO6)
по сравнению с объемным материалом [21]. При
сравнении наноразмерного и объемного люми-
нофоров – вольфрамата, легированного европи-
ем ZnWO4:Eu3+ – установлено, что первый обла-
дает более высокой термической стабильностью
за счет однородности частиц в наноразмерных со-
единениях [22].

Процесс формирования пирохлоров Ln2M2O7
(Ln = Sm–Lu; M = Ti, Zr, Hf) из рентгеноаморф-
ных прекурсоров широко изучен в связи с тем,
что, благодаря формированию упорядоченного
пирохлора из рентгеноаморфного состояния че-
рез стадию наноразмерного флюорита, появляет-
ся возможность исследования свойств материа-
лов, находящихся в наноразмерном состоянии
(~10–40 нм), и сравнения их со свойствами тех же

материалов с более крупными зернами (до ~200 нм),
в которых вклад границ заметно меньше (т.н. объ-
емных материалов).

Процесс кристаллизации упорядоченного пиро-
хлора проходит несколько стадий: рентгеноаморф-
ная фаза → флюорит → пирохлор. Процесс этот
сложный, поскольку при повышении температу-
ры происходят одновременно рост наночастиц,
формирование фазы флюорита и на ее основе фа-
зы пирохлора (изменения в ближнем (локальном)
и дальнем порядке). Структура с ближним поряд-
ком может быть пирохлором, а с дальним – флю-
оритом [23–26], т.е. наряду с ростом кристалли-
тов происходят изменения локальной структуры
(ближняя координационная сфера атомов) и общей
структуры (дальний порядок – средняя структура
для нескольких тысяч атомных ячеек [26]).

Существуют разногласия авторов о природе об-
разования пирохлора из наноразмерных гомоген-
ных прекурсоров для титанатов, цирконатов и
гафнатов РЗЭ [15, 16, 23, 25, 27]. Некоторые авто-
ры [23] считают, что, например, при механо-
синтезе Gd2Ti2O7 из оксидов уже в процессе по-
мола образуются упорядоченные нанодомены
со структурой пирохлора, растворенные в мат-
рице флюорита. В то же время установлено, что
при фазообразовании цирконата и гафната гадо-
линия Gd2M2O7 (M = Zr, Hf) из аморфной фазы
сначала образуется флюорит, а затем уже из него
формируется пирохлор [16, 25, 27].

Процесс перехода пирохлор–флюорит (поря-
док–беспорядок) изучали в этих же системах с
помощью других методов, среди которых следует
выделить метод структурного разупорядочения.
При последовательном изовалентном замещении
титана цирконием в серии Gd2(Ti1−yZry)2O7 (tсинт =
= 1600°С) происходит структурная перестройка
типа порядок–беспорядок, при этом первый член
Gd2Ti2O7 является упорядоченным пирохлором, а
последний Gd2Zr2O7 – флюоритом [28]. Таким же
образом исследована серия Y2(Ti1−yZry)2O7, край-
ние члены которой представляют также собой
упорядоченный пирохлор и дефектный флюорит
соответственно [24].

Для исследования переходов типа порядок–
беспорядок в пирохлорах используют также ради-
ационное излучение. Большое количество работ
на эту тему связано с тем, что пирохлор является
одним из целого ряда материалов, предложенных
для иммобилизации ядерных отходов, в частно-
сти Pu [29]. Однако следует подчеркнуть, что ме-
ханизмы структурного разупорядочения при ис-
пользовании изовалентного замещения (например,
в Gd2(Ti1−yZry)2O7) и радиационного разупорядоче-
ния пирохлоров отличаются друг от друга. Весьма
показательной является работа [28], авторы ко-
торой сопоставили с помощью спектроскопи-
ческих методов (рамановская спектроскопия,
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XANES-спектроскопия (тонкая структура ближ-
него края поглощения рентгеновских лучей)) эф-
фекты композиционного и радиационного разу-
порядочения в серии Gd2(Ti1−yZry)2O7. Колебатель-
ные спектры показывают, что как анионный, так
и катионный беспорядок предшествуют фазово-
му переходу, обусловленному изменением соста-
ва, но катионный беспорядок доминирует в слу-
чае воздействия радиационного излучения. Пря-
мое заимствование спектроскопических данных,
характеризующих переходы порядок–беспорядок
при использовании этих методов для изучения
процессов кристаллизации пирохлоров из нано-
размерных прекурсоров [15, 16, 25], не является
корректным, на наш взгляд, поскольку меха-
низм разупорядочения в каждом случае свой
[15, 16, 25, 28, 30–33].

Интересно также, что при исследовании про-
цессов упорядочения при кристаллизации в цирко-
натах и гафнатах РЗЭ из нанопрекурсоров практи-
чески все авторы сходятся в том, что переход из
аморфной фазы в упорядоченный пирохлор про-
исходит через промежуточную стадию образова-
ния дефектного флюорита. Основные противоре-
чия возникают при исследовании кристаллиза-
ции пирохлоров – титанатов РЗЭ-методом
рамановской спектроскопии. Основной характери-
стикой разупорядоченного флюорита в этом случае
является наличие сильной полосы ~750 см–1 [24,
33], тогда как при образовании пирохлора эта по-
лоса исчезает. Авторы [15, 16, 25] полагают на осно-
ве данных не только рамановской, но и XANES-
спектроскопии, что это мнение ошибочно.

Важно подчеркнуть, что при исследовании
кристаллизации пирохлоров из наноразмерных
прекурсоров авторы уделяют незначительное вни-
мание присутствию карбонатов и гидроксидов РЗЭ
в прекурсоре и их роли в образовании упорядо-
ченного пирохлора. Мы нашли упоминание об
этом в [15], где методами РФА и рамановской
спектроскопии показано, что два типа синте-
зированных разными методами прекурсоров
Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Tb, Dy) являются по сути сме-
сью аморфных гидроксокарбонатов Ln-Ti. При
этом отмечены нарушение стехиометрии в конеч-
ном продукте и наличие до 3 мас. % углерода,
причем примесь графита подтверждается данны-
ми РФА и РСА [15]. Нарушение стехиометрии и
присутствие углерода в образцах, синтезирован-
ных методом соосаждения, по-видимому, связа-
ны с тем, что в процессе совместного осаждения
гидроксидов РЗЭ и гидроксида титана на воздухе
Ln(OH)3 поглощают CO2 и частично превраща-
ются в рентгеноаморфные основные карбонаты
РЗЭ Ln2O3⋅2CO2⋅2H2O [34], LnOHCO3⋅nH2O и
гидроксокарбонаты Ln2(CO3)2(OH)2(3–x)⋅nH2O [13,
35–37]. Это происходит в системах Ln2O3–H2O–
CO2 даже при очень малых парциальных давле-

ниях CO2 [11]. В основных карбонатах легких
РЗЭ (Ln = La–Eu) соотношение CO2/Ln2O3 ~ 2,
для тяжелых это соотношение в два раза меньше
[13, 34]. Основным лигандом в гидроксокарбона-
тах LnOHCO3⋅nH2O является OH–-группа, а груп-

пы  удерживаются в структуре в значитель-
ной степени водородными связями [35]. Процесс
превращения гидроксидов РЗЭ в основные кар-
бонаты и гидроксокарбонаты протекает медлен-
но [13]. Поэтому их содержание в соосажденных
осадках должно быть невелико, хотя этому проти-
воречат результаты [15]. Процесс разложения ос-
новных карбонатов и гидроксокарбонатов РЗЭ
многоступенчатый и протекает в широком интер-
вале температур. Так, например, разложение гид-
роксокарбоната лантана LaOHCO3⋅nH2O проис-
ходит следующим образом: сначала до La2O2CO3
при температуре около 500°С, а затем до La2O3 в ин-
тервале 750–830°С, согласно [38]:

(1)

Однако следует подчеркнуть, что выделение CO2
при синтезе пирохлоров продолжается и при бо-
лее высоких температурах (~1200°С и выше) [39].
Возможно, многоступенчатый процесс разложе-
ния карбонатов, гидроксокарбонатов РЗЭ, а так-
же наличие рентгеноаморфного углерода препят-
ствуют кристаллизации пирохлоров в интервале
температур ~700–1600°С. В результате пара-
метр пирохлоров меняется постепенно вплоть
до 1400–1600°С [39].

Целью настоящей работы являлось выяснение
механизма кристаллизации пирохлоров Ln2Ti2O7
(Ln = Gd, Lu) из соосажденных наноразмерных
прекурсоров, полученных с использованием суб-
лимационной сушки в широком интервале тем-
ператур 550–1600°С. Особое внимание уделено
процессам, происходящим в наноразмерных пре-
курсорах при длительной выдержке (до 540 ч) при
550°С, чтобы подтвердить или опровергнуть
версию о кристаллизации пирохлоров – тита-
натов Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) – непосредственно
из аморфной фазы [15] и показать, что кристалли-
зация пирохлоров семейства 3+/4+ (цирконатов,
гафнатов и титанатов РЗЭ) во всех случаях прохо-
дит через стадию образования флюорита. Для
этого использован метод рамановской спектро-
скопии наряду с РФА. Значительное внимание
уделено исследованию порошков и керамики ме-
тодами калориметрии и количественной термо-
гравиметрии для выяснения влияния карбонатов
и гидроксокарбонатов на процесс кристаллиза-
ции титанатов гадолиния и лютеция Ln2Ti2O7 из
наноразмерных прекурсоров.

−2
3CO

⋅ → →3 2 2 2 3 2 3LaOHCO H O La O CO La O .n
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Прекурсоры для образцов номинального со-

става Gd2Ti2O7 и Lu2Ti2O7 синтезированы с ис-
пользованием метода совместного осаждения.
Для синтеза соединений использованы следую-
щие исходные реактивы: Gd2O3 (99.9%, GdO-I,
ТУ 48-4-200-72, Россия), Lu2O3 (99.93%, ТУ 48-4-
524-80, Россия), TiCl4 (12-3 ТУ-6-09-2118-77, Рос-
сия). Оксиды Ln2O3 (Ln = Gd, Lu) растворяли в
соляной кислоте и определяли титры растворов
гравиметрическим титрованием. В качестве ис-
ходного реактива, содержащего титан, использо-
вали TiCl4, растворенный в концентрированной со-
ляной кислоте. Титр этого раствора также опреде-
ляли гравиметрически. Соосаждение проводили
из солянокислых растворов РЗЭ и титана, ис-
пользуя в качестве осадителя гидроксид аммония
при рН 11. Полученные осадки центрифугирова-
ли, промывая несколько раз горячей водой. Осад-
ки были заморожены и высушены с использовани-
ем сублимационной сушки. Обезвоженные осадки
отжигали при следующих условиях: 550°C, 540 ч;
700°C, 216 ч; 1200°C, 113 ч, а спрессованные таб-
летки (P = 680 МПа) – при 1500 и 1600°C, 10 ч.
Полученные из прекурсоров при разных темпера-
турах порошки и керамика номинального состава
Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) исследовали методами
РФА, СЭМ, рамановской спектроскопии и диф-
ференциальной сканирующей калориметрии
(ДСК) + термогравиметрии (ТГ) + масс-спектро-
скопии (МС). Дополнительно были проведены
кратковременные отжиги исходных прекурсоров
при 350°C, 2 ч; 650°C, 2 ч; 850°C, 5ч; 1000°C, 2 ч.

Образцы анализировали методом порошковой
рентгеновской дифракции на приборе ДРОН-3М
(CuKα-излучение, 2θ = 10°–75°, шаг 0.1°, τ = 3 с).

Рамановские спектры, так же как и флуорес-
ценция, индуцированная лазером, исследованы с
помощью дисперсионного рамановского спек-
трометра Raman Station-400 (PerkinElmer, США) с
оптическим разрешением 2 см–1. Все образцы в
виде таблеток или порошков сняты без какой-ли-
бо пробоподготовки. Возбуждение осуществля-
лось рамановским лазером с длиной волны 785 нм
и мощностью 30 мВт. Время набора сигнала со-
ставляло 30–60 с.

Микроструктуру порошков и керамики иссле-
довали с использованием метода сканирующей
электронной микроскопии (JEOL JSM-6390LA).
Размер частиц исследован в порошковых прекур-
сорах как в исходных, так и после длительных
изотермических отжигов при 550, 700, 860°C.

Термографические исследования проводили
на приборе синхронного термического анализа
STA 449C (NETZSCH, Германия), сопряженного
с масс-спектрометром Aeolos-32 при температу-
рах до 1200°С. Скорость нагрева образца составляла

10°С/мин. Измерения проводили в атмосфере кис-
лорода или гелия. Используемый гелий содержал
небольшую (0.1 мм рт. ст.) примесь кислорода.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Исследование фазообразования и кристаллиза-

ции Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) из рентгеноаморфного
прекурсора с использованием изотермической вы-
держки в интервале температур 550–1600°C мето-
дом РФА. Прекурсор, полученный в результате
соосаждения с последующей сублимационной
сушкой осадков, подвергали длительному отжигу
при 550°С, 540 ч. Температура выбрана в связи с
результатами работы [40], в которой при исполь-
зовании метода криоосаждения синтез хорошо
закристаллизованного Ho2Ti2O7 удалось провести
после 10 ч отжига при 650–750°С.

На рис. 1 представлены дифрактограммы пре-
курсоров для синтеза Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) по-
сле изотермической выдержки при 550°С, 540 ч.
Отметим появление в обоих случаях очень широ-
кой линии при ~30°, совпадающей по положению
с основной линией 111, характерной для структу-
ры флюорита, или линиией 222 структуры пиро-
хлора в случае его кристаллизации. Как будет по-
казано ниже, эти линии можно приписать разу-
порядоченным флюоритам, а не аморфной фазе.
При сравнении дифрактограмм видно, что полу-
ширина основной линии для обеих систем при-
мерно одинакова, а интенсивность линий для
Lu2Ti2O7 в 4 раза выше, чем для Gd2Ti2O7. Из ши-
рин основной линии по соотношению Шеррера
формально можно оценить размеры областей ко-
герентного рассеяния (ОКР) образовавшихся фаз
L. Оказалось, что в обоих случаях L ~ 15 Å. Воз-
можной причиной более низкой интенсивности
дифракционных линий Gd2Ti2O7 является суще-
ственно более высокое поглощение рентгенов-
ских лучей в диапазоне излучения медного анода
атомом гадолиния по сравнению с лютецием. Как
следует из [41], массовые коэффициенты ослаб-
ления рентгеновских лучей на длине волны CuKα
для Gd составляют 470 см2/г, а для Lu – 151 см2/г.
В результате более существенного поглощения
падающего излучения в гадолинии интенсив-
ность пиков на дифрактограммах в системах с
этим элементом становится заметно ниже. Итак,
можно предположить, что при длительной вы-
держке при 550°С начинает происходить форми-
рование продукта реакции в обеих системах, од-
нако невозможно указать, в каком из прекурсоров
(гадолиниевом или лютециевом) кристаллизация
начинается раньше.

Рост размера кристаллитов может приводить
как к образованию флюорита из аморфного пре-
курсора, так и к последующему изменению сим-
метрии растущей фазы [42]. Например, низко-
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температурный флюорит может перестроиться в
более сложную структуру (ромбическую, ромбо-
эдрическую [42]) или в пирохлор по мере увели-
чения размера кристаллитов [43]. Увеличения
размера кристаллитов можно достичь либо уве-
личением времени изотермической выдержки,
либо повышением температуры синтеза [15, 43].

На рис. 2 показаны дифрактограммы прекурсо-
ров обеих систем после изотермической выдерж-
ки при 700°С, 216 ч. Видно, что на дифрактограм-
мах появились “сверхструктурные” линии 111, 311,
331, 511, 531, и образовавшиеся соединения мож-
но отнести к Lu2Ti2O7 и Gd2Ti2O7 со структурой
пирохлора. Согласно данным [15], температура
кристаллизации пирохлора Gd2Ti2O7 составляет
850°С, а пирохлора Lu2Ti2O7 – 800°С, по данным
ДТА [43]. В настоящей работе впервые показано,
что продолжительная выдержка (216 ч) при тем-
пературе 700°С приводит к формированию струк-
туры пирохлора у Gd2Ti2O7, в отличие от данных
[15], где при той же температуре после 2-часовой
выдержки на дифрактограмме присутствовал
только один широкий основной пик при 2θ ~ 30°.
Отсутствие кристаллизации в [15] обусловлено,
по-видимому, меньшей на два порядка величины
продолжительностью выдержки при этой темпе-
ратуре: 2 ч в [15] и 216 ч в нашей работе.

Можно предположить, что флюорит будет лег-
че кристаллизоваться у титанатов с меньшей раз-
ницей в ионных радиусах, что и было показано
для Ln2Ti2O7 (Ln = Tm, Yb, Lu) [43], а вот форми-
рование из него пирохлора будет проходить быст-
рее для титанатов средних РЗЭ Ln2Ti2O7 (Ln = Gd,
Dy, Ho), у которых разница в ионных радиусах
между Ln и Ti больше, поэтому катионам при пе-
рестройке легче занимать две разные катионные
позиции в структуре пирохлора. Последнее пред-
положение подтверждается оценкой размеров
кристаллитов, которую можно сделать из анализа

ширины сверхструктурных дифракционных ли-
ний (рис. 2). Видно, что сверхструктурные линии
пирохлора у Gd2Ti2O7 (рис. 2, кривая 2) более узкие
и хорошо разрешенные, чем у пирохлора Lu2Ti2O7
(рис. 2, кривая 1). Согласно оценкам по формуле
Шеррера, для Lu2Ti2O7 L ~ 250 Å. Для Gd2Ti2O7
провести оценку невозможно из-за того, что ли-
нии узкие, т.е. L > 1000– 1500 Å. Таким образом,
размеры кристаллитов пирохлора у Gd2Ti2O7 суще-
ственно больше, чем у Lu2Ti2O7.

