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В работе выполнена аттестация продуктов дробеметной зачистки (пыль дробе-
метная ПД) слитков лигатуры на основе системы Al–V. Исходя из полученных дан-
ных по фазовому и химическому анализу, морфологии и распределения по размерам
продуктов зачистки, получены прессованные образцы смеси порошков алюминия и
ПД. Осуществлен отжиг полученных образцов в среде аргона при температурах 750 и
1050°С, проведен электронномикроскопический и рентгеновский фазовый анализ.
Установлено, что после отжига таблетки 95 мас. % Al + 5 мас. % ПД образец содер-
жит в своем составе только металлические фазы: 49.9% Al; 31.9% Al45V7; 14.3% Al3V и
3.9% Fe4Al13, что говорит о перспективности использования ПД для отработки ре-
жимов получения композиционных материалов на основе алюминиевой матрицы.
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ВВЕДЕНИЕ

Алюминиевые сплавы и композиты на его основе широко применяются в различ-
ных областях машиностроения для изготовления деталей с повышенными эксплуата-
ционными характеристиками. В основном сплавы Al–V используются в качестве ли-
гатуры при производстве жаропрочных, износостойких, с высокой коррозионной
стойкостью титановых сплавов. На АО “Уралредмет” освоено высокоэффективное
промышленное производство лигатур для титановых сплавов, которые используются
при изготовлении деталей авиакосмической промышленности, оборонной техники,
судостроения и химического машиностроения [1, 2]. Лигатура ВнАл-65 (V = 60–65%,
ост. Al) и ВнАл-1 (V = 70–75%, ост. Al), выпускаемая на данном предприятии, являет-
ся основным продуктом для получения титанового сплава марки Ti–6Al–4V, широко
применяющегося для биомедицинских целей в качестве имплантатов [3]. Сплавы си-
стемы Al–V имеют коммерческое применение в производстве изделий с высокими
эксплуатационными характеристиками, металломатричных композитов в автомоби-
лестроении и других областях техники [4–8]. Так в работе [7] получен композицион-
ный сплав Al–Al3V, где алюминий выступает в роли матрицы, а интерметаллид Al3V –
в роли армирующего компонента. Алюминиевые сплавы с добавлением V используют
в производстве гидросамолетов и глиссеров ввиду высокой твердости, эластичности и
устойчивости к влаге [9]. Известен алюминиевый деформируемый сплав 1201 с содер-
жанием Al = 91–93%, V = 0.05–0.1%, остальное Cu, Mn, Zr.

УДК 546.62:669.094.3:548.73
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Из приведенного анализа следует, что номенклатура сплавов и материалов, в кото-
рых используется Al и V, постоянно расширяется. Увеличивающиеся объемы произ-
водства сплавов Al–V приводят к накоплению на предприятиях и, в частности,
на АО “Уралредмет”, большого количества отходов, которые до настоящего времени
не нашли применения.

Целью настоящей работы является разработка способов использования отходов
производства лигатур на основе Al для получения композиционных и иных материа-
лов с высокими функциональными свойствами.

МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ И ПОДГОТОВКИ ОБРАЗЦОВ

Рентгенофазовый анализ проводили с помощью рентгеновского порошкового ди-
фрактометра STADI-P (STOE, Germany) в CuKα1-излучении с использованием биб-
лиотеки рентгеноструктурных данных РФС-2 (Release 2009).

Морфологию поверхности порошков и синтезированных материалов изучали на
сканирующем электронном микроскопе JEOL JSM-6390LA (Jeol, Япония) с энерго-
дисперсионным рентгеновским анализатором (EDX).

Размер частиц определяли на лазерном анализаторе Horiba LA 950 (Horiba, Япония)
методом рассеяния и детектирования отраженного/преломленного лазерного света.

Химический (элементный) анализ проводили методом атомной эмиссии на спек-
троанализаторе с индуктивно связанной плазмой JY-48.

Для размола использовали планетарно-центробежную мельницу-активатор ГЕФЕСТ-2.
В качестве материала футеровки барабанов, а также мелющих шаров диаметром 6 мм,
использовали оксид циркония.

Прессование проводили на ручном гидравлическом прессе ПГД-400 с усилием 7 т
(давление 180 бар) в пресс-форме диаметром 10 мм.

Спекание проводили в лабораторной вакуумной печи под вакуумом 10–6 мм рт. ст.
В качестве инертного газа использовали аргон высокой чистоты марки ВЧ.

МАТЕРИАЛЫ И ИХ ХАРАКТЕРИСТИКИ

Лигатуры системы Al–V получают внепечной плавкой методом алюмотермического
восстановления оксидов V2O5 и V2O3 в керамических тиглях, футерованных алюмо-
термическим шлаком. Основная составляющая шлака – Al2O3 с размером частиц ме-
нее 6 мм. Масса получаемого слитка составляет 800 кг. В процессе подготовки шихты
используют порошки алюминия марки АПЖ и ПАЖ с размером частиц не более 2–
2.5 мм и содержанием активного алюминия 96%. По данным [10] лигатура представля-
ет собой интерметаллид V3Al, которого нет на равновесной диаграмме состояния си-
стемы V–Al [11], что авторы объясняют присутствием кремния в количестве до 0.5 мас. %,
стабилизирующего V3Al. Для удаления с поверхности слитка шлаковых включений и
оксидных пленок используется автоматизированная зачистка в дробеметной установ-
ке HB 12\16 (Wheelabrator, Германия). В качестве абразивного материала выступает
дробь стальная колотая марки WG-040; 050 крупностью 0.5–0.7 мм.

Пыль дробеметная (ПД) улавливается фильтрами. Она считается отходом при про-
изводстве лигатур и хранится на складах предприятия, не участвуя в дальнейшем про-
изводственном процессе. При этом количество образующихся отходов достигает 500–
1000 кг ежемесячно.

Исходя из состава лигатур системы V–Al, футеровки и материала дроби, химиче-
ский и фазовый состав отходов ПД должен представлять собой смесь частиц лигату-
ры, оксида алюминия и железа, или его оксида.



5ФИЗИКО-ХИМИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ ВОЗМОЖНОСТИ

Рис. 1. Микрофотографии ПД при различном увеличении: а – 100; б – 1000 раз.
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Рис. 2. Размер частиц дробеметной пыли.
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На рис. 1 представлены микрофотографии ПД при различном увеличении, соответ-
ствующие лигатуре ВнАл-65. Согласно данным анализатора частиц (рис. 2) средний
их размер составляет 20 мкм.

Однако на рис. 1а видно, что наряду с большим количеством мелких фракций пы-
ли, имеются частицы с размерами более нескольких десятков микрометров. Частицы
имеют осколочную форму. Для крупных частиц характерно пластинчатое строение,
что видно при большем увеличении.

Рентгенофазовый анализ с использованием библиотеки рентгеноструктурных дан-
ных РФС-2 (Release 209) показал наличие в ПД следующих фаз, мас. %: 52Al2O3,
36 интерметаллида V3Al, 8Fe и 4Fe2O3. Усредненные результаты анализа пыли дают
следующий результат, мас. %: 65Al2O3, 30 интерметаллида, 3Fe и 2Fe2O3 (рис. 3).

Химический анализ лигатуры ВнАл-65 методом атомной эмиссии показал содержа-
ние V около 64 мас. %, остальное алюминий и сопутствующие примеси на уровне не-
скольких сотых процента.

На рис. 4 представлена реальная поверхность лигатуры, полученная на растровом
электронном микроскопе, при увеличении 2500 раз. Видно, что лигатура имеет одно-
фазную структуру на поверхности разлома с дефектами по границам зерен или сами-
ми границами, имеющими определенную направленность, связанную с условиями
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кристаллизации. Точечный анализ и анализ с определенной площади поверхности об-
разца лигатуры методом EDX дает содержание ванадия около 80 мас. %.

Полнопрофильный рентгеновский фазовый анализ лигатуры ВнАл-65 показал на-
личие одной лишь фазы: Al8V5.

Рис. 3. Дифрактограмма ПД.
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Рис. 4. Морфология поверхности лигатуры ВнАл-65.
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Рис. 5. Дифрактограмма композита Al–ПД.
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ

На рис. 5 представлены результаты рентгеновского фазового анализа образца, по-
лученного спеканием ПД и Al в соотношении, мас. %: 30Al и 70 ПД, спрессованного и
отожженного при 1050°С в течение 30 мин в атмосфере аргона. Из результатов анализа
следует, что интерметаллид Al8V5, отвечающий составу лигатуры, с которой получена
ПД в процессе обработки слитка, перешел в Al3V с меньшим содержанием V. Это свя-
зано с добавкой металлического алюминия, который при нагреве до 1050°С и выдерж-
ке при этой температуре в жидкой фазе, растворил часть V, что соответствует диаграм-
ме состояния системы Al–V [12].

Следующим шагом в поиске условий получения материала на основе алюминия с
использованием ПД был переход в область малых концентраций пыли. Учитывая
морфологию частиц исходной пыли, была проведена дополнительная обработка ПД в
планетарной шаровой мельнице. Суммарное время размола составляло 8 мин: в режи-
ме вращения 4 мин со скоростью 1000 об./мин и 4 мин при скорости 1400 об./мин.

Аттестация образца ПД с помощью лазерного анализатора Horiba LA950 показала
снижение среднего размера частиц после размола до 14 мкм. Этот материал тщательно
перемешивали с порошком алюминия. Полученную смесь подвергали прессованию
при давлении 7 т (180 бар) с выдержкой 2.5 мин. Образец в виде таблетки нагревали в
вакуумной печи после откачки рабочего пространства до давления 10–6 мм рт. ст. и на-
пускали аргон. Поднимали температуру до 750°С, выдерживали 30 мин, затем охла-
ждали печь с образцом до комнатной температуры. Таблетку разрезали и готовили два
шлифа: 1 – в плоскости таблетки; 2 – в вертикальной плоскости разреза. На рис. 6
представлены микрофотографии шлифов, полученные на сканирующем электронном
микроскопе при содержании в смеси порошков 5 мас. % ПД и 95 мас. % Al.

Из рис. 6 следует, что микроструктура полученного материала однородна в гори-
зонтальном и вертикальном направлениях. Энергодисперсионный анализ, проведен-
ный при увеличении 2500 раз, показал наличие областей существования структурных
составляющих с различной концентрацией Al, V, Fe.
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Рис. 6. Морфология шлифа ПД–Al в горизонтальной и вертикальной плоскости шлифа при увеличении:
а – 100; б – 500 раз.
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Рентгеновский фазовый анализ полученного материала (рис. 7) обнаружил наличие
в нем 49.9% металлического алюминия, 31.9% Al45V7, 14.3% Al3V и 3.9% Fe4Al13. Нали-
чие оксидных фаз не обнаружено, однако по данным EDX имеются одиночные, мел-
кие фрагменты структуры, в которых фиксируется кислород.

Отсутствие в структуре образца оксида железа Fe2O3, как это отмечено выше, гово-
рит о том, что прошла термитная реакция жидкого алюминия с Fe2O3 [13]:

(1)

Металлическое железо прореагировало с жидким алюминием с образованием ин-
терметаллида состава Fe4Al13 [14].

Таким образом, получен материал, практически не содержащий в своей структуре
оксидных фаз. Однако, анализ микроструктуры образца 5% ПД + 95% Al, представ-
ленный на рис. 8, свидетельствует о том, что для повышения однородности по разме-
рам интерметаллических включений, их форме, наличию различий контрастов по гра-
ницам зерен интерметаллических фаз, необходимо повысить температуру отжига и
времени выдержки образцов для получения материала со стабильной микрострукту-
рой и физико-механическими свойствами.

+ → +2 3 2 32Al Fe O Al O 2Fe.
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Работа выполнена в соответствии с государственным заданием Института химии
твердого тела УрО РАН № АААА-А19-119031890028-0 (Структурное подразделение № 2).

Рис. 7. Дифрактограмма композита ПД–Al.
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PHYSICAL AND CHEMICAL STUDY OF THE POSSIBILITY
OF USING SHOT BLASTING WASTE Al–V LIGATURES FOR OBTAINING 

UNCTIONAL MATERIALS BASED ON ALUMINUM

M. N. Baklanov1, D. A. Eselevich1, V. G. Shevchenko1

1Institute of Solid State Chemistry, UB of the RAS, Yekaterinburg, Russia

In this work, the certification of shot blasting products (shot blasting dust PD) of alloy ingots
based on the Al-V system was carried out. Based on the data obtained on the phase and
chemical analysis, morphology and size distribution of the cleaning products, pressed sam-
ples of a mixture of aluminum and PD powders were obtained. The obtained samples were
annealed in argon at temperatures of 750 and 1050°С, electron microscopic and X-ray phase
analysis was carried out. It was found that after annealing the tablet with 95 wt % Al + 5 wt %
PD, the sample contains only metallic phases: 49.9% Al; 31.9% Al45V7; 14.3% Al3V and
3.9% Fe4Al13, which indicates that the use of PD is promising for working out the modes of
obtaining composite materials based on an aluminum matrix.

Keywords: aluminum, Al–V ligature, stripping products of ingots, pressing, sintering, metal-
matrix composite
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К настоящему времени разработанные мембранные и аккумуляторные составы
сплавов для водородной энергетики удовлетворяют предъявляемым требованиям в
получении сверхчистого водорода (>99.999%). Однако актуальной проблемой оста-
ется их низкая термическая стабильность и недостаточная механическая прочность
(пластичность, твердость). В представленном материале акцент сделан на изучении
процессов формирования разных типов дисперсных фаз в матрицах при охлаждении
расплавов, определяющих свойства мембран, в том числе и нежелательной охрупчи-
ваемости (интерметаллидной и гидридной). Устранение проблем достигнуто фор-
мированием в мембранах дуплексных и тройных матричных структур, в которых
возможно содержание одновременно аморфных, нано- и квази-кристаллических
дисперсных фаз. Из элементов 5-й группы и переходных металлов (Cu, Ni, Fe, V, Nb,
Ta + Zr, Ti, W, Mo с легирующими добавками Ti и Ta) изготовлены и исследованы
различные составы мембранных сплавов. Некоторые из них показали отличную тер-
мостабильность, пластичность и диффузионную проницаемость водорода при экс-
плуатации мембран.

Ключевые слова: водород, аморфные и нанокристаллические сплавы, V, Ni, Ti, Zr, Nb,
структуризация, селективность, растворимость, проницаемость, диффузия, гидри-
ды, аккумуляция, термостабильность, хрупкость, кристаллизация, моделирование,
икосаэдрические кластеры, нанофазы, дуплексная структура, фазы Лавеса
DOI: 10.31857/S0235010622010078

ВВЕДЕНИЕ

С применением специальных мембран активно развивается в последние годы от-
расль водородной энергетики, связанная с получением и аккумуляцией сверхчистого
водорода для использования его в качестве энергоносителя и электрогенерирующего
элемента в водородных электрогенераторах и электродвигателях для транспорта. Ре-
шаются региональные и планетарные экологические проблемы, связанные с парни-
ковым эффектом, а также активизируются фундаментальные научные исследования
синергетики получения спин-поляризованных материалов [1]. Апробируются разно-
образные технологии выделения (очистки) водорода и его хранения, в основном мето-
дом парогазового реформинга природных газов, содержащих примеси СО, СО2, СН4,
включая и H2O (газ) [2–4]. Мембранная технология получения сверхчистого водорода
проводилась разработанными еще в 60-е годы мембранами на основе сплавов Pd–Ag,
легированными Y, Au, Sc, In, Ru и др. [4, 5]. Однако Pd является дорогим металлом
(около $24000 за 1 кг). Стоимость автомобильного водородного электродвигателя
средней мощностью 60 кВт согласно оценке, проведенной компанией Power and Ener-

УДК 544.022.22:[546.3-14:546.3-161]
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gy (США), должна составлять не менее $170000 [1, 2]. Кроме того, такие мембраны
подвержены водородному охрупчиванию, что снижает их производительность [6–9].

Из исследуемых более дешевых мембран стоимостью не более $50 за 1 кг на основе
металлов 5-й группы и переходных металлов (Cu, Ni, V, Nb, Zr, Ti) некоторые аморф-
ные и нанокристаллические мембраны демонстрируют приемлемые значения прони-
цаемости, достаточно высокие прочностные характеристики и высокую селектив-
ность (>1000) [10–12]. Рабочие температурные диапазоны аморфных и кристалличе-
ских сплавов составляют 573–723 и 793–923 K соответственно. К недостаткам
кристаллических мембран можно отнести охрупчивание, вызванное образованием
интерметаллидных соединений и гидридов [8–10, 12].

Нежелательного охрупчивания из-за интерметаллизации и образования гидридов в
кристаллических сплавах удалось избежать формированием специфической структу-
ры мембран в бинарном сплаве Ni64Zr36 [8, 13], а также легированием Ti и других со-
ставов бинарных сплавах Сu–Zr и Ni–Zr, Nb–Zr [14]. Для этих сплавов достигнуты
хорошие результаты по проницаемости (Ф ~ 10–9 моль/м · с · Па0.5) и термостабильно-
сти вплоть до Т = 673 K. Так что созданные тройные составы аморфных и нанокри-
сталлических сплавов Zr–M–Ni (M = Ti, Hf, Nb) с легирующими элементами (Ta, Co,
Ta, Sn, Si, Pd, Cu, Co и Al) и матричными структурами с объемно-центрированной
кристаллической решеткой (ОЦК) [15–20] успешно применяются.

Однако перспективными представляются аморфные и нанокристаллические мем-
бранные сплавы на основе металлов 5-й группы (V, Nb, Ta) [4–8, 11]. Надо учесть, что
удаление с рабочих поверхностей оксидов (замедляющих абсорбцию молекул Н2 и де-
сорбцию атомов H на выходе), и последующее напыление защитными пленками Ni и
Al, или сплавами Pd [21–25], увеличивает интенсивность потока H2. В настоящее вре-
мя уже используются аморфные мембраны на основе сплавов: Ni–Al, V–Al, V–Ni–Al,
Nb–Mo, Nb–Pd, Nb–Ti–Ni, V–Ti, V–Co, Zr–Ti–Ni. А с развитием новых методов и
теорий [26–31] были разработаны многокомпонентные аморфные и нанокристалли-
ческие мембраны с рабочими температурами 475–673 K [32–34].

Недостатком аморфных мембран всегда считалась их склонность к кристаллизации
(при температурах эксплуатации свыше 673–723 K) и охрупчиванию, вызванным гид-
ридными образованиями и интерметаллидами (ОЦК-α и ОЦТ-β (объемно-центриро-
ванная тетрагональная фаза)). При частичной кристаллизации [8], если размер расту-
щих зерен не выходит за нанометровый диапазон (<100 нм), они улучшают такие ха-
рактеристики как, проницаемость, диффузия, прочность, термостабильность а также
сорбционные каталитические свойства [37, 38]. Так, аморфные и нанокристалличе-
ские мембраны обладают более высокими пределами упругой деформации, термопла-
стичности, стойкости к износу и коррозии, поскольку в них отсутствуют дальнодей-
ствующая трансляционная симметрия и межкристаллитные дефекты, но все же при
длительной эксплуатации происходит уплотнение кластерных конфигураций средне-
го упорядочения с сокращением каналов для диффузии и транспорта водорода [39].
Поэтому при разработке каждой новой композиции для мембран необходимо анали-
зировать следующие характеристики: устойчивость к образованию гидридов, пластич-
ность, способность к диффузии элементов в процессе структуризации матриц, прони-
цаемость водорода и коррозионную стойкость.

Большая часть аморфных и нанокристаллических мембран получены в виде лент
быстрой закалкой расплава (разработки И.В. Салли и И.С. Мирошниченко, СССР
1959 г; В. Клемент и П. Дювез, США 1961 г.), а также прокаткой прутковых объемных
аморфных сплавов. Техника и методология получения объемных аморфных и нано-
кристаллических сплавов разработана Ю.К. Ковнеристым [40] и А. Иноуэ [41] залив-
кой расплавов в медные кристаллизаторы. Для достижения наиболее важных парамет-
ров при формировании объемных аморфных мембран производится тщательный под-
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бор состава элементов с соотношением размеров радиусов атомов не менее 12%, а
также отрицательной теплотой смешения. Так были получены мембраны для сорбции
и десорбции водорода из газовых смесей в рабочем диапазоне температур 475–673 K.
Составы мембран включали триады Fe и других металлов – бинарных и тройных: Cu–Zr,
Ni–Al, V–Al, V–N–iAl, Nb–Mo, Nb–Pd, Nb–Ti–Ni, V–Ti, V–Co, V–Cr–Ti, Zr–Ti–Ni
и других, легированных металлами: Mo, Hf, W и Ta [10, 11, 18, 32, 42–44]. Наилучшие
характеристики разделения газов (сравнивали с модельным эталоном Cu–Zr) проде-
монстрировали сплавы Nb–Ni и V–Ni, а также и сплав V–Cr–Ti [27].

В нано- и кристаллических сплавах на основе V изменением параметров решеток
соответствующим легированием достигнуто наиболее благоприятное расширение
междоузлий для транспорта водорода в среде при давлении газа 0.7 МПа и температу-
рах, в зависимости от состава, от 673 до 923 K [36, 38]. Параметры решеток металлов
Nb и Ta одинаковы и при замене атомов Nb на атомы Ta их влияние на растворимость
водорода, водородопроницаемость и механические свойства оказываются несуще-
ственными, поэтому в этих сплавах для уширения каналов в решетках необходимы
другие легирующие элементы. Исследования в этом направлении продолжаются.

Разработаны и используются аморфные мембраны составов Ni30Nb40Zr30, Ni60Nb30Ti10
и (Ni0.6Nb0.4)1–xZrx [16], обладающие высокими значениями термостабильности,
прочности на излом, стойкости к гидридообразованию и водородной проницаемости H
(10–8 моль/м · с · Па0.5), которые превосходят таковые для сплавов Ni64Zr36 и Pd73Ag27
[2, 7]. Характеристики сплавов Ta77Nb23 [10] и Ta94.9W5.1 [38] значительно превысили
характеристики сплава Pd73Ag27, а сплав Ta94.9W5.1 превысил пятикратно значение про-
ницаемости традиционного Pd73Ag27 [25].

Повышение свойств бинарных сплавов Cu–Zr достигалось легированием (Ti, Ni,
Zr), термической обработкой для получения нанокристаллической структуры с сегре-
гацией зернограничных поверхностей, а также для улучшения термической стабиль-
ности, пластичности и ударной вязкости [45–48].

В настоящей статье приведены результаты проведенных экспериментов и исследо-
ваний методом молекулярной динамики (МД) процессов аморфизации и нанокри-
сталлизации, включая частичную кристаллизацию в аморфных прекурсорах. Кроме
термоотжига аморфно-нанокристаллические сплавы также были получены физиче-
ским осаждением из паровой фазы (PVD) и электроосаждением. Во избежание кри-
сталлизации и охрупчивания мембранных сплавов при их использовании необходимо
соблюдение специального температурного режима для достижения более высокой
растворимости водорода. От этих факторов зависит кинетика водорода – диффузия и
проницаемость.

МЕХАНИЗМЫ ОБРАЗОВАНИЯ ГИДРИДОВ 
В МЕМБРАННЫХ СПЛАВАХ

Процесс появления гидридов в аморфных сплавах зависит от наличия гибридизо-
ванных связей. Многовариантными исследованиями влияния водорода как поверх-
ностно-активного элемента на сплавы металлов [48–51] установлено, что полная
энергия силовых полей при межатомном взаимодействии (Ме ↔ Н) включает в себя
энергию эффективного прямого кулоновского (+) и косвенного взаимодействия ато-
мов Н с ионами Ме (Н ↔ е– ↔ Ме+–), до 30% – фононные флуктуации экситонных
пар электронного газа в зонах е––е+ (mH ! mМе) и эффекты квантовых взаимодей-
ствий. Водород, обладая исключительной теплопроводностью, растворимостью
(в объеме Pd до 850 объемов H2) и его диффузией почти через все металлы и сплавы,
активизирует межатомные взаимодействия всех элементов в металлических системах
“открытого типа”. Стимулируются формирования разнообразных интерметаллидов и
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сложных фаз карбидов малоразмерных фазовых композиций, полиморфных пере-
строек в модификациях α ↔ γ ↔ δ. В материалах из молекулярных композиций слабая
Ван-дер-Ваальсова связь между молекулами может быть усилена водородом на 2–
3 порядка. При переходах из состояний твердое ↔ жидкое в сплавах фиксировались
самые высокие диффузионные торможения электрон экранированных протонов (Н+)
и образование водородсодержащей фазы.

Во взаимодействиях Ме ↔ Н со слабыми энергиями силовых полей водород с ча-
стичной ионизацией переходит в возбужденное состояние – “увеличенного атомного
радиуса со связью H+–Ме” и внедряется в междоузлия, увеличивая параметры реше-
ток сплава. С энергиями силовых полей, достаточными для ионизации водорода, с
металлической связью при эндотермических (Fe, Ni и др.) и экзотермических (Ti, Zr,
Pd) взаимодействиях Ме ↔ Н в виде протонов водород может проникать в самые глу-
бинные электронные оболочки металла или находиться с ним в соединениях гидри-
дов. Так гидриды присутствуют в аморфных и в нанокристаллических сплавах, если в
их составе содержатся металлоиды (например, в аморфном – Pd80Si20). Подобные
формирования были выявлены экспериментальными исследованиями в кластерах
Pd–Cu–P и в гидрированных кластерах H:Pd80Si20 с появлением ярко выраженной
светящейся линии окружности (рис. 1а) [8], свидетельствующей о формировании
дальнего упорядочения сетью связей Si–H. После термообработки структура возвра-
щалась в исходное аморфное состояние.