На рис. 3a и 3б (кривые 1) представлены ди-
фрактограммы прекурсоров Lu2Ti2O7 и Gd2Ti2O7
после изотермической выдержки при 1200°C, 113 ч.
Эта температура выше, чем температуры кристал-
лизации титанатов Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) со
структурой пирохлора ~800–850°С по данным
[15, 43]. Очевидно, что в результате такого отжига
образовались упорядоченные пирохлоры с выра-
женными сверхструктурными линиями. Кривые 2
(рис. 3а и 3б) соответствуют дифрактограммам
керамики, синтезированной отжигом при 1500°С,
10 ч. Видно, что для Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) отжиг
при 1500°С не приводит к изменению (в пределах
точности измерений) относительной интенсивно-
сти сверхструктурных линий. Однако, согласно
значению фактора толерантности, Gd2Ti2O7
(t = 1.4) более разупорядочен, чем Lu2Ti2O7 (t = 1.46),
поэтому высокотемпературный отжиг (1500°C)
может приводить к началу разупорядочения
структуры пирохлора у Gd2Ti2O7. Анализ соотноше-
ния интенсивностей сверхструктурной линии 111 и
максимальной 222 – I(111)/I(222) – для Gd2Ti2O7,
синтезированного при 1200 и 1500°С, показал сни-

Рис. 1. Дифрактограммы прекурсоров Lu2Ti2O7 (1) и
Gd2Ti2O7 (2) после изотермической выдержки при
550°С, 540 ч.
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Рис. 2. Дифрактограммы прекурсоров Lu2Ti2O7 (1) и
Gd2Ti2O7 (2) после изотермической выдержки при
700°С, 216 ч.
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жение интенсивности единственной сверхструк-
турной линии 111 с ростом температуры синтеза от
17.3 до 11%. Согласно [26], наибольший вклад в ин-
тенсивность этого отражения вносит разупорядоче-
ние катионов структуры пирохлора.

В табл. 1 приведены результаты систематиче-
ских измерений параметров пирохлоров Ln2Ti2O7
(Ln = Lu, Gd) при отжиге от 700 до 1500°С. Видно,
что для Lu2Ti2O7 параметр сохраняется примерно
постоянным. Совпадение положения всех линий
в этой системе иллюстрирует также рис. 3а. Для

Gd2Ti2O7 параметр изменяется сложным образом
(табл. 1), что проявляется в сдвиге линий на рис. 3б.

На основании только дифракционных данных
невозможно однозначно определить, является ли
продукт, полученный после длительной изотер-
мической выдержки, аморфной фазой или нано-
размерным флюоритом. Поэтому были использо-
ваны электронно-микроскопические и спектро-
скопические методы, в частности рамановская
спектроскопия и люминесценция.

Микроструктура прекурсоров Lu2Ti2O7 и Gd2Ti2O7
до и после термообработки в интервале 700–860°С,
исследованная методом СЭМ. Согласно данным
РФА, пирохлоры Gd2Ti2O7 и Lu2Ti2O7 в настоя-
щей работе образовались после изотермической
выдержки при 700°С, 216 ч. Поэтому представля-
ется важным определить размер частиц порошков
исходной шихты и после отжига при 700 и 860°С.
Температура 860°С выбрана в связи с тем, что
температура кристаллизации титанатов Ln2Ti2O7
(Ln = Gd, Lu) со структурой пирохлора составля-
ет ~800–850°С [15, 43].

На рис. 4а, 4б представлена микроструктура
исходного прекурсора для синтеза Lu2Ti2O7. Раз-
меры частиц исходной шихты находятся в преде-
лах 20–90 нм, а средний размер составил ~40 нм.
После отжига при 700°С, 216 ч средний размер ча-
стиц увеличился до 60 нм (рис. 4в). После отжига
при 860°С средний размер частиц в порошке уве-
личился в 3 раза и составил 116 нм (рис. 4г). Для
гадолиниевого прекурсора наблюдали похожую
картину (рис. 5). Средний размер частиц в исход-
ной шихте чуть выше, чем в лютециевой, и со-
ставляет 50–77 нм в среднем; после длительного
отжига (700°С, 216 ч) средний размер частиц со-
ставил 83 нм, т.е. практически не изменился, а
после отжига при 860°С вырос до 122 нм. Расхож-
дения в размерах кристаллитов, полученных из
данных РФА (определение ОКР (L) по Шереру
дает 15 Å) и СЭМ, для прекурсоров при низких
температурах 25–500°С может свидетельствовать
о том, что методом СЭМ мы наблюдаем агрегаты
наночастиц. Результаты измерений для порош-
ков титаната лютеция после термообработки при
850–860°С уже более близкие (L > 25 нм, а соглас-
но СЭМ – 116 нм).

Исследование кинетики кристаллизации прекур-
соров Lu2Ti2O7 и Gd2Ti2O7 спектроскопическим ме-
тодом. Рамановские спектры. Исследование мик-
роструктуры порошков прекурсоров Ln2Ti2O7 мето-
дом СЭМ показало, что вплоть до 860°С они
являются наноразмерными с большим вкладом де-
фектных границ зерен. Для того чтобы оценить, идет
ли процесс кристаллизации флюорита Ln2Ti2O7
(Ln = Gd, Lu) из рентгеноаморфной смеси при
температурах до 700°С (температура кристаллиза-
ции пирохлора по данным РФА (рис. 2)), исполь-
зовали метод рамановской спектроскопии. Для

Рис. 3. Дифрактограммы прекурсора Ln2Ti2O7 (поро-
шок), отожженного при 1200°С, 113 ч (1) и керамики,
синтезированной при 1500°С, 10 ч (2); Ln = Lu (а), Cd (б).
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исследования низкотемпературной кристаллиза-
ции титанатов мы выбрали температуру 550°С. На
рис. 6а и 6б представлены рамановские спектры
порошковых прекурсоров для синтеза Lu2Ti2O7
и Gd2Ti2O7 соответственно с различной изотер-
мической выдержкой при 550°С. Наблюдаются
2 широкие полосы при 750 и 350 см–1 и одна узкая
полоса при 150 см–1. Для лютециевого прекурсора
полосы становятся более интенсивными при уве-
личении времени отжига до 360 ч и при увеличе-
нии времени до 540 ч более не изменяются
(рис. 6a). Для гадолиниевого прекурсора после
360 ч отжига интенсивность полос возрастает, а

при дальнейшем отжиге слегка уменьшается
(рис. 6б). Аналогичный вид рамановских спек-
тров наблюдали авторы [33], исследуя фазообра-
зование Er2Ti2O7 из наноразмерного прекурсора, по-
лученного с использованием золь—гель-метода.
Установлено, что наноразмерный флюорит Er2Ti2O7
образуется после отжига при 700°C и основной
его характеристикой является появление сильной
полосы при 750 см–1 , относящейся к атомам Ti с ко-
ординационным числом 7 [23, 24, 33]. При даль-
нейшем нагревании флюорита Er2Ti2O7 до 800°C
сильная полоса при 750 см–1 исчезла. Для Er2Ti2O7,
отожженного выше 700°C, характерно появление

Таблица 1. Параметр ячейки пирохлоров Ln2Ti2O7 (Ln = Lu, Gd) (метод наименьших квадратов) в зависимости
от термической предыстории

Условия синтеза
700°C, 216 ч
(порошок)

1200°C, 54 ч 
(таблетка)

1200°C, 113 ч
(порошок)

1500°C, 10 ч 
(таблетка)

Параметр ячейки
Lu2Ti2O7, Å

– 10.021(3) 10.020(2) 10.022(3)

Параметр ячейки 
Gd2Ti2O7, Å

10.179(2) 10.191(2) 10.182(2) 10.193(2)

Рис. 4. Микроструктура исходного прекурсора Lu2Ti2O7 при разных увеличениях (а, б) и после отжига при 700°С,
216 ч (в), при 860°C (г).

(б)0.2 мкм 0.5 мкм

0.5 мкм(в) (г)

(a)

1 мкм

75.89 нм

64.50 нм

40.00 нм

149.16 нм

80.78 нм
132.85 нм

123.79 нм

99.25 нм

151.33 нм

71.59 нм

46.10 нм

83.82 нм

20.62 нм

22.36 нм

25.00 нм

40.41 нм

34.40 нм

26.34 нм

20.20 нм

44.63 нм

62.73 нм
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в спектре новых полос при 710, 524, 450 и 310 см–1,
которые являются характеристикой структурного
упорядочения и формирования пирохлороподоб-
ной структуры (табл. 2). О полном фазовом пре-
вращении свидетельствуют появление полосы
при 450 см–1 и высокая интенсивность полос при
310 и 524 см–1, отмеченных после отжига при
1200°C [28]. Исчезновение широкой и сильной
линии 750 см–1 флюорита наряду с появлением
основных линий пирохлора (150, 306–312, 519–
526, 725 см–1) в рамановском спектре Gd2Ti2O7
после отжига при 800°C следует из данных [15, 16],
где прекурсор был синтезирован комбинирован-
ным методом: золь–гель + соосаждение (табл. 2).

На рис. 7а и 7б представлены рамановские
спектры прекурсоров для синтеза Lu2Ti2O7 и
Gd2Ti2O7 соответственно, которые отжигали в те-
чение короткого времени (2–5 ч) при различных
температурах в сравнении со спектром нанораз-
мерного эталонного прекурсора после выдержки
при 550°С, 360 ч (кривые 2). Для того чтобы срав-
нить рамановские полосы различных по степени
кристаллизации образцов, мы использовали шка-
лу относительных интенсивностей. Сравнитель-
ные данные для титанатов РЗЭ со структурой
пирохлора, полученные другими авторами и в
настоящей работе, представлены в табл. 2. На
рис. 7а, 7б, кривые 1 показан результат отжига исход-
ной шихты после термообработки при 350°С, 2 ч.

Рис. 5. Микроструктура исходного прекурсора Gd2Ti2O7 для разных участков образца (а, б) и после отжига при 700°С,
216 ч (в), при 860°C (г).
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Таблица 2. Основные рамановские полосы, относящиеся к структурному типу пирохлора в титанатах РЗЭ

Состав Основные полосы Ln2Ti2O7, cм–1 Источник

Er2Ti2O7 310, 450, 524, 710 [26]
Gd2Ti2O7 145, 308, 450, 520, 725 [13, 14]
Gd2Ti2O7 150, 210, 310, 450, 525 Настоящая работа
Lu2Ti2O7 150, 310, 450, 520, 620 Настоящая работа
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Образец является аморфным, если не учитывать
широкую линию с максимумом ~350 см–1. Эталон-
ный образец (кривые 2) отличается от аморфного
появлением выраженного максимума при 760–
770 см–1, более четким максимумом при 370–
380 см–1 и появлением новой узкой полосы при
150 см–1. Все три линии сохраняются и после от-
жига при 650°С, 2 ч (рис. 7а, 7б, кривые 3). Отметим,
что первые две полосы ослабевают, а полоса при
150 см–1 усиливается. Полосы при 380 и 760 см–1 яв-
ляются характерной особенностью структуры флю-
орита. Таким образом, изотермическая выдержка
при 550°С, 360 ч (эталонный образец) обеспечила
кристаллизацию флюорита в большей степени,
чем кратковременный отжиг при 650°С, 2 ч (рис. 7а,
7б, кривые 2 и 3). После отжига при 850°С, 5 ч и
1000°С, 2 ч (рис. 7а, кривые 4 и 5; рис. 7б, кривая 4)
наблюдаются основные полосы, присущие пиро-
хлору: при 524, 450 и 310 см–1 (табл. 2). Полосы,

типичные для флюорита, после отжига при
850°С, 5 ч полностью исчезают. После отжига при
1600°С следует отметить искажение структуры пи-
рохлора Lu2Ti2O7 в ближнем порядке, в отличие
от Gd2Ti2O7 (рис 7а, кривая 6 и 7б, кривая 5). Это
проявляется в уширении основных линий пиро-
хлора и возникновении новой полосы ~180 см–1 у
Lu2Ti2O7. Процесс структурного разупорядочения
пирохлора имеет место и у Gd2Ti2O7, но выражен
он в меньшей степени, чем у Lu2Ti2O7. Таким об-
разом, полностью упорядочена структура пирохло-
ра Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) в ближнем порядке при
t ~ 1000°С, что согласуется с данными [15, 16]. Сле-
дует отметить появление значительной кислород-

Рис. 6. Рамановские спектры наноразмерных прекур-
соров Ln2Ti2O7 после отжига при 550°С в течение:
120 (1), 240 (2), 360 (3), 540 ч (4); Ln = Lu (а), Cd (б).
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Рис. 7. Рамановские спектры Lu2Ti2O7 после отжига
при 350°C, 2 ч (1); 550°С, 360 ч (эталонный образец)
(2); 650°C, 2 ч (3); 850°C, 5 ч (4); 1000°C, 2 ч (5);
1600°C, 10 ч (6) (а) и Gd2Ti2O7 после отжига при:
350°C, 2 ч (1); 550°С, 360 ч (эталонный образец) (2);
650°C, 2 ч (3); 850°C, 5 ч (4); 1500°C, 10 ч (5) (б).
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ионной проводимости у дефектного пирохлора
Lu2Ti2O7, синтезированного при t ≥ 1600°С [43].

Мы представили рамановские спектры в отно-
сительных единицах интенсивности для удобства
сравнения положения полос, но следует заме-
тить, что максимальную абсолютную интенсив-
ность спектра в обоих случаях демонстрируют об-
разцы керамики, полученные при высокой тем-
пературе (1500 и 1600°С).

Исследование кинетики кристаллизации прекур-
соров Lu2Ti2O7 и Gd2Ti2O7 спектроскопическим ме-
тодом. Спектры люминесценции. Особое внимание
следует обратить на спектры люминесценции на-
норазмерного прекурсора для синтеза титанатов
лютеция и гадолиния после термообработки при
550°С в течение 120, 240, 360 и 540 ч (рис. 8). От-
метим, что Lu3+ и Gd3+ не являются оптически ак-
тивными катионами в титанатах и цирконатах
РЗЭ со структурой пирохлора, в отличие, напри-
мер, от неодима, самария, европия [18, 44–46]. По-
этому люминесцентные свойства изучают обычно

на допированных Nd, Sm, Eu пирохлорах, напри-
мер в [44, 45]. Для наноразмерных прекурсоров
после отжига при 550°С с различной длительностью
наблюдается широкополосная люминесценция в
интервале 1000–2250 см–1. Она достигает макси-
мума после 360 ч выдержки лютециевого прекур-
сора (рис. 8а, кривая 3) и при увеличении време-
ни изотермической выдержки до 540 ч остается
без изменений (рис. 8а, кривая 4). Для гадолини-
евого прекурсора она также достигает максимума
после 360 ч выдержки (рис. 8б, кривая 3), а после
увеличения времени отжига до 540 ч несколько
снижается (рис. 8б, кривая 4). Похожая ситуация
наблюдалась при синтезе титаната эрбия Er2Ti2O7
из наноразмерного прекурсора, который в форме
флюорита может быть использован в качестве но-
вого красителя розового цвета, но при повышении
температуры до 800°С после перестройки флюорита
в пирохлор окраска полностью исчезала [33].

Известно, что в люминофорах, легированных
РЗЭ, интенсивная люминесценция может быть
достигнута только в неупорядоченной структуре
за счет релаксации f–f-перехода в редкоземель-
ных ионах, который строго запрещен по Лапорту
в симметричных и упорядоченных фазах [47]. В свя-
зи с этим любопытно было проследить за динами-
кой изменения спектра люминесценции прекурсо-
ров при других температурах в процессе эволюции
структуры: аморфная фаза–флюорит–разупорядо-
ченный пирохлор–упорядоченный пирохлор.

На рис. 9 представлены соотношения реаль-
ной интенсивности люминесценции тех же об-
разцов. Интенсивность люминесценции возрас-
тает при переходе от аморфного образца (рис. 9а,
9б, кривые 1) к эталонному образцу со структурой
флюорита с длительной выдержкой при 550°С
(360 ч) (рис. 9а, 9б, кривые 2). Образцы, получен-
ные кратковременным отжигом при температуре
650°C, демонстрируют близкий по форме спектр
люминесценции, но очевидно, что фаза флюори-
та после такой термообработки еще не сформиро-
валась и люминесценция существенно слабее, чем у
эталонного образца (рис. 9а, 9б, кривые 3 и 2). Ин-
тенсивность люминесценции не изменяется при
образовании разупорядоченного пирохлора по-
сле отжига при 850°С, 5 ч (рис. 9а, 9б, кривые 4),
однако для обоих прекурсоров она становится бо-
лее структурированной. Полагаем, что в данном
случае люминесценция связана с ростом ло-
кальных доменов со структурой пирохлора.
Структура пирохлора не полностью упорядочена
после отжига при этой температуре и полиэдры
структуры пирохлора остаются искаженными, по-
этому люминесценция не погасает. После отжига
при 1000°С и выше, когда, согласно рамановским
данным, образуется упорядоченный пирохлор,
люминесценция погасает. Это справедливо для
прекурсора Lu2Ti2O7, однако для Gd2Ti2O7 после от-

Рис. 8. Спектры люминесценции наноразмерных пре-
курсоров Ln2Ti2O7 после отжига при 550°С в течение
120 (1), 240 (2), 360 (3) и 540 ч (4); Ln = Lu (а), Cd (б).
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жига при 1500°С, 10 ч можно наблюдать 4-кратный
рост и появление структурированной узкополос-
ной люминесценции (рис. 9a, кривая 6; 9б, кри-
вая 5). Таким образом, при низких температурах
наблюдается возникновение люминесценции,
связанной с формированием наноразмерного
флюорита из аморфной фазы. Для объяснения
природы сильной люминесценции при высоких
температурах, в частности в керамике Gd2Ti2O7
после отжига 10 ч при 1500°С, необходимы допол-
нительные исследования.

Калориметрия и термогравиметрия порошковых
прекурсоров Lu2Ti2O7 в атмосфере гелия и кислоро-
да с масс-спектральным контролем выделяющихся
газов. Результаты термического анализа Lu2Ti2O7
приведены в табл. 3. В ней собраны результаты
экспериментов с исходной шихтой (образцы 1–3)
и прекурсором Lu2Ti2O7 после отжига при 550°С,
540 ч (образцы 4–8).

На рис. 10a приведены результаты ДСК, ТГ и
ионные токи CO2 и О2 (m/z = 44 и 32 соответствен-
но) при нагреве в Не исходной шихты Lu2Ti2O7 (об-
разец 1, табл. 3). При низких температурах (до
650°С) происходит уменьшение массы образца
(рис. 10а, кривая 1') с выделением СО2 (рис. 10а,
кривая 1") и воды (первичные данные по Н2О
опущены), однако интенсивность ионного тока
воды (m/z = 18) примерно в 5–10 раз выше интен-
сивности ионного тока СО2 (m/z = 44). Максимум
выделения этих газов при 150°С сопровождается
эндотермическим тепловым эффектом (рис. 10а,
кривая 1). К 650°С уменьшение массы составляет
20.2% (см. табл. 3). При ~720°C наблюдается рез-
кое уменьшение массы образца на 2.5%, сопро-
вождающееся пиком выделения СО2 и экзоэф-
фектом. Одновременно происходит уменьшение
парциального давления примесного кислорода
(рис. 10а, кривая 1'"), т.е. поглощение кислорода.
При более высоких температурах наблюдаются
еще два участка поглощения кислорода (при 950 и
1100°С) и одновременного выделения СО2.

При повторном прогреве того же образца (опыт 2
в табл. 3 и кривые 2, 2', 2'' на рис. 10а) не наблюда-
ются экзоэффект и поглощение кислорода; за-
фиксированы очень небольшое падение массы на
0.13% (табл. 3) и незначительное выделение СО2
при t > 1000°С.

На рис. 11 дифрактограмма 1 соответствует опы-
ту 2 в табл. 3. На ней зафиксированы линии пиро-
хлора Lu2Ti2O7 со следами исходного компонента
Lu2O3. Таким образом, при прогреве до 1200°С
исходного прекурсора происходит синтез конеч-
ного продукта – пирохлора Lu2Ti2O7. В условиях
высокой скорости прогрева в ДСК ячейке синтез
еще немного не завершен и в смеси сохранились
следы исходного компонента. Можно предполо-
жить, что до 650°С происходит разложение кар-

бонатов и гидрокарбонатов с выделением воды и
СО2, а в диапазоне 650–1200°С – синтез конечного
продукта, сопровождающийся выделением СО2.
Более детальный анализ данных приведен ниже.

ДСК–ТГ–МС-данные при прогреве исходно-
го прекурсора в среде кислорода (образец 3, табл. 3)
аналогичны (первичные данные опущены), одна-
ко в присутствии избыточного давления кислоро-
да процесс протекает несколько быстрее и, как
видно из табл. 3, уменьшение массы практически
завершается при 850°С.

Результаты термического анализа в атмосфере
кислорода прекурсора Lu2Ti2O7 после длительной
(540 ч) изотермической выдержки при 550°С при-

Рис. 9. Люминесценция Lu2Ti2O7 после отжига при
350°C, 2 ч (1); 550°С, 360 ч (эталонный образец) (2);
650°C, 2 ч (3); 850°C, 5 ч (4); 1000°C, 2 ч (5); 1600°C,
10 ч (6) и Gd2Ti2O7 после отжига при 350°C, 2 ч (1);
550°С, 360 ч (эталонный образец) (2); 650°C, 2 ч (3);
850°C, 5 ч (4); 1500°C, 10 ч (5).
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ведены на рис. 10б. Кривые 1, 1', 1'' и 1''' соответ-
ствуют образцу 4 (табл. 3). Так как этот образец
уже длительно прогревали при 550°С, то низко-
температурное уменьшение массы (кривая 1') с
выделением СО2 (кривая 1'') и Н2О (первичные
данные не приведены) в этом случае примерно в
20 раз меньше, чем для исходной смеси, и к 650°С
составляет всего 1.18%. В температурном диапазоне
700–850°С наблюдается дополнительное уменьше-
ние массы образца на 0.9%, сопровождаемое
двухступенчатым выделением СО2. Второй пик
выделения газа совпадает с экзотермическим эф-
фектом. В температурном диапазоне 850–1200°С
масса образца уменьшается еще на 0.2%. После
повторного нагрева в кислороде (образец 5 в табл. 3
и кривые 2, 2', 2'' на рис. 10б) экзоэффекта при
800°С не наблюдали, а падение массы составило
всего 0.25%.

В прекурсоре Lu2Ti2O7 после длительной изо-
термической выдержки при 550°С (рис. 1, кривая 1)
присутствует широкая линия при ~30°, формально
соответствующая линии 111 флюорита Lu2Ti2O7.
Данные рамановской спектроскопии и люминес-
ценции подтверждают формирование фазы флю-
орита в этих условиях. Дифрактограммы (рис. 11,
кривые 2–4) соответствуют прогретым до разных
температур в ячейке ДСК образцам прекурсора
Lu2Ti2O7, полученного предварительной изотер-
мической выдержкой 540 ч при 550°С. Нагрев об-
разца до 650°С в атмосфере кислорода не изменя-
ет спектр (рис. 11, кривая 2). После достижения
850°С (рис. 11, кривая 3) в образце формируется
фаза пирохлора с очень широкими и не полно-
стью сформированными сверхструктурными ли-
ниями. Для упорядочения фазы пирохлора обра-
зец необходимо нагреть в ДСК-ячейке до 1200°С
(рис. 11, кривая 4).

Сопоставляя эти данные с результатами ДСК,
ТГ и МС (рис. 10), можно заключить, что в усло-
виях быстрого прогрева со скоростью 10°С/мин в

ДСК-ячейке синтез разупорядоченной фазы пиро-
хлора происходит при температурах 700–800°С.
Можно полагать, что кристаллизация пирохлора
инициируется разложением карбоната с выделе-
нием СО2. Дальнейшее упорядочение пирохлора
и повышение интенсивностей сверхструктурных
линий в условиях быстрого нагрева происходит
при температурах 850–1200°С и сопровождается
небольшим уменьшением массы, связанным,
возможно, с выделением следов СО2.

Основные положения для количественного ана-
лиза ТГ-данных. Проанализируем термического
анализа данные (рис. 10) в рамках предположе-
ний, что происходит 100%-ное образование гид-
роксокарбоната лютеция, TiO2 находится в виде
гидроксида и протекающие процессы можно
описать следующими реакциями [38]:

(2a)

(2б)

Из реакции (2б) следует, что уменьшение мас-
сы при выделении СО2 может отражать глубину
протекания реакции образования конечного про-
дукта Lu2Ti2O7.

Анализ данных для исходного прекурсора Lu2Ti2O7 
(образцы 1–3 в табл. 3)

Анализ данных рис. 10а и табл. 3 (образец 1)
будет проведен в рамках предположения, что при
температурах ниже 650°С протекает реакция (2а)
с выделением воды и СО2, а в диапазоне 650–
1200°С происходит реакция (2б) с выделением
только СО2. Перепишем уравнение (2а), вводя
под уравнением молекулярные массы

( )
( )

⋅ + →
→ + + + +

+ + < °

3 2 4

2 2 3 2 2

2 2

2LuOHCO H O 2Ti OH
Lu O CO CO 1 H O

2TiO 4Н О 650( ),С

n
n

t

( )
+ → +

+ ↑ + → > °
2 2 3 2 2 3

2 2 2 2 7

Lu O CO 2TiO Lu O
CO 2TiO Lu T .i O 650 Ct

Таблица 3. Результаты термического анализа и фазовый состав образцов Lu2Ti2O7

Примечание. Р – пирохлор.
* Уширенные линии, плохо сформированные сверхструктурные линии.

Опыт Образец
Среда; 
tmax, °С

Δm, %
Фазовый состав

450°С 650°С 850°С 1200°С
1 Исходная шихта He; 1200 –20.22 –22.77 –25.1 Lu2Ti2O7 (P) + 

+ Lu2O3(следы)2 Повторный прогрев образца 1 He; 1200 –0.13
3 Исходная шихта O2; 1200 –20.05 –24.29 –24.49
4 550°С, 540 ч О2; 1200 –1.03 –1.18 –2.07 –2.32
5 Повторный прогрев образца 4 О2; 1200 –0.25 Lu2Ti2O7(P)
6 550°С, 540 ч О2; 850 –3.18 –3.28 –4.22 Lu2Ti2O7*
7 550°С, 540 ч О2; 650 –4.12 –4.37 Флюорит
8 550°С, 540 ч Не; 1200 –1.18 –1.93 –2.22 Lu2Ti2O7(P)
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(3)

Из табл. 3 следует, что к 650°С уменьшение
массы, обусловленное выделением воды и СО2,
составляет 20.22%. Тогда получаем уравнение, из
которого можно найти n,

(4)

откуда следует, что n ~ 1.
Следовательно, исходная смесь (2LuOHCO3⋅

H2O + 2Ti(OН)4) имеет молекулярную массу 736 +
+ 18 = 754. Учитывая это, при протекании реак-
ции синтеза (2б) потеря массы за счет выделения
СО2 должна быть 44/754 = 5.8%. Из рис. 10а вид-

⋅ + → + + + + +
+ + + + +

3 2 4 2 2 3 2 2 2 2 22LuOHCO H O 2Ti OН Lu O CO  H O CO H O TiO 4Н О .               
504          18       232                          

(
        18    44   18                 72

)n n
n n

+ + + + =18 44 72 18 / 736 18( ) ( ) 0.20,n n

Рис. 10. Результаты ДСК (1, 2), ТГ (пунктир, 1', 2') и ионные токи CO2 (1'', 2''), O2 (1''') при первом (1) и повторном (2)
прогреве в Не исходной шихты Lu2Ti2O7 (опыты 1 и 2, табл. 3) (а); ДСК (1, 2), ТГ (пунктир, 1', 2') и ионный ток СО2
(1'', 2'') при первом (1) и повторном (2) прогреве в атмосфере О2 прекурсора Lu2Ti2O7 после выдержки 540 ч при 550°С (б).
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но, что реакция протекает в широком темпера-
турном диапазоне и есть максимумы выделения
СО2 и поглощения кислорода при температурах
700, 950 и 1100°С. После прогрева в ДСК-ячейке
до 1200°С основной фазой является пирохлор
Lu2Ti2O7 со следами Lu2O3 (рис. 11, кривая 1 и
табл. 3), т.е. синтез в основном прошел. Общая
потеря массы в процессе реакции составляет
Δm(1200°С) – Δm(650°С) = 25.1 – 20.2 = 4.9%. С уче-
том падения массы при повторном прогреве – 5%. В
пределах точности оценок экспериментальные и
расчетные значения потерь масс достаточно
близки. Несколько меньшее экспериментальное
уменьшение массы по сравнению с расчетным,
может быть связано с тем, что при двух прогревах
в ДСК-ячейке реакция еще не совсем заверши-
лась и (или) часть оксида лютеция не была в кар-
бонатной форме.

Таким образом, прогрев исходной смеси с вы-
сокой скоростью в ДСК-ячейке сопровождается
двумя процессами: при температурах до 650°С –
разложением гидроксидов и гидроксокарбонатов
по уравнению (2а) с выделением воды и части
СО2, а в температурном диапазоне 650–1200°С –
разложением оксикарбоната лютеция с выделени-
ем СО2, образованием Lu2O3 и одновременным по-
следующим синтезом конечного продукта Lu2Ti2O7
по реакции (2б). Синтез в ДСК-ячейке к 1200°С
полностью не завершается, и в конечном образце
наблюдаются следы исходного оксида.

Можно обратить внимание на то, что при про-
греве в кислороде исходной шихты (табл. 3, обра-
зец 3) синтез начинается раньше и почти завер-
шается уже при 800°С, т.е. при заметно более низ-

кой температуре, чем в гелии. Это следует из
данных по уменьшению массы.

Анализ данных для прекурсора Lu2Ti2O7 после
изотермической выдержки при 550°С в течение
540 ч (образцы 4–8 табл. 3). Эти прекурсоры перед
опытами длительное время выдерживали при
550°С, а затем хранили при комнатной темпера-
туре на воздухе. Как видно из рис. 10б, кривая 1' и
табл. 3, для образца 4 уменьшение массы при про-
греве до 650°С составляет всего 1.18%, что пример-
но в 20 раз меньше, чем для исходного прекурсора
(рис. 10а). Не исключено, что наблюдаемое неболь-
шое низкотемпературное выделение СО2 обуслов-
лено реадсорбцией газа при хранении образца на
воздухе после отжига.

Согласно дифракционным данным и резуль-
татам рамановской спектроскопии и люминес-
ценции, в образце после длительной изотермиче-
ской выдержки при 550°С образуется некоторое
количество конечного продукта Lu2Ti2O7 в форме
флюорита. ТГ-данные подтверждают этот вывод.

Действительно, из рис. 10б видно, что при тем-
пературах выше 650°С присутствуют признаки ча-
стично протекающего синтеза – резкое уменьше-
ние массы с выделением СО2 и экзоэффектом. В
связи с тем, что низкотемпературное уменьшение
массы в этом случае незначительно, можно пола-
гать, что реакция (2а) полностью или практиче-
ски полностью прошла при приготовлении прекур-
сора. При 100%-ном протекании реакции (2б) поте-
ря массы должна быть 44/(442 + 160 = 602) = 7.3%:

(5)

Даже если всю потерю массы в процессе ДСК
образца 4 из табл. 3 (2.32%) отнести к этой реакции
(что заведомо оценка сверху), то мы получим около
(2.32/7.3 = 32% превращения). Если взять потерю
массу только выше 650°С, то (2.32–1.18 = 1.14%) по-
лучаем 1.14/7.3 = 15%, если в диапазоне 650–
850°С (2.07–1.18 = 0.89%) – 0.89/7.3 = 12%.

Таким образом, в процессе прогрева в ДСК-
ячейке прекурсора, полученного изотермической
выдержкой при 550°С, синтезируется только 12–
15% конечного продукта. Но из дифракционных
данных следует, что выше 1200°С (рис. 11, ди-
фрактограмма 4) существует только одна хорошо
разрешенная фаза – пирохлора Lu2Ti2O7. Следо-
вательно, основной синтез прошел при длитель-
ном предварительном прогреве при 550°С.

Итак, в процессе длительной изотермической
выдержки при 550°С основное количество про-
дукта Lu2Ti2O7 уже синтезировалось, но он нахо-
дится в состоянии сильно разупорядоченного
флюорита с ОКР (L) 15 Å. Дополнительный про-
грев этого образца при 650–850°С приводит к за-
вершению синтеза Lu2Ti2O7 (с образованием не

+ → +2 2 3 2 2 2 7 2Lu O CO 2TiO Lu Ti O CO
      442                     1  60         

.
  44

Рис. 11. Дифрактограммы образцов 1 (1), 7 (2), 6 (3),
4 (4) из табл. 3.

70605040302010

Lu2O3

2�, град

I

1

2

3

4



1012

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 9  2022

ШЛЯХТИНА и др.

более 12–15% продукта) и переходу флюорита в
пирохлор. Дальнейшее упорядочение пирохлора
происходит при температурах 850–1200°С с не-
большими изменениями массы и выделением СО2.

Калориметрия и термогравиметрия порошковых
прекурсоров Gd2Ti2O7 в атмосфере гелия и кислоро-
да с масс-спектральным контролем выделяющихся
газов. Результаты ДСК Gd2Ti2O7 приведены в
табл. 4. Разберем сначала результаты экспери-
ментов с исходной шихтой (образцы 1–3), а затем
с прекурсором Gd2Ti2O7 после отжига 540 ч при
550°С (образцы 4, 5).

На рис. 12 приведены данные ДСК, ТГ и МС,
полученные при прогреве в ДСК-ячейке исход-
ной шихты (табл. 4, образцы 1, 2). Так же как в
случае титаната лютеция, для титаната гадолиния
можно выделить два участка. До температур око-
ло 600°С наблюдается значительное уменьшение
массы образца (рис. 12, кривая 1'), обусловленное
выделением СО2 (кривая 1'') и воды (кривая 1''').
Следует отметить, что воды выделяется на поря-
док величины больше, чем СО2. Этот процесс со-
провождается эндоэффектом (рис. 12, кривая 1) с
максимумом при 150°С. К 600°С потеря массы со-
ставляет около 20%. При температурах около
1000°С наблюдается второй участок резкого умень-
шения массы примерно на 4% с отчетливо наблю-
даемым выделением СО2, поглощением кислоро-
да (рис. 12, кривая 1"") и эндоэффектом. При по-
вторном прогреве того же образца (табл. 4,
образец 2) уменьшение массы составляет всего
0.43%, а выделение СО2 фиксируется только при
температурах выше 1000°С.

Результаты дифракционного анализа до и по-
сле прогрева суммированы также в табл. 4. Видно,
что после прогревов в ДСК-ячейке до 1200°С об-
разовался пирохлор Gd2Ti2O7, однако синтез пол-
ностью не прошел.

На рис. 13 представлены ДСК–ТГ–МС-ре-
зультаты, полученные для прекурсора Gd2Ti2O7

после его длительной (540 ч) изотермической вы-
держки при 550°С (табл. 4, образец 4). При низ-
ких температурах (до 500°С) происходит умень-
шение массы образца на 0.9% (рис. 13, кривая 1'),
т.е. в 20 раз меньше, чем для исходной шихты. По-
теря массы обусловлена выделением СО2 (рис. 13,
кривая 1'') и воды (первичные данные по Н2О не
приведены). В температурном диапазоне 700–
900°С наблюдается дополнительное уменьшение
массы на 1.36%. При этом зафиксированы три
пика выделения СО2. Экзоэффект находится при
800°С, т.е. при точно той же температуре, что и у
прекурсора титаната лютеция, и ему также пред-
шествует выделение СО2. На дифрактограмме
этого образца до ДСК-опыта (рис. 1, кривая 2) за-
регистрирована широкая линия, которую можно
отнести к линии 111 флюорита Gd2Ti2O7. По ана-
логии с титанатом лютеция можно предполагать,
что экзоэффект отражает протекание синтеза пиро-
хлора из флюорита, который инициируется разло-
жением карбонатов. При температурах выше 900°С
наблюдается постепенное увеличение ионного
тока, соответствующего СО2.