Компьютерными исследованиями МД-методом с включением квантовых расчетов по-
тенциальных функций для кластеров (Pd10.8Si0.2, Fe1 – xPx) при Т = 70 K и Al90FexCe10 – x
при Т = 300 К построены представленные на рис. 2 функции радиального распределе-
ния (ФРР) и соответствующие им структурные факторы S(k) [51]. Для формирования
аморфно-кластерных конфигураций проводится специальная термическая обработка
исходного сплава, включающая плавление, закалку расплава, аморфизацию, термоот-
жиг. В результате термоотжига происходит изменение кластерных состояний с приоб-
ретением ими избыточной энергии, вызывающей нестабильное состояние сплава.
На построенных расчетных и экспериментальных кривых функций ФРР и S(k) для
кластеров в состояниях стекол Pd10.8Si0.2, Fe1 – xPx [51] и Al90FeхCe10 – x [8] зафиксиро-
ваны изменения, вызванные переохлаждением расплава.

Были определены параметры, отвечающие необходимым условиям стабилизации
полученного состояния, тормозящего начало процесса спонтанной гомогенной нук-
леации. Так на кривых S(k) в жидкофазной коротковолновой (малоугловой) области

Рис. 1. Диффузионное гало аморфного кластера (Pd80Si20) до (а) и после (б) гидрирования, иллюстрирую-

щее появление четко выраженной светящейся окружности [8].

a б
150 нм 100 нм
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при высокоскоростном затвердевании расплава фиксировались предпики, а в интер-
валах нагрев ↔ плавление в той же области – гистерезис, сопутствующий кристалли-
зационной девитрификации в вышеуказанном цикле. На главном и последующих пи-
ках функций (ФРР) и S(k) появлялись субпики, иллюстрирующие скопления, образо-
ванные межузельными атомами с зонами вакансионных стоков. В зонах переходных
состояний кристалл ↔ расплав фиксировались полиморфные фазовые перестройки
плотно-упакованных структур ОЦК-модификации, а также формирования структур-
ных конфигураций квазикристалов [21, 26].

С развитием “зеленой” водородной энергетики активно используются именно
аморфные и нанокристаллические мембраны, образованные комбинацией Ni с други-
ми переходными металлами, благодаря их высокой производительности и специфи-
кой структур, которые определяются многими параметрами при выборе составов и
способов получения. Эти сплавы представляют особый интерес из-за их способности
усиливать механизмы диффузии и устойчивости к повреждениям, благодаря наличию
избыточных объемов между кластерными и нанокристаллическими конфигурациями,
формирующимися непосредственно из расплавленного состояния при закалке рас-
плава на поверхности быстро вращающегося барабана, либо заливкой в кокиль–холо-
дильник. В работе [44] исследованы гидрированые мембраны на основе сплавов Fe и
Ni с дуплексными аморфными и нанокристаллическими структурами. Особо важным
аспектом в их изучении являлся механизм сочетания открытых аморфных и нанокри-
сталлических ОЦК-структур. Исследованиями было выявлено, что при длительной

Рис. 2. Расчетные функции радиального распределения (ФРР) и структурные факторы S(k) стекла
Pd10.8Si0.2: (а) расчетные ФРР сплава Pd10.8Si0.2 при Т = 70 К для атомов 1 – Si, 2 – Pd, 3 – разноименных,

4 – общая; (б) соответствующие им S(k) [51].
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эксплуатации вследствие возникновения плотных кластерных конфигураций средне-
го упорядочения сокращались диффузионные каналы и снижался поток транспорта
водорода через них. Для диффузии и проницаемости водорода чрезвычайно необхо-
димы формирования в кластерах нанокристаллических высокоплотных икосаэдриче-
ских интерметаллидных фаз Лавеса и Фриауфа, в ячейках которых локализуются по
данным [27] до 16 атомов водорода.

КИНЕТИКА ВОДОРОДА В МЕМБРАННЫХ СПЛАВАХ Fe–Ni

Для исследования кинетики диффузии водорода были проведены эксперименты
следующими методами: закалка расплава на поверхности вращающегося барабана
(диск-холодильник), заливка в кокиль, а также двухстадийная (частичная) нанокри-
сталлизация [49–51]. В результате установлено, что структурирование в сплавах на ос-
нове Fe–Ni начинает формироваться непосредственно из расплава, а влияние на ки-
нетику диффузии и проницаемости водорода оказывают образующиеся в них полиэд-
ры и межатомные расстояния между ними. Понимание механизма структуризации
матриц позволило нам создать МД-модели расплавов и аморфных чистых Fe и Ni,
а также их сплавов [44, 51–53]. На основе межатомных потенциалов, рассчитанных
квантово-механическими методами [54–56], в рамках этих моделей были определены
не только структурные, но и кинетические характеристики – коэффициенты диффу-
зии, оцененные по среднеквадратичным траекториям мигрирующих атомов, пред-
ставленные таблицами, и функциональными температурными зависимостями Арре-
ниуса: Dат = (D0 = 0.5) · 10–5еxp ((–40.5 ± 1.5)/RT) (м2/с) в интервале охлаждения от
1/3 температуры плавления (Tпл) Fe до 300 K для моделируемых состояний. Экспери-
ментально электролитическим гидрированием аморфных лент из легированных спла-
вов Fe–Ni дополнительно оценены и коэффициенты диффузии экранированных
электронной плотностью протонов. Было установлено, что температурная зависи-
мость коэффициентов диффузии водорода может быть описана формулой Аррениуса
DH = D0 · 10–8exp((–30.5 ± 3.5)/RT) (м2/с) в аморфных металлах и их сплавах. Коэффи-
циенты диффузии экранированных электронной плотностью протонов дополнитель-
но оценены экспериментально электролитическим гидрированием аморфных лент из
легированных сплавов Fe–Ni [44]. При сравнении значений с МД-моделями аморф-
ных состояний (300–550 K) видно, что они незначительно отличаются от эксперимен-
тальных значений при электролитическом гидрировании, Dm = 4.2 · 10–8exp((–35.5 ±
± 2.9)/RT) (м2/c).

Проведенные исследования электрохимической проницаемости водорода, выпол-
ненные [57, 58] для аморфного сплава Fe40Ni38Mo4B18 в диапазоне температур (313–
353 К) с применением повышенного электрохимического потенциала зарядки катода
(U = –2.0 В/SCE) и электролитом NaOH (0.1N), показали двойную сигмоидальную
форму кривых проницаемости, что указывает на образование гидридов, поскольку
концентрация водорода в сплаве увеличивалась в 100 раз по сравнению с растворимо-
стью в исходной аморфной матрице. Обычно эффективность процессов газового раз-
деления и транспорт водорода через аморфные мембранные сплавы, а также его про-
ницаемость контролируются параметрами растворимости, диффузией. При этом в
гидрированном сплаве эффективная диффузия (DH) остается такой же, как и в мат-
ричной фазе (DH) [59].

Несомненную ценность представляют также полученные нами данные с помощью
рентгеновской дифракции и результатами МД-моделирования конфигурационного
расположения атомов металлов для определения траекторий движения через междо-
узлия атомов водорода. Степень вероятности их зависания и оседлости (образования
подвижных и захваченных водородом позиций–ловушек для водорода), включая фор-
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мирования гидридов также оценивалась. В проводимых нами [49, 59] и другими авто-
рами [60–63] экспериментах газового разделения эти параметры учитывались сов-
местно с определением растворимости при относительно невысоких давлениях на
входной мембранной поверхности (от 0.01 до 0.1 МПа) в температурных интервалах
(473–1073 К), соответствующих формированию различных состояний – от аморфных
до нано- и кристаллических [59]. В Fe, Ni и сплавах Fe–Ni фиксировались кинетиче-
ские характеристики проницаемости (Ф) и диффузии (DH). Наши результаты модели-
рования фактически повторили данные работы [63]. В сплавах Fe–Ni (Ni до 30 ат. %)
с существенным повышением температуры происходит известная трансформация фаз
мартенситного типа ГЦК (гранецентрированная кубическая структура) → ОЦК, вы-
званная разным ходом в них аррениусовских кривых с небольшим изменением значе-
ний энергий (больше для ГЦК фазы). Изменение диффузии симбатно коррелирует с
температурными зависимостями проницаемости и параметров решеток. Исследова-
ниями также показано, что в мембранные сплавы допустимо добавлять металлоиды
(бор, фосфор, а в более сложные (типа FINEMET) и кремний), активизирующие про-
цессы аморфизации, несущественно влияющие на температуру кристаллизации и тер-
мическую стабильность аморфных мембран. При аморфизации сплавов на основе же-
леза активно формируются первичные центрирующие кластеры для последующего
структурирования нанофаз с ОЦК-структурами. Атомы Nb, используются в качестве
ингибиторов, тормозящих рост кристаллитов (принцип двухстадийной нанокристал-
лизации) [53]. В сплавах FINEMET атомы Nb (как наиболее крупные) стабилизируют
наноструктуру матриц и препятствуют укрупнению нанокристаллов Fe. Для сравни-
тельного анализа аморфных и нанокристаллических состояний, а также структурных
изменений при гидрировании, как результат поглотительной способности водорода,
его диффузии и проницаемости, нами проанализированы наиболее интересные
аморфные сплавы на основе Fe, используемые в качестве прекурсоров для получения
нанокристаллических состояний. Аморфные образцы лент шириной 25.4 мм и толщи-
ной 25 мкм составов 2НСР (Fe40Ni48Mo4B48 [58] и Fe77.3Ni1.1B13.6C0.2P0.009 [59]) были
получены быстрой закалкой расплавов. Затем проводились исследования методами
дифференциальной сканирующей калориметрией (DSC) и рентгенографии (дифрак-
тометр ДРОН, Cu Kα излучение) – до и после их гидрирования. Перед применением
процедуры выделения сверхчистого водорода при Т ~ 570 K проводилась дегазация
мембранных образцов [65–69]. При последующей изотермической обработке в инерт-
ной атмосфере при 698 К в течение 30 мин изначально аморфная структура сплавов
трансформировалась в нано-кристаллическую структуру с зернистостью менее 200 нм.
При более длительной термообработке (до 40 мин) размеры зерен увеличивались свы-
ше 1 мкм. При повышенной температуре и низком давления водорода (~1 МПа), вид-
но, что все представленные кривые имеют сигмоидальную форму (рис. 3) без призна-
ков гидридообразования. Процессы гидридообразования могут протекать в аморфных
сплавах с определенным составом в температурном режиме, благоприятном для сорб-
ции водорода. И только в отдельных случаях с повышением температуры фиксируется
мгновенный переход твердого раствора в гидрид с ростом поглотительной способно-
сти водорода без выхода на плато давления [10]. При гидрировании же аморфных
сплавов Pd80Si20 идет формирование регулярной сетки связей дальнего упорядочения
с образованием гидридов, обнаруживаемое появлением четкой светящейся окружно-
сти на фоне диффузного гало аморфной матрицы, исчезающей при подогреве, рис. 1.

Для аморфного сплава Fe40Ni38B18Mo4 на рис. 5 представлены дифрактограммы до
(рис. 5а) и после гидрирования (рис. 5б), иллюстрирующие отсутствие гидридов. По-
сле гидрирования форма второго максимума существенно изменилась. Произошла
инверсия наблюдаемого правого плеча второго максимума на левую сторону, как ре-
зультат перераспределения – с увеличением межатомных расстояний в кластерных
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конфигурациях и междоузлиях, составляющих диффузионные каналы для транспорта
водорода.

Изменение формы второго пика ФРР вызвано образованием типичных дефектов
при прохождении через треугольный потенциальный барьер (его “седловую” точку)
атомов водорода (протонов, эффективно экранируемых зарядовой электронной плот-
ностью) [8, 54]. Этот эффект подтверждается и МД-моделированием парциальных
функций радиального распределения (ФРР) Fe до и после наводороживания сплавов
FINEMET (Fe73.5Cu1Nb3Si13.5B9) [44].

Экспериментальное исследование характера проницаемости атомарного водорода
проводились в температурном интервале 523–643 К с применением мембраны со спе-
циальной ячейкой, размещенной между двумя разделенными камерами. При напуске
в камеру высокого давления водорода, сорбции и диффузии через мембрану в прием-
ную камеру и мгновенным из нее удалением поддерживался необходимый перепад
давлений, обеспечивающий поток водорода [57, 61, 70–77]. Для сплавов на основе
Fe–Ni значения проницаемости при 643 К, составил 10-9 моль/м · с · Па0.5. Эта вели-

Рис. 3. (а) кинетическая зависимость водородной проницаемости (Ф) нанокристаллического сплава
Fe40Ni38B18Mo4 (P = 1 Торр) при различных температурах [10]; (б) температурная зависимость Ф сплавов
2НСР (Fe77.3Ni1.1B13.6C0.2P0.009 и Fe77.3Ni1.1B13.6C0.2P0.009) (P = 1 МПа) в аморфном (кривая 1) и нано-

кристаллическом (кривая 2) состояниях [4].
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Рис. 4. Логарифмическая зависимость диффузии водорода от обратной температуры для сплава
Fe40Ni38B18Mo4 в аморфном состоянии (кривая 1) и в нанокристаллическом состоянии (кривая 2) в усло-

виях: давление P = 1 МПа и Т = 523–643 К [58]. Кривая 3 – теоретический расчет МД-моделирования.
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чина сравнима с проницаемостью легированных (Ti или Zr) мембранных сплавов на
основе Ni–Nb (например, состава (Ni0.6Nb0.4)1 – xZrx, x ≥ 0.1) и др. [31]. Однако практи-
ка показывает, что водородная проницаемость аморфных мембран Fe–Ni, легирован-
ных Si, B или P все же уступает проницаемости аморфных и нанокристаллических
сплавов с преимущественными концентрациями металлов 5-й группы. Именно из-за
наличия атомов металлоидов на рабочих поверхностях мембран, поскольку металлои-
ды затрудняют течение процессов адсорбции/десорбции водорода. Положительного
эффекта можно достичь с помощью полировки и двухстороннего покрытия рабочих
поверхностей защитных пленок металлов Pd, Ni и Al как при симметричном, так и
при ассиметричном нанесении. На входную поверхность наносится пленка Pd (или
Ni), на выходную достаточно нанесения пленки Al.

ВЛИЯНИЕ ВОДОРОДА НА ПРОЦЕССЫ 
МАТРИЧНОГО СТРУКТУРИРОВАНИЯ В МЕМБРАННЫХ СПЛАВАХ

В настоящее время с применением вместо парных – многочастичных потенциалов,
параметризованных в рамках ЕАМ-метода (Embedded Atom Method) [65] значительно
расширены возможности МД-моделирования [66]. Более точные комбинированные
ab initio расчеты на основе МД-моделирования и теории функционала плотности
(DFT – Density Functional Theory) с высокой точностью еще раз подтвердили универ-
сальность икосаэдрического ближнего порядка для переохлажденных чистых метал-
лов Fe, Ni, Cu, Zr, Ti и др. [67] и сплавов [68].

Исследованиями свойств диффузии и вязкости в предкристаллизационных состоя-
ниях на стадиях переохлаждения и стеклования расплавов выявлены специфические
переходы, механизм которых определяется динамикой поперечных мод, классифици-
руемых как динамические кроссоверы (TD), предшествующие температурным интер-
валам структурных кроссоверов (TA), непосредственно связанных с мезомасштабны-
ми процессами конфигурационных изменений (mediate ordering – средний порядок c
интервалом LMed [69]), за которыми следуют температурные интервалы стеклования
Tg ~ TA/2. Эти переходы четко фиксируются для металлических систем с наличием ко-
валентных гибридизующихся связей и ориентационного упорядочения при стеклова-
нии обычных стекол (к примеру, Al2O3–Y2O3) и для аморфизующихся металлических
систем. Эти трансформации, условно характеризуемые как “конфигурационно-энер-
гетические” перестройки, связаны с изменениями не только структурных, но и с су-
щественным изменением частотных спектров – появлением в них кратко-живущих
или виртуальных мод (сетки мезомасштабных волновых возбуждений k < 2π/LMed –
экситонов, в отличие от фононов с модами масштаба кристаллитов).

Взамен дорогостоящего Pd и сплавов на его основе, зарекомендовавших себя как
превосходные мембранные материалы [2–5] для получения сверхчистого водорода,
предложены и хорошо исследованы эквивалентные бинарные сплавы Cu55Zr45 и
Cu45Zr55, и тройные Cu64Zr22Ti14, Cu60Zr30Ti10, Cu55Zr35Ti10 [67, 70, 71]. Из анализа сле-
дует, что при равновесном охлаждении рассматриваемых расплавов фазы формируются
последовательно: вблизи Т = 1000 K формируется фаза Cu5Zr8, а при Т = 985 K – фаза
α-CuZr. При форсированных скоростях охлаждения ∆T/∆t ~ 104–107 K/c в интервале
их переохлаждения с разницей температур кристаллизации Tg и начала стеклования Tx
наблюдается конкуренция процессов структурирования ∆Tx = Tx – Tg, а для интерва-
лов с наиболее низкими значениями отношения температур проявляется наиболее
высокая способность объемной аморфизации расплавов. При таких скоростях охла-
ждения по данным на рис. 6 кинетической диаграммы “T–T–t” реализуется возмож-
ность обхода процессов кристаллических фазообразований [72, 73].
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Из сплавов Cu59Zr33Ti8 и Cu64Zr25Ti11 при сочетании в их составах элементов Ti и Zr
эффективно стабилизируются аморфные состояния и получаются высокотехнологич-
ные мембраны. Так, при спиннинговании с относительно умеренными скоростями
охлаждения расплава концентрационными вариациями вводимого Ti (и, частично,
Zr) при заливке расплава в кокиль были получены образцы лент с шириной 16–17 мм
и толщиной 6 мм, обеспечивающие эффективную объемную диффузию [72–75]. Цикл
исследований фазобразований и термостабильности стеклообразующих сплавов
Cu50Zr50 – xTix (0 ≤ x ≤ 10) представлен в работе [76]. При исследовании определялись
параметры стеклообразующих фаз с анализом термодинамических и калориметриче-
ских свойств. Так было выявлено, что легирование Ti сплавов Cu–Zr приводит к обра-
зованию метастабильных тройных фаз Лавеса Cu–Zr–Ti. При легировании Al подоб-

Рис. 6. Кинетическая диаграмма температурных и временных режимов (“T–T–t”) быстрой закалки переохла-
ждения и аморфизации разливкой расплавов на быстровращающиеся диски-холодильники: (а) 1 – нуклеа-
ция-зародышеобразование; 2 – рост аморфной фазы; 3 –охлаждение; 4 – “режимом” закалки со скоростью

103 K/с; (б) формирование в аморфной фазе нанокристаллической структуры, при одно- (1) и двухстадий-
ной (2) кристаллизации с образованием дуплексной матричной микроструктуры [43, 53].
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ные фазы не обнаруживались [74–78]. При этом в МД-моделях аморфных сплавов
Cu90.5Zr7.5Ti2 и Cu90Zr8Ti2 на плоскостных срезах тройных диаграмм выявлены фазы
Cu–Zr, соответствующие функциональным характеристикам “гипер-эвтектических
составов” [74]. При заливке расплавов с высокими концентрациями Cu (до ~90%)
фиксировались образования нано-кристаллических твердых фрагментов фаз Лавеса
Cu–Zr, значительно снижающие активационную энергию для перехода в кристалли-
ческое состояние. Присутствие Ti в сплавах стабилизирует не только аморфные фазы,
но и существенно снижает рабочие температуры Tx, Tg и ∆Tx [75]. Следовательно, тща-
тельным подбором состава для мембранных сплавов возможно целенаправленно
управлять структурированием кластерных фрагментаций с получением устойчивых
аморфных и нанокристаллических фаз в матрицах мембран.

В качестве эталонов для мембранной технологии рекомендованы базовые и близ-
кие по составу бинарные сплавы (Cu55Zr45, Cu45Zr55) и тройные (Cu64Zr22Ti14,
Cu60Zr30Ti10, Cu55Zr35Ti10), полученные охлаждением расплавов с фиксацией первич-
ных фаз – фазы Cu5Zr8 вблизи температуры 1000 K и фазы α-CuZr при 985 K. При ско-
рости охлаждения ∆T/∆t ~ 104–107 K/c в интервале переохлаждения ∆Tx (Tx – Tg) так-
же наблюдается конкуренция процессов в районе ликвидуса (наиболее низких значе-
ний отношения температур кристаллизации и начала стеклования), определяющих
высокую способность объемной аморфизации расплавов. По данным кинетической
диаграммы “T–T–t” при таких скоростях охлаждения реализуется возможность
предотвращения образования кристаллических фаз. Так получены высокотехноло-
гичные аморфные мембраны с присутствием в их составе Ti и Zr (Cu59Zr33Ti8,
Cu64Zr25Ti11) [76, 77]. В упомянутых выше сплавах Cu90.5Zr7.5Ti2 и Cu90Zr8Ti2, соответ-
ствующих “гипер–эвтектическим составам” на плоскостных срезах в тройных диа-
граммах и фиксированного наличия фазы Cu92.8Zr7.2. Согласно анализу дифракцион-
ных данных [78] – именно присутствие Ti является важным фактором не только ста-
билизации аморфной фазы, но и существенного снижения рабочих температур Tx, Tg
и ∆T. МД-моделированием потока водорода в рассматриваемых аморфных сплавах
также были получены высокие показатели растворимости, диффузионной активности
и проницаемости водорода [8, 79, 80].

Механизмы стеклования расплавов исследованы для бинарных и тройных сплавов
(Cu55Zr45, Cu64Zr36, Zr55Ni10Cu35, Cu55Ti35Zr10), а также в многокомпонентных составах
(Zr57Nb5Al10Cu15.4Ni12.6, Zr41.2Ti13.8Cu10.0Ni12.5Be22.5). В коротковолновой (k) области
слева от главных структурных факторов S(k) выявлено наличие предпиков, как свиде-
тельство структурирования упорядочений среднего порядка [75–78, 80]. В расплавах
Cu–Zr–Ti удалось получить нанокристллические кластерные фрагменты, упрочняю-
щие твердые фазы Cu–Zr с высокими концентрациями Cu (вплоть до ~90%). Фазы
Cu–Zr содействуют процессам растворимости, диффузионной активности, проницае-
мости и интегрального водородного потока. Помимо сложных DFT-МД расчетов по-
рядка сотен атомов [66] применялись и параметризованные потенциальные функции
[56]. Для моделирования систем из нескольких тысяч атомов на примере сплавов со-
ставов Cu55Ti35Zr10 и Cu50Ti25Zr25 [78–81] учитываются как одноименные, так и разно-
именные взаимодействия. Для интегрирования уравнений движения Ньютона ис-
пользовалась известная процедура Верле (Verlet) с шагом по времени 2 фс, а в процессе
моделирования необходимая температура поддерживалась термостатом Нозе–Гувера
[81]. Закалка расплава до Т = 300 К проводилась со скоростью охлаждения 1 К/пс.
Расчетами S(k) и ФРР (общих и парциальных) с применением среднеквадратичных
смещений изучались также структурные свойства и диффузии систем [82].

Исходя из анализа автокорреляционных функций Ван-Хова и кинетических харак-
теристик – вязкости и диффузии моделирования стеклования глубоко переохлажден-
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ных расплавов TA(1) – Cu55Ti35Zr10 и TA(2) – Cu55Zr55 (TA(1) и TA(2) – соответствующие
этим сплавам структурные кроссоверы) удалость четко выявить границы динамиче-
ских (ТD) и структурных кроссоверов (TA), определяющих изменение кинетических
процессов [8]. Это связано с высокой плотностью локализованных атомов и преобла-
данием осцилляционных движений (обусловленных “кейдж-эффектами”) над коопе-
ративными движениями, характерными для расплавов. Выявленный интервал соот-
ветствует структурно-динамическим кроссоверам (TD > TA) как некая альтернатива
фазовым переходам с другими механизмами. Этим достигается мезомасштабная вза-
имная координация кластеров (структурирование “кластеров вокруг кластеров”), ло-
кализация атомной динамики (высокой плотности “кейдж-эффектов”) не аррениу-
совского замедления диффузионных процессов и резкий рост вязкости – вразрез с
классическим соотношением Стокса–Эйнштейна (DT ~ η–1) при температурах T < TA).

На рис. 7 проанализированы свойства, характерные для структурированных аморф-
ных и нанокристаллических базовых бинарных Cu–Zr, тройных Zr–Cu–Ti и много-
компонентных сплавов Zr–Cu(Ni,Ti). Применение этих сплавов действительно повы-
шают эффективность производственных процессов выделения и очистки водорода
мембранных технологий [10, 83]. Исследуемые композиции материалов для мембран-
ной сепарации представлены сплавами не только с составом Zr45Cu55 (и эквивалент-
ным Zr22Cu64Ti14,) а также и другими составами, например, Zr30Cu60Ti10 и его аналог
Zr35Cu55Ti10 [84]. Как следует из анализа диаграмм бинарного Cu–Zr и тройного Zr–
Cu–Ti [72] расплавов, температурные области нуклеаций и фазообразований при их

Рис. 7. Температурные зависимости коэффициента диффузии расплавов TA(1) – Cu55Ti35Zr10 (1) и TA(2) –
Cu45Zr55 (2), пунктирные линии – аномальное отклонение от аррениусовской зависимости в области ано-
мального изменения диффузии; TA(1) и TA(2) – интервалы структурных кроссоверов для TA(1) – Cu55Ti35Zr10 и

TA(2) – Cu45Zr55 соответственно [79].
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равновесном охлаждении находятся вблизи ~1190 K. В них при термообработке обра-
зуются соединения CuZr и Cu10Zr7, что не противоречит экспериментальным данным [8].

Фазообразование Cu5Zr8 и CuZr2 имеет место при охлаждении в интервале ΔT ~
~ 1000–985 K, при этом первой формируется фаза Cu5Zr8, и лишь затем фаза α-CuZr2
(985 K). Эффективная объемная диффузия получена спиннигованием расплавов на
образцах шириной 6 мм и толщиной (~16.9 мм) аморфных лент (с отсутствием в них
нанокристаллической фракции). Стрелками и цифрами отмечены фазы, проявившие-
ся после операционного нагрева сплава от 450 до 530 K. Фазы: 1 – Zr, 2 – Zr2.26Cu1.74,
3 – ZrH1.82, 4 – CuTi, 5 – ZrTi. При этом в Zr количество абсорбированного водорода
растет от 160 до 240 см3 и зависит от снижения температуры охлаждения с 1270 до 1050 К.
Так как в гидрированном сплаве содержится Ti, естественно образуются гидриды, а
при повышенных температурах происходит интенсивное поглощение водорода и гид-
ридообразование усиливается [79, 80]. На диаграмме для Ti–H этому явлению соот-
ветствует область с последовательным образованием фаз гидридов: сначала – α(H),
затем α + β(H), а выше температуры ликвидуса (573 K) образуются β(H) и β + δ(H).
В концентрационном интервале с наибольшим содержанием водорода (~50%) и в тем-
пературном интервале свыше 1100 K также образуются гидриды +δ(H) и –δ(H) [80].
В процессе разработки альтернативных составов предпочтение отдано исследованию
аморфных сплавов на основе Nb с более высокой водородной проницаемостью [15, 77,
85, 86]. Техникой плавление-спиннингование были получены образцы из составов
Nb–Ni–Zr [15], Nb–Ti–Co [85] и Pd/Nb30Hf35Co35/Pd [77] с толщиной аморфных лент
~30–70 мкм и шириной ~30 мм. Для исследования термических свойств их рекристал-
лизация проведена в термогравиметрическом анализаторе Setaram Sensys (System Evo-
lution 1200 TGA-Setaram Instrumentation, Caluire, Франция).

При закалке расплавов Nb–Zr–Ni с содержанием Nb ниже 45 ат. % нами также бы-
ли получены аморфные пластичные ленты. Но при увеличении концентрации Nb >
> 45 ат. % аморфизация не реализовалась, а получаемые кристаллические ленты были
хрупкие [77]. При закалке расплава эвтектического состава Nb–Ti–Co [85] ленты, хо-
тя и были аморфные, но не соответствовали по ширине для изготовления из них мем-
бранных пластин. В образцах состава Nb40Ni30Zr30, нагретых до 1173 К, выявлены дуп-
лексные структуры Nb и NiZr, состоящие из первичной фазы ОЦК-Nb, окруженной
фазами из смеси Nb + NiZr. С увеличением температуры отжига фиксируется рост
проницаемости водорода, достигая самого высоко значения при температуре 1123 К.
В результате проницаемость водорода (Φ) оказалась в 3.9 раза выше данных, получен-
ных в [15], а также выше, чем в сплаве Pd77Ag23 [7]. Однако при продолжительной экс-
плуатации мембран наблюдалось их постепенное разрушение под действием водорода
с последующем распространением трансгранулярного и межзеренного растрескива-
ния, причем в образцах с высоким содержанием Nb фиксировалось растрескивание
между зернами структурируемых фаз [77].

АНАЛИЗ ПРИЧИН ВОДОРОДНОЙ ХРУПКОСТИ АМОРФНЫХ СПЛАВОВ
ДЛЯ МЕМБРАН НА ОСНОВЕ Nb–Ni

Из проведенного нами анализа следует, что аморфные сплавы обладают более вы-
сокими механическими и функциональными свойствами, чем их кристаллические
аналоги. Аморфные сплавы различных составов по прочности и пластичности во мно-
гом близки нанокристаллическим сплавам. Аморфные образцы толщиной ~30–70 мкм и
шириной ~30 мм, полученные из лент (Ni0.6Nb0.4)70Zr30, обладали более высокой водо-
родной проницаемостью, благодаря присутствию Nb [77]. При снижении Nb с 45 до
20 ат. % фиксировались зерна нанокристаллических фаз NiZr + Nb. А при нагреве
сплавов до 923 К формировались дуплексные структуры, представленные в виде
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нанокристаллических зерен. Кристаллические фазы, представленные первичными
ОЦК-фазами Nb, окружены смесью фаз Nb + NiZr.

Доланом с соавторами [15] также успешно были разработаны аморфные трехком-
понентные мембраны Ni–Nb–Zr с Ni (60 ат. %) с вариацией Nb и Zr: Ni60Nb40 – xZrx
(10 < x < 20). Эти сплавы обладали хорошей проницаемостью и стабильностью до 673 К,
но в процессе их длительной эксплуатации при повышенных температурах наблюда-
лось зарождение и рост кристаллических фаз интерметаллидов и появление хрупкости
мембран, обусловленное уплотнением структуры со снижением объемов и сужением
каналов для диффузии водорода на выходе. С помощью термоанализатора Setaram
при нагреве сплавов Ni–Nb–Zr до 700°C в атмосфере чистого аргона (скорость потока
60 мл/мин) со скоростью температурного сканирования 10°C/мин была проведена ре-
кристаллизация исследуемых сплавов [77, 85].

По результатам исследований методом просвечивающей электронной микроско-
пии (ПЭМ) отожженного аморфного сплава было зафиксировано повышение плот-
ности икосаэдрических межатомных упорядочений 1024–1025 м–3, центрированных Zr.
При этом объемная доля нанокристаллов составила ~80%, а размер нанозерен ~10 нм
[86–88]. Кластерные нанокристаллические конфигурации, обогащенные Nb, состоя-
ли из 7 икосаэдров размером ~3.9 нм, что существенно больше конфигураций, обога-
щенных Zr (3 икосаэдра в ~1.7 нм). МД-моделированием также было установлено, что
размеры зерен формируются из кластерных скоплений (~8 икосаэдров в 2–5 нм), что
обычно отражено и на пиках общих атомных радиальных функций сплавов. Тогда как
центр плеча главного максимума, сформированный из расстояний между атомами
Nb–Nb, находится на ~0.295 нм. На втором максимуме фиксируется плечо на рассто-
янии ~0.324 нм и его можно отнести к расстояниям между атомами Nb–Zr и Zr–Zr, а
последующие пики сформированы из расстояний не только от вторых, но и третьих
ближайших соседей. На рентгеновских дифракционных спектрах нанокристалличе-
ского сплава [77], были отмечены брэгговские пики, соответствующие фазе Ni48Zr52 и,
возможно, фазе Ni10Zr7 [15, 37].

После длительных селективных испытаний по очистке водорода мембран из спла-
вов на основе Nb нами выявлено увеличение содержания водорода и появление тре-
щин двух типов – трансгранулярных и межзеренных с последующим разрушением
мембран. При этом тип разрушения зависел от элементного состава испытуемых об-
разцов мембран с высокой концентрацией Nb, способствующей гидридообразованию
и интерметаллизации. В сравнении с кристаллическими образцами преимуществом
аморфных лент (содержащих в своем составе Nb) является относительно малая тол-
щина в десятки микрон, и достаточной шириной (~25 мм). Из исследуемых аморфных
мембранных сплавов с составами Nb30Ti35Co35 и Nb45Ti25Co30 именно сплав Nb30Ti35Co35
отличался относительно низкой температурой плавления и легкой аморфизацией в
сочетании с хорошей водородопроницаемостью и высокой механической устойчиво-
стью. Однако при длительной эксплуатации лент предпочтение отдано все же сплаву
Nb45Ti25Co30 [85].

Следовало также понять – почему аморфный сплав Nb30Ti35Co35 в сравнении со
сплавом Nb20Ti40Ni40 демонстрирует более высокую температуру кристаллизации. То-
гда как рентгеновский дифракционный анализ (РДА) свидетельствует, что при спин-
нинговании обоих составов сравнительно легко получается гомогенная аморфная фа-
за [19, 88, 89]. Анализ результатов испытания мембранных нанокристаллических
сплавов на основе Nb (на водопроницаемость, растворимость и диффузию) показал,
что в целом их кинетика сопоставима с кинетикой аморфных сплавов [89, 90].

В работах [15, 89, 91–93] приведены результаты применения нанокристаллических
водородоселективных мембран на основе менее плотных ОЦК-структур (сплавов Co,
V, Cr, Ta, Nb), обеспечивающих водородопроницаемость мембран. Однако и у них в
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процессе сорбции и чрезмерного насыщения водородом наблюдается охрупчивае-
мость. Проведенными исследованиями установлено, что проблема образования гид-
ридов в мембранах при их длительной эксплуатации для получения очищенного водо-
рода может быть решена только правильным подбором элементов и дозированным
использованием легирующих добавок Zr, Cu, Ti и других востребованных металлов.

В разрабатываемых нами составах мембранных сплавов на основе Ni–Nb с приме-
нением Ti важнейшим фактором являлось наличие свободного объема для накаплива-
емого в процессе эксплуатации мембран водорода (без образования охрупчивания и
потерей целостности) без понижения диффузии и проницаемости водорода [30, 91].
Дифрактограммы бинарных аморфных сплавов Nb–Ni, рис. 8, соответствуют различ-
ному содержанию водорода в интервале концентраций CH ~ 1.8–2.3 мас. % или ~6.5 ат. %.
Анализом установлено, что Ni обладает более низким сродством к водороду – величи-
на энтальпии смешения с водородом ΔHNi = –9 кДж/моль, а для металлов Zr, Ti, Nb и
Ta сродство более высокое (ΔHZr = –164, ΔHTi = –136, ΔHNb = –60, ΔHTa = –76) [10, 17,
31, 91]. Для бинарных мембранных сплавов Ni–Zr исследованиями установлено
[92, 93], что концентрация водорода в них растет с увеличением содержания Zr до
максимального значения CH ~ 1.6 для состава Ni35Zr65. Результаты исследований би-
нарных сплавов Nbx–Ni1 – x [94] сопоставлены с тройными легированными Ta сплава-
ми Ni60Nb40 – xZrx (10 < x < 20) авторов [31]. Сравнения показали, что получены убеди-
тельные результаты высокой поглотительной способности сплавов, быстрой кинети-
ки диффузии и проницаемости водорода. Высокие характеристики разработанных
аморфных сплавов достигнуты сродством энтальпии смешения к водороду у выбирае-
мых для легирования металлов, качеством поверхностей мембран без оксидного слоя,
обеспечивающих сорбцию и проницаемость поглощаемого водорода и наличием сво-
бодного объема, т.е. степени плотности структуры при упаковке атомов. Поверхности
мембран (входа и выхода), с асимметрично покрытые Pd и Ni, отвечают качеству про-
текания безактивационных комбинированных процессов адсорбции/диссоциа-
ции/сорбции [95, 96]. При этом за исходную энергетическую точку отсчета принима-

Рис. 8. Дифрактограммы различных сплавов на основе бинарных сплавов Nb–Ni; 1, 2, 3, 4 – сплавы с раз-
личной концентрацией водорода [86, 91].
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лась энергия (E = 0 кДж/моль), характеризующая потенциальную энергию водорода,
как функцию от расстояния не находящегося еще в контакте H2 с поверхностью мем-
браны.

Надо отметить, что система Nb–Ni–Zr способствует усилению прочности на из-
лом, снижению склонности к водородному охрупчиванию, повышению термоста-
бильности со снижением температур начала кристаллизации [93]. Предлагаемые нами
сплавы системы Nb–Ni–Zr, безусловно перспективны для мембран при получении осо-
бо чистого водорода. Так, аморфные сплавы, содержащие Ni и Zr (Nb0.4Ni0.6)100 – xZrx
(например, Nb40Ni30Zr30 и Ni60Nb30Ti10) [97]), обладают высокой проницаемостью H2

(порядка 10–8 моль/м · с · Па0.5), что существенно выше бинарных Ni100 – хZrх и тем бо-
лее из Pd и его сплавов [98, 99]. По результатам ПЭМ, после отжига аморфного сплава
с Zr зафиксирована высокая плотность икосаэдрических конфигураций 1024–1025 м–3.
Объемная доля нанокристаллов составила ~80%, а размер нанозерен ~10 нм, а кла-
стерные конфигурации, обогащенные Nb, состояли из 7 икосаэдров размером ~3.9 нм,
что существенно больше конфигураций, обогащенных Zr (3 икосаэдра в ~1.7 нм).

КОНЦЕПЦИЯ РАЗВИТИЯ СТРУКТУРНОЙ КЛАСТЕРИЗАЦИИ ФАЗ
В МЕМБРАННЫХ СПЛАВАХ

За последние десятилетия было апробировано несколько технологий получения
мембранных сплавов. Наиболее разработанными, как уже упоминалось выше, явля-
ются заливка в кокиль с получением стержня в аморфном состоянии, а также с после-
дующей прокаткой до аморфной ленты для получения двух стадийной частичной или
полной нанокристаллизации. Применяются и технологии обычного отжига в печи
или мгновенного (джоулев и микроволновый нагревы), облучение электронами,
ионами или импульсным лазером, ультразвуковой вибрацией, интенсивной пластиче-
ской деформацией, прессованием, кручением, холодной прокаткой, методы порош-
ковой металлургии – размол в барабанных и планетарных шаровых мельницах, а так-
же дробеструйной обработкой с последующим спеканием нанопорошков [101–106].

При формировании структур очень важным является зарождение и рост кластер-
ных конфигураций икосаэдрически-координированных атомных упаковок, фиксиру-
емых в расплаве при охлаждении как экспериментально, так и МД-моделированием
[53, 55, 68, 82, 107]. МД-методом нами исследована специфика кластеризации фаз в
моделях рассматриваемых бинарных и тройных сплавов [8, 14]. В результате выявлены
зоны с малой подвижностью водорода связанных гибридизацией атомов (0.2–0.3 нм)
и зоны c более высокой подвижностью, не связанные гибридизацией (0.5–1.0 нм), а
также диффундирующие атомы водорода, в зависимости от конфигурационного ре-
льефа структуры матриц. Аморфные и нанокристаллические мембраны на основе Nb
и V с ОЦК-структурой обладают меньшей плотностью, более высокой растворимо-
стью, диффузией и проницаемостью водорода в сравнении с повышенной плотностью
из металлов с ГЦК-структурой [108–110]. Однако даже для аморфных мембран необ-
ходима зачистка рабочих поверхностей от образующихся на них нитридов и оксидов с
последующим нанесением защитных покрытий пленками толщиной ~100 нм дорого-
стоящим Pd (приемлемыми также являются Al, Cu, Co), чтобы обеспечить адсорбцию
и поступление водорода в объем мембран.

Важно для улучшения прочностных характеристик мембран легировать составы Ti,
W, Ta, Co с более низкой энтальпией гидридообразования. К примеру, кристалличе-
ские сплавы V–Ni [108] и Nb–Ni [109] при легировании Ti и с появлением в кластерах
компоненты с ОЦК-структурой приобретают, как и легированные кристаллические
бинарные сплавы на основе Pd77Ag23, такую же высокую проницаемость водорода
[111]. В тройных составах с ростом количества вводимого Ti (Nb–Ti–Ni и V–Ti–Ni)
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выявлены еще несколько междендритных соединений с ОЦК-компонентами (эффект
многофазности) и повышенной склонностью к аморфизации в отличие от сплавов V–
Al–Ni и Nb–Al–Ni [110]. Сплавы тройного состава (например, Ni60Nb40 – xTix (x = 0–40))
также исследованы на термоустойчивость, стеклообразующую способность и механи-
ческие свойства. В результате анализа установлено, что повышенная склонность их к
аморфизуемости обусловлена торможением нуклеационных процессов при формиро-
вании в расплаве устойчивых кластерных конфигураций при глубоком переохлажде-
нии. Зафиксирована разница температур кристаллизации и стеклования ΔTx = Tx–Tg
(Tx и Tg, соответственно) и высокие соотношения температур стеклования Tg и ликви-
дуса Tl (Tg/Tl), а также разница в размерах атомов элементов (Nb > Ti > Ni), что сказа-
лось на значениях отрицательной энтальпий смешения (Ni–Nb – 30 кДж/моль и Ni–
Ti – 35 кДж/моль). По мере увеличения содержания Ti в составах сокращалась область
переохлажденной жидкости (∆Tx = Tx–Tg), при этом увеличивалось значение соотно-
шения Tg/Tl и при Ti = 22.5% температура начала кристаллизации Tx снизилась макси-
мально на 54 K. А отношение Tg/Tl достигло значения ~0.622 [41], как и в работах [43, 109].

Следовательно, для ускорения процесса аморфизации необходимо сверхскорост-
ное охлаждение расплава до получения глубоко переохлажденного состояния к началу
кристаллизации, как и наличие разницы в размерах радиусов атомов и сродства их хи-
мических связей, способствующих уплотнению формируемых кластерных конфигу-
раций. При наличии Ti или Zr аморфизация протекает естественно с опережающим
формированием специфических нанокластерных конфигураций на основе ближнего
икосаэдрического упорядочения, не совместимого с топологией трансляционной
симметрии трехмерного пространства [112–114]. Естественно, икосаэдрические упо-
рядочения не могут являться центрами гетерогенного зарождения первичных кри-
сталлов с кубической симметрией, но из них достаточно легко формируется аморфная
фаза, а при некоторых условиях более масштабной икосаэдрической кластеризации и
среднего упорядочения с квази-кристаллической симметрией 5-го порядка. Возмож-
ны и альтернатиные типы кластеризации при затвердевании расплавов с формирова-
нием первичных нанокристаллов в окружении икосаэдрических межатомных упоря-
дочений (реализуется эффект своеобразного “пининга”) [115]. Данные соответствуют
слабо коррелированным небольшим областям кластерных скоплений (порядка сотни
атомов), рис. 9, как и в экспериментально наблюдаемых срезах аморфных структур,
полученных атомно-зондовой томографией (Atom Probe Tomography, APT) [112, 117]).

Кинетические процессы аморфизации управляются легированием элементами–
аморфизаторами для снижения скоростей до 102–103 К/с с охлаждением в обход за-
рождения кристаллитов и образования монолитных сплавов – аморфных и нанокри-
сталлических структур с точной фиксацией размеров нанозерен. Эти процессы иссле-
дованы с применением дифференциальной сканирующей калориметрией (ДСК)
[117, 118] и выявлено, что разрабатываемые составы объемных сплавов Cu55Zr45 и
Cu45Zr55, легированных Ti, также перспективны к применению.

Для мембранных сплавов испытаны составы Cu64Zr22Ti14, Fe79.62Сu0.38Si6B14, Nb–Ni–
Zr, Nb–Ti–Co с плакированными поверхностями Pd/Nb30Ti35Co35/Pd и более слож-
ные хорошо аморфизуемые составы Zr58.5Cu15.6Ni12.8Al10.3Nb и Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5
[114, 119, 120]. Разрабатываются составы для получения нанокристаллических фаз с
применением контролируемого отжига аморфных прекурсоров с их частичной или
полной двухстадийной кристаллизацией. Такие нанокристаллические сплавы приоб-
ретают механическую прочность и повышенную термостабильность (на 100–150 K) и
они также испытываются на мембранную селективность [116, 118]. Для улучшения
мембранных характеристик исследуемые образцы сначала подвергаются травлению в
радиочастотной плазме с последующей их полировкой, ликвидируя шероховатость
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поверхностей и слои нитридов. Подготовленные таким образом мембраны покрывают
слоями Pd (чистоты –99.99%) толщиной около 150 нм, или слоями Ni, Al (вместо до-
рого Pd) толщиной ~150 нм.

Примером для многофазных сплавов на основе Nb является композиция
Nb45Hf27.5Co27.5, позволяющая получить при 673 K самую высокую проницаемость H2

5.32 · 10–8 моль/м · с · Па0.5). Граница устойчивой пластичности, при концентрации
накопленного водорода, переводящего сплав Nb–Hf–Co при лавинообразном фор-
мировании гидридов в охрупчиваемый, определена интервалом 0.72–0.82 H/м [30].
В зависимости от состава в расплавах формируются многофазные ОЦК-микрострук-
туры первичных (Nb, Hf) кластеров и эвтектических фазообразований с ОЦК-струк-
турой Nb, Hf+HfCo с высокой долей свободного объема в междоузлиях, обеспечиваю-
щих проникновение водорода и интенсивную диффузию в матрице. Такая кинетика и
определяет высокую селективность и устойчивость к водородному охрупчиванию бла-
годаря легированию Hf и определенному соотношению концентраций Hf/Co. Для по-
лучения наиболее оптимальной структуры сплавов первоначальным шагом являлся
расчет композиционных интервалов в рамках известной методики “CALPHAD” на
примере сплавов Nb–Ti–Ni с построением равновесных фазовых диаграмм концен-
трационных “овальных окон” [72] – зарождение в расплаве твердых первичных и эв-
тектических фаз с их количественной корреляцией элементов Nb и Ti в ОЦК-фазах.
На рис. 10 данные фазовых кросс-диаграмм ранее апробированных литературных со-
ставов сопоставлены с тройной фазовой диаграммой Ti–Ni–Nb и двумерной (TiNb,
NiNb, TiNi), где граница составов окна-овала связана с водородопроницаемостью
сплавов.

Как видно на рис. 10, рассмотренные литературные данные образуют окно составов
с наиболее высокой проницаемостью. Это хорошо согласуются с непременной высо-
кой концентрацией Nb в разработанной тройной системе Ti–Ni–Nb. Так что в оваль-

Рис. 9. МД-моделирование формирования икосаэдрической структуры в аморфных сплавах Nb0.65Ni1 – хTiх

(х = 15), полученной аморфизацией со скоростью охлаждения ~1013 K/с – от 2900 до 70 К. Атомы Nb – зеле-
ные, Ni – желтые, Ti – голубые сферы [110, 112, 113].

a б
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ном окне составов реализуется высокая водородная проницаемость благодаря опти-
мальным соотношениям концентраций Ti/Nb, Ni/Nb [19, 70, 102, 109, 112]. Показано,
что такие значения проницаемости в этих системах зависят не только от отношений
Ti/Nb и Ni/Nb, но и от наличия в подобных сплавах пары Zr–Ti. Так что, при опреде-
ленных концентрациях Zr и Ti в рассматриваемом сплаве аморфизация протекает с
опережающим формированием специфических нанокластерных конфигураций на ос-
нове ближнего икосаэдрического упорядочения, не совместимого с топологией транс-
ляционной симметрии трехмерного пространства. Поскольку не образуется зарожде-
ние кристаллитов идет активное формирование аморфной структуры из икосаэдриче-
ских кластеров, образуя конфигурации с симметрией 5-го порядка, а при некоторых
условиях выстраивается и квази-кристаллическая фаза. Возможны и альтернативные
типы затвердевания с формированием первичных кластеров, состоящих из икосаэд-
рических нанокристаллов в окружении таких же икосаэдрических нанокристаллов
вплоть до образования группировок среднего упорядочения – “кластер-вокруг кла-
стера” [103].

Нами также проведен анализ экспериментальных характеристик водопроницаемо-
сти, растворимости и диффузии для мембранных образцов с химически идентичными
сплавами на основе Nb в конденсированных аморфном, нанокристаллическом и кри-
сталлическом состояниях [15, 30, 85]. Так, для нанокристаллического образца
Nb20Ni40Zr40 водородная проницаемость оказалась примерно в два раза выше аморф-
ного аналога, и на порядок выше кристаллического того же состава. При этом нано-
кристаллические и аморфные мембраны, хотя и обладали более высокими значения-
ми проницаемости водорода, но его диффузия в этих сплавах и растворимость – все
же разные. При этом, нанокристаллические образцы помимо лучшей проницаемости,
имеют высокие показатели по диффузии и растворимости водорода. Не менее важны
и прочностные характеристики мембран. Испытания нагрузкой мембранных аморф-
ных лент (compressive fracture strength) показали высокую прочность образцов Ni–Nb–

Рис. 10. Тройная фазовая диаграмма системы Ti–Ni–Nb; синие метки отвечают составам, приведенным в
литературе (TiNb, NiNb, TiNi – кросс-составы) [10, 88, 99–102].
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Ti–Zr (~2770 МПa). Для объемных аморфных сплавов Pd–Cu–Zr и Pd–Zr–Cu–Hf проч-
ность оказалась существенно ниже (соответственно, 1700–1900 и 2000–2500 MПa)
[102, 118]. В исследуемых бинарных сплавах Nb–Ni и тройных сплавах Nb–Ti–Ni, Ni–
Nb–Co и Ni–Nb–Ta, доминирующим фактором для получения качественной структу-
ры является плотность упаковки в них атомов [109–112]. В конечном итоге именно
она определяет свободный объем и уровень энергии в междоузлиях, заполняемых во-
дородом, кинетику образования гидридов и динамику каналирования водорода с уче-
том еще и сродства элементов, находящихся в составе сплава, к водороду. При охла-
ждении расплавов Ni60Nb40 – xTix (x = 0–40) также всесторонне исследованы [16, 119]
свойства их термической стабильности, стеклообразующей способности (GFA) и ме-
ханической устойчивости в процессе испытаний.