Повторный прогрев этого образца в кисло-
роде сопровождается незначительным образо-
ванием СО2 (рис. 13, кривая 2'') при низких темпе-
ратурах, наблюдается практически полное совпаде-
ние кривых выделения СО2 при первом и втором
прогревах при температурах 900–1200°С. Общее
уменьшение массы при повторном прогреве со-
ставляет 0.15% (рис. 13, кривая 2').

Таким образом, можно полагать, что процесс
кристаллизации пирохлора инициируется разло-
жением карбонатов с выделением СО2 и уровень
СО2 в процессе прогрева при температурах выше
600°С может служить “меткой” начала процесса
кристаллизации пирохлора. Из сравнения рис. 13
и 10б видно, что в прекурсоре Gd2Ti2O7 выделение
СО2 “размазано” в широком температурном диа-
пазоне и даже наблюдается при повторном про-

Таблица 4. Результаты термического анализа и фазовый состав образцов Gd2Ti2O7

 * При 700°С.

Опыт Образец Среда
Δm, %

Фазовый состав
600°С 900°С 1200°С

1 Исходная шихта He –19.47 –22.3(950) –26.83 Gd2Ti2O7 + Gd2O3 
(следы)2 Повторный прогрев образца 1 He –0.43

3 Исходная шихта O2 –18.52
–19.56* –25.46 –25.75

4 550°С, 540 ч O2 –0.87 –1.99 –2.27

5 Повторный прогрев образца 4 O2 –0.15
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греве, а в Lu2Ti2O7 фиксируются только острые
пики СО2 при первом прогреве. Эти данные, воз-
можно, указывают на то, что в Gd2Ti2O7 скорость
кристаллизации существенно ниже, чем в Lu2Ti2O7,
и при первом прогреве до 1200°С кристаллизация
пирохлора Gd2Ti2O7 полностью не завершается.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методами рентгеновской дифракции, раманов-

ской спектроскопии и люминесценции, СЭМ, ка-
лориметрии (ДСК), МС и ТГ проанализирова-
на кинетика фазообразования и кристаллиза-
ции пирохлоров Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) из

Рис. 12. Результаты ДСК (1, 2), ТГ (пунктир, 1', 2') и ионные токи от СО2 (1'', 2''), Н2О (1''') и О2 (1'''') при первом (1) и
повторном (2) прогревах в Не исходный шихты Gd2Ti2O7.
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Рис. 13. Результаты ДСК (1, 2), ТГ (пунктир 1', 2') и ионный ток СО2 (1'', 2'') при первом (1) и повторном (2) прогревах
в кислороде прекурсора Gd2Ti2O7 после изотермической выдержки 540 ч при 550°С.
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наноразмерных прекурсоров, полученных ме-
тодом соосаждения. Установлено, что фазооб-
разование пирохлоров проходит стадию кри-
сталлизации наноразмерного флюорита.

Исходные смеси в значительной мере находят-
ся не в виде оксидов, а в виде гидроксидов и гид-
роксокарбонатов. Первой стадией синтеза явля-
ется разложение по реакции (2а) до оксида титана и
диоксикарбоната лютеция (или гадолиния), проис-
ходящее при температурах ниже 550–650°С. На
второй стадии происходит синтез конечных со-
единений по реакции (2б), сопровождающийся
также выделением СО2. Таким образом, “высоко-
температурное” выделение СО2 позволяет визуали-
зировать кинетику протекающего синтеза. Можно
предположить, что лимитирующим процессом
второй стадии синтеза является разложение ди-
оксикарбонатов Ln2O2CO3. В рамках предполо-
жения о полном переходе исходных оксидов в
гидроксиды и гидроксокарбонаты удалось согла-
совать все экспериментальные данные по ТГ.

Специальными опытами по длительной тер-
мообработке при низких температурах (540 ч при
550°С и 216 ч при 700°С) показано, что синтез
Lu2Ti2O7 из исходных смесей удается провести
почти полностью уже при 550°С. Методом коли-
чественной ТГ определено, что степень превра-
щения при 550°С близка к ~80%. Методами рама-
новской спектроскопии доказано, что синтезиро-
ванный при 550°С разупорядоченный нанооксид
с размерами ОКР(L) 15 Å является флюоритом.
Длительная термообработка при 700°С сопровож-
дается ростом ОКР и переходом флюорита в пиро-
хлор. Образование пирохлоров подтверждено ме-
тодами рентгеновской дифракции и рамановской
спектроскопии. Факт возникновения широкопо-
лосной люминесценции при 550°С оптически не-
активных катионов РЗЭ в наноразмерных пре-
курсорах Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Lu) также свиде-
тельствует о кристаллизации фазы флюорита,
поскольку только в несимметричных полиэдрах
LnO7 возможны f–f-переходы редкоземельных
катионов, запрещенные в симметричных полиэд-
рах LnO8 и LnO6 структуры упорядоченного пи-
рохлора. В то же время структурированная люми-
несценция, наблюдаемая при более высоких темпе-
ратурах, требует дополнительного исследования.

В условиях прогрева исходных смесей с высо-
кой скоростью 10°С/мин в ДСК-ячейке все про-
цессы сдвинуты в область более высоких темпе-
ратур. Синтез продукта с образованием флюорита
происходит, по-видимому, в диапазоне 650–750°С,
а формирование пирохлора подтверждено мето-
дом рентгеновской дифракции при 850°С.

Процесс формирования пирохлора Ln2Ti2O7
(Ln = Gd, Lu) через стадию наноразмерного флю-
орита характерен для обеих систем. Сравнение
кинетики процессов в двух системах осложняется

противоречиями в данных по разным режимам
прогревов и требует дальнейшего изучения.

Таким образом, в отличие от существующей в
литературе точки зрения, что кристаллизация ти-
танатов Ln2Ti2O7 (Ln = Gd, Dy) происходит непо-
средственно из аморфной фазы [15, 16], показано,
что Gd2Ti2O7, так же как и все пирохлоры 3+/4+
Ln2M2O7 (Ln = La–Lu; M = Ti, Zr, Hf), образуется
в результате перехода типа порядок–беспорядок
из наноразмерного флюорита в пирохлор.
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В работе приводится комплекс исследований по разработке основ технологии получения Cd, Zn и
Te квалификации 99.99995% с применением кристаллизационных методов очистки. Проведен ана-
лиз теплофизических свойств Cd, Zn, Te и конструкционных материалов оснастки, обоснован вы-
бор графита для изготовления тигля, определены его конструкционные особенности. Исследовано рас-
пределение примесей в Cd, Zn и Te при кристаллизационных процессах, определены эффективные тех-
нологические параметры процесса рафинирования материалов поэтапно методами горизонтальной
направленной кристаллизации и зонной плавки. Получены Cd, Zn и Te чистотой 99.99995–
99.99999% по наличию 30 основных примесей при максимальном выходе годного продукта до 85%.
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ВВЕДЕНИЕ

Растущие требования к качеству полупровод-
никовых соединений AIIBVI и твердых растворов
на их основе, их электрофизическим и структур-
ным параметрам и химическому составу стимули-
руют поиск путей совершенствования технологи-
ческих схем получения высококачественных ис-
ходных элементов для синтеза материалов [1].
При этом необходимо не только снизить уровень
содержания примесей, но и обеспечить приемле-
мую стоимость выводимых в коммерческий обо-
рот компонентов для сохранения рыночной
привлекательности изготавливаемых полупро-
водниковых компонентов и приборов.

Выбор объекта исследований обусловлен боль-
шим интересом к теллуриду кадмия и твердым рас-
творам CdxZn1–xTe, используемым для изготовле-
ния детекторов ядерного излучения, детекторных
модулей и приборов на их основе.

Цель работы – определение условий получе-
ния высокочистых кадмия, цинка и теллура с
содержанием основного компонента не менее
99.99995 мас. % и высоким выходом годного мате-
риала с применением кристаллизационных мето-
дов и предварительной очистки исходного сырья

путем одно- или двухстадийной дистилляции в
режиме простой перегонки.

Работа является продолжением собственных
исследований и изысканий других авторов [2–8]. В
качестве кристаллизационных методов выбраны:

– горизонтальная направленная кристаллиза-
ция (НК) как один из достаточно простых мето-
дов очистки от примесей с коэффициентами рас-
пределения ниже 0.01, который одновременно
может служить способом формирования слитка
для последующего зонного рафинирования;

– горизонтальная зонная плавка (ЗП) как эф-
фективный метод удаления примесей с коэффи-
циентами распределения, близкими к 1.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Экспериментальные работы проводились на

опытной установке зонной плавки (УЗП), вклю-
чающей четыре реактора из кварцевых труб с
внутренним диаметром 30 мм и длиной 1 м с си-
стемой подачи смеси высокочистых инертного
газа и водорода. Каждый из реакторов оснащен
тремя нагревателями с шириной корпуса 50 мм, в
которые могли быть вмонтированы тепловые
элементы шириной 25–45 мм для создания рас-
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плавленной зоны требуемых размеров. Темпера-
тура нагревателей поддерживалась постоянной с
точностью 0.3–0.1 К с помощью ПИД-регулято-
ров ТРМ101 c тиристорным модулем питания.
Нагреватели установлены на плоскости подвиж-
ной рабочей платформы длиной 430 мм с возмож-
ностью варьирования расстояния между торцами
их корпусов от 0 до 140 мм. Система перемещения
позволяла выбирать скорость движения нагрева-
телей в интервале от 0.00056 до 0.0281 мм/с (от 2 до
101 мм/ч); скорость перемещения платформы в ис-
ходное положение 3–6 мм/с (180–360 мм/мин).
Длина рабочего участка перемещения платфор-
мы составляла 420 мм. Использовались тигли
длиной 250, диаметром 29 мм с объемом загрузки
очищаемого материала 65 см3.

Известно [9–11], что эффективность оттесне-
ния примесей в расплав фронтом кристаллизации
определяется рядом параметров процесса (в т.ч.
формой фронта кристаллизации, скоростью про-
цесса, градиентом температуры на границе форми-
рования твердой фазы), которые в свою очередь
зависят от теплофизических свойств очищаемых
веществ и применяемых контейнерных материа-
лов (тиглей). В частности, для обеспечения плос-
кого фронта теплоту кристаллизации следует от-
бирать по возможности исключительно через
слиток [11]. Условия теплообмена определяют-
ся теплофизическими свойствами материалов для
кристаллизационной очистки, а также потенци-
альных контейнерных материалов для изготовле-
ния тиглей – их теплоемкостью cр, теплотой ис-
парения ΔНпл и теплопроводностью λ.

Из данных [12] следует, что для объектов ис-
следования с относительно близкими температу-
рами плавления (594, 693 и 723 К соответственно
для Cd, Zn и Te) теплофизические свойства доста-
точно сильно отличаются друг от друга (ниже
приведены отношения максимальных значений
cр, ΔНпл и λ к минимальным):

– по теплоемкости, определяющей время разо-
грева до температуры плавления, – в 1.92 раза
(цинк и теллур);

– по теплоте плавления, определяющей время
достижения расплавленного состояния, – в 2.48 ра-
за (теллур и кадмий);

– по теплопроводности, определяющей интен-
сивность теплоотвода вдоль слитка, – более чем в
8 раз (цинк и теллур).

При сопоставлении теплопроводности цинка,
кадмия и теллура с теплопроводностью потенци-
альных контейнерных материалов (кварц, гра-
фит) следует обратить внимание на то, что значе-
ния существенно выше для всех элементов по от-
ношению к кварцу (в 11–87 раз), для кадмия и
цинка сопоставимы с графитом, а теплопровод-
ность теллура более чем в 7 раз меньше по сравне-
нию с графитом. Поэтому при использовании гра-

фитовых тиглей наибольшее искривление фронта
кристаллизации будет у теллура по сравнению с
цинком и кадмием. Применение кварцевых кон-
тейнеров представляется наиболее целесообраз-
ным, однако в этом случае потребуется нанесение
защитного покрытия, предотвращающего пря-
мой контакт расплава теллура с поверхностью ло-
дочки. Наиболее простым вариантом защитного
покрытия считаем нанесение слоя графита пиро-
лизом подходящих органических соединений.

В нашем случае использование графитовых
тиглей было оправдано большей технологично-
стью их изготовления для обеспечения различной
конфигурации начальной части, определяющей
характер зарождения и кристаллизации головной
части слитка. Снижение отвода тепла материалом
контейнера при этом достигается минимизацией
толщины боковой стенки тиглей, которая соста-
вила 1.0–1.5 мм, доля отвода тепла за счет тепло-
проводности стенок не превысила 10%.

НК кадмия, цинка и теллура осуществлялась с
использованием трех нагревателей реакторов,
устанавливаемых с зазором между их соседними
торцами в 50 мм, в результате чего формировался
тепловой узел в 250 мм длиной, равный длине фор-
мирующегося слитка. Прогрев исходной загрузки и
ее плавление в промежутках между нагревателями
достигались за счет теплопроводности материала.
Формирование слитка проводили включением
перемещения рабочей платформы с нагревателя-
ми со скоростью около 0.0056 мм/с (20 мм/ч).

Для уточнения возможностей применения НК
для рафинирования материалов воспользуемся со-
отношением, описывающим закономерность рас-
пределения примесей [9, 11]:

(1)

где С – концентрация примеси в той точке слитка, в
которой закристаллизовалась фракция g первона-
чальной жидкой фазы; С0 – исходная концентрация
в объеме первоначальной жидкой фазы; k – эффек-
тивный коэффициент распределения примеси в
системе кристалл–расплав на ее границе.

Из источников [9–11] известно, что графики
C = f(g) пересекают линию С = С0 в некоторой
точке gr, зависящей в равновесных условиях толь-
ко от величины k. Из уравнения (1) следует, что в
этом случае имеем соотношение

(2)

Плоскость, проходящая через точку gr, разде-
ляет слиток исходной длины g0 = 1 на 2 части, в
одной из которых С ≤ C0 (очищенная часть мате-
риала с долей gr, соответствующей выходу годного
продукта), в другой – C ≥ C0 (загрязненная часть ма-
териала c долей gk = l – gr, “концентрат” примесей).

−= 1
0 1( )– ,kС kС g

=lg 1 – –lg /( ) ( )– .1rg k k
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Рассчитаем некоторые характеристические
параметры разделения примесей с k < 1 при НК.
Средняя концентрация примеси Сr в очищенной
части материала составит

(3)

Степень очистки равна:

(4)
Средняя концентрация примеси в загрязнен-

ной части материала (концентрате) составит

(5)
Степень концентрирования будет равна

(6)
Очевидно, что максимальная степень очистки,

достигаемая в точке g = 0, будет определяться ве-
личиной Kmax = 1/k. В табл. 1 представлены ре-
зультаты расчетов перечисленных величин, а так-
же возможных степеней очистки при заданных
величинах выхода годного g.

Видно, что при величинах k, близких к 1, сте-
пень очистки невелика. В то же время доля слит-
ка, в которой концентрация примесей уменьшена
по сравнению с исходной, достаточно велика и
тем больше, чем меньше коэффициент разделе-
ния (для случая k < 1). В частности, при k = 0.5 до-
ля очищенного слитка составляет gr = 75% со
степенью очистки Kr = 1.5; при k = 0.1 gr = 92.3%
и Kr = 3.3, а при k = 0.01 gr = 99% при Kr = 20. Доля
слитка с концентрацией C ≥ C0 при этом умень-
шается с 25% до 1% с одновременным возраста-
нием степени концентрирования с 2 до 950. От-
метим, что последний факт используется в ана-
литических целях, когда требуется проводить
анализ содержания микропримесей на аппарату-
ре и методиках с низким пределом обнаружения:
НК рекомендована в качестве эффективного ме-
тода концентрирования [13, 14].

Таким образом, эффективность метода НК поз-
воляет использовать его для очистки от примесей
с коэффициентами разделения существенно мень-
ше 1 – 0.01 и менее, при этом степень очистки пре-

 
=   
 

0

/ .
g

r rC Cdg g

= 0 ./r rK C С

( ) ( )= − = − −0 0 0– / 1( ) ( ./ 1)k r r r r r rC g C g С g C g С g

= 0/ .k kK C С

вышает значение 60 при выходе годного продукта
не менее 50. Более высокой степени очистки уда-
ется достичь повторением кристаллизации очи-
щенной части слитка, хотя в отдельных случаях
нужная очистка достигается при однократном про-
цессе. В промышленности такой способ в вариан-
те НК по Чохральскому успешно применяется
при получении высокочистого галлия, физико-хи-
мические свойства которого (температура плавле-
ния около 30°С) благоприятны для осуществле-
ния процесса [15].

ЗП, позволяющая существенно повысить сте-
пень очистки от примесей с близкими к едини-
це коэффициентами распределения, проводи-
лась в одинаковых для рассматриваемых мате-
риалов условиях:

– в качестве исходного материала использова-
лись предварительно очищенные методом ди-
стилляции кадмий, цинк и теллур, содержание
основного компонента в которых составляло
99.999–99.9999 мас. %;

– слитки для проведения процесса формиро-
вались методом НК;

– скорость перемещения нагревателей 0.0056 мм/с
(20 ± 3 мм/ч);

– длина очищаемого слитка 250 мм;
– ширина зоны расплава 30–45 мм для Cd и

Zn, 20–30 мм для Te;
– количество проходов зоны 8 – 14.
Формирование слитка методом НК, на наш

взгляд, позволяет использовать образующееся
начальное распределение примесей в качестве
первого этапа очистки, т.к. НК имеет преимуще-
ство по перераспределению примесей по сравне-
нию с первым проходом зоны в методе ЗП [10, 11]
для примесей с k → 1, в большей степени оттесняя
их в конец слитка. Первая и последующие стадии
ЗП обеспечивают дополнительное оттеснение при-
месей, усиливая полученную при НК сегрегацию
компонентов и способствуя достижению необхо-
димой степени очистки.

Скорость перемещения расплавленной зоны
выбрана на основании рекомендаций [9, 10] и
собственного опыта [4]. Базовым материалом для
выбора является теллур как продукт с наимень-

Таблица 1. Данные расчета величин gr, Kr, Kr(g) и Kk для различных коэффициентов распределения k

k Kmax gr, % Kr Kk

Степень очистки Kr(g) при различных значениях g

40% 50% 60% 70% 80% 90%

0.5 2.0 75.0 1.50 2.0 1.77 1.71 1.63 1.54 1.43 1.29
0.2 5.0 86.6 2.6 50 4.10 3.84 3.57 3.26 2.89 2.39
0.1 10.0 92.3 3.3 90 8.0 7.5 6.8 6.1 5.3 4.2
0.05 20.0 95.7 6.8 200 15.8 14.7 13.3 11.9 9.0 7.4
0.01 100.0 99.0 20.0 950 75.2 66.9 57.5 52.6 46.0 36.9
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шей теплопроводностью, для которого скорость
кристаллизации должна быть также наименьшей.
Градиенты температуры на фронте кристаллиза-
ции, определенные экспериментально, составля-
ли 75–90 К/см.

Ширина расплавленной зоны определялась
конструкцией нагревателя и заданной температу-
рой нагрева, составляя 30–45 мм для кадмия и
цинка и 20–30 мм для теллура при указанной вы-
ше точности поддержания температуры в диапазо-
не 0.3–0.1 К. При проведении процессов очистки
установлено, что по мере перемещения нагрева-
теля наблюдалось изменение как ширины, так и
расположения расплавленной зоны относитель-
но центрального поперечного сечения нагревате-
ля. Это обусловлено изменением тепловых усло-
вий процесса ввиду увеличения массы формиру-
ющейся очищенной части слитка и снижением
количества его оставшейся нерасплавленной ча-
сти, ответственных за величину отводимой теп-
лоты в системе “нагреватель–расплавленная зо-
на–твердая фаза”.

В связи с использованием очищенных исход-
ных материалов большое внимание уделялось на-
чальной стадии кристаллизации как для НК, так
и ЗП, поскольку образовавшийся расплав в силу
склонности к переохлаждению в условиях отсут-
ствия центров кристаллизации достаточно долго не
начинал затвердевать, а при образовании зародыша
скорость его роста существенно превышала ско-
рость перемещения нагревателя (наблюдался ре-
жим неуправляемой спонтанной кристаллизации).

Для предотвращения данного нежелательного
явления, снижающего эффективность сегрегации
примесей, использовались следующие приемы:

– снижение скорости перемещения нагревате-
ля на начальной стадии процесса до 0.0022–
0.0033 мм/с (8–12 мм/ч);

– применение дополнительных алюминиевых
радиаторов диаметром 60 и длиной 55 мм, уста-
навливаемых через керамические изоляторы на
боковых стенках нагревателей на расстоянии
7–8 мм от них.

Расчет количества требующихся проходов рас-
плавленной зоны для достижения необходимой
степени очистки проведен по диаграммам Пфан-
на [1, с. 345, 346, 348]; результаты представлены в
табл. 2.

Из табл. 2 следует, что для примесей с k = 0.1
высокая степень очистки достигается уже при n = 4;
для примесей с k = 0.2 требуются семь проходов
зоны, а для k = 0.5 (по данным [4] к таким приме-
сям относятся Fe, Ni, B в кадмии, Ni в теллуре) –
не менее 12–14 проходов. Необходимо также от-
метить, что для примесей с k = 0.5 их концентра-
ция при g = 80% для любого числа проходов зоны
совпадает с начальной, в результате чего степень
очистки остается равной 1.

Загрузка материалов при проведении экспери-
ментов составляла 560–565 г для кадмия, 460–465 г
для цинка и 400–410 г для теллура. После выполне-
ния процессов зонного рафинирования проводился
отбор проб для характеризации качества материала.
Точки отбора выбирались следующим образом:

Таблица 2. Данные расчeта характеристик распределения примесей по длине слитка после ЗП при различном
числе проходов зоны n

k n
Степень очистки

К0 (g = 0%) К80 (g = 80%)

0.1

2 67 47

4 2.3 × 103 100

7 2.8 × 104 4.2 × 103

9 5.9 × 106 8.8 × 104

0.2

4 170 45

7 3.3 × 103 330

10 6.7 × 104 6.7 × 103

0.5

6 17

1.0

8 27

10 50

12 83

14 150

20 620
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проба 1 – начало слитка; 2–4 соответственно на
расстоянии 60, 120 и 180 мм от начала слитка; 5 –
конец слитка.

На основании анализа содержания примесей в
пробах выполняется определение марочной ча-
сти слитка, для чего:

– строится график зависимости отношения
концентрации примеси С к исходной С0 от длины
слитка в полулогарифмических координатах;

– на графике определяется точка, в которой
концентрация примесей не превышает значений,
нормируемых техническими условиями;

– производится отделение непригодной части
слитка.

В свете крайне высокой неоднородности при-
месного состава по длине слитка требуется также
выполнять усреднение состава, которое достига-
ется расплавлением нескольких слитков после
операции зонного рафинирования.

Следующим этапом, на наш взгляд, должно
быть формирование наиболее приемлемого для
потребителя вида материала для поставки. Нами
предлагаются 2 варианта, один из которых – грану-
лирование расплава методом распыления в жидкой
среде в условиях, исключающих окисление.

Таблица 3. Содержание остаточных примесей в очищенных Cd, Zn и Te

Примесь
Содержание примеси, мас. %

в Cd в Zn в Те

Ag <2 × 10–7 7 × 10–8 <4 × 10–7

Sn <5 × 10–7 5 × 10–7 <1 × 10–7

Al <1 × 10–6 4 × 10–6 <1 × 10–6

Ti <3 × 10–7 <3 × 10–7 <3 × 10–7

Au <1 × 10–7 <6 × 10–7 <1 × 10–7

Ва <3 × 10–7 <3 × 10–7 <3 × 10–7

Ве <7 × 10–8 <1 × 10–7 <5 × 10–8

Ca <1 × 10–6 1 × 10–6 <1 × 10–6

Cu <3 × 10–7 <1 × 10–6 <6 × 10–7

Cr <3 × 10–7 3 × 10–6 <7 × 10–7

Fe 1 × 10–6 <3 × 10–7 5 × 10–7

In <3 × 10–7 <1 × 10–8 <5 × 10–7

Mg <3 × 10–7 <6 × 10–7 <3 × 10–7

Mn <2 × 10–7 <2 × 10–7 <6 × 10–8

Mo <1 × 10–6 <4 × 10–7 <1 × 10–6

Ni <3 × 10–7 <4 × 10–7 <5 × 10–7

Pb 5 × 10–7 5 × 10–7 <3 × 10–7

Tl 5 × 10–7 1 × 10–6 <3 × 10–7

Ga <2 × 10–7 <5 × 10–7 <1 × 10–7

Co <3 × 10–7 <7 × 10–8 <4 × 10–7

Sb <2 × 10–7 <2 × 10–7 <5 × 10–7

Pd <2 × 10–7 5 × 10–8 <2 × 10–7

Si <2 × 10–7 7 × 10–6 <2 × 10–7

Bi <2 × 10–7 3 × 10–8 <2 × 10–7

W <2 × 10–7 3 × 10–7 <2 × 10–7

Sc <2 × 10–8 <2 × 10–7 <1 × 10–7

Cd Oснова <3 × 10–6 <2 × 10–7

Zn <1 × 10–7 Oснова <2 × 10–7

As <1 × 10–7 <4 × 10–7 <2 × 10–7

Sе – – <3 × 10–7

Итого 99.99999 99.99998 99.99999
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АБРЮТИН и др.

Вторым вариантом является проведение раз-
ливки в изложницы, в которых методом кристал-
лизации будут формироваться слитки цилиндри-
ческой или иной формы различного веса, что
позволит потребителям компоновать загрузку для
производства их продукции без необходимости
механического измельчения материала. Одновре-
менно готовятся образцы для контроля качества
конечной продукции на соответствие ТУ.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

В соответствии с проектами технических усло-
вий в рассматриваемых материалах нормируется
содержание Ag, Sn, Al, Ti, Au, Ba, Be, Ca, Cu, Cr,
Fe, In, Mg, Mn, Mo, Ni, Ga, Co, Sb, Pd, Si, Bi, W,
Sc, Cd, Zn, As, Se в сумме не более 0.00001 мас. %
(0.1 ppm). Выбор элементов примесного состава
определен как функциональный в соответствии с
данными [1, 16–19] с целью получения монокри-
сталлов CdTe и CdxZn1–xTe для детекторных эле-
ментов. Анализ полученных опытных образцов
проводился на масс-спектрометре JMS-01-BM2в
ИАСЦ АО “Гиредмет”; случайная погрешность ре-
зультатов характеризуется величиной относитель-
ного стандартного отклонения 0.15–0.3. Установ-
лено, что в испытанных образцах детектируются
(в ppm): в Cd – Fe (0.01), Pb (0.005), Ta (0.005); в
Zn – Ag (0.0007), Sn (0.005), Al (0.04), Ca (0.01),
Cr (0.03), Pb (0.005), Tl (0.01), Pd (0.0008), Si (0.07),
Bi (0.0003), W (0.003); в Te – Fe (0.005), Se (0.003);
содержание остальных компонентов находится
вне пределов обнаружения (табл. 3).

Таким образом, комбинированная схема ра-
финирования, включающая дистилляцию и кри-
сталлизацию, позволяет получить кадмий и теллур
квалификации 99.99999% (7N) и цинк 99.99998%
(6N8). При этом возврат отделяемых загрязнен-
ных концов слитков на стацию дистилляции (ре-
цикл сырья) дает возможность достигать высоко-
го выхода годного продукта (более 85%) и тем
самым обеспечить приемлемые технико-эконо-
мические параметры. Испытания опытных пар-
тий Cd, Zn и Te для получения кристаллов CdTe и
CdxZn1–xTe в ООО “КристалсНордс” с последую-
щим изготовлением детекторов, работающих в
токовом и счетном режиме, а также блоков детек-
тирования и дозиметров показали большие потен-
циальные возможности для разработки эффектив-
ных объектно-ориентированных приборов с целью
применения в рентгеновской дозиметрии.

Опыт эксплуатации УЗП позволил определить
технические требования к автоматизированной
опытно-промышленной установке зонной плав-
ки для производства высокочистых материалов с
перспективой организации их выпуска на площа-
дях ООО “АДВ-Инжиниринг” для удовлетворе-

ния нужд предприятий Российской Федерации в
рамках программы импортозамещения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Комплекс выполненных исследований дал воз-

можность разработать основы технологии получе-
ния высокочистых Cd и Te квалификации 7N, а
также Zn квалификации 6N кристаллизационны-
ми методами с предварительной очисткой исход-
ного сырья дистилляцией.

На основании проведенного анализа теплофи-
зических свойств Cd, Zn, Te и конструкционных
материалов оснастки обоснован выбор графита в
качестве материала, используемого для изготов-
ления тигля, определены его конструкционные
особенности.

Рассмотренные особенности рафинирования
Cd, Zn и Te кристаллизационными методами при
очистке от примесей с различными характеристи-
ками (коэффициентами) разделения позволили
подобрать технологические параметры процесса
эффективной очистки материалов методом НК
кристаллизации с дальнейшей ЗП.

Проведенные эксперименты по кристаллиза-
ции Cd, Zn и Te позволили получить Cd, Te ква-
лификации 99.99999% (7N) и Zn квалификации
99.99998% (6N8) по 30 основным примесям в ка-
честве компонентов при выращивании монокри-
сталлов CdTe и CdxZn1–xTe для детекторных эле-
ментов. Выход годного продукта с учетом рецикла
сырья на предыдущих стадиях очистки составил
около 85%.

Полученные результаты создали научно-тех-
нический задел для разработки опытно-промыш-
ленного оборудования с целью обеспечения пла-
нируемого запуска производства для нужд пред-
приятий радиоэлектронной промышленности РФ.
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Исследование посвящено разработке унифицированной методики АЭС-ИСП, позволяющей оце-
нить чистоту металлического теллура и примесный состав полупродуктов технологии получения
теллура марки Т 000. Процесс получения состоит из двух последовательных стадий: гидрометаллур-
гической переработки концентрата пылей электрофильтров, основанной на классической гидроме-
таллургической схеме переработки анодных шламов медного производства, и электролитического
выделения теллура с последующей восстановительно-рафинирующей плавкой для получения ме-
таллического теллура. Для оперативного аналитического контроля технологии получения теллура
марки Т 000 разработана атомно-эмиссионная спектральная методика. Выбраны аналитические
линии, мощность индуктивно-связанной плазмы, оптимально-компромиссная концентрация мат-
ричного компонента и оценена правильность разработанной методики. В литературе отсутствуют
экспрессные универсальные методики химического анализа металлического теллура, промежуточ-
ных продуктов разной степени чистоты и исходного сырья. Предложенная методика позволяет
определять до 61 примеси с пределами обнаружения в интервале от n × 10–7 до n × 10–4 мас. % и внут-
рилабораторной прецизионностью не более 25%. Информация о содержании аналитов, полученная
согласно предложенной методике, позволяет оптимизировать параметры технологического про-
цесса, делать заключения о качестве исходного сырья и соответствии конечной продукции – метал-
лического теллура – указанной марке Т 000. Полученные данные о химическом составе конечного
продукта, промежуточных продуктов и сырья наглядно демонстрируют эффективность каждого
этапа в предложенной схеме получения чистого теллура.
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DOI: 10.31857/S0002337X2209010X

ВВЕДЕНИЕ

Теллур – это редкий металлоид с относительно
низким содержанием в земной коре: 0.001–0.005 г/т
(для сравнения: содержание золота в земной коре
0.0031 г/т, платины 0.0037 г/т) [1]. Металлический
теллур и его соединения востребованы во многих
сферах современного наукоемкого производства.
В частности, стекла тройной системы Ge–Sb–Te
прозрачны в дальнем ИК-диапазоне, а также ис-
пытывают быстрые и обратимые фазовые превра-
щения при облучении лазерным лучом, что ис-
пользуется в технологии изготовления DVD-дис-
ков [2]. Он широко используется в производстве
полупроводников CdTe [3, 4], CdZnTe [5–7], BiTe
[8, 9]. Значительная часть производимого в насто-
ящее время теллура идет на изготовление высоко-

эффективных фотогальванических элементов для
солнечных электростанций.

Диоксид теллура является ключевым компо-
нентом при изготовлении стекол, обладающих
уникальными свойствами: низкой температурой
плавления, высоким показателем преломления и
диэлектрической постоянной, прозрачностью в
инфракрасной области [10, 11].

Основные промышленные источники для
производства теллура – анодные шламы электро-
литического рафинирования меди, в значительно
меньших масштабах щелочные съемы рафиниро-
вания чернового свинца и иные полупродукты
металлургических производств [12, 13].

Данное исследование посвящено аналитиче-
скому сопровождению процесса получения тел-
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EDN: YPCVKZ
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лура Т 000 путем обогащения продуктов аффи-
нажного производства – гидроксидных осадков
(ГО) с относительно высоким содержанием тел-
лура. К образованию ГО неблагородных металлов
от концентратов пылей электрофильтров (КПЭФ)
приводит переработка полупродуктов аффинаж-
ного производства от концентратов драгоценных
металлов (ДМ) ПАО “ГМК “Норильский ни-
кель” с последующей гидрометаллургической пе-
реработкой КПЭФ по извлечению ДМ.

С 2011 года на предприятии ООО “СибХим-
Технологии” после ряда укрупненных испытаний
была разработана и внедрена опытно-промыш-
ленная переработка ГО неблагородных металлов
от КПЭФ, поступающих с ОАО “Красцветмет”.
ГО от КПЭФ содержат в себе цветные металлы,
основными из которых являются Te, Pb и Sn. ДМ
представлены в полном составе – Au, Ag и метал-
лы платиновой группы. За основу оригинальной
схемы технологического производства была взята
типовая схема гидрометаллургической переработки
анодных шламов медного производства, в которую
были внесены изменения. В настоящее время
сырьe, поступающее с ОАО “Красцветмет”, харак-
теризуется высоким содержанием свинца, что при-
водит к увеличению содержания данного при-
месного элемента в оксиде теллура – продукте
для электроэкстракции теллура. Этим обусловле-

на необходимость оптимизации процесса очист-
ки с целью получения теллура марки Т 000
(ГОСТ 17614-2018 [14]). Описанные в литерату-
ре методики анализа теллурсодержащих соеди-
нений трудоeмки и/или не приспособлены к столь
разнообразным объектам (не только форма присут-
ствия теллура, но и содержание примесей и сопут-
ствующих компонентов, обусловленных техноло-
гией очистки). Для достижения цели рационально
применить постадийный аналитический контроль
современным многоэлементным методом, напри-
мер атомно-эмиссионной спектрометрией с индук-
тивно связанной плазмой (АЭС-ИСП).

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ

Общий технологический процесс получения
теллура, внедрeнный на предприятии ООО “Сиб-
ХимТехнологии”, можно разделить на две после-
довательных стадии: гидрометаллургическая пе-
реработка КПЭФ и электроэкстракция теллура из
щелочного электролита с последующей восстано-
вительно-рафинирующей плавкой.