Для сплавов на основе Zr (Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5, Vit1) [14], аморфизуемых раз-
ливкой в кокиль и последующим отжиге доступно формирование, как двухфазных
(с аморфными и нано-кристаллическими структурами), так и однофазных структур –
с нанокристаллической из топологически несовместимых с кубической симметрией.
Но в некоторых случаях именно присутствие икосаэдрических кластеров способству-
ет нанокристаллизации из-за уже упомянутого эффекта “пиннинга” по типу спино-
дального фазового разделения, но в объеме аморфных структур. Фазовое разделение
было подтверждено экспериментально дифракцией с малоугловым рассеянием, а так-
же трехмерной атомно-зондовой томографией (3D-APT) при анализе разных по со-
ставу икосаэдрических координаций, зафиксированных в поверхностном слое образ-
цов металлического стекла сплавов на основе Zr [100, 116].

Кристаллические мембраны представляют собой твердые растворы с несколькими
фазами в виде матричной микроструктуры, сформированной в процессе сплавления
металлов (чистотой 99.95%) методом многократной дуговой плавки (arc melting) в ат-
мосфере аргона до полной их гомогенизации и последующей прокатки до формы дис-
ков 10–12 мм и толщиной ~0.6–0.7 мм с завершающей термообработкой. Мембран-
ные заготовки тестировались на проницаемость и интенсивность диффузии по коли-
честву выделенного водорода с дальнейшими исследованиями (методом РДА)
фазовых и структурных изменений их матриц под влиянием водорода [108, 109]. Со-
гласно диаграмме тройных сплавов Nb–Ti–Ni, полученные твердые растворы пред-
ставлены фазами B2 (TiNi) и ОЦК (Nb,Ti), рис. 10. В гидрированных обогащенных Nb
твердых растворах сплава Nb39Ti31Ni30 идентифицированы эвтектическая фаза
Nb,Ti  + TiNi и первичная фаза Nb,Ti, соответственно с концентрациями
Nb20.5Ti38.5Ni41. Однако в некоторых сплавах системы Nb–Ti–Ni при определенной
концентрации металлов гидриды не образуются. По данным, полученным методом
РДА in-situ при гидрировании (0.5 МПа H2) образца Nb68Ti17Ni15, обогащенного Nb,
были зафиксированы структурные изменения – присутствие 26 об. % эвтектической
фазы Nb20.5Ti38.5Ni41 и 74 об. % первичных фаз Nb40Ti30Ni30 и Nb83Ti13Ni4, соответ-
ственно, со структурами ОЦК-Nb, Ti + TiNi и Nb, Ti без гидридообразований. Такой
результат достигнут благодаря формированию в сплавах эвтектических фаз с заранее
выверенным составом элементов и их концентраций.

Так что, с такой матрицей сплава, представленной твердыми растворами эвтектиче-
ских фаз (ОЦК – Nb, Ti + TiNi) и первичных (Nb, Ti), при селективных испытаниях рас-
смотренных сплавов при Т = 673 K достигнуты максимальное значения проницаемости
сплава Nb39Ti31Ni30 с фазами B2-TiNi и ОЦК-(Nb, Ti) (Ф ~ 2.0 · 10–8 моль H2/м · с · Па0.5)
[109], что выше чем у сплавов Pd. И для обогащенного Nb сплава Nb68Ti17Ni15 также
были обнаружены 26 об. % эвтектических фаз и 74 об. % первичных фаз Nb40Ti30Ni30 и
Nb83Ti13Ni4 [19]. А измеренная интенсивность проницаемости водорода (Ф) составила
самое высокое значение ~4.91 · 10–8 моль H2 /м · с · Па0.5) с превышением 2.5 раза зна-
чения проницаемости литого сплава Nb40Ti30Ni30 и несколько выше чем у сплавов Pd
при таких же температурах. Проницаемость мембранного сплава Nb60Ti21Co19 немно-
го ниже: (Ф ~ 3.99 · 10–8 моль H2/м · с · Па0.5) при 673 K [85]. Частичная замена Nb с
5 ат. % в этих сплавах на другие элементы, к примеру, Mo [24] или Hf [30], слегка сни-
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жет проницаемость (Ф ~ 3.13 · 10–8 моль H2 моль/м · с · Па0.5), но усиливает стойкость
сплавов к водородному охрупчиванию, что опять выше почти в 2 раза в сравнении с
чистым Pd при тех же Т = 673 K. А в тройных сплавах с Mo или Hf без существенного
изменения дуплексной микростуктуры достигается баланс предотвращения водород-
ной охрупчиваемости интерметаллидами без снижения показателей активной диффу-
зии с высоким потоком выделяемого водорода. При жестком контроле концентрации
водорода (не выше 2.0 H/M) всего лишь небольшими концентрациями легирующего
Ti (5%) для сплавов на основах и V и Nb достигаются высокие показатели диффузион-
ной проницаемости (~0.65–0.70 · 10–8 моль H2/м · с · Па0.5) и эффективный поток вы-
деляемого водорода. Более того, при частичном замещении Ni на Ti формируют-
ся дуплексные а также многофазные микроструктуры составов Nb85 – xTixNi15 и
V85 – xTixNi15 (ат. %) с четырехкратным ростом значений водородопроницаемости при
673 K в сравнении с их бинарными сплавами. Выявлено также, что для предотвраще-
ния водородного охрупчивания эффективно не только микроструктурирование с фор-
мированием дуплексных структур, но и дополнительное легирование Mo, W, Hf [24, 30].

Помимо рассмотренных мембранных аморфных и нанокристалличских сплавов
обратим внимание на составы легких нанокристаллических сплавов, вполне приемле-
мых для аккумулирования водорода, как емкостей его хранения водорода [114–117].
Эти нано-фазные сплавы могут быть получены механическим легированием – сме-
шиванием компонентов в расплаве с последующим двухстадийным процессом – быстрое
затвердевание и последующая термообработка аморфных прекурсоров [117–121]. Эти
сплавы, полученные с применением механического синтеза, включая этап закалки
расплавов, оказались вполне эффективными аккумуляторами водорода. Входящая в
состав сплава легкая матрица Mg обеспечивает большое количество диффузионных
каналов и междоузлий, как для миграции, так и сорбционной реактивности поглоще-
ния водорода присутствием Ni – в виде сети нанокластеров Ni. Сеть этих нанокласте-
ров фактически выполняет роль катализатора сверхбыстрых реакций – гидрирования
и дегидрирования [122]. Интересен также способ создания двухфазных аморфно-на-
нокристаллических сплавов для хранения водорода, полученных простым формовоч-
ным внедрением нанокристаллов Mg (Ni, Y) в аморфную матрицу. С применением та-
ких сплавов достигнуты гравиметрические плотности водорода до 5.3 мас. % со скоро-
стью гидрирования и дегидрирования до ~1 мас. % H/мин даже при Т = 250°С. Также
отметим создание [121–123] аморфно-нанокристаллического композита путем нано-
кристаллизации аморфного сплава Mg–Ce–Ni. Данные составы обладают превосход-
ной емкостью для хранения водорода (до 5.3 мас. %) и более быстрой кинетикой гид-
рирования/дегидрирования, чем исходный аморфный сплав благодаря низкой энер-
гией активации сорбции/десорбции Mg ↔ H2. Добавление легирующих элементов для
образования ОЦК-структур в формируемых твердых растворах способствует более
эффективному выделению водорода с гарантированно хорошим каналированием
сквозь фазы с ОЦК-структурами [25].

МД-моделированием [124, 125] как рассмотренных мембранных, так и аккумулиру-
ющих сплавов проведены расчеты и анализ кинетики водорода (диффузии и проница-
емости) и поглощения водорода, а также установлены причины специфической водо-
родной охрупчиваемости. При этом непременно учитывалась роль высокой концен-
трации во внутренних структурах плотноупакованных кластеров фаз Лавеса
(с закреплением до 12 сателитных атомов H вокруг Ti) такой же, как и в вышеупомя-
нутых, дуплексных фазах транспорта водорода по каналам “открытых” ОЦК-структур
[123] в кристаллических сплавах Ti35V40 – хCrх (с ОЦК-структурой Cr и V). Коэффици-
ент упаковки ОЦК-структуры составляет 0.68, тогда как у плотноупакованных класте-
ров с гексагональной структурой фазы Лавеса – 0.74 c присутствием в ней легирую-
щих атомов Ti, вокруг которого может быть распределено до 18 сателлитных атомов
водорода, как на орбитах [123].

Особо следует рассмотреть специфику термодинамики селективных процессов с
применением мембранных сплавов Ta–W [10] и Nb–W [127–129]. Эти сплавы помимо
термостабильности до 923 K и устойчивости к водородной хрупкости обладают также
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хорошей водородопроницаемостью в ОЦК-фазах. Частичная замена Nb на Мо не
приводит к изменению микроструктуры сплава, хотя и инициирует изменение мор-
фологии образующихся ОЦК-Nb-дендритов. Следует принять во внимание и умень-
шение объемной доли ОЦК-Nb в эвтектике и постепенное увеличение доли B2-TiNi, а
также изменение структур в фазах эвтектики от типичной пластинчатой через стадию
“пластинчатой/вырожденной” – до полностью вырожденной. Переход пластичного
состояния в хрупкое происходит резко при достижении концентрации H ~ 0.25 для
чистого Nb и для V до ~0.22 в интервале температур 573–773 К. Этот факт говорит о
том, что устойчивость к водородному охрупчиванию металлов V группы может быть
улучшена путем поддержания концентрации H ниже ~0.2 [127, 128].

В [10] исследованы механические характеристики металлов V группы и их сплавов
методом скачкообразной подачи давления водорода на входную сторону мембраны
при высокой температуре. Исследованиями показано, что в целях предотвращения
охрупчивания, концентрация водорода СН должна быть ниже критической области
пороговых температурных состояний с интерметаллидными переходами и развитием
хрупкости.

Влияние легирующих элементов на свойства Ta-содержащих сплавов при гидриро-
вании исследовано измерением зависимости давления P от состава сплава с построе-
нием диаграмм P–СН–Т [127]. Так, бинарный сплав Ta94.9W5.1 при затвердевании об-
разует непрерывный ряд твердых растворов с простой ОЦК кристаллической решет-
кой, благоприятной для диффузного каналирования водорода через ее менее плотные
междоузлия в сравнении с ГЦК-структурой Pd. В отличие от Ta и Nb легирующий W
имеет меньшее сродство к водороду, так что растворимость водорода в сплаве
Ta94.9W5.1 снижена за счет W в сравнении с сплавом Ta77Nb23. Степень влияния W на
процессы наводороживания сплава Ta94.9W5.1 в работе [127] оценивалась с помощью
построения графиков диаграммы P–СН–Т. На рис. 11 кривая проницаемости для чи-
стого Ta, характеризующая процессы гидрирования, сравнена с таковой сплава
Ta94.9W5.1, где W блокирует гидридообразование [128].

Рис. 11. Кривые P–СН–Т для сплава Ta94.9W5.1, полученные для интервала температур 673–773 К и кон-

центрациях H ниже ~0.6 [127]. Для сравнения приведена кривая и для Ta при 673 К [128].
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Из анализа кривых P–CH–T видно, что кривые сплава Ta94.9W5.1 явно смещаются с
ростом температуры (от 673 до 773 К) в область левого верхнего угла именно благодаря
легированию W и этот эффект достигается при тех же термодинамических условиях
(Р и Т). Так что, при соответствующей модуляции двухфазной структуры, действи-
тельно можно достичь превосходного баланса между устойчивостью сплава к водо-
родному охрупчиванию и проницаемостью водорода пятикратно превосходящей про-
ницаемость Pd-сплавов [130].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В анализе рассмотрены и оценены разнообразные многофазные, аморфные, нано-
кристаллические и кристаллические сплавы, представляющие интерес в качестве
мембранных сплавов. Исследованы наиболее важные фундаментальные свойства
мембранных сплавов: кинетика – скорость проницаемости водорода сквозь матрицу
мембраны, а также степень его поглощения с определением коэффициентов раство-
римости и диффузии, а также охрупчивания – интерметаллической и водородной.
По результатам анализа измерений, представленных в литературе, (включающих вы-
сокотемпературные) как нестационарной, так и стационарной водородопроницаемо-
сти в интервалах температур 673–873 K и давлений 4.5–13.5 кПа найдены новые соста-
вы на основе элементов 5 группы с тщательно подобранными легирующими добавка-
ми Ni, Co, Ti, Mo, Hf, существенно повышающих характеристики мембран.

Из проведенного анализа структур следует, что в отличие от аморфных и нанокри-
сталлических мембран в них отсутствует гидрообразование, тогда как для кристалли-
ческих мембран необходимо формирование дублексных структур, предотвращающих
образование гидридов. В некоторых случаях проблема водородного охрупчивания
мембран решается подбором составов и легирующих добавок и формированием твер-
дых растворов с матричными дуплексными структурами. Такая многофазная структу-
ра с неравномерным распределением элементов, как между фазами, так и внутри
твердого раствора ОЦК-фаз с различными концентрациями в них водорода может вы-
зывать расширяющее или сжимающее воздействие на соседние микрообъемы сплава.
Так на примере выплавки сплава Nb68Ti17Ni15 с последовательным образованием фаз –
эвтектической, затем первичной фазы твердых растворов с ОЦК-структурой (Ti, Nb)
селективность водорода протекает без гидридных образований. Доля эвтектической
фазы Nb20.5Ti38.5Ni41 составила 26 об. %, а остальная часть – 74 об. % представлена
первичными фазами Nb40Ti30Ni30 и Nb83Ti13Ni4.

Следуя проведенному анализу характеристик мембранных сплавов, можно сделать
вывод, что для технологии важен поток очищенного водорода, достигаемый не только
быстрой кинетикой (скорость диффузии, проницаемость водорода), а также степенью
его поглощения – коэффициентов растворимости. Поэтому к выбору элементов при
формировании составов предъявлялись необходимые при эксплуатации мембран в
условиях повышенных температур требования технологичности в производстве, соче-
тание хорошей растворимости и диффузионной проницаемости водорода DH в преде-
лах 10–4 см2/с, низкая склонность к образованию гидридов, равно как и химическая и
термическая стабильность, высокие прочностные характеристики формируемых из
этих элементов сплавов.

Показано, что вариацией условий проведения гидрирования – прилагаемым давле-
нием на входе, интенсивности поглощения водорода структурами матриц – возможно
контролировать диффузию, растворимость водорода и протекание адсорбционно-де-
сорбционных процессов, происходящих на поверхности, обеспечивающих результа-
тивность потока молекулярного водорода на выходе. На объемном эксперименталь-
ном и теоретическом материале проведен анализ измерений равновесной раствори-
мости водорода и получена серия изотерм, форма которых должна быть с
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характерным наклоном для температур выше критической (рис. 11). Определена зави-
симость равновесной растворимости от температуры по линейным участкам изотерм
при низких давлениях водорода, а также произведена оценка приемлемых рабочих
диапазонов температур и давлений для исследуемого сплава. В частности, для сплава
состава Nb56Ni21Ti23 с 70% с поверхностной долей твердого раствора эвтектических
фаз (ОЦК – Nb,Ti + TiNi), а также первичных нанофаз с ОЦК-структурой (Nb–Ti)
сказалось на проницаемости водорода, повысив значение Ф ~ 7.48 · 10–8 моль/м · с · Па0.5

при 723 K. Это было установлено при сравнении с другими сплавами (Nb40Ti30Ni30 и
Nb83Ti13Ni4, отмеченными на диаграмме, рис. 10). Так что характер проницаемости
водорода действительно зависит от поглотительной способности состава сплава, обу-
словленной концентрацией растворенного водорода и диффузионной подвижностью
в матрице.

Анализ аррениусовских зависимостей водородопроницаемости в сплавах
(Ni0.6Nb0.4)100 – хZrх и (Ni0.6Nb0.4)45Zr50Co5 показал, что повышение концентрации Zr
увеличивает проницаемость водорода, но при этом сплавы становятся хрупкими и это
вызывает сомнение в долговременной функциональности этих мембран. Добавки Co,
Mo, Hf стабилизируют аморфное состояние сплавов [129] и подавляют свойство водо-
родной хрупкости, но при температурах выше 573 K падает водородопроницаемость
мембран (замер проведен при температурах 573, 623 и 673 К и давлении водорода
0.5 МПа). Выявлено, что в сплавах тройных составов Zr33Cu59Ti8 и Zr25Cu64Ti11 регули-
рованием содержания Ti возможно стабилизировать аморфное состояние. Легирова-
ние Ti cплавов состава Zr–Cu–Ni–Nb повышает растворимость и проницаемость во-
дорода [20–24]. При этом улучшение характеристик, рассмотренных мембранных на-
нокристаллических сплавов связано с формированием нанозернистых конфигураций
и зернограничных стыков по типу фаз Франка–Каспера с образованием дополнитель-
ных позиций для проникновения и диффузии водорода. Проведен также анализ ре-
зультатов компьютерных исследований МД-методами с моделированием процессов
гидрирования Ti и его влияния на структуру, водородную кинетику и прочностные ха-
рактеристики мембранных аморфных и нанокристаллические сплавов на основе эле-
ментов 5-ой группы Nb–Ti–Ni и V–Ti–Ni, как и влияния легирования Ti на характе-
ристики бинарного сплава Cu–Zr.

В МД-моделях детально изучена специфика диффузии с достаточно хорошей ре-
лаксацией исследуемых сплавов с установлением зон, как с малой подвижностью
(в пределах смещения 0.2–0.3 нм), в основном из гибридизованных атомов, так и c бо-
лее высокой подвижностью не связанных гибридизацией атомов (в пределах 0.5–
1.0 нм). Нами также проведена классификация диффундирующих атомов водорода в
зависимости от характера и типа окружающих их высокоупорядоченных конфигура-
ций (Фриауфа или Бергмана), доля атомов Н в них не превысила 25%. Отслежена наи-
более медленная диффузионная подвижность атомов водорода через плотноупакован-
ные кластерные группировки со спиральными траекториями вблизи центрирующих
атомов Ti и Zr, состоящих из икосаэдров по типу кластерных конфигураций Фриауфа
и Франка–Каспера. Отмечено, что в мембранных аморфных и нанокристаллических
сплавах, с постепенным ростом подвижности от центра к периферии кластерных обо-
лочек между стыками плотных кластерных группировок существенно возрастает по-
движность атомов водорода.

Выявлено, что на интенсивность диффузии водорода в мембранных сплавах также
влияет не только их плотность, но и масштабность конфигураций и особенности
структуры с содержанием большего свободного объема в аморфных сплавах, а в нано-
кристаллических – ОЦК фаз и контактов зернограничных поверхностей нанокри-
сталлов. Именно из встроенных цепочек более рыхлых композиций формируются ка-
налы, обеспечивающие наиболее высокую подвижность атомов водорода в мембран-
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ных сплавах. Исследованные нами аморфные, нано- и кристаллические бинарные,
трех и многокомпонентные сплавы на основе металлов 5-ой группы с ОЦК-структу-
рами Nb–Ni и V–Ni, а также Zr–Cu представляют несомненный интерес для мем-
бранных технологий при получении высокочистого водорода вместо дорогостоящих
кристаллических сплавов с ГЦК-структурами Pd77Ag23 и аморфных Pd–Cu–(Si, P).
Таким образом, аморфные и нанокристаллические бинарные сплавы на основе Ni–
Zr, как и тройные составы на основе Nb, V и Ta, легированные Ni, и Ti могут быть от-
личной альтернативой в мембранной водородной технологии с высокой селективно-
стью и в диапазоне более низких рабочих температур от 570 до 870 K в сравнении с
кристаллическими сплавами Pd (>1270 K).
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COMPARATIVE ANALYSIS OF CHARACTERISTICS
OF MEMBRANE AMORPHOUS, NANO- AND CRYSTALLINE ALLOYS

V. A. Polukhin1, N. I. Sidorov1, E. D. Kurbanova1, R. M. Belyakova1

1Institute of Metallurgy, Ural Branch of the RAS, Yekaterinburg, Russia

To date, the developed membrane and battery compositions of alloys for hydrogen power
engineering meet the requirements for obtaining ultrapure hydrogen >99.999%. However,
their low thermal stability and insufficient mechanical strength (plasticity, hardness) remain
an urgent problem. In the presented material, the emphasis is placed on the study of the for-
mation processes of different types of dispersed phases in matrices during cooling of melts,
which determine the properties of membranes, including undesirable embrittlement – inter-
metallic and hydride. The elimination of problems was achieved by the formation of duplex
and ternary matrix structures in the membranes, in which the content of simultaneously
amorphous, nano- and quasi-crystalline dispersed phases is possible. From the elements of
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the 5th group and transition metals (Cu, Ni, Fe, V, Nb, Ta + Zr, Ti, W, Mo with alloying ad-
ditions Ti and Ta), various alloy compositions have been made and studied and some have
shown excellent thermal stability, ductility and diffusion permeability of hydrogen during
the operation of membranes.

Keywords: amorphous and nanocrystalline alloys, V, Ni, Ti, Zr, Nb, structuring, membrane
gas separation, hydrogen purification, solubility, hydrogen permeability, accumulation, ther-
mal stability, fragility, crystallization, modeling, icosahedral clusters, diffusion, nanophases,
duplex structure, Laves phases
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В работе изучена возможность применения систем LiCl–KCl–CsCl–LiF–K2SiF6 и
LiCl–KCl–CsCl–K2SiF6 для электролитического получения кремния. Методом
вольтамперометрии изучена кинетика электровыделения кремния на стеклоуглеро-
де при температуре 480–550°С. Установлено, что электроосаждения кремния в усло-
виях эксперимента протекают в одну 4-х электронную стадию и не является элек-
трохимически обратимым. По результатам электрохимических измерений оценены
коэффициенты диффузии ионов кремния в расплавах на основе системы LiCl–KCl–
CsCl, которые составили 3.2 · 10–5 и 7.2 · 10–6 см2/с при температуре 480 и 550°С, со-
ответственно, а также выбраны условия электроосаждения кремния. Исследована
структура и морфология осадков кремния, полученных в потенциостатических
условиях. Показано, что при уменьшении концентрации хлорида лития в расплаве
происходит формирование осадков кремния от дендритов до волокон.

Ключевые слова: кремний, расплав, вольтамперометрия, электровыделение, электро-
осаждение, электролиз, дендриты, волокна
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ВВЕДЕНИЕ

Благодаря распространенности и свойствам, кремний широко применяется в мик-
ро- и наноэлектронике, солнечной энергетике, для изготовления полупроводниковых
элементов, фотосенсоров и в других областях. В последнее время активно ведутся тео-
ретические и экспериментальные исследования, направленные на разработку литий-
ионных аккумуляторов с анодом на основе кремния, поскольку кремний в сравнении
с углеродом обладает большей теоретической емкостью по литию [1]. Однако приме-
нимость кремния в той или иной области определяется структурой, морфологией и
чистотой кремния. Задачами современных научных работ являются синтез нано- и
микроразмерных волокон кремния с воспроизводимыми структурными характери-
стиками [2], тонких пленок высокочистого кремния заданной морфологии, а также
синтез кремния с контролируемым содержанием микропримесей элементов III или
V группы периодической таблицы элементов [3].

Перспективными являются способы электролитического получения нано- и мик-
роразмерного кремния из расплавленных смесей галогенидов щелочных и щелочнозе-
мельных металлов с добавками соединений кремния (K2SiF6, SiO2, Na2SiF6, SiCl4) [2–20],
характеризующиеся относительно низкими температурами (550–850°С), простотой
исполнения и возможностью управляемого синтеза кремния с заданной структурой,
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размерами и содержанием примесей. Так, в зависимости от условий электролиза и со-
става расплавленного электролита при электролизе могут быть получены сплошные
осадки [2, 5, 6], в том числе тонкие пленки (до 450 нм) [10], микрокристаллические
дендриты, нано- и микроразмерные волокна [4, 7–9, 12]. Наибольшее распростране-
ние для электроосаждения и электрорафинирования кремния получили расплавы на
основе систем KF–KCl, в которые добавляют K2SiF6 и SiO2 [5–11]. Несмотря на воз-
можность относительно простого отделения полученного кремния от водораствори-
мого электролита (KF–KCl), применение таких расплавов сопровождается разруши-
тельным воздействием KF на материалы электролизера, требует относительно высо-
кой рабочей температуры процесса (690–780°С) и, как результат, характеризуется
низкой термической устойчивостью соединений кремния в расплаве. Также необхо-
димо удаление примесей типа Н2О, НF из KF при подготовке расплавленной смеси
KF–KCl.

Для снижения агрессивности электролита и температуры процесса, а также с целью
повышения чистоты получаемого кремния могут быть использованы электролиты на
основе легкоплавких хлоридов щелочных металлов.

В данной работе исследована возможность электроосаждения кремния из распла-
вов на основе легкоплавкой системы LiCl–KCl–CsCl с добавкой K2SiF6 при темпера-
турах 480–550°С.

Эвтектика LiCl–KCl–CsCl с температурой плавления около 260°С [21] ранее была
использована для получения аммиака [22], электроосаждения лантаноидов [23] и
электрорафинирования урана [24].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Приготовление расплавов
Расплавы LiCl–KCl–CsCl для электрохимических измерений и электролизных ис-

пытаний готовили из индивидуальных реагентов LiCl квалификации х. ч., KCl квали-
фикации х. ч. и CsCl квалификации о. с. ч. (АО “Вектон”, Россия, СПб), которые на-
гревали в условиях вакуума, плавили в атмосфере аргона и затем подвергали зонной
перекристаллизации [25]. Полученные хлориды после зонной перекристаллизации
смешивали в заданных пропорциях в аргоновом перчаточном боксе (ЗАО “Спектро-
скопические системы”, Россия) с контролируемым содержанием примесей (влага и
кислород – до 0.1 ppm) и переплавляли в стеклоуглеродном тигле при температуре
800°С. Состав полученной солевой смеси контролировали путем спектрального ана-
лиза образца смеси и по значению температуры ликвидуса расплава, которую опреде-
ляли термическим анализом и методом дифференциальной сканирующей калоримет-
рией (ДСК) на синхронном термоанализаторе STA 449F1 Jupiter (NETZSCH, Германия).