На первом этапе гидрометаллургической пере-
работки КПЭФ проводят выщелачивание (70°С)
в растворе NaOH (80–100 г/л) при соотношении
ТВ : Ж = 1 : 3. При этом в раствор переходят Se,
Sn, Te, частично Pb (до 10 мас. %) и ряд примес-
ных элементов, таких как Bi, Cu, Fe, Ni, Sb, Zn.
На втором этапе проводят очистку теллуритных
растворов введением сульфид-ионов S2–, которые
приводят к осаждению некоторых элементов, на-
пример Pb, Se, Sn и ДМ. На последнем этапе пе-
реработки ГО проводят осаждение оксида теллу-
ра раствором серной кислоты из очищенного рас-
твора теллурита натрия.

Электроэкстракция теллура из щелочного элек-
тролита проводится по следующей схеме: промы-
тый от избытка натрия и отжатый оксид теллур рас-
творяют в растворе KOH, после чего проводят
процесс электролиза при концентрациях теллура
100–120 г/л. В результате электролиза образуется
плотный катодный осадок – губчатый теллур с
содержанием основного компонента 99.5–99.9%.
После нейтрализации и подсушивания теллуровую
губку направляют на восстановительно-рафиниру-
ющую плавку. На рис. 1 представлена общая схема
получения теллура марки Т 000, разработанная и
внедренная на ООО “СибХимТехнологии”.

Для характеризации исходного сырья, проме-
жуточных и конечных продуктов, а также для вы-
бора или оперативного изменения технологическо-
го процесса требуется аналитический контроль на
всех стадиях процесса. Наибольшее внимание сле-
дует уделять примесям As, Fe, K, Na, Pb, Se, Sn,
присутствие которых связано как с исходным ма-
териалом (КПЭФ), так и с технологией получе-
ния. Следует отметить, что кроме перечисленных
элементов ГОСТ 17614-2018 на теллур Т 000 регла-
ментирует содержание Al, Cu, Ni и Si.

Рис. 1. Общий технологический процесс получения
теллура марки Т 000 на ООО “СибХимТехнологии”.
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Для решения поставленной задачи целесооб-
разно применять многоэлементные спектраль-
ные методы. При аналитическом контроле теллу-
ра высокой чистоты используют методику ГОСТ
24977.2-81 [15], основанную на методе атомно-
эмиссионной спектрометрии с возбуждением в
дуге постоянного тока. Образцы сравнения и ис-
следуемый образец готовят растворением в кис-
лотах, далее полученные растворы упаривают на
графитовом коллекторе. Данные методики поз-
воляют определять 15 аналитов (Ag, Al, Au, Bi, Co,
Cr, Cu, Fe, Ga, In, Mg, Mn, Ni, Pb, Sn) с пределами
обнаружения (ПО) на уровне 10–6–10–3 мас. %.

Авторы методики количественного химиче-
ского анализа (КХА) диоксида теллура [16] рас-
тертую до мелкодисперсного состояния пробу
TeO2 смешивали с графитовым порошком, содер-
жащим 30% NaCl, в соотношении 1 : 1 по массе.
Далее определение примесей проводили методом
атомно-эмиссионной спектрометрии с двухструй-
ным дуговым плазмотроном (АЭС-ДДП). Методи-
ка позволяет определить 36 аналитов (Ag, Al, As,
Au, Ba, Be, Bi, Ca, Cd, Co, Cr, Cu, Fe, Ga, Ge, Hf, Hg,
In, La, Mg, Mn, Mo, Ni, Nb, Pb, Pd, Pt, Sb, Sc, Sn, Ta,
Ti, Tl, V, W, Zn) с ПО на уровне 10–6–10–4 мас. %.

Анализ металлов и их оксидов при помощи
приведенных методик – трудоемкий процесс.
Пробоподготовка включает в себя растворение
пробы, упаривание раствора на графитовом по-
рошке и последующее последовательное разбав-
ление графитовым порошком или спектральным
буфером. В ходе подобной пробоподготовки трудно
избежать загрязнения пробы и обеспечить экс-
прессность процедуры анализа.

Использование АЭС ИСП для анализа теллу-
ра, его оксида и других теллурсодержащих полу-
продуктов предпочтительней, так как процесс
пробоподготовки сводится к растворению навес-
ки образца и приготовлению линейки растворов.
Преимуществом является построение градуиро-
вочных зависимостей с использованием коммер-
чески доступных многоэлементных растворов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Анализ выполняли методом АЭС-ИСП с ис-

пользованием спектрометра высокого разреше-
ния iCAP-6500 (Thermo, Великобритания). Для
растворения проб (сырье, промежуточный оксид
теллура, теллур разной чистоты) использовали
минимальные объемы концентрированных ми-
неральных кислот: HNO3 ОСЧ 27–5 и HCl ОСЧ
20–4 дополнительно очищенных перегонкой без
кипения; соотношение кислот HCl : HNO3 = 3 : 1.
Растворение проводили при нагревании (95–
100°С) в открытых сосудах при 1 атм. Масса на-
вески 100 мг для КПЭФ, 300–500 мг для оксида
теллура и теллура металлического. Для разбавле-
ния головных растворов проб использовали 1 М
раствор HCl или 1 М смесь HCl : HNO3 = 3 : 1. Ре-

гистрацию первичных данных – спектров эмис-
сии – проводили в стандартных условиях, опи-
санных в статье [17].

Для выбора аналитических линий (АЛ), сво-
бодных или подверженных минимальному влия-
нию со стороны матричного компонента, реги-
стрировали полный спектр раствора, содержащего
70 мг/мл теллура, и раствор с тем же количеством
матричного компонента и добавкой многоэле-
ментных стандартных (МЭС) растворов 1, 2, 3, 4 и
5 (“Скат”, Новосибирск) и одноэлементных ла-
бораторных стандартов МПГ (кроме Os).

Для изучения влияния концентрации матрич-
ного компонента на аналитические сигналы (АС)
аналитов были приготовлены растворы, содержа-
щие теллур в концентрации от 0 до 70 г/л с добав-
кой растворов МЭС 1, 2, 3, 4, 5 и одноэлементных
лабораторных стандартов МПГ (кроме Os). Для
коррекции возможных матричных помех исполь-
зовали внутренний стандарт – иттрий с концен-
трацией металла 50 мкг/мл.

Влияние мощности на интенсивность АЛ изу-
чали в интервале 750–1350 Вт с шагом в 200 Вт
при стандартном потоке аргона через распыли-
тель 0.7 л/мин. В ходе эксперимента регистриро-
вали спектры растворов, содержащих 40 г/л тел-
лура и добавку аналитов.

Чтобы оценить достоверность определения
аналитов, ПО которых находятся в диапазоне
от 1 × 10–7 до 4 × 10–4 мас. %, вводили примеси с
концентраций в 2–10 раза выше ПО. Для приго-
товления образцов с введенными примесями к
пробам добавляли известное количество приме-
сей из растворов МЭС.

Концентрация аналитов во всех эксперимен-
тах составила 0.2 мкг/мл. Растворы МЭС содер-
жали следующие аналиты:

• 1: Al, Ca, Cd, Fe, K, P, Mg, Mn, Na, Cr, Zn –
50 мкг/мл; Li – 10 мкг/мл;

• 2: B, V, Bi, Ga, In, Со, Cu, Ni, Si, Ti – 50 мкг/мл;
• 3: Вa, Sr – 20 мкг/мл; Be, Ag, Au – 10 мкг/мл;

As, Sn, Pb, Rb, Se, Sb – 50 мкг/мл; Hg – 5 мкг/мл;
• 4: W, Hf, Mo, Nb, Re, Ta, Zr – 50 мкг/мл;
• 5: Се, Dy, Er, Eu, Gd, Но, Lа, Lu, Nd, Pr, Sc,

Sm, Tb, Tm – 50 мкг/мл; Yb – 25 мкг/мл.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
При АЭС-ИСП чистого теллура важно обеспе-

чить минимальные ПО примесных элементов.
Достигнуть низких ПО, не прибегая к отделе-
нию матричного компонента и концентрирова-
нию примесей, можно при анализе растворов с
высоким содержанием матричного компонен-
та. При этом необходимо добиться высокого
АС аналита при минимальном уровне флуктуа-
ции фона. В ходе разработки методик КХА ука-
занных объектов был проведен выбор спектраль-
ных линий, концентрации матричного компо-
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нента, мощности ИСП, выполнена оценка ПО
аналитов и правильности их определения.

Выбор АЛ. Принимая во внимание все особен-
ности профиля спектра теллура, было изучено бо-
лее 100 спектральных линий, в качестве АЛ вы-
браны линии для 61 аналита и элемента внут-
реннего стандарта. Список АЛ с достаточной
относительной интенсивностью и минимальным
уровнем спектральных интерференций приведен
в табл. 1 (I – атомные линии, II – ионные линии).

Выбор концентрации матричного компонента.
Для унификации методик анализа теллура и его
соединений целесообразно использовать единый
набор образцов сравнения, например на основе
водных или слабокислых растворов. По этой при-
чине необходимо изучить влияние концентрации
матричного компонента на АС аналитов. Для
оценки уровня влияния концентрации матричного
компонента на АС аналитов пользовали следующую
относительную величину: Iотн = (ITe+добавка – ITe)/Sф,
где (ITe+добавка – ITe) – чистый сигнал аналита для
раствора, содержащего теллур (от 0 до 70 г/л);
SФ – среднеквадратичное отклонение (СКО) сиг-
нала фона при регистрации спектров раствора,

содержащего теллур (от 0 до 70 г/л). На рис. 2 для
удобства сопоставления изменения Iотн для АЛ,
обладающих различной интенсивностью, значе-
ния Iотн нормировали на отношение  для рас-
твора с концентрацией теллура 0 г/л. В качестве
примера приведены некоторые АЛ: Bi 223.061, Cr
283.562, Cu 327.396, Ga 294.364, Mg 280.270, Pb
220.353, Sb 217.581 нм. Видно, что максимум отно-
шения Iотн/  наблюдается при концентрации
теллура 40 г/л, в дальнейшем все эксперименты
проводили при указанной концентрации матрич-
ного компонента. Для выбранной концентрации
матрицы экспериментально показано наличие
депрессирующего влияния на АС некоторых ана-
литов. При этом применение внутреннего стан-
дарта Y полностью компенсирует эффекты и поз-
воляет исключить систематические погрешности
при определении аналитов.

Выбор мощности ИСП. При выборе оптималь-
ной мощности плазмы принимали во внимание
тип АЛ (атомные и ионные). Как и при выборе
оптимальной концентрации теллура, оценивали
относительную интенсивность АС при разной
мощности IW. Значения IW для текущей мощности
нормировали на значение IW для начальной мощ-

ности ИСП – 750 Вт ( ). На рис. 3 представле-
ны зависимости IW/  от мощности плазмы для
атомных и ионных АЛ.

Зависимости, представленные на рис. 3, де-
монстрируют наличие двух экстремумов при
мощности 950 и 1150 Вт, видно, что наличие экс-
тремумов не зависит от типа АЛ. Повтор экспери-
мента в интервале 950–1150 Вт с шагом 100 Вт по-
казал, что наибольшее количество АЛ достигает
максимума IW при мощности ИСП 1150 Вт (см.
рис. 4), по этой причине указанная мощность бы-
ла выбрана в качестве оптимально-компромисс-
ной и использована для всех дальнейших экспе-
риментов.

0
отнI

0
отнI

750
WI

750
WI

Рис. 2. Зависимости Iотн/  примесных элементов
от концентрации теллура в растворе.
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Рис. 3. Зависимости IW/  примесных элементов от мощности плазмы для атомных и ионных АЛ.
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Таблица 1. АЛ для АЭС-ИСП теллура и его соединений

Элемент λ, нм Тип Элемент λ, нм Тип Элемент λ, нм Тип

Ag
328.068 I Gd 335.047 II Rb 780.023 I
338.289 I

Hf
232.247 II Re 227.525 II

Al
394.401 I 339.980 II

Ru
240.272 II

396.152 I Hg 194.227 II 349.894 I

As
189.042 I

Ho
345.600 II

Pb
216.999 I

197.262 I 339.898 II 220.353 II

Au
242.795 I

In
325.609 I 261.418 II

267.595 I 230.606 II Sb 217.581 I

B
249.773 I

Ir
212.861 II

Sc
361.384 II

249.678 I 205.222 I 363.075 II

Ba
455.403 II K 766.490 I

Se
196.090 I

493.409 II Li 670.784 I 241.350 I

Be
234.861 I

La
333.749 II

Si
251.611 I

313.107 II 412.323 II 288.158 I
Bi 223.061 I

Lu
261.542 II Sm 330.639 II

Ca
393.366 II 291.139 II

Sn
189.989 II

396.847 II
Mg

279.553 II 283.999 I

Cd
226.502 II 280.270 II 242.949 I
228.802 I

Mn
259.373 II

Sr
407.771 II

Ce 404.4076 II 260.569 II 421.552 II

Co
228.616 II

Mo
202.030 II Ta 263.558 II

238.892 II 284.823 II
Tb

332.440 II

Cr
205.562 II Na 589.592 I 350.917 II
267.716 II Nb 313.079 II

Ti
323.452 II

Cu
324.754 I

Nd
406.109 II 334.941 II

327.396 I 401.225 II Tm 346.220 II

Dy
353.170 II Ni 231.604 II

V
309.311 II

364.540 II
P

177.495 I 292.402 II

Er
323.058 II 178.284 I

Y
224.306 II

337.271 II
Pd

340.458 I 371.030 II

Eu
381.967 II 342.124 I

Yb
328.937 II

412.970 II
Pt

214.423 II 369.419 II

Fe
259.837 II 265.945 I

W
207.911 II

239.562 II
Pr

414.311 II 224.875 II
259.940 II 422.535 II Zn 213.856 II

Ga
294.364 I

Rh
343.489 I

Zr
339.198 II

403.298 I 369.236 I 343.823 II

Оценка ПО методики. Для оценки ПО аналитов
использовали 3s-критерий: ПО = ЗSф, где Sф – СКО
концентрации аналита в растворе, содержащем
40 г/л теллура. Величину Sф рассчитывали из 10–
12 значений с использованием самого чистого об-

разца теллура, имеющегося в нашем распоряже-
нии (6N). Результаты оценки ПО и сравнение их
с опубликованной ранее инструментальной мето-
дикой анализа диоксида теллура методом АЭС-
ДДП [16] представлены в табл. 2.
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Методика [16] позволяет определять 36 аналитов,
в том числе Ge и Tl, которые не определяли методом
АЭС-ИСП. Разработанная методика АЭС-ИСП
позволяет определять 61 аналит, в том числе 17 важ-
ных технологических примесей – Ag, Al, As, Au,
Cd, Co, Cr, Cu, Fe, Hg, Ga, In, Mg, Mn, Ni, Pb и Sb
[14]; 5 МПГ – Ir, Pd, Pt, Rh и Ru; 15 РЗЭ – Се, Dy,
Er, Eu, Gd, Но, Lа, Lu, Nd, Pr, Sc, Sm, Tb, Tm, Yb.
ПО для большинства аналитов (за исключением
Cu, Fe, Ga, Pb и Sn) по разработанной методике
АЭС-ИСП ниже в среднем на 1 порядок величи-
ны, что объясняется более широким диапазоном
доступных длин волн и приборными возможно-
стями при детектировании сигнала.