В качестве кремнийсодержащей добавки использовали K2SiF6 квалификации х. ч.
(АО “Вектон”, Россия), который предварительно очищали от кислородсодержащих
примесей и влаги HF-фторированием: K2SiF6 смешивали с NH4F, поэтапно нагревали
до 450°С и выдерживали при данной температуре в течение 6 ч [10]. Очищенный
K2SiF6 хранили в перчаточном боксе и добавляли в расплав LiCl–KCl–CsCl непосред-
ственно перед измерениями. Время и полноту растворения навески K2SiF6 определя-
ли в отдельных экспериментах по изменению содержания кремния после ее загрузки в
расплав.

Экспериментальная установка
Эксперименты проводили в перчаточном боксе с атмосферой аргона в герметичной

кварцевой реторте, которую размещали в печи сопротивления. Схема реторты указана
на рис. 1.
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Стеклоуглеродный тигель 6 с исследуемым электролитом размещали на дне кварце-
вой реторты 4, которую закрывали фторопластовой крышкой со штуцерами 3, в кото-
рых при помощи резиновых пробок 2 крепили термопару 1, стеклоуглеродный рабо-
чий электрод 7, кремниевый противоэлектрод 9 и кремниевый квазиэлектрод
сравнения 8. Фотографии электродов приведены на рис. 2. Токоподводы к рабочему
электроду и противоэлектроду, а также потенциалосъемник электрода сравнения вы-
полняли из молибденовых стержней диаметром 3 мм, которые экранировали кварце-
выми трубками для защиты от вероятных возгонов солей.

Температуру печи и расплава задавали и контролировали при помощи термопары
S-типа, терморегулятора “Варта ТП-703” и термопарного модуля USB-ТС01 (National
Instruments, США).

Электрохимические измерения

Параметры и закономерности электроосаждения кремния из исследуемого распла-
ва исследовали методом циклической вольтамперометрии, после чего проводили
электроосаждение кремния на стеклоуглероде в потенциостатическом режиме. Для
измерений и электролиза использовали потенциостат-гальваностат AutoLAB 302N
c ПО Nova 1.11 (The Metrohm, Нидерланды) с пределом по току 1 А. С целью определе-

Рис. 1. Схема экспериментальной ячейки: 1 – термопара; 2 – пробки из вакуумной резины; 3 – фторопла-
стовая крышка; 4 – кварцевая реторта; 5 – уровень расплава внутри стакана; 6 – стеклоуглеродный тигель;
7 – рабочий электрод (стеклоуглерод); 8 – электрод сравнения (Si); 9 – вспомогательный электрод (Si); 10 –
молибденовые токоподводы; 11 – расплав.
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ния и компенсации омического падения напряжения измерительной цепи использо-
вали процедуру прерывания тока (I-Interrupt).

Анализ катодных осадков

После проведения электролиза осадки извлекали из расплава, остужали и затем очи-
щали от электролита путем многократной промывки в дистиллированной воде в условиях
ультразвукового диспергирования с использованием диспергатора SONOPULS UW
mini 20 (Bandelin Electronic GmbH, Германия). Содержание кремния, основных и
примесных элементов в расплаве до и после электрохимических измерений и электро-
лиза определяли спектрально-эмиссионным методом с использованием спектрометра
iCAP 6300 Duo (Thermo scientific, США). Структуру и элементный состав катодного
осадка определяли на сканирующем электронном микроскопе Tescan Vega 4LMS
(TESCAN, Чехия).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Результаты хроновольтамперных измерений

Предварительные электрохимические измерения и попытки электроосаждения
кремния были проведены из расплава эвтектического состава (мас. %) 30.3LiCl–
15.3KCl–54.4CsCl с добавкой 1 мас. % K2SiF6 (0.13 мас. % кремния) при температуре
300–350°С, однако плотность тока электроосаждения кремния в данной системе не
превышала 1 мА/см2, а содержание кремния в расплаве после электролиза составило
0.02 мас. %. Такой результат может быть обусловлен относительной термической
устойчивостью K2SiF6 и низкими константами скоростей обменных реакций K2SiF6
с компонентами расплава при 300°С.

Рис. 2. Электроды для исследования: а – стеклоуглеродный рабочий электрод в графитовой втулке; б –
кремниевый противоэлектрод; в – кремниевый квазиэлектрод сравнения.

a б в
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Для повышения усвоения кремния хлоридным расплавом следующие серии изме-
рений были выполнены в расплаве с добавкой фтор-ионов, а также в расплаве с повы-
шенным содержанием катионов щелочного металла большего радиуса (цезия), кото-
рые увеличивают комплексообразующую способность кремния (энергию связей в

комплексных анионах ) [26]. А именно,
– в расплаве эвтектического состава (мас. %) 30.3LiCl–15.3KCl–54.4CsCl с добавками

1 мас. % LiF и 0.05 мас. % K2SiF6 при повышенной температуре (480°С);
– в расплаве (мас. %) 8.7LiCl–9.8KCl–81.5CsCl (tликв = 436°С) с добавкой 1.17 мас. %

K2SiF6 при температуре 550°С.
На рис. 3 показаны циклические хроновольтамперограммы, характеризующие ки-

нетику электроосаждения и электроокисления кремния на стеклоуглероде в расплаве
LiCl–KCl–CsCl–LiF–K2SiF6 при температуре 480°С и скорости развертки потенциала
от 0.01 до 1 В/с.

Электровосстановление ионов кремния начинается при потенциалах отрицатель-
нее –0.1 В относительно потенциала кремниевого квазиэлектрода сравнения, при
этом в области потенциалов около –0.3 В формируется один четкий пик электровос-
становления. При увеличении скорости развертки потенциала с 0.01 до 1 В/с потенци-
ал пика электровосстановления ионов кремния смещается с –0.25 до –0.34 В. Это ука-
зывает на то, что исследуемый катодный процесс не является электрохимически обра-
тимым. На анодной ветви хроновольтамперограмм имеется один четкий пик
электроокисления кремния, потенциал которого при повышении скорости развертки
смещается в область положительных значений.

Из представленных зависимостей можно предположить, что электроосаждение
кремния протекает в одну стадию по реакции (1):

(1)

MeFz
x

−

4 0Si 4е Si .+ −+ →

Рис. 3. Циклические хроновольтамперограммы на стеклоуглероде в расплаве (мас. %) 30.3LiCl–15.3KCl–
54.4CsCl–1LiF–0.05K2SiF6 при 480°С и скоростях развертки потенциала от 0.01 до 1.0 В/с.
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На рис. 4 показаны циклические хроновольтамперограммы, характеризующие ки-
нетику электроосаждения и электроокисления кремния на стеклоуглероде в расплаве
LiCl–KCl–CsCl–K2SiF6 при температуре 550°С и скорости развертки потенциала от
0.01 до 1.5 В/с.

Электровосстановление ионов кремния начинается при потенциалах отрицатель-
нее –0.3 В относительно потенциала кремниевого квазиэлектрода сравнения. При
увеличении скорости развертки потенциала с 0.1 до 1.5 В/с потенциал пика электро-
восстановления ионов кремния смещается от –0.42 до –0.5 В. Это указывает на то, что
исследуемый процесс не является электрохимически обратимым, при этом электро-
осаждение кремния протекает в одну стадию по реакции (1).

Оценка коэффициента диффузии ионов кремния

На основании проведенных электрохимических измерений были оценены коэффи-
циенты диффузии ионов кремния по уравнениям для обратимого процесса с осажде-
нием твердого осадка и необратимого электрохимического процесса [27]:

(2)

(3)

где: z – число электронов, z = 4; α – коэффициент переноса заряда; F – число Фара-
дея, F = 96485 Кл/моль; DSi – коэффициент диффузии ионов кремния, см2/с; Ip – пик

катодного тока, А; S – площадь электрода, см2;  – мольная концентрация ионов

3 2 1 2 1 2 1 2
p 0.611 ( ) ( ) ,I zF RT ScD−= ⋅ ν

1 2 1 2 1 2 1 2
p 0.496 ( ) ( ) ,I zF zF RT ScD−= ⋅ α ⋅ ν

o
SiС

Рис. 4. Циклические хроновольтамперограммы на стеклоуглероде в расплаве (мас. %) 8.7LiCl–9.8KCl–
81.5CsCl–1.17K2SiF6 при 550°С и скоростях развертки потенциала от 0.01 до 1.5 В/с.
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кремния, моль/см3; ν – скорость развертки потенциала, В/с; R – универсальная газо-
вая постоянная, R = 8.314 Дж/(К · моль); Т – температура, К.

Мольную концентрацию ионов кремния рассчитывали по формуле  = ωiρ/Mi,
где ωi – массовая доля K2SiF6; ρ – плотность расплава, г/см3; Мi – молярная масса
K2SiF6, г/моль.

Результаты оценки приведены в табл. 1. Значения коэффициентов диффузии, оце-
ненные по уравнению (3), составили 3.2 · 10–5 и 7.2 · 10–6 см2/с при температуре 480
и 550°С, соответственно. Там же для сравнения приведены значения коэффициентов
диффузии ионов кремния в расплаве KF–KCl–K2SiF6 при 750°С.

Стоит отметить, что значения коэффициентов диффузии оценены для процесса,
протекающего в условиях диффузионных затруднений, хотя отсутствие обратимости
исследуемого процесса может быть связано с замедленным разрядом кремния из
прочных кремнийсодержащих комплексных анионов, а также замедленными химиче-
скими реакциями в расплаве.

Электролизные испытания

На основании электрохимических измерений для электроосаждения кремния из
расплавов LiCl–KCl–CsCl–LiF–K2SiF6 и LiCl–KCl–CsCl–K2SiF6 были выбраны сле-
дующие параметры: потенциостатический электролиз при потенциале –0.4 В относи-
тельно потенциала кремниевого квазиэлектрода сравнения и температуре от 480 до
550°С.

На рис. 5 представлены микрофотографии осадка кремния, полученного на стекло-
углеродном электроде в результате 10-часового электролиза расплава 30.3LiCl–
15.3KCl–54.4CsCl–1LiF с добавкой 0.05K2SiF6. Видно, что полученный кремний
представлен дендритами разветвленной формы длиной 10–20 мкм и толщиной 0.5–
2 мкм.

На рис. 6 представлены SEM-микрофотографии осадка кремния, полученного на
стеклоуглеродном электроде в результате 3-часового электролиза расплава 8.7LiCl–
9.8KCl–81.5CsCl с добавкой 1.17K2SiF6. В данном случае были получены упорядочен-
ные волокна кремния воспроизводимой структуры с толщиной от 1 до 10 мкм.

Таким образом, полученные в работе результаты указывают на принципиальную
возможность использования легкоплавких расплавов на основе системы LiCl–KCl–
CsCl с добавками K2SiF6 для электролитического получения дендритов и волокон
кремния с управляемой структурой.

o
SiС

Таблица 1. Коэффициенты диффузии ионов кремния в расплавах на основе систем LiCl–KCl–
CsCl и KF–KCl

Расплав, мас. % , 
моль/см3 t, °С ρ, г/см3

DSi, см2/с

ур. (2) ур. (3)

30.3LiCl–15.3KCl–54.4CsCl–1LiF + 
+ 0.05K2SiF6

5.43 · 10–6 480 2.37 [28] 8.22 · 10–6 3.2 · 10–5

8.7LiCl–9.8KCl–81.5CsCl + 1.17K2SiF6 1.42 · 10–4 550 2.65 [28] 2.4 · 10–6 7.2 · 10–6

60.4KF–38.8KCl + 0.8K2SiF6 6.65 · 10–5 750 1.83 2.4 · 10–6 [2] 5.5 · 10–6 [2]

o
SiC
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ВЫВОДЫ

В работе изучена возможность применения систем LiCl–KCl–CsCl–LiF–K2SiF6 и
LiCl–KCl–CsCl–K2SiF6 для электролитического получения кремния. Методом цик-
лической вольтамперометрии изучена кинетика электровосстановления ионов крем-
ния на стеклоуглероде при температуре 480–550°С. На основании полученных резуль-

Рис. 5. Микрофотографии осадка кремния, полученного на стеклоуглероде при электролизе расплава (мас. %)
30.3LiCl–15.3KCl–54.4CsCl–1LiF–0.05K2SiF6. Температура 480°С, длительность – 10 ч.

10 мкм

Рис. 6. Микрофотографии осадка кремния, полученного на стеклоуглероде при электролизе расплава (мас. %)
8.7LiCl–9.8KCl–81.5CsCl–1.17K2SiF6. Температура 550°С, длительность – 3 ч.

a б100 мкм 10 мкм
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татов показано, что исследуемый процесс протекает в одну 4-х электронную стадию и
не является электрохимически обратимым, поскольку при повышении скорости раз-
вертки потенциала потенциал пика электровосстановления ионов кремния смещается
в область отрицательных значений.

По результатам электрохимических измерений оценены коэффициенты диффузии
ионов кремния в расплавах на основе системы LiCl–KCl–CsCl, которые составили
3.2 · 10–5 и 7.2 · 10–6 см2/с при температуре 480 и 550°С соответственно, а также выбра-
ны условия электроосаждения кремния.

В потенциостатическом режиме (при потенциале –0.4 В относительно потенциала
кремниевого квазиэлектрода сравнения) проведено электроосаждение кремния из
расплавов LiCl–KCl–CsCl–LiF–K2SiF6 и LiCl–KCl–CsCl–K2SiF6 при температуре
480 и 550°С, соответственно. В результате были получены осадки кремния в виде
дендритов и волокон, в том числе, с воспроизводимой структурой.

Работа выполнена в рамках соглашения № 075-03-2020-582/1 от 18.02.2020 (номер
темы 0836-2020-0037). Спектральный анализ и дифференциальная сканирующая ка-
лориметрия образцов электролитов были выполнены с использованием оборудования
и методик ЦКП “Состав вещества” Института высокотемпературной электрохимии
УрО РАН.
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ELECTRODEPOSITION OF SILICON FROM THE MELTS
BASED ON THE LOW-MELTING SYSTEM LiCl–KCl–CsCl

О. B. Pavlenko1, 2, Y. А. Ustinova1, S. I. Zhuk1, 2, A. V. Suzdaltsev1, 2, Yu. P. Zaikov1, 2

1Ural Federal University, Yekaterinburg, Russia
2The Institute of High-Temperature Electrochemistry of the UB RAS, Yekaterinburg, Russia

In this work, the possibility of using the systems LiCl–KCl–CsCl–LiF–K2SiF6 and LiCl–
KCl–CsCl–K2SiF6 for the electrolytic production of silicon has been studied. The kinetics
of silicon electrowinning on glassy carbon at a temperature of 480–550°C has been studied
by voltammetry. It was found that silicon electrodeposition under experimental conditions
proceeds in one 4-electron stage and is not electrochemically reversible. Based on the results of
electrochemical measurements, the diffusion coefficients of silicon ions in melts based on the
LiCl–KCl–CsCl system were estimated, which amounted to 3.2 · 10–5 and 7.2 · 10–6 cm2/s at
temperatures of 480 and 550°C, respectively, and the conditions silicon electrodeposition. The
structure and morphology of silicon deposits obtained under potentiostatic conditions have
been investigated. It is shown that with a decrease in the concentration of lithium chloride in
the melt, silicon precipitates form from dendrites to fibers.

Keywords: silicon, melt, voltammetry, electrowinning, electrodeposition, electrolysis, den-
drites, fibers
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Электроосаждение бора и боридов из легкоплавких оксидно-фторидных расплавов
на основе системы KF–AlF3–Al2O3 с добавкой B2O3 представляется актуальным с
точки зрения разработки способов нанесения смачиваемых алюминием боридных
покрытий на графитовые катодные подины электролизера для производства алюми-
ния. Методами хроновольтамперометрии и хронопотенциометрии изучены некото-
рые закономерности электровосстановления бора и алюминия на вольфрамовой
подложке из легкоплавкого расплава KF–AlF3–Al2O3–B2O3 при температуре 750°С.
Исследовано влияние условий поляризации на кинетические параметры электро-
восстановления борсодержащих ионов из исследуемых расплавов в стационарных и
нестационарных условиях. Показано, что электровосстановление борсодержащих
ионов до элементарного бора протекает при потенциале на 0.6 В положительнее по-
тенциала начала электровосстановления алюминийсодержащих ионов, при этом
присутствие электроосажденного бора способствует электровосстановлению алю-
минийсодержащих ионов с деполяризацией около 0.3 В. Электроосаждение бора яв-
ляется электрохимически обратимыми и протекает в условиях замедленной диффу-
зии электроактивных ионов к катоду. Электроосаждение алюминия на поверхности
бора в виде борида алюминия является электрохимически обратимым только при
высоких скоростях развертки потенциала. При добавлении B2O3 в расплав KF–
AlF3–Al2O3 на зависимостях релаксации потенциала после катодной поляризации
появляются площадки устойчивого значения потенциала при –1.1 В, характерные
для хорошо сцепленного с подложкой катодного осадка. На основании полученных
результатов предложены условия электроосаждения бора и смачиваемых алюмини-
ем боридных покрытий из расплавов на основе легкоплавкой системы KF–AlF3–
Al2O3.

Ключевые слова: алюминий, бор, боридное покрытие, электроосаждение, оксидно-
фторидный расплав, KF–AlF3
DOI: 10.31857/S0235010622010030

ВВЕДЕНИЕ

Одним из основных факторов, определяющих срок службы и энергоэффективность
электролизеров для производства алюминия, является проникновение электролита в
катодные графитовые подины (токоподводы к алюминиевому катоду) электролизера
на межфазных границах алюминий–подина–электролит [1]. Для снижения скорости
или полного устранения этого явления предлагаются способы механического и элек-
тролитического нанесения покрытий на графит, смачиваемых алюминием. Преиму-
щественно внимание уделяется нанесению покрытий из боридов тугоплавких эле-
ментов [1–6], причем наиболее эффективными можно считать способы нанесения
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покрытий из расплавов для электролитического производства алюминия (NaF–AlF3–
Al2O3, KF–AlF3–Al2O3) непосредственно в ходе пуска электролизера [5, 6], поскольку
дополнительные операции охлаждения и нагрева графитовых подин с покрытием мо-
гут привести к возникновению напряжений внутри покрытия и его разрушению.

Электровосстановление борсодержащих ионов из расплавленных солей (KCl, KCl–KF,
NaCl–KCl, NaCl–KCl–CsCl, NaCl–KCl–NaF, LiF–NaF–KF, MgF2–NaF–LiF и др.)
при температуре от 375 до 900°С с борсодержащими добавками (преимущественно
KBF4, B2O3) было исследовано в рамках разработки способов получения бора, борид-
ных порошков и покрытий [7–18]. Несмотря на агрессивность фторидсодержащих си-
стем и необходимость использования инертной атмосферы, электроосаждение из рас-
плавленных солей считается одним из самых эффективных методов получения эле-
ментарного бора ввиду относительной простоты исполнения, низкой стоимости
реагентов, а также возможности управления морфологией и чистотой бора [7]. К на-
стоящему времени изучены закономерности электроосаждения бора и подобраны
условия электролитического получения бора из разных расплавленных смесей на
опытно-промышленных установках. Так, в работе [19] была выполнена серия экспе-
риментов по электроосаждению бора при температуре от 450 до 570°C в электролизе-
рах с загрузкой до 25 кг электролита и силой тока от 200 до 260 А. В качестве электро-
лита выбрана оптимальная с точки зрения экологичности система KCl–KBF4 с добав-
кой от 8 до 23 мас. % B2O3 в качестве источника бора. В результате экспериментов
были получены порошки бора чистотой 95.6% при катодном выходе по току 85–89%.

Электролитическое нанесение боридных покрытий на графитовые подины элек-
тролизеров для производства алюминия требует отдельного внимания, поскольку па-
раметры их электроосаждения могут существенно отличаться от параметров, приве-
денных в работах [7–19]. Следовательно, необходимы данные о закономерностях
электроосаждения бора из используемых и предлагаемых расплавов для производства
алюминия. В частности, это касается легкоплавких оксидно-фторидных расплавов на
основе системы KF–AlF3–Al2O3, активно исследуемых в последнее время для элек-
тролитического производства алюминия и его лигатур [20–23].

В данной работе методами хроновольтамперометрии и хронопотенциометрии изу-
чены основные закономерности катодного процесса на вольфраме в расплаве KF–
AlF3–Al2O3–B2O3 при температуре 750°С. Для изучения закономерностей катодных
процессов вместо углерода был выбран вольфрам с целью исключения влияния обра-
зования B4C на исследуемый процесс.

ЭКСПЕРИМЕНТ

Приготовление расплавов
Измерения проводили в расплаве KF–AlF3 с мольным отношением [KF]/[AlF3] =

= 1.3 моль/моль и добавками Al2O3 и B2O3. Расплавы готовили с использованием ин-
дивидуальных солей KF⋅HF, NaF, AlF3 и NH4F квалификации х. ч. (производство
ОАО “Вектон”), которые были максимально очищены от примесных элементов и вла-
ги по ранее описанной методике [23]. Чистый KF получали путем термического разло-
жения KF·HF нагреванием соли в течение 12 ч до температуры 900°С, что позволило
попутно удалить оксидные примеси взаимодействием с образующимся HF. Удаление
оксидных примесей из AlF3 производили путем его выдержки в смеси с избыточным
количеством NH4F в течение 6–8 ч при 450–500°C. Для удаления электроположитель-
ных (по отношению к алюминию) примесей расплавы подвергали потенциостатиче-
скому электролизу в течение 2-х часов при потенциале графитового катода 1.2 В отно-
сительно потенциала CO/CO2 электрода сравнения [24].
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В приготовленные по данной методике расплавы загружали Al2O3 и B2O3, причем
последний предварительно прокаливали при температуре 300°С. Измерения проводи-
ли спустя 1 ч после добавки B2O3 с целью установления равновесной концентрации
борсодержащих электроактивных ионов в исследуемом расплаве [25].

Методика измерений

Электрохимические измерения проводили в трех-электродной ячейке из плотного
графита на воздухе (рис. 1). Электролит массой 150 г загружали в графитовый тигель
ячейки, который в защитном алундовом контейнере размещали в печи сопротивления
и нагревали до рабочей температуры (750°С). Температуру в печи сопротивления зада-
вали и поддерживали в пределах ±2°С при помощи термопары S-типа и терморегуля-
тора “Варта ТП 703”. После достижения рабочей температуры в расплав погружали
рабочий электрод и электрод сравнения.

Рис. 1. Схема измерительной установки: 1 – пробка из вакуумной резины, 2, 14 – алундовые трубки, 3 –
графитовый потенциалосъемник электрода сравнения CO/CO2, 4 – пористый алундовый чехол, 5 – графи-
товый тигель, 6 – защитный слой, 7 – пористый графитовый чехол, 8 – алундовый контейнер, 9 – исследу-
емый расплав, 10 – графитовый порошок, 11 – токоподвод к противоэлектроду, 12 – рабочий электрод,
13 – термопара.
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При измерениях в качестве рабочих электродов использовали полупогруженные
стержни из вольфрама диаметром 1 мм, экранированные алундовыми трубками,
функцию противоэлектрода выполнял графитовый тигель, подвод тока к которому
осуществляли через дно при помощи нихромового стержня. Потенциал рабочего
электрода измеряли относительно потенциала CO/CO2 электрода сравнения [24]. Из-
мерения проводили методами хроновольтамперометрии и хронопотенциометрии с
использованием потенциостата/гальваностата AutoLab 320N и ПО NOVA 1.11 (The
MetrOhm, Нидерланды). Омическое падение напряжения в измерительной цепи
определяли процедурой “I-Interrupt” с целью компенсации.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Хроновольтамперометрия в расплавах KF–AlF3–Al2O3 и KF–AlF3–Al2O3–B2O3

Для установления влияния добавки B2O3 на кинетику катодного процесса были по-
лучены хроновольтамперограммы в расплавах KF–AlF3–Al2O3 и KF–AlF3–Al2O3–
B2O3 при температуре 750°С и прочих равных условиях. На рис. 2 приведены хроно-
вольтамперограммы, полученные на вольфраме в расплаве KF–AlF3–(1 мас. %)Al2O3
без добавки и с добавкой 0.5 мас. % B2O3. На хроновольтамперограмме для расплава
без B2O3 отмечается слабый пик при потенциале около –0.9 В, связанный с электро-
осаждением алюминия в виде интерметаллидного соединения Al–W, а в области по-
тенциалов отрицательнее –1.4 В начинается электровосстановление алюминия с фор-
мированием пика Al при потенциале около –1.8 В. На анодной ветви хроновольтампе-
рограмм наблюдается пик Al' окисления сложной формы, связанный с растворением

Рис. 2. Хроновольтамперограммы, полученные на вольфраме в расплаве KF–AlF3–(1 мас. %) Al2O3 с содер-

жанием 0 и 0.5 мас. % B2O3. Температура 750°С, скорость развертки потенциала 0.1 В/с.
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разных форм восстановленного алюминия. Аналогичные вольтамперные зависимости
были получены ранее в работах [20, 26].

При добавлении B2O3 в расплав KF–AlF3–Al2O3 на хроновольтамперограммах в об-
ласти потенциалов положительнее потенциала начала электровосстановления алюми-
ния появляются дополнительные пики, обусловленные электровосстановлением бор-
содержащих ионов. Можно предположить, что начало электровосстановления эле-
ментарного бора фиксируется при потенциале отрицательнее –0.8 В, при этом в
области потенциалов около –1.1 В формируется пик B. Второй катодный пик Al–B
при –1.5 В, вероятнее всего, связан с электровосстановлением алюминийсодержащих
ионов на поверхности электроосажденного бора с деполяризацией, вызванной обра-
зованием интерметаллидного соединения AlB2 [27]. На анодной ветви хроновольтам-
перограмм можно отметить три четких пика при потенциале –1.55, –1.25 и –0.8 В,
связанные с окислением алюминия (Al'), бора из AlB2 (Al") и элементарного бора (B'),
соответственно.

Для определения характера затруднений исследуемого процесса были получены
хроновольтамперограммы на вольфраме в расплаве KF–AlF3–(1 мас. % Al2O3) с до-
бавкой 0.5 мас. % B2O3 при температуре 750°С в диапазоне скоростей развертки потен-
циала от 0.01 до 2 В/с (рис. 3). Для анализа потенциалы (Ep) и плотности (ip) токов пи-
ков B и Al–B при разных скоростях развертки потенциала (ν) и ее натурального лога-
рифма (lnν) сведены в табл. 1. При повышении скорости развертки потенциала токи
обоих пиков повышаются пропорционально квадратному корню развертки потенциа-
ла, причем зависимость ip–ν1/2 пересекает начало координат. Потенциал пика элек-
тровосстановления борсодержащих ионов B остается практически постоянными, в то

Рис. 3. Хроновольтамперограммы, полученные на вольфраме в расплаве KF–AlF3–(1 мас. %)Al2O3 с добав-

кой 0.5 мас. % B2O3 при температуре 750°С и скоростях развертки потенциала от 0.01 до 2 В/с.
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время как потенциал пика Al–B становится постоянным лишь при скоростях разверт-
ки потенциала 0.5 В/с и выше (рис. 4). Постоянство потенциала пика процесса B
на его электрохимическую обратимость, а вид зависимостей ip–ν1/2 характерен для
процессов, протекающих в условиях диффузионных ограничений [28]. Также стоит
отметить, что повышение скорости развертки потенциала выше 0.5 В/с приводит к
появлению на хроновольтамперограммах пика B–W при потенциале около –0.5 В,
связанного с электровосстановлением бора и/или алюминия с образованием воль-
фрамсодержащих интерметаллидных соединений [27].

Таблица 1. Кинетические параметры катодных процессов в расплаве KF–AlF3–(1 мас. %)Al2O3
с добавкой 0.5 мас. % B2O3 при температуре 750°С

ν, В/с ln(ν) ν1/2, (В/с)1/2
Пик B Пик Al–B

Ep, В ip, А/см2 Ep, В ip, А/см2

0.01 –4.61 0.10 – – –1.48 0.32

0.05 –3.00 0.22 –1.21 0.33 –1.47 0.47

0.1 –2.30 0.32 –1.22 0.41 –1.50 0.60

0.3 –1.20 0.55 –1.21 0.71 –1.54 1.10

0.5 –0.69 0.71 –1.21 0.89 –1.59 1.41

1 0.00 1.00 –1.20 1.23 –1.60 1.82

2 0.69 1.41 –1.21 1.77 –1.60 2.29

Рис. 4. Зависимости ip–ν1/2 и Ep–lnν, характеризующие катодные процессы на вольфраме в расплаве KF–
AlF3–(1 мас. %)Al2O3 с добавкой 0.5 мас. % B2O3 при температуре 750°С и скоростях развертки потенциала

от 0.01 до 2 В/с.
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Хронопотенциометрия в расплавах KF–AlF3–Al2O3 и KF–AlF3–Al2O3–B2O3

На рис. 5 приведены хронопотенциограммы, полученные на вольфраме в расплаве
KF–AlF3–(1 мас. %)Al2O3 без добавки и с добавкой 0.5 мас. % B2O3 при температуре
750°С в зависимости от величины импульса катодной плотности тока. Хронопотен-
циограммы, полученные в расплаве KF–AlF3–Al2O3 при величине импульсов катод-
ной плотности тока 0.077 и 0.192 А/см2, характеризуются изменением потенциала ка-
тода на стационарное значение в области около –1.6 В и относительно быстрым
(в пределах 25 с) спадом потенциала до равновесного значения после отключения то-
ка. При величине импульсов катодной плотности тока выше 1 А/см2 наблюдается по-
явление площадки потенциала устойчивого выделения калия при –2.8 В, причем по-
сле отключения тока потенциал катода более 50 с составлял около –1.5 В, что отрица-
тельнее термодинамического значения разности потенциалов между алюминиевым и
газовым CO/CO2 электродом (–1.32 В) при температуре измерений [24]. Это может
быть обусловлено присутствием калия в сформированном катодном осадке.

При добавлении B2O3 в расплав KF–AlF3–Al2O3 на хронопотенциограммах при от-
ключении тока наблюдаются дополнительные перегибы и площадка относительно
устойчивого потенциала катода при значении около –1.1 В, связанная с замедленным
растворением компонентов катодного осадка, хорошо сцепленного с подложкой. Та-
ким образом, результаты хронопотенциометрических измерений согласуются с хро-
новольтамперными зависимостями и указывают на стабильное присутствие борсодер-
жащих электроактивных ионов в исследуемом расплаве.

Параметры электроосаждения бора и боридов из расплава KF–AlF3–Al2O3–B2O3

На основании полученных результатов можно сделать следующие заключения от-
носительно параметров электроосаждения бора и боридных покрытий из расплава
KF–AlF3–Al2O3–B2O3 ([KF]/[AlF3] = 1.3 моль/моль) при температуре 750°С.

1) Бор из исследуемого расплава рекомендуется электролитически осаждать при
потенциале примерно на 0.6 В положительнее потенциала электровосстановления
алюминия;

Рис. 5. Хронопотенциограммы, полученные на вольфраме в расплаве KF–AlF3–(1 мас. %)Al2O3 с добавкой

0.5 мас. % B2O3 при температуре 750°С и импульсах катодной плотности тока от 0.08 до 1.92 А/см2.
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2) Боридное покрытие (предположительно состава AlB2) при ведении электролиза
исследуемого расплава в потенциостатическом режиме при потенциале катода на 0.3 В
положительнее потенциала электровосстановления алюминия;

3) При выбранном содержании B2O3 процесс электроосаждения бора может проте-
кать в диффузионном режиме, что будет способствовать осаждению компактных сло-
ев бора и боридов.

Для подтверждения вышенаписанных положений в дальнейшем будут проведены
эксперименты по электроосаждению бора и боридных покрытий из исследуемых рас-
плавов. Предполагаем, что при изменении материала подложки на графит, а также из-
менении состава (мольное отношение [KF]/[AlF3], добавки NaF, содержание Al2O3 и
B2O3) и температуры расплава вышеуказанные условия электроосаждения бора и бо-
ридов могут измениться, однако основные закономерности должны сохраняться.

Возможность электроосаждения боридного покрытия на графите из исследуемых
расплавов была показана в работе [29], где был предложен способ нанесения защитно-
го покрытия на катоды электролизера для получения алюминия, включающий элек-
троосаждение бора и алюминия из расплавов на основе системы KF–AlF3 содержаще-
го добавки B2O3 и Al2O3 при температуре от 700°С.

Пример покрытия и осажденного на нем алюминия по заявленному способу приве-
ден на рис. 6.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе методами хроновольтамперометрии и хронопотенциометрии изучены за-
кономерности электровосстановления бора и алюминия на вольфрамовой подложке
из легкоплавкого расплава KF–AlF3–Al2O3–B2O3 при температуре 750°С. Показано,
что при добавлении 0.5 мас. % B2O3 в расплав KF–AlF3–(1 мас. %)Al2O3, на вольтам-
перограммах появляются дополнительные пики при потенциале на 0.6 и 0.3 В поло-
жительнее потенциала электровосстановления алюминийсодержащих ионов, связан-
ные с электроосаждением элементарного бора и алюминия на поверхности бора, со-
ответственно. На зависимостях релаксации потенциала вольфрамового катода после

Рис. 6. Микрофотографии графитового катода с защитным боридным покрытием (1) и осажденным на нем
алюминием (2), полученными при электролизе расплава KF–NaF–AlF3–Al2O3–B2O3 при температуре

780°С [29].

1 2

Гр
аф

ит
по

кр
ы

ти
е

см
ол

а

Гр
аф

ит
 с

по
кр

ы
ти

ем

A
l

200 мкм 5 мкм



69КАТОДНЫЕ ПРОЦЕССЫ В РАСПЛАВЕ KF–AlF3–Al2O3–B2O3

катодной поляризации в расплаве KF–AlF3–Al2O3 после добавки B2O3 появляются
площадки устойчивого значения потенциала при –1.1 В относительно газового
CO/CO2 электрода, характерные для хорошо сцепленного с подложкой катодного
осадка.

На основании анализа зависимостей ip–ν1/2 и Ep–lnν сделаны следующие выводы
относительно механизма исследуемых процессов. Электровосстановление борсодер-
жащих ионов с образованием бора на катоде является электрохимически обратимыми
и протекают в условиях замедленной диффузии электроактивных ионов к катоду, в то
время как электровосстановление алюминийсодержащих ионов на поверхности бора
является аналогичным лишь при высоких скоростях развертки потенциала (0.5 В/с и
выше).

На основании полученных результатов предложены условия электроосаждения бо-
ра и смачиваемых алюминием боридных покрытий из расплавов на основе легкоплав-
кой системы KF–AlF3–Al2O3. А именно, электроосаждение бора и боридных покры-
тий из расплава KF–AlF3–Al2O3–B2O3 ([KF]/[AlF3] = 1.3 моль/моль) при температуре
750°С рекомендуется вести при потенциалах на 0.6 и на 0.3 В положительнее потенци-
ала электровосстановления алюминия. Приведен пример боридного покрытия на гра-
фитовом катоде, электроосажденного из расплава на основе системы KF–AlF3 с до-
бавками Al2O3 и B2O3 с учетом результатов электрохимических измерений.
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CATHODE PROCESSES IN THE KF–AlF3–Al2O3–B2O3 MELT

A. A. Filatov1, 2, A. V. Suzdaltsev1, 2, Yu. P. Zaikov1, 2

1Institute of High-Temperature Electrochemistry UB RAS, Yekaterinburg, Russia
2Ural Federal University, Yekaterinburg, Russia

Electrodeposition of boron and borides from the low-temperature oxide-fluoride KF–
AlF3–Al2O3-based melts with the addition of B2O3 are relevant from the point of view of the
development of methods for obtaining boride coatings wetted with aluminum onto graphite
cathode led of an electrolytic cell for the production of aluminum. Some regularities of the
electroreduction of boron and aluminum on a tungsten substrate from a low-temperature
KF–AlF3–Al2O3–B2O3 melt at a temperature of 750°C have been studied by the methods
of chronovoltammetry and chronopotentiometry. The effect of polarization conditions on
the kinetic parameters of the electroreduction of boron-containing ions from the investigat-
ed melts under stationary and non-stationary conditions is investigated. It has been shown
that the electroreduction of boron-containing ions to elemental boron occurs at a potential
of 0.6 V more positive than the potential for the electroreduction of aluminum-containing
ions, while the presence of electrodeposited boron promotes the electroreduction of alumi-
num-containing ions with a depolarization of about 0.3 V. In this case, the electrodeposition
of aluminum on the electrodeposited boron in the form of aluminum boride is electrochem-
ically reversible only at high potential sweep rates. When B2O3 is added to the KF–AlF3–
Al2O3 melt, the potential relaxation curves after cathodic polarization appear areas of a sta-
ble potential value at –1.1 V, which are characteristic of a cathode deposit well adhered to
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the substrate. On the basis of the results obtained, the conditions for the electrodeposition of
boron and boride coatings wetted by aluminum from the low-temperature oxide-fluoride
KF–AlF3–Al2O3-based melts with the addition of B2O3 are recommended.

Keywords: aluminum, boron, boride coating, electrodeposition, oxide-fluoride melt, KF–
AlF3
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Зарегистрированы электронные спектры поглощения ионов Yb(II) в расплавах на
основе эквимольной смеси NaCl–KCl (1023 К) и эвтектических смесей 6NaCl–
5KCl–9CsCl (823–1023 K), 3LiCl–2KCl (723–1023 K) и 7LiCl–2KCl–3CsCl (623–1023 K).
Поглощение обусловлено высокоинтенсивными 4f 14 → 4 f 135d1 электронными пе-
реходами. Максимумы полос поглощения находятся в области 360–380 нм. Рассчи-
таны коэффициенты экстинкции ионов Yb(II), проанализировано влияние темпера-
туры, концентрации и катионного состава на положение и интенсивность полос в
электронных спектрах поглощения ионов Yb(II).
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ВВЕДЕНИЕ

Редкоземельные элементы (РЗЭ) получили широкое применение в различных от-
раслях промышленности. Основными методами получения РЗЭ являются металло-
термия и электролиз расплавленных сред. Электрохимическое получение РЗЭ облада-
ет рядом преимуществ, поскольку электрический ток обладает необходимой селек-
тивностью, обеспечивающей эффективное восстановление металлов, и не вносит
посторонних примесей в готовый продукт. Электролитическое рафинирование РЗЭ в
солевых средах по своей технической и экономической эффективности может соста-
вить конкуренцию хорошо себя зарекомендовавшим методам физической очистки
металлов, таким как вакуумный переплав, вакуумная дистилляция и сублимация, зон-
ная плавка. Чистота продукта зависит от ряда факторов: эксплуатационных режимов
электролиза (силы тока, температуры), химической стойкости конструкционных ма-
териалов и оборудования, природы и состава электролита. Электронная спектроско-
пия поглощения позволяет анализировать содержание различных ионных форм РЗЭ
в расплавленных средах.

Обычной степенью окисления ионов РЗЭ в хлоридных расплавах является +3, но
ряд элементов, включая иттербий, способен образовывать устойчивые ионы низшей
степени окисления +2.

Спектроскопические исследования, посвященные солевым расплавленным системам,
содержащим ионы Yb(III), достаточно подробно представлены в литературе [1, 2].
Значительно меньше внимания было уделено электронным спектрам поглощения
(ЭСП) растворов дихлорида иттербия. В работе [3] представлен электронный спектр
поглощения Yb(II) в эвтектическом расплаве 3LiCl–2KCl при температуре 723 K, по-

УДК 546.668.2:544.174.2
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лученный в ходе длительного термического разложения трихлорида иттербия. В спек-
трах присутствовали интенсивные полосы ниже 400 нм, которые были отнесены к по-
глощению ионов Yb(II). Электрохимическое восстановление ионов Yb(III) в расплаве
NaCl–2CsCl при 550°С также привело к заметному увеличению оптической плотно-
сти ниже 580 нм [4]. Однако никаких систематических или количественных исследо-
ваний ЭСП ионов Yb(II) в работах [3, 4] выполнено не было. Целью настоящей рабо-
ты являлась разработка метода приготовления расплавов, содержащих дихлорид ит-
тербия, регистрация ЭСП ионов Yb(II) в хлоридных расплавах различного катионного
состава и анализ влияния температуры на ЭСП.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Все эксперименты по получению солевых смесей, содержащих дихлорид иттербия,
и регистрацию электронных спектров поглощения ионов Yb(II) проводили, в инерт-
ном перчаточном боксе Glovebox Systemtechnik (содержание в атмосфере кислорода
менее 0.0002% и влаги менее 0.00001%), оборудованном двумя шахтными печами,
обычной и оптической.

Принимая во внимание высокую интенсивность спектральных полос, соответству-
ющих разрешенным f–d электронным переходам, для регистрации ЭСП необходимо
было использовать солевые смеси с низкой концентрацией ионов иттербия. Предва-
рительно готовили относительно концентрированную солевую смесь NaCl–KCl–
YbCl2, которую далее использовали для приготовления разбавленных расплавов. В ка-
честве исходной использовали солевую смесь NaCl–KCl–YbCl3 с известным содержа-
нием хлорида иттербия(III), которую смешивали со стехиометрическим количеством
порошка металлического иттербия.

Полученную смесь помещали в танталовый тигель и выдерживали в печи, разогре-
той до 850°С, в течение 40–45 мин. Затем расплав сливали в холодный тигель. В полу-
ченной солевой смеси определяли концентрацию иттербия (фотометрически с Арсе-
назо I) и среднюю степень окисления иттербия (оксидиметрическим титрованием).
В результате был получен солевой плав светло-зеленого цвета с содержанием иттербия
1.032 мас. % и средней степенью окисления иттербия n = 2.004.

Для регистрации ЭСП использовали двухканальный волоконно-оптический спек-
трометр AvaSpec-2048FT-2-SPU (Avantes). Эксперименты проводили в расплавах на
основе эквимольной смеси NaCl–KCl (при 1023 К) и эвтектических смесей 6NaCl–
5KCl–9CsCl (при 823–1023 K), 3LiCl–2KCl (при 723–1023 K) и 7LiCl–2KCl–3CsCl
(при 623–1023 K). Контейнерами служили кварцевые оптические ячейки с толщиной
слоя расплава в оптической части 1 см. Сперва в ячейку помещали чистую соль-рас-
творитель (около 5 г), ячейку помещали в оптическую печь, разогретую до необходи-
мой температуры и после расплавления соли проводили регистрацию фонового сиг-
нала. Далее в ячейку сбрасывали навеску соли NaCl–KCl–YbCl2 (массой 0.01–0.07 г),
расплав перемешивали и проводили регистрацию ЭСП. Операцию введения добавки
соли с дихлоридом иттербия повторяли несколько раз для получения серии спектров
при различных концентрациях Yb(II).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Примеры ЭСП исследованных расплавов, содержащих дихлорид иттербия, приве-
дены на рис. 1. После добавления к расплаву соли-растворителя навески соли, содер-
жащей YbCl2, возрастала оптическая плотность в области 300–500 нм. Спектр состоял
из широкой полосы поглощения с максимумом около 370 нм и слабо выраженного
плеча около 450 нм. Из рис. 1, видно, что добавление новой порции соли, содержащей
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дихлорид иттербия, приводило к увеличению оптической плотности вследствие уве-
личения концентрации ионов Yb(II). Для всех исследованных растворителей цвет рас-
плава, содержащего хлорид иттербия(II), был желтый или желто-оранжевый; с увели-
чением концентрации дихлорида иттербия интенсивность окраски возрастала. Все
исследованные расплавы, содержащие хлорид иттербия(II), сильно поглощают излу-
чение в области 360–380 нм даже при относительно низкой концентрации ионов
Yb(II) (порядка 0.001–0.006 моль/л). Столь высокая интенсивность хорошо согласует-
ся с ожидаемой для f–d электронных переходов [5]. С увеличением концентрации
Yb(II) положение основного максимума в ЭСП для всех исследованных расплавов
смещалось в сторону меньших энергий (рис. 2). Так при повышении концентрации
иттербия с 0.001 до 0.007 моль/л максимум смещался примерно на 15 нм, причем зави-
симость положения максимума от концентрации имела линейный характер.

Рис. 1. Электронные спектры поглощения расплавов, содержащих хлорид иттербия(II): а – 7LiCl–2KCl–
3CsCl, 923 К; б – 3LiCl–2KCl, 923 К; в – 6NaCl–5KCl–9CsCl, 823 К; г – NaCl–KCl, 1023 К. Концентрации
указаны на графиках в моль/л.
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По экспериментальным ЭСП были рассчитаны коэффициенты молярного погло-
щения для всех исследованных расплавов. Коэффициенты экстинкции рассчитывали
для каждого спектра в соответствии с ожидаемой концентрацией ионов иттербия.
Затем значения, полученные в условиях каждого эксперимента, усредняли. Результа-
ты расчетов для различных расплавов и температур представлены на рис. 3. Видно, что
какой-либо однозначной тенденции изменения коэффициентов экстинкции с темпе-
ратурой для исследуемых расплавов не наблюдается, за исключением расплава
6NaCl–5KCl–9CsCl–YbCl2 для которого значения коэффициента молярного погло-
щения монотонно снижаются с увеличением температуры (табл. 1). Следует отметить,
что для всех исследованных расплавов самые низкие значения коэффициентов экс-
тинкции наблюдаются при 1023 К, т.е. наиболее высокой температуре.

На рис. 4 проведено сравнение коэффициентов экстинкции ионов Yb(II) для четы-
рех солей-растворителей: NaCl–KCl, 6NaCl–5KCl–9CsCl, 3LiCl–2KCl и 7LiCl–2KCl–

Рис. 1. Окончание
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Рис. 2. Зависимость положения максимума в ЭСП от концентрации Yb(II) в расплавах различного катион-
ного состава при 1023 К.
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Рис. 3. Влияние температуры на коэффициенты экстинкции ионов Yb(II) в расплавах на основе: a – 7LiCl–
2KCl–3CsCl; б – 3LiCl–2KCl; в – 6NaCl–5KCl–9CsCl; г – NaCl–KCl.

623 K

723 K

823 K

923 K

1023 K

250

300

350

200

150

100

50

0
300 350 400 450 500 550

a

ε,
 л

/(
м

ол
ь 

· с
м

) 723 K

823 K

923 K

1023 K

250

300

400

350

200

150

100

50

0
300 350 400 450 500 550

б

823 K

923 K

1023 K

300
350
400
450

250
200
150
100
50

0
300 350 400 450 500 550

в

ε,
 л

/(
м

ол
ь 

· с
м

)

λ, нм

1023 K

250
300

400
350

500
450

200
150

100
50

0
300 350 400 450 500 550

г

λ, нм



78 ТРОПИН, ВОЛКОВИЧ

3CsCl при 1023 К. Положение основного максимума в ЭСП практически не зависело
от катионного состава расплава, разница составляла не более 10 нм. Явной тенденции
влияния среднего ионного радиуса катионов соли-растворителя на величину коэффи-
циента экстинкции выявлено не было.

Можно отметить рост значений коэффициентов экстинкции с ростом температуры
плавления солевой смеси, от самой легкоплавкой 7LiCl–2KCl–3CsCl до самой туго-
плавкой из рассмотренных, NaCl–KCl.

В литературе представлена очень скудная информация о ЭСП растворов дихлорида
иттербия в расплавах хлоридов щелочных металлов. Представленные авторами [3]
ЭСП имеют максимумы в области 300–330 нм, но концентрации иттербия в расплаве

Рис. 4. Коэффициенты экстинкции ионов Yb(II) в расплавах различного катионного состава при 1023 К.
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Таблица 1. Характеристики максимумов в ЭСП ионов Yb(II) в расплавах хлоридов щелочных
металлов

Растворитель Т, К Положение 
максимума, нм

Коэффициент экстинкции, 
л/(моль · см)

7LiCl–2KCl–3CsCl

623 365 131
723 371 282
823 372 292
923 364 268

1023 361 164

3LiCl–2KCl

723 371 322
823 365 248
923 367 361

1023 360 239

6NaCl–5KCl–9CsCl
823 367 395
923 360 293

1023 369 230
NaCl–KCl 1023 364 451
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или значения коэффициентов экстинкции не приводятся. Поэтому детальное сравне-
ние литературных спектров [3] и ЭСП, полученных в ходе данных исследований, яв-
ляется затруднительным. Профиль кривых электронных спектров поглощения в рабо-
те [3] схож с полученными в настоящей работе; авторы [3] также связывают природу
пика с f–d переходом в комплексном хлоридном ионе иттербия(II).

Сравнение профилей ЭСП расплавов, содержащих хлориды Yb(II) и Yb(III), пред-
ставлено на рис. 5. Видно, что форма ЭСП зависит от степени окисления иттербия.
Для спектров растворов дихлорида иттербия характерен пик в области 360–380 нм с

Рис. 5. Коэффициенты экстинкции ионов Yb(II) и Yb(III) в расплавах на основе: a – NaCl–KCl (1023 K); б –
6NaCl–5KCl–9CsCl (823 К).
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достаточно большими значениями коэффициентов экстинкции, 400–450 л/(моль · см).
Для ЭСП растворов трихлорида иттербия в рассматриваемых солевых смесях характе-
рен пик в районе 980 нм и два менее выраженных пика в области длин волн 940 и
960 нм. Данные пики соответствуют единственному электронному переходу 2F7/2 → 2F5/2

в комплексном ионе  (электронная конфигурация 4f 13), возникновение трех
полос связано с расщеплением возбужденного состояния на три штарковские компо-
ненты. Коэффициенты экстинкции для этих полос относительно низкие и составля-
ют 0.4–0.9 л/(моль · см). Так же в спектрах расплавов, содержащих трихлорид иттер-
бия, необходимо отметить пик в области 340 нм со значениями коэффициентов экс-
тинкции около 6–9 л/(моль · см); данный пик схож по форме с аналогичным для
дихлорида иттербия.

Возможно, что данный пик обусловлен небольшим термическим разложением три-
хлорида иттербия в исследуемых расплавах, что, безусловно, вносит свой вклад в про-
фили ЭСП растворов трихлорида иттербия; с увеличением температуры интенсив-
ность данного пика возрастает. Также в этой области можно ожидать проявления
спектра переноса заряда (СПЗ) с лиганда на металл, но значения коэффициентов экс-
тинкции для СПЗ существенно выше, чем отмечены для полосы около 340 нм в спек-
трах расплавов, содержащих ионы Yb(III). Достаточное большое различие между ве-
личинами коэффициентов экстинкции для ионов иттербия(II) и (III) обусловлено
различной электронной конфигурацией. Для хлорида Yb(III) в исследуемых расплавах
характерен f–f переход, для хлорида Yb(II) характерен f–d переход с большей энергией
и большей интенсивностью ЭСП в ближней ультрафиолетовой области.