Оценка правильности методики. Для проверки
правильности разработанной методики проводи-
ли эксперимент “введено–найдено”. В качестве
примера в табл. 3 представлены результаты экспе-

Рис. 4. Процент АЛ с максимальным значением IАС
при различных мощностях ИСП.
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Таблица 2. Сравнение ПО для опубликованной методики [16] и разработанной АЭС-ИСП

Аналит
ПО, мас. %

Аналит
ПО, мас. %

 [16] АЭС ИСП  [16] АЭС ИСП

Ag 3 × 10–6 3 × 10–6 Mo 2 × 10–5 3 × 10–6

Al 5 × 10–5 8 × 10–6 Na – 2 × 10–6

As 8 × 10–4 1 × 10–5 Nb 9 × 10–5 2 × 10–6

Au 5 × 10–5 2 × 10–6 Nd – 3 × 10–6

B – 3 × 10–6 Ni 2 × 10–5 1 × 10–5

Ba 5 × 10–5 3 × 10–7 P – 5 × 10–5

Be 3 × 10–6 3 × 10–7 Pb 5 × 10–5 9 × 10–5

Bi 2 × 10–5 1 × 10–5 Pd 3 × 10–5 3 × 10–6

Ca 1 × 10–4 3 × 10–6 Pr – 7 × 10–6

Cd 1 × 10–5 1 × 10–6 Pt 5 × 10–5 2 × 10–5

Ce – 7 × 10–6 Rb – 2 × 10–5

Co 1 × 10–5 1 × 10–6 Re – 4 × 10–6

Cr 2 × 10–5 1 × 10–5 Rh – 7 × 10–5

Cu 6 × 10–6 1 × 10–5 Ru – 3 × 10–5

Dy – 1 × 10–6 Sb 8 × 10–5 6 × 10–5

Er – 3 × 10–6 Sc 4 × 10–5 2 × 10–7

Eu – 4 × 10–7 Se – 6 × 10–5

Fe 3 × 10–5 5 × 10–5 Si – 2 × 10–5

Ga 8 × 10–6 2 × 10–5 Sm – 1 × 10–5

Ge 2 × 10–4 – Sn 3 × 10–5 4 × 10–4

Gd – 4 × 10–6 Sr – 1 × 10–7

Hf 5 × 10–5 2 × 10–6 Ta 3 × 10–4 1 × 10–5

Hg 1 × 10–4 5 × 10–6 Tb – 3 × 10–6

Ho – 2 × 10–6 Ti 2 × 10–5 3 × 10–6

In 5 × 10–5 1 × 10–5 Tl 4 × 10–5 –
Ir – 1 × 10–4 Tm – 1 × 10–6

K – 1 × 10–4 V 2 × 10–5 1 × 10–6

La 4 × 10–5 1 × 10–6 W 2 × 10–4 4 × 10–5

Li – 1 × 10–5 Yb – 1 × 10–7

Lu – 2 × 10–7 Zn 3 × 10–5 3 × 10–6

Mg 4 × 10–6 1 × 10–6 Zr – 3 × 10–7

Mn 3 × 10–6 1 × 10–6
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Таблица 3. Результаты эксперимента “введено–найдено” (P = 0.95 для n = 3–5)

Элемент ПО, мас. % Введено, мас. % Найдено, мас. % Sr, %

Ba 3 × 10–7 (4.0 ± 0.4) × 10–6 (3.7 ± 0.3) × 10–6 9

Cd 1 × 10–6 (1.0 ± 0.1) × 10–5 (9.5 ± 1.2) × 10–6 13

Co 1 × 10–6 (1.0 ± 0.1) × 10–5 (8.2 ± 1.2) × 10–6 15

Cu 1 × 10–5 (1.0 ± 0.1) × 10–5 (8.8 ± 1.9) × 10–6 22

Mg 1 × 10–6 (1.0 ± 0.1) × 10–5 (9.5 ± 0.2) × 10–6 2

Mn 1 × 10–6 (1.0 ± 0.1) × 10–5 (8.7 ± 0.6) × 10–6 7

Ru 3 × 10–5 (8.0 ± 0.8) × 10–5 (8.0 ± 1.0) × 10–5 13

Sc 2 × 10–7 (1.0 ± 0.1) × 10–5 (8.8 ± 0.8) × 10–6 9

Sr 1 × 10–7 (4.0 ± 0.4) × 10–6 (3.7 ± 0.3) × 10–6 9

V 1 × 10–6 (1.0 ± 0.1) × 10–5 (8.9 ± 1.0) × 10–6 11

Zr 3 × 10–7 (1.0 ± 0.1) × 10–5 (8.6 ± 0.9) × 10–6 11

Таблица 4. Результаты АЭС-ИСП аналитов в различных объектах

Элемент
Содержание, мас. %

КПЭФ 1 2 3

Ag (8.4 ± 0.6) × 10–2 н/о(3 × 10–6) н/о(3 × 10–6) н/о(3 × 10–6)

Al Нет данных 1.40 ± 0.11 0.16 ± 0.06 н/о(8 × 10–6)

As 0.15 ± 0.03 0.8 ± 0.2 0.10 ± 0.05 н/о(1 × 10–5)

Au (5.2 ± 0.5) × 10–4 н/о(2 × 10–6) н/о(2 × 10–6) н/о(2 × 10–6)

Cu (3.2 ± 0.3) × 10–2 (1.7 ± 0.2) × 10–2 (4.7 ± 1.4) × 10–4 (5 ± 3) × 10–4

Fe (4.3 ± 0.4) × 10–1 (1.3 ± 0.2) × 10–2 н/о(5 × 10–5) н/о(5 × 10–5)

Ga Нет данных (7.1 ± 0.5) × 10–2 н/о(2 × 10–5) н/о(2 × 10–5)

Ir (2.0 ± 0.3) × 10–3 н/о(1 × 10–4) н/о(1 × 10–4) н/о(1 × 10–4)

K Нет данных (1.03 ± 0.14) × 10–2 1.8 ± 0.6 (9 ± 6) × 10–3

Mo Нет данных 1.0 ± 0.2 (4.0 ± 1.9) × 10–2 н/о(3 × 10–6)

Na Нет данных 0.157 ± 0.014 (9 ± 3) × 10–2 н/о(2 × 10–6)

P Нет данных 0.243 ± 0.014 (3.4 ± 1.3) × 10–2 н/о(5 × 10–5)

Pb 8–25 0.34 ± 0.02 (4.9 ± 1.9) × 10–2 (6 ± 2) × 10–3

Pd (4.5 ± 0.7) × 10–3 н/о(3 × 10–6) н/о(3 × 10–6) н/о(3 × 10–6)

Pt (2.5 ± 0.4) × 10–3 н/о(2 × 10–5) н/о(7 × 10–5) н/о(2 × 10–5)

Rh (1.3 ± 0.3) × 10–3 н/о(7 × 10–5) н/о(7 × 10–5) н/о(7 × 10–5)

Sb 0.13 ± 0.03 (7.5 ± 0.5) 10–2 (2.1 ± 1.1) × 10–2 н/о(6 × 10–5)

Se 5–11 2.02 ± 0.08 0.20 ± 0.11 0.403 ± 0.014

Sn 8–16 2.9 ± 0.9 0.74 ± 0.06 н/о(4 × 10–4)

V Нет данных (4.5 ± 0.6) 10–3 (1.2 ± 0.4) × 10–4 н/о(1 × 10–6)

W Нет данных 0.39 ± 0.15 н/о(4 × 10–5) н/о(4 × 10–5)

Zn (5.2 ± 0.6) × 10–2 (4.0 ± 0.2) 10–2 (2.6 ± 0.6) × 10–3 н/о(3 × 10–6)
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римента “введено–найдено” для некоторых при-
месей. Результаты “найдено” в пределах довери-
тельного интервала совпадают с результатами
“введено” для изученных аналитов, внутрилабо-
раторная прецизионность при этом не превышает
25%, что удовлетворяет критериям количествен-
ного определения.

Анализ реальных объектов. Разработанная
АЭС-ИСП-методика была применена для опера-
тивного аналитического контроля. В табл. 4 пред-
ставлены результаты анализа актуального исход-
ного сырья: КПЭФ, оксида теллура после выще-
лачивания и обезблагораживания (1), катодного
губчатого теллура (2), теллура металлического (3).
На рис. 1 знаком “*” отмечены этапы, на которых
были получены перечисленные объекты: осажде-
ние и фильтрация ТеО2 (1), электролизный про-
цесс получения губчатого теллура (2), восстано-
вительно-рафинирующая плавка (3). В первом
столбце представлен усредненный примесный
состав КПЭФ, определенный в аналитическом
центре ОАО “Красцветмет”.

При разработке методики использовали еди-
ный набор образцов сравнения на основе слабо-
кислых растворов с добавлением внутреннего
стандарта, что позволило достоверно определять
примесный состав не только конечного продукта,
но и полупродуктов ключевых этапов технологи-
ческого процесса получения теллура.

Результаты АЭС-ИСП наглядно демонстриру-
ют эффективность каждого этапа процесса. Про-
слеживается соответствие состава продукта и эта-
па технологической схемы. После гидрометал-
лургического этапа в исследуемых продуктах
полностью отсутствуют Ag, Au, Ir, Pd, Pt и Rh на
уровне концентраций 2 × 10—6–1 × 10–4 мас. %.
Губчатый теллур после электролизного процес-
са содержит существенные количества калия –
1.8 мас. %. Видно, что применение предложенной
схемы позволяет эффективно отделить все основ-
ные компоненты ГО из КПЭФ – Pb, Se и Sn – с
уровнем концентраций от n ×10–1 мас. % и ниже.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Разработанная методика КХА контроля про-

дуктов и полупродуктов приведенного техноло-
гического процесса получения теллура марки
T 000 на ООО “СибХимТехнологии” с высокой
эффективностью реализует аналитические воз-
можности метода АЭС-ИСП, при этом решает
все производственные задачи. Явными достоин-
ствами методики АЭС-ИСП является возмож-
ность использования высокой концентрации
матричного компонента (до 40 г/л) и внутреннего
стандарта, что при анализе конечного продукта
обеспечивает достоверное определение как ред-
ких, так и распространенных примесей. При ана-
литическом контроле полупродуктов, характери-
зующихся значительным содержанием примес-

ных элементов, легко прибегнуть к разбавлению.
Оптимизация операционного параметра метода
АЭС-ИСП – мощности индукционного разряда –
позволяет достичь максимального отношения ин-
тенсивности сигналов аналитов к флуктуациям
фона и в результате снизить ПО аналитов. Тща-
тельный выбор АЛ для определяемых примесей,
оптимальной концентрации основного компо-
нента в растворе обеспечивают минимальные
матричные влияния при концентрации теллура в
растворе до 40 г/л.

Представленная методика позволяет определять
61 аналит с пределами обнаружения 1 × 10–7–4 ×
× 10–4 мас. % и внутрилабораторной прецизион-
ностью, не превышающей 25%. Методика позво-
ляет охарактеризовать теллур чистотой 4N8, что
удовлетворяет всем требованиям нормативного
документа [14].
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ВВЕДЕНИЕ
В области разработки новых материалов в на-

стоящее время большой интерес представляют
тройные сплавы Гейслера. Занимая промежуточ-
ное положение между бинарными интерметалли-
дами (фазы Юм–Розери, Лавеса и др.) и высокоэн-
тропийными сплавами, сплавы Гейслера обладают
многообразием физических свойств, связанных с
особенностями электронной структуры и магни-
тоупругих взаимодействий, обусловленных сим-
метрией кристаллической решетки: магнитной
памятью формы, обменным смещением, магни-
токалорическим эффектом, магнитосопротивле-
нием и большим эффектом Холла [1]. Свойства
этих сплавов сильно зависят от химического со-
става, кристаллической структуры, способов по-
лучения, температуры отжига, скорости нагрева и
охлаждения, давления и приложенного магнит-
ного поля – все это затрудняет выявление факто-
ров, ответственных за конкретные явления, и ис-
следование механизмов магнитоструктурных пе-
реходов [2]. Современные способы получения
тонких пленок благодаря своей универсальности
используют повсеместно в экспериментах по вы-
явлению новых свойств и фундаментальных от-
крытий в физике твердого тела. Физико-химиче-
ские особенности тонкопленочных технологий на-
ряду с огромными преимуществами имеют и ряд
существенных недостатков, затрудняющих интер-

претацию результатов измерений. Получение объ-
емных образцов высокого структурного совершен-
ства является нетривиальной задачей, особенно
для таких материалов, как сплавы Гейслера. По-
этому поиск, развитие и совершенствование спо-
собов получения объемных слитков сплавов Гей-
слера является важным направлением прецизи-
онной металлургии.

В металлургии прецизионных сплавов для по-
лучения требуемых характеристик используют в
различном сочетании большинство существую-
щих химических элементов [3]. Следует отметить,
что многочисленные опубликованные диаграммы
состояния тройных систем требуют существенной
доработки с учетом влияния примесей на положе-
ние фазовых областей, что существенно осложняет
поиск оптимальных технологических схем выплав-
ки, кристаллизации и передела тройных сплавов.

Влияние физико-химических свойств марган-
ца на особенности технологии изготовления спла-
вов с его участием изучено недостаточно полно, не-
смотря на большое количество работ, посвященных
сплавам на основе Al–Mn [4]. При кристаллизации
и последующем охлаждении марганец претерпе-
вает превращения (δ → γ → β → α), сопровожда-
ющиеся существенным изменением кристалли-
ческой структуры с высокой объемной усадкой
при затвердевании (до 4.5%) [5]. Эти превраще-
ния обладают большим гистерезисом и зависят от

УДК 669.2/.8

EDN: KXYTVM



1034

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 9  2022

БОРИСЕНКО и др.

скорости кристаллизации и охлаждения отливок.
Следует отметить, что структура слитка играет
решающую роль в формировании физических
свойств такого класса прецизионных сплавов.
Анизотропия физических свойств и их улучше-
ние часто достигаются созданием специальных
текстур при кристаллизации расплава. При учете
этих особенностей возможно получение марга-
нецсодержащих тройных сплавов Гейслера с тре-
буемым сочетанием свойств. Высокая стоимость
металлических порошков, требование к наличию
инертной атмосферы для защиты поверхности
металла от окисления, сложность получения ма-
териала в компактном состоянии – все это огра-
ничивает использование порошковой металлур-
гии для получения чистых металлов и сплавов
строго стехиометрического состава.

Цель работы – разработка гибридных техноло-
гий получения прецизионных сплавов на стыке
порошковой металлургии, электродуговой плав-
ки в гарнисаже в защитной атмосфере в сочета-
нии с гетерофазными химическими реакциями, что
является перспективным направлением для фор-
мирования заданной структуры слитка и точно-
сти воспроизведения химического состава сплавов
Гейслера.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Получение Ti2MnAl в виде объемных слитков
проводили из элементарных Ti, Mn и Al: навески

марганца и алюминия помещали в капсулу из ти-
тана и подвергали плавке во взвешенном состоя-
нии с использованием высокочастотного индук-
ционного нагрева в атмосфере инертного газа при
температуре 1700–1730°С в течение 15–20 мин с
последующей кристаллизацией расплава в мед-
ном водоохлаждаемом тигле. Температуру рас-
плава контролировали при помощи радиацион-
ного пирометра Тера-50 РС-20 (ГОСТ 10627-71;
ТУ 25-02.1539-75). При температуре ниже 1700°С
не происходит полного взаимного растворения
компонентов сплава, что, вероятно, обусловле-
но образованием тугоплавких промежуточных со-
единений, в том числе таких, которые остаются в
равновесии с жидкой фазой вплоть до температу-
ры плавления титана (наиболее тугоплавкого ком-
понента в сплаве Ti2MnAl); увеличение температу-
ры выше 1730°С нецелесообразно; продолжитель-
ность плавки 15–20 мин была обусловлена полной
гомогенизацией расплава. На рис. 1 показана
электронная микрофотография скола получен-
ного слитка Ti2MnAl, на поверхности которого в
10 точках был проведен микрорентгеноспектраль-
ный анализ, подтвердивший стехиометрический
состав слитка. Монокристаллические образцы в
виде чешуек размером ~100 мкм, полученные рас-
калыванием объемного слитка и сортировкой под
микроскопом МБС-10, демонстрируют характер-
ную для Ti2MnAl зависимость магнитосопротив-
ления от приложенного поля при температуре 15 К
(рис. 2), что подтверждает однородность состава
слитков и пригодность предложенной методики
для получения сплавов Гейслера [6].

Стоит отметить, что применение левитационной
плавки ограничивает масштабируемость процесса
в силу эмпирического правила: на каждый 1 см3

слитка требуется до 30 кВт подводимой мощно-

Рис. 1. Изображение скола слитка Ti2MnAl.

5 мм

Рис. 2. Зависимость магнитосопротивления от при-
ложенного поля при Т = 15 К.

0.30.20.10–0.1–0.2
–0.02

–0.3

М
аг

ни
то

со
пр

от
ив

ле
ни

е,
 %

0.02

0.04

0.06

0.08

0.10

0

0.12

Индукция магнитного поля, Тл



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 9  2022

ПОЛУЧЕНИЕ ОБЪЕМНЫХ СЛИТКОВ 1035

сти. Такая плотность мощности делает предложен-
ную методику получения Ti2MnAl энергозатратной
и не позволяет получать слитки без закалочных
напряжений, так как при небольшом снижении
мощности для равномерной кристаллизации кап-
ля расплава падает вниз и подвергается закалке
[7, 8]. Наличие в материале больших закалочных
напряжений затрудняет его дальнейшую обработ-
ку, приводит к выкрашиванию при подготовке
образцов и требует проведения высокотемпера-
турного отжига в течение нескольких часов.

Для получения слитков Ti2MnAl с равномер-
ной кристаллизацией была предложена методика
электродуговой плавки в гарнисаже в атмосфере
гелия [9]: в тигель, изготовленный из нержавею-
щей стали Х18Н9Т, расположенный в герметич-
ной камере, позволяющей вести процесс в гарни-
саже, в контролируемой атмосфере, засыпают
смесь порошков титана, марганца и алюминия;
над тиглем помещают электрод (катод) из воль-
фрама для создания электрической дуги прямой
полярности; плавку проводят в атмосфере гелия
при давлении 1 атм, напряжении 70 В и токе 10 А;
продолжительность процесса 20 мин. Плавным
снижением мощности до нуля удается получить
слиток Ti2MnAl (рис. 3). На рис. 4 представлены
результаты рентгеноспектрального микроанали-
за полученного слитка Ti2MnAl в 5 точках.

Недостатком предложенной методики являет-
ся наличие оксидных пленок на поверхности ме-
таллических порошков Ti, Mn и Al из-за высокой
степени сродства к кислороду перечисленных ме-
таллов, причем в процессе электродуговой плав-
ки алюминий (как наиболее активный металл)
восстанавливает оксиды марганца и титана до выс-

ших оксидов за счет образования Al2O3 и смещения
стехиометрии сплава Гейслера в сторону дефици-
та алюминия. Поэтому методика электродуговой
плавки в гарнисаже требует существенной дора-
ботки для успешного применения в области пре-
цизионной металлургии.

С этой целью электродуговую плавку в гарни-
саже проводили с участием гетерофазной химиче-
ской реакции в присутствии гидрида титана(II):
2TiH2 + Mn + Al + O2(пов)= Ti2MnAl + 2Н2О↑. Гид-
рид титана(II) при температурах выше 300 °С раз-
лагается [10, 11] с образованием атомарного водо-
рода, который восстанавливает поверхностные ок-
сиды металлов, позволяя получать прецизионный
сплав стехиометрического состава Ti2MnAl. В этом
случае процесс включал в себя подготовку смеси
порошков алюминия, марганца и гидрида тита-
на(II), которую засыпали в тигель и нагревали до
плавления в гарнисаже плазмой дугового разряда
напряжением от 65 до 70 В и током от 8 до 10 А в
атмосфере гелия при давлении от 0.8 до 1 атм. Для
равномерной кристаллизации слитков Ti2MnAl
плавно снижали мощность до нуля. На рис. 5 пред-
ставлены результаты рентгеноспектрального мик-
роанализа. На рис. 6 представлен энергодисперси-
онный спектр образца Ti2MnAl (область на рис. 5).
Из представленных данный видно, что кислород
отсутствует в качестве примеси, и дефицита алю-
миния не наблюдается.