ВЫВОДЫ

Взаимодействие стехиометрических количеств трихлорида иттербия и металличе-
ского иттербия в среде расплавленной эквимольной смеси NaCl–KCl позволяет полу-
чить солевые смеси, содержащие дихлорид иттербия. Была выполнена регистрация
электронных спектров поглощения разбавленных растворов приготовленного таким
образом дихлорида иттербия в расплавах хлоридов щелочных металлов различного ка-
тионного состава: 3LiCl–2KCl (723–1023 K), NaCl–KCl (1023 К), 7LiCl–2KCl–3CsCl
(623–1023 K) и 6NaCl–5KCl–9CsCl (823–1023 K). Показано, что в электронных спек-
трах поглощения ионов иттербия(II) присутствует интенсивный максимум в области
360–380 нм, обусловленный 4 f–5d электронным переходом в комплексном хлорид-
ном ионе иттербия(II). Коэффициенты экстинкции, рассчитанные на основании экс-
периментальных данных, составили в максимуме 400–450 л/(моль · см). Влияния ка-
тионного состава расплава и температуры на положение максимумов не выявлено.
Выполнено сравнение профилей ЭСП ионов Yb(II) и Yb(III) в рассмотренных рас-
плавах.
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Electronic absorption spectra of Yb(II) ions were recorded in the melts based on NaCl–KCl
equimolar mixture (1023 K) and 6NaCl–5KCl–9CsCl (823–1023 K), 3LiCl–2KCl (723–
1023 K) и 7LiCl–2KCl–3CsCl (623–1023 K) eutectic mixtures. High intensity absorption
peaks due to 4 f14 → 4 f 135d1 electron transitions were observed. Maxima of the absorption
bands are located around 360–380 nm. Extinction coefficients of Yb(II) ions were calculat-
ed and the effect of temperature, concentration and melt cationic composition on the posi-
tions and intensity of the absorption bands in the spectra of Yb(II) ions was analyzed.
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Методом высокотемпературных обменных реакций в расплаве солей хлоридов и
фторидов щелочных металлов с соответствующим оксидом и расплавленного алю-
миния получены сплавы Al–Ta, Al–Nb, Al–V. Теоретически рассчитаны термодина-
мические характеристики (энтальпия, энтропия, энергия Гиббса) этих реакций при
800°С. Показана возможность легирования алюминия малыми добавками Ta, Nb и V
методом высокотемпературных обменных реакций, выявлено, что прямой метал-
лургический выход металлов снижения при попытках увеличения концентрации их
в конечном сплаве. Рентгенофазовым анализом определены образующиеся в сплаве
интерметаллические соединения, которые соответствуют диаграммам состояния
(Al3Ta, Al3Nb, Al3V). Рассмотрена микроструктура полученных сплавов, определена
их коррозионная стойкость и микротвердость.

Ключевые слова: алюминий, сплав, легирование, тантал, ниобий, ванадий, расплав
солей, коррозионная стойкость, фторид, хлорид, оксид, высокотемпературная об-
менная реакция
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ВВЕДЕНИЕ

В качестве конструкционного материала чистый алюминий практически не ис-
пользуется из-за невысоких механических свойств, для повышения которых алюми-
ний легируют различными элементами [1], в том числе переходными металлами [2].
Интерес к исследованию влияния металлов VВ группы на алюминий не высок, но
имеется [3, 4], есть расчеты по термодинамике восстановления их алюминием [5].

Вообще по синтезу алюминиевых лигатур ведется много изысканий, например,
имеется постоянный интерес к улучшению технологичности процессов получения ли-
гатуры Al–Sc [6, 7]. Однако из металлов VВ группы только ванадий промышленно ис-
пользуется в некоторых алюминиевых сплавах (1010Е, 011Е, 1201 и др.), которые со-
держат его от 0.02 до 0.15% [8], другие же металлы этой подгруппы пока не получили
широкого промышленного применения. Есть работы, где показано влияние пятиоки-
си ванадия на скорость окисления алюминиевого порошка [9], а также влияние вана-
дия на адсорбционные свойства алюминия [10].

УДК 669.715.621.74:541.121
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Высокотемпературные обменные реакции проводили в открытой шахтной печи с
нагревателем из нихромовой проволоки, температура контролировалась термопарой
хромель–алюмель.

Гранулированный алюминий помещался в алундовый тигель и нагревался в печи до
780–820°С, после расплавления металла при перемешивании подавался подготовлен-
ный, высушенный при 150°С активный реагент, состоящий из солевой смеси (NaF,
KCl и AlF3) с добавкой соответствующего оксида. Далее реакции протекали в течение
20–30 мин при периодическом перемешивании. Элементный анализ полученных
сплавов проводился методом масс-спектрометрии с индуктивно-связанной плазмой
на масс-спектрометре “Spectromass 2000” и на ИСП-МС ELAN 9000, Perkin Elmer.
В качестве экспресс-анализа применялся спектрометр рентгенофлуоресцентный Delta
Series DS-2000, Innov-X Systems, Inc., с программным обеспечением InnovX’s PC Soft-
ware (v 2.5). Рентгенофазовый анализ (РФА) образцов выполняли на дифрактометрах
Shimadzu XRD 700 и ДРОН-2,0 (излучение CuKα, интервал углов 10° ≤ 2Θ ≤ 70°, шаг
съемки 0.03), идентификацию фаз осуществляли с помощью картотеки Powder Dif-
fraction File JCPDSD-ICDD PDF2 (set’s 1–47).

Исследования поверхности образцов проводили на сканирующем электронном
микроскопе (СЭМ) JSM 6390 LA, JEOL (коэффициент увеличения от ×5 до ×300000,
разрешающая способность 3.0 нм при 30 кВ), предварительно поверхность образцов
протравливалась 10% раствором NaOH и осветлялась 25% раствором HNO3.

Термодинамические расчеты проведены с помощью программы HSC Chemistry 6.12
(Outotec Research Oy (Previously Outokumpu Research Oy)). Микротвердость образцов
измерялась на микротвердомере ПМТ-3М с нагрузкой 0.49 Н (50 г). Коррозионную
стойкость определяли гравиметрическим методом, описанном в [11], только образцы
выдерживались в течение 1 месяца в растворе NaCl с концентрацией 15%, потому что
в работе [12] такая концентрация NaCl показала себя наиболее агрессивной ней-
тральной средой, в качестве контрольного образца использовался чистый алюминий
марки А99.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЯ

Упрощенно реакцию взаимодействия расплавленного алюминия с оксидами мож-
но представить в виде:

(1)

(2)

(3)

Рассчитанные стандартные энтропии  этих реакций при температуре их про-
ведения (800°С) имеют значение, Дж/°С: (1) –409, (2) –411 и (3) –619, а энтальпии

 кДж: –2398, –2829 и –4066, соответственно. Эти расчеты показывают, что с
точки зрения термодинамики реакции должны протекать самопроизвольно, однако
встает одно, но немаловажное препятствие, а именно контакт расплавленного алюми-
ния с соответствующим оксидом.

В условиях эксперимента (температура 800 ± 20°С, атмосфера воздуха) смачивание
расплавленным алюминием оксидов используемых металлов не происходит. Нужно
повышение температуры не менее чем до 1200°С, при этом желательно проводить ре-
акции в вакууме, однако в вакууме алюминий начинает интенсивно испаряться: при

0
2 5 2 3 8003Ta O 10Al 6Ta 5Al O 1959 кДж,G+ = + Δ = −

0
2 5 2 3 8003Nb O 10Al 6Nb 5Al O 2388 кДж,G+ = + Δ = −

0
2 5 2 3 8003V O 10Al 6V 5Al O 3402 кДж.G+ = + Δ = −

0
800( )SΔ

0
800( ),HΔ



84 СКАЧКОВ и др.

Т = 1123°С давление паров алюминия р = 0.1 мм рт. ст. [13]. Чтобы устранить это за-
труднение, оксиды растворяют в специальных флюсах.

Мы в своих экспериментах совместили “плавление”–“растворение оксидов”–
“высокотемпературная обменная реакция” в один процесс. Введение в шихту добавок
трифторида алюминия (AlF3) повышает извлечение металлов и процесс можно вести
при температурах <850°С [14]. Использование легкоплавких эвтектик фторидов ще-
лочных металлов позволяет снизить температуру синтеза, вплоть до 700°С, а это зна-
чительно сокращает потери солей на испарение [15]. Высокотемпературные обменные
реакции из солевого расплава протекает следующим образом: после начала плавления
легкоплавких составляющих солей уже при 580°C начинается взаимодействие с алю-
минием, но эта твердофазная реакция, и она быстро затухает, алюминий покрывается
продуктами реакции и перекрывает контакт между реагентами. Последующее плавле-
ние металла сопровождается быстрым разрушением оксидной пленки за счет ее рас-
трескивания и частичного растворения во флюсе, и ускорением обменной реакции,
которая также вскоре останавливается из-за образующихся на жидком алюминии ин-
терметаллидов (ИМС) и шлаков, преграждающих путь к исходным реагентам [16].
Поэтому перемешивание для обновления поверхности алюминия является необходи-
мым условием продолжения взаимодействия.

Для проведения высокотемпературных обменных реакций предварительно гото-
вился активный реагент из смеси простых соединений, мас. %: 40–45 KCl, 35–40 NaF,
10–15 AlF3, 5–10 Ме2O5 (где Ме – это Ta, Nb и V), смесь сушили при температуре
150°С в течение 1 ч, после чего доизмельчали с перемешиванием до полной однород-
ности в агатовой ступке. Готовые активные реагенты хранились в эксикаторе.

Каждая плавка проводилась в трех параллелях. Результаты анализов полученных
алюминиевых сплавов и прямой металлургический выход реакций (среднее значение)
представлены в табл. 1. В полученных сплавах, кроме α-Al, методом РФА обнаружива-
ется единственная фаза ИМС: Al3Ta (рис. 1), Al3Nb и Al3V, что соответствует диаграм-
мам состояния.

На примере тантала видно, что при стремлении увеличить концентрацию легирую-
щего элемента в сплаве, его восстановление из оксида снижается. Также из таблицы
можно сделать вывод, что прямой металлургический выход при высокотемпературной
обменной реакции снижается с уменьшением порядкового номера элемента в VB груп-
пе, что косвенно свидетельствует об усилении связи с кислородом в ряду Ta → Nb → V.
При увеличении концентрации Та наблюдается стремление ИМС к образованию гло-
булы (рис. 2). Также ведет себя ИМС Al3Nb, группируясь в крупные скопления (рис. 3).
ИМС при выдержке при температуре укрупняются (рис. 4).

Таблица 1. Результаты высокотемпературных обменных реакций в расплаве солей и жидкого
алюминия

№ п/п Оксид Содержание 
в полученном сплаве, %

Прямой металлургический 
выход, %

1 Ta2O5 1.1 73.3

2 Ta2O5 0.8 80.0

3 Ta2O5 0.47 94.0

4 Nb2O5 0.32 80.0

5 V2O5 0.17 85.0
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Коррозионная стойкость образцов и контрольного (№ 6) чистого алюминия, а так-
же их микротвердость представлены в табл. 2. Сплав Al–V имеет микротвердость вы-
ше, чем у других сплавов и чистого алюминия, его прочность объясняется измельче-
нием зерна, что хорошо видно на травленой поверхности сплава.

Рис. 1. РФА образца № 1 (содержание тантала 1.1%), сплава Al–Ta.
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Рис. 2. Микрофотография образца № 1 (содержание тантала 1.1%), сплава Al–Ta.
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Рис. 3. Микрофотография образца № 4 (содержание ниобия 0.32%), сплава Al–Nb.
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Рис. 4. Микрофотография образца № 5 (содержание ванадия 0.17%), сплава Al–V.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В результате исследования установлено, что алюминий можно легировать металла-
ми VB группы методом высокотемпературных обменных реакций в расплаве солей
щелочных металлов используя соответствующие пентаоксиды с приемлемым прямым
металлургическим выходом переходных металлов в алюминиевый сплав. Показано,
что при увеличении концентрации легирующего элемента в сплаве, его извлечение из
оксида снижается. Термодинамические расчеты показывают высокую вероятность
протекания реакция (1)–(3) в прямом направлении. Легирование Ta, Nb и V алюми-
ния измельчает его кристаллическую структуру, что приводит к увеличению твердо-
сти. Коррозионная стойкость чистого алюминия и полученных сплавов относится ко
II-й группе: 0.001–0.003 г/(м2 · ч), только обогащенные Ta сплавы (№ 1 и 2, табл. 2) не-
значительно превышают этот показатель.

Работа выполнена в рамках Государственного задания ИХТТ УрО РАН.
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SYNTHESIS AND PROPERTIES OF ALUMINUM ALLOYS
WITH TRANSITION METALS OF GROUP V

V. M. Skachkov1, L. A. Pasechnik1, S. A. Bibanaeva1, I. S. Medyankina1,
V. T. Surikov1, N. A. Sabirzyanov1

1Institute of Solid State Chemistry of the Ural Branch of the RAS, Yekaterinburg, Russia

Al–Ta, Al–Nb, and Al–V alloys were obtained by high-temperature exchange reactions in
the melt of salts of alkali metal chlorides and fluorides and the corresponding oxide and
molten aluminum. The thermodynamic characteristics (enthalpy, entropy, and Gibbs ener-
gy) of these reactions at 800°C are theoretically calculated. The possibility of alloying alumi-
num with small additives Ta, Nb, and V by high-temperature exchange reactions is shown,
and it is revealed that the direct metallurgical yield of metals decreases when trying to in-
crease their concentration in the final alloy. X-ray phase analysis determined the intermetal-
lic compounds formed in the alloy (Al3Ta, Al3Nb, Al3V). The microstructure of the ob-
tained alloys is considered, their corrosion resistance and microhardness are determined.

Keywords: aluminum, alloy, alloying, tantalum, niobium, vanadium, salt melt, corrosion re-
sistance, f luoride, chloride, oxide, high temperature exchange reaction
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Изменение веса расплава в электрическом поле зависело от продолжительности его
воздействия, полярности расплава и межэлектродного напряжения при одинаковом
количестве прошедшего электричества. При отрицательной полярности расплава
вес уменьшался на 27.4 · 10–3 г, при положительной – увеличивался на 40.3 · 10–3 г.
Меньшее удаление элементов из расплава происходило при пониженной (52 В/см)
средневременной напряженности электрического поля. Больший перенос элемен-
тов в расплав был результатом его повышенного воздействия (85 В/см). Вес расплава
возрастал с постоянной скоростью. Удаление элементов из расплава в период опыта
замедлялось. Вес расплава в конце опыта при электрическом поле и без него был
одинаковым. Железо в межэлектродном переносе не участвовало. Переносимые
элементы, их атомность определены по массе одноатомного иона с учетом необхо-
димого для его переноса количества электричества и изменения веса расплава. Не-
обходимое количество электричества являлось частью прошедшего. Оно определено
по отношению произведения доли ионов в электричестве и атомного веса элемента
к сумме их значений для всех участников переноса. По необходимому количеству
электричества и доли ионов определили массы одноатомных ионов. Сумма произве-
дений масс одноатомных ионов на определяемое число атомов в многоатомных
ионах дала перенос массы в опыте. Полученные линейные уравнения позволили
определить число атомов и массу ионов. Их изменение прослежено в опыте и в пе-
риод его проведения. Атомность и масса ионов при переносе элементов в расплав

почти не изменялась. Начальный перенос массы ионами     в расплав

завершали похожие ионы     Из расплава вначале удалялись ионы

    а в период окончания – только  Атомность и состав ионов от-
ражали изменения в поверхностном слое электродов. Окончание удаления ионов с
поверхностного слоя расплава завершало очистку. Положительная полярность рас-
плава мешала очистке.

Ключевые слова: водород, углерод, азот, кислород, количество электричества, ионы,
напряженность электрического поля, атомность, поверхность, масса, очистка

DOI: 10.31857/S0235010622010042

ВВЕДЕНИЕ

Электрическое поле воздействует на поверхность металлов [1–7]. Проведена атом-
ная очистка поверхности монокристалла в сильном электрическом поле в вакууме [1].

16H ,+
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3O+

20H ,+
19C ,+

6N ,+
3O .+

29H ,+
29C ,+

13N ,+
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Возникающие на поверхности механические напряжения σ (кг/мм2) в электрическом
поле напряженностью Е (В/А) рассчитывали по формуле [2]:

(1)
Повышая межэлектродное напряжение, можно добиться удаления примесей с по-

верхности металлов. Напряженность Е электрического поля при проникновении в
металл на расстояние  убывает относительно первоначального значения Е0 на
поверхности [3]:

(2)

Экранирующее расстояние  для железа – 0.31 Å [4]. Напряженность Е электри-
ческого поля в металле на глубине R в   меньше максимальной  в 7 и 20 раз.

Резкое понижение напряженности электрического поля с глубиной проникнове-
ния R происходит и в поверхностном слое металлического расплава. Из поверхност-
ного слоя последовательно удаляются элементы с меньшим, чем у газа-наполнителя
потенциалом ионизации. Очередность их удаления определяет поверхностная актив-
ность. Сперва удаляются элементы с наружной поверхности.

Перенос элементов в вакууме при электрическом поле подтвердили снимки удале-
ния микронных капелек с поверхности расплавов галлия и индия [5]. Авторы опреде-
лили атомность удаляемых ионов Ga+ с 2 до 6 [5], ионов Au+ с 2 до 7 [6]. Атомность
ионов увеличивалась с повышением прошедшего количества электричества. Много-
атомные группировки (эктоны) обнаружены при взрыве перегретых микрообъемов
металлов в вакууме [7]. Их движение к аноду обеспечивал поток 1011 электронов.
В приведенных работах [5–7] из металлов удалялись их многоатомные однозарядные
ионы. Они увеличивались до капелек с повышением прошедшего количества элек-
тричества.

Элементы однокомпонентных расплавов серебра, меди, никеля, железа переноси-
лись в гелии при воздействии электрического поля. После удаления примесей начи-
нался перенос ионов исследуемого металла [8, 9]. Интенсивность росла с увеличением
прошедшего количества электричества и межэлектродного напряжения.

В данной работе изучается очистка двухкомпонентного расплава Fe–C (3 мас. %)
по изменению веса и межэлектродного напряжения при одинаковом прошедшем ко-
личестве электричества. В опыте и в короткие периоды его проведения определены
удаляемые элементы, их количество и атомность.

ПРОВЕДЕНИЕ ОПЫТА

Изучение удаления водорода, углерода, азота, кислорода из расплава Fe–C (3 мас. %)
требовало высокой точности измерений веса расплава и исключения переноса посто-
ронних примесей.

Схема установки по измерению веса расплава в гелии при воздействии электриче-
ского поля различной полярности приведена на рис. 1.

Установка позволяла проследить изменение веса 2 г расплава при различных по-
лярностях в зависимости от межэлектродного напряжения при токе 400 мА и темпера-
туре 1655°С. Ток и межэлектродное напряжение записывали по показаниям универ-
сального источника питания УИП-1. Стабильность выпрямленного напряжения от 20
до 600 В при токе нагрузки до 600 мА не хуже ±0.5%. Расплав находился в тигле 3 из
ВеО внутри пластинчатого молибденового электрода 5 диаметром 40 мм. Тигель 3 ви-
сел на отградуированной (0.01 г/мм) вольфрам-рениевой пружине 8. Это позволяло по
положению метки при точности отсчета 0.001 мм катетометра КМ-8 фиксировать из-

245.14 .67 Eσ = ⋅
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δ
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менение веса 10–5 г. К расплаву в тигле 3 и молибденовому электроду 5 подведен ток.
Измерения проведены при положительной (+), отрицательной (–) полярности рас-
плава и без воздействия электрического поля (0).

Температуру замеряли вольфрам-рениевой термопарой с расположением горячего
спая на уровне металлического расплава 3. Опыт проведен в потоке (1.0–1.2 дм3/мин)
гелия высокой чистоты. Остатки химически активных элементов поглощала титано-
вая губка в верхней части алундового чехла.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Влияние полярности электрического поля на перенос элементов расплава Fe–C
(3 мас. %), напряжения в двухсантиметровом пространстве гелия между молибдено-
вым электродом и расплавом при температуре 1655°С и токе 400 мА приведено на рис. 2.
Четкое различие изменения веса расплава и межэлектродного напряжения при раз-
личных полярностях убеждает в отсутствии посторонних примесей в гелии и в доста-

Рис. 1. Схема установки по измерению веса расплава в гелии при воздействии электрического поля различ-
ной полярности: 1 – печь сопротивления, 2 – трубчатый графитовый нагреватель, 3 – сплав в тигле BeO, 4 –
герметичный алундовый чехол, 5 – пластинчатый молибденовый электрод диаметром 40 мм, 6 – водоохла-
ждаемая крышка с входными отверстиями и резиновыми уплотнениями, 7 – герметичный цилиндр из мо-
либденового стекла, 8 – пружинные весы из вольфрам-рениевой проволоки, 9 – катетометр КМ-8.
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точной точности измерений. Вес расплава возрастал при положительной полярности
на 40.3 · 10–3 г и убывал на 27.4 · 10–3 г при отрицательной. В общем переносе могли
участвовать водород, углерод, азот и кислород. Вес расплава после их удаления не из-
менялся в электрическом поле и без него. Железо в переносе не участвовало.

Переносимые элементы, их количество и атомность определены при расчете изме-
нения веса расплава М (г) по произведению числа однозарядных ионов QX/e и атом-
ной массы Am/NA иона переносимого элемента

(3)

Здесь Q – прошедшее количество электричества, Кл; Х – доля однозарядных ионов в
прошедшем электричестве, е – элементарный заряд, 1.602 · 10–19 Кл, А – атомный вес
переносимого элемента, m – число атомов (молекул) в ионе, NA – число Авогадро,
6.022 · 1023 моль–1.

После замены eNA численными значениями из (3) получили

(4)

Зависимость (4) по межэлектродному переносу М элементов в газах отличается от
закона Фарадея для переноса в ионных электролитах. В электролитах переносятся од-
ноатомные ионы с зарядом, соответствующим валентности элемента. В газах перено-
сятся однозарядные ионы с любым определяемым числом атомов (молекул). Перенос
в электролитах рассчитывается по всему прошедшему количеству электричества, а в
газах по переносимому ионами.

Значения M, Q в зависимости (4) взяты из опыта. Доля Х однозарядных ионов в

прошедшем количестве электричества определялась по отношению скорости иона 

к сумме его скорости и скорости электрона  для условий опыта:

(5)

Скорость электрона в гелии в основном зависит от напряженности электрического
поля. Ее значения приведены в литературе [10].

A
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e N
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Рис. 2. Изменение массы расплава Fe–С (3 мас. %) и межэлектродного напряжения при различных поляр-
ностях в гелии.
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Скорость иона  находили по приведенной подвижности иона  напряженно-
сти электрического поля Е между электродами, температуре Т и давлении Р [11]:

(6)

Приведенная подвижность водорода – 31.8 [11], углерода – 23.74; азота – 23.56; кис-
лорода – 23.40; железа – 21.00 см2/В · с. Последние рассчитаны по известным подвиж-
ностям близких по атомной массе щелочных металлов [12].

Изменение веса М расплава в опыте происходило за счет совместного переноса
присутствующих элементов однозарядными ионами разной атомности. Атомность
ионов каждого элемента определили по массе одноатомного иона с учетом необходи-
мого для его переноса количества электричества и соответствующего изменения веса
расплава. Необходимое количество электричества Qэ являлось частью прошедшего Q.
Оно определено по отношению произведения доли Хэ ионов в электричестве и атом-
ного веса Аэ элемента к сумме их значений всех участников переноса

(7)

По значениям Qэ, Хэ и зависимости (4) при m = 1 рассчитана масса Мэ одноатомных
ионов переносимых элементов. Сумма произведений переноса массы МH, C, N, O эле-
ментов одноатомными ионами на определяемое число атомов mH, C, N, O соответство-
вала переносу массы М в опыте

(8)
Удаление водорода, углерода, азота, кислорода из расплава снижалось и прекраща-

лось в конце выдержки в электрическом поле (рис. 2). Поверхностный слой с приме-
сями исчезал. Железо совместно с углеродом из расплава не удалялось. В переносе
могли участвовать водород, углерод, азот и кислород поверхностного слоя. Атомные
массы переносимых ионов определены в опыте и в пяти коротких периодах его прове-
дения (табл. 1). В табл. 1 по данным опыта приведены средневременные межэлектрод-
ные напряженности Е электрического поля, отношение Е к концентрации атомов ге-
лия N в нормальных условиях, прошедшее электричество Q и перенос массы М. Ко-
роткие периоды соответствуют очередности времени переноса элементов в расплав
(+) и удаления (–). Перенос массы М в опыте и в короткие периоды его проведения
равен изменению веса расплава в соответствующее время (рис. 1). По значениям E/N

найдены скорости электронов  [7]. Скорости ионов  водорода, углерода, азота и
кислорода рассчитаны по формуле (3). Доли ионов Х в прошедшем электричестве

определены (2) по скоростям   Разные значения Х отражают влияние полярно-
сти расплава, напряженности электрического поля и атомного веса элемента.

Далее приведено (табл. 2) необходимое количество электричества Qэ для переноса
одноатомных ионов водорода, углерода, азота и кислорода, рассчитанное по фор-
муле (4). Оно возрастало пропорционально атомному весу переносимого элемента.
Сумма Qэ соответствовала прошедшему количеству электричества Q в опыте и каждом
коротком периоде.