Рис. 3. Электродуговая плавка в гарнисаже: 1 – ти-
гель, 2 – гарнисаж, 3 – слитки Ti2MnAl.
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2
3

Рис. 4. Результаты рентгеноспектрального микроана-
лиза (ат. %).
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Фазовый анализ образцов проводили методом
рентгеновской дифракции с поверхности шли-
фов полученных слитков и образцов, измельчен-
ных до состояния порошка, на дифрактометре

Siemens D-500 с использованием монохромати-
зированного Cu Кα1-излучения в ступенчатом ре-
жиме с шагом 0.02°, в диапазоне углов 10°–140°.
Уточнение выполнено методом Ритвельда с ис-
пользованием программы PowderCell 2.4.

Сплавы Гейслера X2YZ обычно кристаллизуются
либо в структуре типа Cu2MnAl ( ), либо в об-
ратной структуре Гейслера типа CuHg2Ti ( )
[12]. Известно, что если элементы Y и Z принад-
лежат одному периоду Таблицы Менделеева, то
обратная структура Гейслера образуется, когда
атомные номера компонентов удовлетворяют не-
равенству: Z(Y) > Z(X), поэтому полученное со-
единение Ti2MnAl также должно кристаллизо-
ваться в обратной структуре Гейслера. В нашем
случае дифрактограммы, полученные со шлифа
Ti2MnAl и уточненные по методу Ритвельда, описы-
вают простую структуру Гейслера типа Сu2MnAl
( ) c параметром решетки a = 6.02 Å. Ди-
фрактограммы порошка описывают примитив-
ную ( ) ячейку типа CsCl, параметр которой
составляет половину от параметра гранецентри-
рованной ячейки, a = 3.01 Å. Можно предполо-
жить, что сверхструктурная упорядоченная ре-
шетка  образуется в приповерхностных слоях
образцов, а в объеме образца она идентифицирует-
ся как примитивная  (рис. 7). Исследован-
ные образцы подвергались дополнительному от-
жигу при 800°С в течение 24 ч с последующим

3Fm m
43F m

3Fm m

3Pm m

3Fm m

3Pm m

Рис. 5. Результаты рентгеноспектрального микроана-
лиза слитка Ti2MnAl, полученного электродуговой
плавкой в присутствии TiH2.
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Рис. 6. Энергодисперсионный спектр образца Ti2MnAl.
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быстрым охлаждением на воздухе. После отжига
на рентгенограммах наблюдалось присутствие фаз
MnTi, Al2Mn3, AlTi3 при наличии основной фазы

Ti2MnAl ( ) (рис. 8).3Pm m

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Предложенные методики получения сплава
Гейслера Ti2MnAl являются перспективным на-
правлением прецизионной металлургии. Фазо-

Рис. 7. Рентгенограммы закаленных образцов Ti2MnAl: 1 – поверхность шлифа, 2 – порошок.
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Рис. 8. Рентгенограммы отожженных образцов Ti2MnAl: 1 – поверхность шлифа, 2 – порошок.
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вый анализ образцов показал, что сплав Ti2MnAl
метастабилен при 800°С и распадается с образо-
ванием бинарных интерметаллидов. Поэтому для
успешного получения крупных слитков тройных
интерметаллических соединений стехиометриче-
ского состава требуется детальное изучение меха-
низма и кинетики кристаллизации расплава.
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Впервые методом компактирования в режиме самораспространяющегося высокотемпературного
синтеза (СВС) получен легкий интерметаллидный сплав на основе фазы Ti20Al3Si9 с пористостью
менее 3%. Микроструктура синтезированного продукта исследована методами сканирующей элек-
тронной микроскопии и времяпролетной масс-спектроскопии. Содержание основной фазы
Ti20Al3Si9 составило 87 мас. %, фазы Ti3Al – 13 мас. %. Предложен механизм фазообразования в
тройной интерметаллидной системе Ti–Al–Si в процессе СВС. Повышенные значения микротвер-
дости (9905 ± 450 МПа) обусловлены формированием фазы Ti20Al3Si9 с высоким содержанием Si
(около 28.13 ат. %).
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ВВЕДЕНИЕ

Высокотемпературные конструкционные ма-
териалы с низкой плотностью и улучшенными
механическими свойствами представляют боль-
шой интерес в автомобильной и авиакосмиче-
ской промышленности [1]. Интерметаллические
соединения на основе системы Ti–Al являются
перспективными материалами, сочетая хорошие
механические свойства, стойкость к окислению и
низкую плотностью [2, 3].

Сплавы на основе титана с другими легкими
элементами (алюминий, кремний) перспективны
для высокотемпературных применений [3] в раз-
личных отраслях промышленности. Кремний яв-
ляется привлекательным компонентом для фор-
мирования армирующей составляющей Ti5Si3 в
композите на основе TiAl [4–7]. Это связано с
тем, что фаза Ti5Si3 обладает высокой твердостью
и прочностью, а также проявляет хорошую хими-
ческую и механическую совместимость с матри-
цами на основе алюминида титана благодаря бли-
зости ее коэффициента теплового расширения
(КТР) к КТР TiAl. Кроме того, Si имеет низкую
плотность (2.34 г/см3), которая является важным
преимуществом в снижении общего веса сплава и

изделий из него. Для системы Ti–Al кремний яв-
ляется одним из наиболее привлекательных эле-
ментов, повышающих сопротивление ползучести
сплавов за счет фазы Ti5Si3, образующейся в каче-
стве упрочняющей составляющей. Содержание
кремния также влияет на микротвердость Hμ трой-
ных интерметаллидных соединений на основе
Ti–Al–Si. Так, в работе [8] установлено, что уве-
личение содержание кремния с 3 до 60 мас. % по-
вышает микротвердость сплавов Al–xSi-2Ti при-
мерно в 5 раз.

Известны различные способы получения ин-
терметаллидных сплавов на основе Ti–Al–Si:
плавление, механическое легирование, реакци-
онное спекание [5–7]. Получение сплавов на
основе Si, содержащих TiAl, методом металлур-
гии ограничено эвтектическими и доэвтектиче-
скими сплавами на основе α2-Ti3Al, поскольку
они чрезвычайно хрупки из-за первичных сили-
цидов, образующихся при затвердевании [9]. В
связи с этим актуальна разработка новых спосо-
бов синтеза интерметаллидных сплавов на основе
тройной системы Al–Ti–Si, которые позволят по-
лучить легкий материал с хорошими свойства-
ми. Одним из таких способов является саморас-
пространяющийся высокотемпературный син-
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тез (СВС) [5–7]. Ранее в работе [10] методом СВС
был получен однофазный интерметаллидный сплав
на основе фазы Ti20Al3Si9 при горении прессованно-
го свободностоящего (без нагружения) образца с
достаточно высокой пористостью около 41.5%.

Целью настоящей работы является получение
сплава на основе системы Ti–Al–Si методом СВС
с последующим его компактированием/прессо-
ванием до беспористого состояния и исследова-
ние его структуры и свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В эксперименте использовалась приготовлен-
ная из элементарных Si (кремний полупроводнико-
вый (солнечный), ~100 мкм, не менее 99 мас. %),
Ti (ПТМ, <100 мкм, 99.2 мас. %) и Al (АСД-4,
~10 мкм, 99.20 мас. %), порошковая реакционная
смесь состава (мас. %): Ti – 74.10, Al – 6.30, Si –
19.60. Исходную порошковую заготовку получали
сухим перемешиванием в ступке с последую-
щим прессованием образца диаметром 30 и вы-
сотой 16 мм с относительной плотностью 0.6 и
помещали в реакционную пресс-форму, предва-
рительно поместив образец на Ti-подложку тол-
щиной 200 мкм. В качестве инициатора СВС-ре-
акции использовали высокоэкзотермическую таб-
летку, изготовленную из смеси Ti/C =50/50 мас. %.
Для получения беспористого материала приме-
нялся метод СВС-прессования [11].

СВС проводили в реакционной пресс-форме,
описанной в [12], при начальном давлении нагру-
жения 10 МПа с последующим (после иницииро-
вания СВС-реакции) компактированием/прессо-
ванием образца до давления 100 МПа в течение 3 с.

Реакцию СВС инициировали в поджигающей
таблетке Ti/C с помощью вольфрамовой спира-
ли, раскаленной электрическим током, которая в
свою очередь инициировала СВС-реакцию в об-
разце на основе Ti–Al–Si. После проведения син-
теза пресс-форма разгружалась и продукты син-
теза охлаждались в засыпке кварцевого песка на
воздухе. Синтезированные образцы разрезались,
шлифовались и полировались для дальнейших
структурных исследований.

Микроструктуру синтезированного сплава ис-
следовали с помощью автоэмиссионного скани-
рующего электронного микроскопа сверхвысо-
кого разрешения Zeiss Ultra plus на базе Ultra 55.
Определение фазового состава синтезированных
образцов проводили на дифрактометре ДРОН-
3М (CuKα-излучение) по стандартной методике
(фокусировка Брегга-Брентано) c использованием
кристаллографической базы данных PDF-4. Съем-
ка дифрактограмм осуществлялась как с порошков
(измельченный и просеянный через сито <100 мкм
продукт), так и с поверхности шлифов образцов.

Состав синтезированных образцов исследова-
ли с помощью масс-спектрометрии на время-
пролетном вторично-ионном масс-спектрометре
TOF-SIMS.5.

Плотность синтезированных образцов изме-
рялась методом гидростатического взвешивания
по ГОСТ 25281-82 на аналитических весах с точ-
ностью 10−4 г в дистиллированной воде. Микро-
твердость (Hμ) измеряли с помощью прибора
ПМТ-3 в соответствии с ГОСТ 3450-76 при на-
грузке 1 Н и времени выдержки 10 с.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 представлены результаты рентгено-

фазового анализа (РФА) исходной порошковой
смеси и синтезированного сплава на основе си-
стемы Ti–Al–Si. РФА исходной реакционной
смеси (рис. 1а) показывает наличие только исход-
ных реагентов Ti, Al и Si. РФА c поверхности ком-
пактированного в процессе СВС образца (рис. 1б)
показывает, что материал содержит фазы Ti20Al3Si9 и
Ti3Al. РФА пробы (рис. 1в), полученной после из-
мельчения компактированного в процессе СВС
образца до порошкового состояния, показывает,
что основной фазой является Ti20Al3Si9 (PDF-01-
079-2701) с гексагональной плотноупакованной
(ГПУ) решеткой, также присутствует небольшое
количество вторичной упорядоченной фазы Ti3Al
со сверхструктурой D019 (PDF 52-859), обладаю-
щей ГПУ-кристаллической решеткой (пр. гр.
P63/mmc). Содержание основной фазы Ti20Al3Si9
(рассчитанное по методу Ритвельда) составило 87
мас. %, фазы Ti3Al – 13 мас. %.

Согласно результатам сканирующей элек-
тронной микроскопии (рис. 2а, 2б), наблюдается
однородная практически беспористая микрострук-
тура. Невысокая пористость присутствует только в
приповерхностном слое синтезированного образ-
ца. Теоретическая плотность фазы Ti20Al3Si9 состав-
ляет 4.01 г/см3. Плотность синтезированного об-
разца, измеренная методом гидростатического
взвешивания, равна 3.9 г/см3, значение открытой
пористости – 2.7%.

Микроструктура синтезированного образца
(рис. 2в) представлена зернами фазы Ti20Al3Si9,
размер которых изменяется в пределах 5–10 мкм.
Различимы также отдельные поры с размером, не
превышающим 1 мкм.

В результате проведенного энергодисперси-
онного анализа с поверхности шлифа площа-
дью 1 × 1 мм2 получены данные по химическому
элементному составу сплава (ат. %): 8.83 Al, 27.52
Si и 63.65 Ti, что достаточно точно соответствует
составу фазы Ti20Al3Si9.

Микроструктурный анализ поверхности изло-
ма показал, что синтезированный сплав имеет
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плотноупакованную зеренную структуру. По-
верхность излома зерен Ti20Al3Si9 в основном со-
ответствует хрупкому типу внутризеренного раз-
рушения без заметных признаков пластической
деформации с образованием фасеток внутризе-
ренного и, частично, межзеренного скола, а так-
же ступенек скола (рис. 2б). Фазу Ti3Al [13, 14],
как и β-Ti в виде параллельно расположенных ча-
стиц пластинчатой формы или округлых частиц
на стыках зерен, идентифицировать не удалось.

Между отдельными зернами на поверхности
излома также наблюдаются трещины, возникшие
при разрушении сплава.

Химический элементный состав поверхности
синтезированного сплава, а также ионное карти-
рование определяли с помощью метода время-
пролетной масс-спектрометрии (рис. 3). Спек-
трометр работал с двумя ионными пучками: им-
пульсный пучок ионов Bi+ с энергией 25 кэВ
использовался для анализа, а послойное распы-
ление образца проводилось ионами  с энергией
2 кэВ. Перед исследованием проводилась предва-
рительная очистка с помощью ионного травле-
ния кислородом в течение 15 с. Ток ионов кисло-

+
2O

Рис. 1. Дифрактограммы исходной смеси (а), поверх-
ности синтезированной таблетки (б) и порошкового
образца на основе Ti–Al–Si (в).
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рода был порядка 120 нА, пучок разворачивался в
растр по площади 500 × 500 мкм. Измерялась ин-
тенсивность различных атомарных и кластерных
вторичных ионов положительной полярности. В
качестве характеристических вторичных ионов
для исследуемых образцов выбраны вторичные
атомарные ионы Ti+, Si+, Al+ и кластерные ионы
SiTi+ и TiAl+.

Результаты ионного картирования показали од-
нородное распределение ионов титана, алюми-
ния и кремния на поверхности образца (рис. 3а),
что также подтверждает гомогенность синтезиро-
ванного продукта по глубине травления (рис. 3б).

Микрофотография поверхности синтезирован-
ного образца после ионного травления кислородом
представлена на рис. 4. Поверхность зерен после
травления характеризуется наноразмерным релье-
фом, который может быть обусловлен тем, что в
кристаллитах присутствуют участки, содержащие
структурные дефекты, а также приграничные об-
ласти с разными коэффициентами распыления.

На рис. 5 представлены микрофотография в
области соединения (переходной зоны) реакци-
онной таблетки с титановой подложкой и кон-

центрационный профиль распределения элемен-
тов Ti, Al и Si, полученные с помощью метода
энергодисперсионного анализа. Анализ показал,
что в области, образовавшейся в результате взаи-
модействия Ti-подложки и слоя Ti–Al–Si, сфор-
мировалось сварное соединение (переходная зо-
на) толщиной 1–2 мкм. Тепло, выделившееся в
результате экзотермической реакции в реакцион-
ных составах в процессе СВС-синтеза, способ-
ствует протеканию диффузии в Ti-подложке и
слое Ti–Al–Si. Профили распределения Ti и Al в
области переходной зоны имеют плавное незна-
чительное изменение концентрации (рис. 5а).
Концентрация же Si заметно падает при переходе
из слоя Ti–Al–Si в Ti-подложку, что может гово-
рить о прочной химической связи в образовав-
шемся силициде титана.

Учитывая, что растворимость Si в Ti составляет
менее 0.7 ат. % при температуре 800°С, 3.35 ат. %
при 1000°С и 5.0 ат. % при 1200°С, можно предпо-
ложить, что с ростом температуры СВС-реакции
происходит твердотельная диффузия Si в Ti. Со-
гласно равновесной фазовой диаграмме, при
твердотельной диффузии Si в Ti первой образует-
ся фаза Ti3Si, затем следуют фазы Ti5Si3 и TiSi2.
Фаза Ti3Si является нестабильной при температу-
рах выше 1170°C и распадается на β-Ti и Ti5Si3.
Инициирование СВС-реакции происходит при
температуре образования жидкой фазы Al, кото-
рая смачивает частицы титана Ti и Si. Растворе-
ние β-Ti в расплаве Al приводит к появлению ин-
терметаллидной фазы Ti3Al, которая образуется
по реакции β-Τi ↔ Ti3Al при температуре 1125°С,
соответствующей температуре горения в данной
системе [10]. Формирование фазы Ti20Al3Si9 про-
исходит на основе Ti5Si3 c замещением кремния
алюминием и образованием (TiSi)Al. Присутствие
же фазы Ti3Al обусловлено избыточным содержа-

Рис. 3. Картина распределения ионов Ti, Al и Si на по-
верхности образца (а) и концентрационные профили
травления (б).
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нием алюминия в реакционной смеси, который
вступает в реакцию с недореагировавшим титаном.

Одним из основных факторов, ограничивающих
более широкое применение сплавов Ti–Al–Si, яв-
ляется их низкая вязкость разрушения при ком-
натных температурах из-за отсутствия области
пластической деформации [5]. Микротвердость
синтезированного компактированного образца
имеет среднее значение 9905 ± 450 МПа. Высокое
значение микротвердости синтезированного трой-
ного сплава указывает на значительное его упроч-
нение по сравнению с двойными интерметаллид-
ными сплавами. Твердость алюминида титана TiAl
достигает 5300 МПа [15]. Это различие в микро-
твердости обусловлено замещением алюминия
кремнием в алюминиде титана и образованием
мелких частиц исходной матрицы силицида титана.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Использование метода СВС-прессования для
синтеза интерметаллидного сплава на основе Ti–
Al–Si позволило снизить пористость полученных
образцов с 41.5 до 2.7%. Синтезированный сплав
имеет однородную низкопористую микрострук-
туру. Содержание основной фазы Ti20Al3Si9 соста-
вило 87 мас. %, фазы Ti3Al – 13 мас. %. Повышен-
ные значения микротвердости 9905 ± 450 МПа
обусловлены формированием фазы Ti20Al3Si9 с
высоким содержанием Si (около 28.13 ат. %).

БЛАГОДАРНОСТЬ

Авторы благодарят И.Д. Ковалева за проведение
рентгенофазового анализа и О.В. Белоусову за измере-
ние пористости и плотности материалов.

Рис. 5. Микрофотография и концентрационные профили Ti, Al, и Si (а); распределение элементов в переходной зоне (б).
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