Полученные Хэ, Qэ использованы для расчета массы МH, C, N, O одноатомных ионов
по формуле (1). Их значения стали основой двенадцати уравнений. Приведены четыре
из уравнений типа (8) при разных полярностях расплава, два по результатам опыта
(табл. 2):

(9)

(10)

W +
0,K

( ) 0, , 371 .TW E T P K E
P

+ ⋅⋅= ⋅

э э
э

э э
.X AQ Q

X A
=



Н H C C N N O O  .М m M m M m M m M+ + + =

W − W +

,W − .W +

3
H C N O0.015 1.250 1.679 2.160 40.3 · 10 г,m m m m −+ + + =

3
H C N O0.01255 1.0025 1.338 1.734 27.4 · 10 гm m m m −+ + + =
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и два для первого короткого периода

(11)

(12)

3
H C N O0.00240 0.2074 0.2767 0.3556 6.70 · 10 г,m m m m −+ + + =

3
H C N O0.00184 0.1525 0.2030 0.2607 9.20 · 10 г.m m m m −+ + + =

Таблица 1. Данные для расчета межэлектродного переноса М водорода, углерода, азота и кисло-
рода расплава Fe–C (3 мас. %)

В колонке N (очередность) знак “+” означает положительную полярность расплава, а знак “–” отрицательную.

N T, мин Е, 
В/см

E/N, 
Тн

Q, 
Кл

М, 
г · 103

Скорость, м/с
Доля Х ионов 
в прошедшем 

электричестве, 102

элек-
трона H+ C+ N+ O+ H+ C+ N+ O+

∑
+ 0–30 85.2 0.318 720 40.3 2718 191 143 142 142 6.57 5.00 4.96 4.93
– 30–60 52.1 0.194 720 27.4 2081 119 87 86 86 5.32 4.01 3.97 3.96

1
+ 0–5 83.3 0.309 120 6.7 2686 187 140 139 138 6.51 4.96 4.92 2.87
– 0–35 41.6 0.155 120 9.2 1848 93 70 69 68 4.81 3.65 3.61 3.58

2
+ 5–10 93.2 0.347 120 6.7 2358 209 156 155 154 6.87 5.25 5.17 5.14
– 35–40 51.7 0.192 120 7.6 2071 116 87 86 85 5.30 4.01 3.99 3.96

3
+ 10–15 95 0.352 120 6.7 3092 213 159 158 157 6.45 4.89 4.86 4.83
– 40–45 54.2 0.202 120 6.5 2150 122 91 90 89 5.36 4.05 4.02 4.00

4
+ 15–20 83.3 0.209 120 6.7 2686 187 140 139 138 6.51 4.95 4.92 4.87
– 45–50 85.9 0.205 120 3.1 2165 124 92 91 91 5.40 4.08 4.05 4.02

5
+ 20–30 76.7 0.286 240 13.5 2583 172 131 130 129 6.25 4.84 4.80 4.77
– 50–60 55.0 0.205 240 1.0 2165 124 92 91 91 5.40 4.08 4.05 4.02

Таблица 2. Межэлектродный перенос водорода, углерода, азота, кислорода расплава Fe–C
(3 мас. %) в гелии

В колонке N (очередность) знак “+” означает положительную полярность расплава, а знак “–” отрицательную.

N

Необходимое количество 
электричества 

для переноса ионов, Кл

Масса одноатомных 
ионов, г · 102

Число одноатом-
ных масс в ионах 
при переносе М

Масса многоатомных ионов
в переносе массы М, г · 103

H+ C+ N+ O+ H+ C+ N+ O+ H+ C+ N+ O+ H+ C+ N+ O+

∑
+ 22.01 201.06 232.66 264.27 0.015 1.250 1.679 2.160 2 19 6 3 0.03 23.75 10.044 6.48

– 22.23 201.08 232.08 264.43 0.01255 1.0025 1.338 1.734 6 15 4 4 0.0745 15.0375 5.352 6.936

1
+ 3.55 33.642 38.774 44.04 0.00240 0.2074 0.2767 0.3556 16 19 6 3 0.0384 3.9406 1.6542 1.0668

– 3.69 33.60 38.77 43.93 0.00184 0.1525 0.2030 0.2607 29 29 13 8 0.05296 4.4285 2.6390 2.0856

2
+ 3.67 33.49 38.78 44.06 0.00261 0.2186 0.2908 0.3754 22 19 6 2 0.05742 4.1477 1.7448 0.7508

– 3.68 33.45 38.83 44.04 0.00203 0.1667 0.2247 0.2891 1 19 12 6 0.0017 3.1673 2.6964 1.7346

3
+ 3.67 33.46 38.80 44.07 0.0024 0.2034 0.2735 0.3529 0 17 8 3 0 3.4578 2.188 1.0587

– 3.69 33.47 38.76 44.08 0.0020 0.1685 0.1685 0.2923 23 17 12 3 0.0466 2.8645 2.712 0.8759

4
+ 3.57 33.54 39.89 44.80 0.00241 0.2064 0.2064 0.3552 20 19 6 3 0.0479 3.9210 1.665 1.0656

– 3.64 33.50 38.85 44.01 0.00264 0.1699 0.1699 0.2933 6 8 5 2 0.0132 1.3592 1.141 0.5866

5
+ 7.22 67.06 77.59 88.13 0.00512 0.4360 0.539 0.6970 0 20 5 3 0 8.720 2.695 2.091

– 7.38 66.98 77.42 88.16 0.00413 0.3338 0.3398 0.5890 0 3 0 0 0 1.020 0 0
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Число m атомов, переносимых в расплав и в удаляемых ионах при одинаковом про-
шедшем количестве электричества отличалось (табл. 2). Атомность ионов при перено-

се элементов в расплав почти не изменялась. Начальный перенос ионов   

 в расплав завершали похожие ионы     Их сходство свидетельствует
об отсутствии изменений в поверхностном слое молибденового электрода. Из распла-

ва в начале опыта удалялись ионы     а в период окончания только 
Понижение атомности и массы удаляемых ионов убеждают в очистке поверхностного
слоя расплава.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Элементы в электрическом поле переносили ионы. Вес расплава в гелии изменялся
при воздействии электрического поля. Он возрастал при положительной полярности
расплава и убывал при отрицательной. Изменение веса росло с повышением межэлек-
тродной напряженности электрического поля при одинаковом прошедшем количе-
стве электричества. По соответствию экспериментального изменения веса расплава
произведению числа однозарядных ионов элемента и его атомной массы определены
удаляемые элементы, их количество и атомная масса.

Атомность и масса ионов при переносе элементов с молибденового электрода в

расплав почти не изменялись. Начальный перенос в расплав ионов     за-

вершали похожие ионы     Из расплава Fe–C (3 мас. %) сперва удаля-

лись ионы     а при окончании только  Суммарная масса ионов пе-
реносимых элементов совпадала с изменением веса расплава в опыте и в короткие
периоды его проведения. Атомность и состав ионов отражали изменения в поверх-
ностном слое электродов. Масса удаляемых из расплава в электрическом поле эле-
ментов снижалась до полного удаления газов. Положительная полярность расплава
мешала очистке.

Электрическое поле способствовало образованию многоатомных ионов на поверх-
ности электродов. Они многократно увеличивали перенос элементов. Элементы уда-
лялись с поверхности электродов при отрицательной полярности. Удаление поверх-
ностного слоя завершало очистку.

Работа выполнена по Госзаданию Имет УрО РАН.
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REMOVAL OF ELEMENTS FROM MELT Fe–C (3 wt %) IN HELIUM
UNDER EXPOSURE TO AN ELECTRIC FIELD

A. V. Kaibichev1, I. A. Kaibichev2

1Institute of Metallurgy, Ural Branch of the Russian Academy of Sciences, Yekaterinburg, Russia
2Ural Institute of State Fire Service EMERCOM of Russia, Yekaterinburg, Russia

The change in the weight of the melt in an electric field depended on the duration of its ac-
tion, the polarity of the melt, and the interelectrode voltage at the same amount of electrici-
ty transmitted. With a negative polarity of the melt, the weight decreased by 27.4 · 10–3 g,
with a positive polarity, it increased by 40.3 · 10–3 g. Less removal of elements from the melt
occurred at a reduced (52 V/cm) average-time electric field strength. The greater transfer of
elements into the melt was the result of its increased effect (85 V/cm). The weight of the melt
increased at a constant rate. The removal of elements from the melt during the experiment
was slowed down. The weight of the melt at the end of the experiment with and without an
electric field was the same. Iron did not participate in the interelectrode transfer. The trans-
ferred elements and their atomicity are determined by the mass of a monatomic ion, taking
into account the amount of electricity required for its transfer and the change in the weight
of the melt. The required amount of electricity was part of the past. It is determined by the
ratio of the product of the fraction of ions in electricity and the atomic weight of an element
to the sum of their values for all participants in the transfer. According to the required
amount of electricity and the fraction of ions, the masses of monatomic ions were deter-
mined. The sum of the products of the masses of monatomic ions by the determined number
of atoms in polyatomic ions gave the mass transfer in the experiment. The obtained linear
equations made it possible to determine the number of atoms and the mass of ions. Their
change was traced in the experiment and during the period of its implementation. The ato-
micity and mass of ions hardly changed during the transfer of elements into the melt. The

initial mass transfer by     ions into the melt was completed by similar ions

    The ions     were first removed from the melt, and only

 during the end period. The atomicity and composition of the ions reflected changes in
the surface layer of the electrodes. The end of the removal of ions from the surface layer of
the melt completed the purification. The positive polarity of the melt interfered with purifi-
cation.

Keywords: hydrogen, carbon, nitrogen, oxygen, amount of electricity, ions, electric field
strength, atomicity, surface, mass, cleaning
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Обобщены результаты исследования плотности фаз вдоль двухфазной линии насы-
щения для расплавленных несмешивающихся смесей LiF + KBr, LiF + CsCl, LiF +
+ RbBr, LiF + KI, LiF + CsBr, LiF + RbI, LiF + CsI, LiCl + AgBr и NaCl + AgI, полу-
ченные методом гидростатического взвешивания. Показано, что соотношение плот-
ностей равновесных фаз существенно зависит от размеров смешиваемых ионов.
Обсуждается зависимость изменения плотности вдали и вблизи критической точки
смешения от природы химической связи между ионами.

Ключевые слова: солевые расплавы, расслаивание, критичность, плотность
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ВВЕДЕНИЕ

Знание плотности расплава важно не только для расчета других физико-химиче-
ских характеристик, но имеет и большое самостоятельное значение. Это одно из фун-
даментальных свойств, играющих значительную роль в технологических процессах.
Достаточно сказать, что при отсутствии сведений о плотности невозможно спроекти-
ровать ни одну промышленную ванну, а тем более замкнутую систему с расплавлен-
ным рабочим телом, например, теплообменник высокотемпературного реактора. Ча-
сто необходимо точно регулировать соотношение плотностей электролита и металла,
получаемого электролизом в жидком виде, припоя и флюса при пайке и т.п.

Важно иметь в виду, что мольный объем, связанный с плотностью, является термо-
динамической характеристикой жидкости, изменение которой в зависимости от раз-
личных параметров системы представляет собой источник ценной информации о
межчастичных расстояниях, которые, в свою очередь, отражают природу сил, дей-
ствующих между компонентами. Именно важностью величин плотности для теории
ионных расплавов и практики их промышленного использования обусловлено огром-
ное число работ по экспериментальному их определению в зависимости от температу-
ры и химического состава системы.

Удивительно, но, несмотря на относительную простоту измерений плотности жид-
костей и большую информативность этого свойства, в литературе практически нет
сведений о поведении плотности в двухфазных системах. Условно к работам в этой
области можно отнести исследования систем хлоридов лития и натрия с трихлоридом
алюминия [1, 2]. Пикнометрическим методом авторы измерили плотности двух жид-
ких и паровой фаз. Показано, что верхняя фаза состоит практически из чистого три-
хлорида алюминия, параметры которой существенно менялись с ростом температуры.
Поскольку плотность нижней фазы была неизменной вплоть до критической темпе-
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ратуры, авторы не смогли извлечь из полученных результатов какую-либо информа-
цию о критических показателях фазового перехода жидкость–жидкость. Более того,
параметры равновесия жидкость–пар в этих системах мало чем отличались от пара-
метров, найденных для чистого трихлорида алюминия [3].

В предлагаемой работе исследовано поведение расслаивающихся галогенидных
расплавов с использованием данных по плотности фаз на линии насыщения с целью
установления влияния размеров ионов и характера химической связи на критические
характеристики фазового перехода жидкость–жидкость. Объектом исследования яви-
лись два семейства расплавов: смеси галогенидов щелочных с преимущественно куло-
новским типом межчастичного взаимодействия и системы с галогенидами серебра,
склонными к образованию ковалентных связей [4, 5].

МЕТОДИКА ИЗМЕРЕНИЯ

Для измерения плотности двухфазных ионных систем был выбран метод Архимеда,
как наиболее просто реализуемый при высоких температурах и обеспечивающий вы-
сокую точность измерений. Он основан на определении разности масс твердого груза,
висящего в воздухе и погруженного в жидкую фазу. Отношение этой разности к объе-
му поплавка при данной температуре дает величину плотности жидкости. Основные
сложности при реализации метода Архимеда заключаются в учете эффектов натека-
ния жидкости на нить, к которой подвешен поплавок под действием сил поверхност-
ного натяжения; конденсации паров соли на нити подвеса при высоких температурах
эксперимента, а также теплового расширения поплавка. Дополнительные сложности
создает агрессивность исследуемых электролитов, содержащих фторид лития, что
вносит ограничения в подборе конструкционных материалов ячейки. Существенным
требованиям к экспериментам было по возможности более точное поддержание и из-
мерение температуры в расслаивающихся солях. Это необходимо, для того чтобы
иметь достаточные основания для определения состояния системы вблизи критиче-
ской температуры. Негативное влияние этих факторов в максимально возможной сте-
пени было устранено в процессе разработки методики измерения плотности в двух-
фазных жидких системах при высоких температурах [6–13]. Установка для измерения
смонтирована на базе микровесов “Sartorius”, защитный корпус которых имел с изме-
рительной ячейкой общее газовое пространство. В качестве поплавка использован
платиновый или золотой цилиндр, подвешенный к коромыслу весов на тонкой плати-
новой проволоке. Электролит находился в тигле из стеклоуглерода, золота или плати-
ны, помещенном в кварцевую пробирку. Температуру поддерживали автоматически с
точностью 1 К и измеряли платино-платинородиевой термопарой, которую погружа-
ли в середину расплава вблизи границы раздела расслоившихся фаз. Часть термопары,
контактирующая с расплавом, была защищена от агрессивного электролита чехлом из
платины. Перед проведением всех экспериментов систему вакуумировали, затем за-
полняли ее чистым аргоном.

Объем цилиндра определяли его взвешиванием в кипяченой дистиллированной во-
де при 298 К, а затем в чистых расплавленных CsCl и NaCl при нескольких температу-
рах. Из полученных значений Δm и известных плотностей жидкостей [14, 15] находили
величины объема, по формуле (v = Δm/ρж). Такая калибровка автоматически учитыва-
ет влияние температуры и втягивающей силы поверхностного натяжения. Использо-
вание этих величин объема поплавка при разных температурах для определения плот-
ностей известных солей показывает хорошее совпадение последних со справочными
значениями. Неопределенность в определении плотности составляет 2 кг/м3.
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Величины плотностей сосуществующих фаз для смесей фторида лития с галогени-
дами калия, рубидия и цезия, а также смесей галогенидов щелочных металлов и сереб-
ра для соответствующих температур приведены в табл. 1.

Для наглядности плотности сосуществующих фаз для трех изученных расплавов в
зависимости от температуры показаны на рис. 1 и 2.

Известно, что плотность полностью смешивающихся галогенидных расплавов ли-
нейно уменьшается с ростом температуры [14, 15] за счет увеличения дефектности
объема среды и интенсификации теплового движения ионов. Аналогичным образом
ведут себя в зависимости от температуры склонные к сегрегации смеси LiCl + AgBr
выше температуры расслаивания [16], а также равновесные фазы на линии насыще-
ния смесей солей, плохо растворимых друг в друге из-за значительной разницы в раз-
мерах смешиваемых ионов (LiF + CsI и др.). Ситуация кардинально меняется при пе-

Таблица 1. Плотность верхней ρ1 и нижней ρ2 (кг/м3) фаз вдоль линии насыщения для расслаи-
вающихся расплавленных смесей

LiF + KBr LiF + RbBr LiF + CsBr LiF + KI LiF + RbI

T, K ρ1 ρ2 T, K ρ1 ρ2 T, K ρ1 ρ2 T, K ρ1 ρ2 Т, К ρ1 ρ2

1101 1806 1920 1123 1826 2436 1120 1846 2690 1115 1750 2454 1119 1810 2755
1127 1809 1914 1133 1823 2401 1145 1828 2663 1136 1752 2430 1132 1806 2738
1144 1810 1912 1153 1816 2385 1153 1820 2647 1149 1758 2408 1149 1808 2719
1161 1812 1909 1173 1810 2349 1196 1806 2591 1163 1760 2393 1171 1804 2688
1175 1813 1903 1193 1793 2314 1209 1787 2565 1174 1762 2378 1192 1808 2657
1191 1816 1894 1211 1778 2271 1217 1773 2579 1187 1764 2377 1214 1807 2629
1210 1823 1881 1228 1762 2231 1238 1763 2503 1198 1765 2356 1234 1810 2618
1223 1827 1875 1243 1767 2204 1264 1736 2503 1211 1767 2358 1255 1807 2596
1230 1832 1870 1251 1764 2179 1229 1771 2339
1235 1836 1866 1268 1745 2100 1248 1787 2323
1239 1844 1864 1285 1728 1937 1260 1800 2305
1241 1849 1862 1295 1720 1872
1243 1850 1850

LiF + CsI LiF + CsCl LiCl + AgBr NaCl + AgI

T, K ρ1 ρ2 T, K ρ1 ρ2 T, K ρ1 ρ2 Т, К ρ1 ρ2

1134 1796 2765 1143 1861 2365 819 2407 5018 1028 2301 4841
1156 1782 2729 1173 1875 2325 823 2500 4921 1033 2388 4669
1161 1779 2722 1203 1904 2268 825 2553 4844 1038 2459 4499
1176 1773 2699 1215 1917 2236 829 2695 4771 1043 2580 4370
1196 1765 2669 1225 1926 2212 833 2871 4649 1048 2769 4289
1213 1760 2644 1237 1961 2173 836 3031 4499 1053 2900 4170
1233 1753 2613 1243 1975 2152 839 3200 4401 1057 3032 4062
1251 1747 2586 1253 1990 2095 841 3362 4239 1060 3209 3908

1255 2020 2078 842 3471 4117 1063 3440 3780
1258 2028 2028 843 3650 3650
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реходе к смесям солей с меньшей разностью в размерах ионов, более склонных к сме-
шиванию при той же температуре. Как видно, температурные зависимости плотности
сосуществующих фаз становятся нелинейными и разнонаправленными. Для выясне-
ния причины этой метаморфозы рассмотрим подробнее одну из исследуемых систем,

Рис. 1. Зависимость плотности на линии насыщения расплавленных смесей LiF + KBr (s, d) и LiF + CsI (n, m).
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Рис. 2. Зависимость плотности расплавленных смесей LiCl + AgBr в двухфазной и однофазной областях.
Пунктиром обозначены результаты [16].
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а именно расплав LiF + KBr с точки зрения модели заряженных твердых сфер произ-
вольного диаметра [17]. Анализируемый расплав состоит из следующих ионов: K+,
Li+, F–, Br–. Согласно модели, сегрегация компонентов смеси солей возникает из-за
различной экранирующей способности ионов: чем меньше радиус иона, тем лучше
его экранирующая способность. Очевидно, что большие ионные потенциалы (ze/r, где
ze – заряд, а r – радиус иона) и малая поляризуемость ионов Li+ и F– провоцируют
смещение обменной реакции LiF + KBr = KF + LiBr в сторону образования компо-
нента с наименьшими ионами при температурах ниже критической точки. В результа-
те образуется легкая фаза на основе LiF с максимально возможным энергетическим
полем. В этом случае компонент с наибольшей суммой радиусов катиона и аниона не
может предотвратить изоляцию фазы из-за мощной химической связи Li–F и “выдав-
ливается” сильным полем из объема в поверхностном слое и образует вторую фазу,
обогащенную бромидом калия. С ростом температуры, как следует из фазовой диа-
граммы [18], существенно меняется соотношение концентраций LiF и KBr в сосуще-
ствующих равновесных фазах. В тяжелой фазе, обогащенной бромидом калия, рост
температуры сопровождается увеличением концентрации фторида лития. Плотность
фторида лития меньше плотности бромида калия, что, как и рост температуры, спо-
собствует снижению плотности фазы в целом.

Для легкой фазы, обогащенной фторидом лития, температурный и концентрацион-
ный факторы действуют на плотность в противоположных направлениях. По мере
возрастания температуры плотности расслоившихся фаз сближаются, как это и долж-
но быть для систем с верхней критической точкой.

Следует обратить внимание на то, что плотность верхней фазы системы LiF + CsI
меньше, чем у той же фазы в системе LiF + KBr, хотя плотность иодида цезия больше
плотности бромида калия при одинаковой температуре. Причиной этого факта может
быть только меньшая при прочих равных условиях растворимость компонента с боль-
шими размерами ионов во фториде лития, что находится в согласии с фазовыми диа-
граммами сравниваемых смесей [18].

Плотности фаз на линии насыщения для систем с галогенидом серебра меняется
сходным образом, демонстрируя разный температурный наклон (рис. 2). График по-
казывает, что, во-первых, плотность расплава критического состава в точке полного
смешивания хорошо совпадает с величиной, полученной экстраполяцией данных [16]
(3.610 и 3.619 г/см3, соответственно). Вторая особенность графика заключается в том,
что температурные наклоны зависимостей в однофазной и двухфазной областях суще-
ственно разнятся. Притом, что знак температурного наклона одинаков для тяжелой
фазы и однофазного расплава, темп снижения плотности фазы, обогащенной броми-
дом серебра, значительно больше, чем это имеет место для однофазной системы. До-
полнительным фактором снижения плотности тяжелой фазы является увеличение в
ней концентрации хлорида лития, плотность которого меньше плотности галогенида
серебра. Увеличение с ростом температуры плотности верхней фазы, обогащенной
хлоридом лития, связано с увеличением растворимости галогенида серебра.

Соотношение плотностей фаз, находящихся в термодинамическом равновесии, су-
щественно зависит от размеров смешиваемых ионов. Это следует из графиков, приве-
денных на рис. 3 и 4, где разность плотностей фаз на линии насыщения, ∆ρ, отложены
относительно температуры. Как видно, разность плотностей в равновесных фазах
уменьшается с ростом температуры. В области низких температур характер этих зави-
симостей для расплавов щелочных галогенидов с большими катионами и анионами
практически одинаков и хорошо передается прямыми линиями. Снижение разности
плотностей по мере роста температуры резко ускоряется для смесей галогенидов ще-
лочных металлов с меньшей разностью в размерах ионов и для всех расплавов, содер-
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жащих галогенид серебра. Для ряда систем удалось максимально приблизиться к тем-
пературе, когда плотности фаз стали неразличимыми.

Для понимания роли размерного фактора в механизме фазового перехода жид-
кость–жидкость в случае расплавленных солевых смесей показателен, на наш взгляд,

Рис. 3. Разность плотностей фаз на линии насыщения для расплавов LiF + KBr (d), LiF + CsCl (j), LiF +
+ RbBr (s), LiF + KI (n), LiF + CsBr (e), LiF + RbI (r), LiF + CsI (m).
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Рис. 4. Температурная зависимость разности плотностей фаз вдоль линии насыщения для расплавов NaCl +
+ AgI (m), LiCl + AgBr (j).
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рис. 5. Он демонстрирует соотношение между разностью плотностей сосуществую-
щих фаз расслоившихся расплавов с кулоновским характером межчастичных связей
при 1240 К и разностью в размерах смешиваемых солей ∆ = RRX – RLiF. Здесь RRX пред-
ставляет собой сумму размеров крупных ионов щелочного металла и галогена, а RLiF
есть сумма радиусов наименьших ионов смеси. Из него следует, что различия в состо-
янии жидких фаз ионных солевых смесей, находящихся в условиях термодинамиче-
ского равновесия, тем значительнее, чем больше различаются размерами смешивае-
мые ионы.

Судя по характеру фазовых диаграмм [19], подобную зависимость разности плотно-
стей сосуществующих фаз относительно размерного фактора ∆ = RAgX – RRX (RAgX –
сумма радиусов катиона серебра и галогенидного аниона, RRX – сумма размеров
ионов галогена и щелочного металла) можно ожидать и для систем с галогенидом се-
ребра. Для подтверждения этой гипотезы необходимо исследовать другие смеси этого
семейства в дополнение к двум рассмотренным в статье системам. Пока лишь можно
констатировать одну особенность расплавов с галогенидом серебра. Так, разность
плотностей при 843 К в системе LiCl + AgBr близка к нулевому значению. При этой
температуре смесь AgI + NaCl остается в твердом состоянии по причине более ионного
характера химической связи в хлориде натрия по сравнению с галогенидами лития [20].

Вместе с тем, рис. 5 дает возможность выявить существенное отличие в поведении
этих двух семейств расслаивающихся систем. Так, в смесях фторида лития с другими
галогенидами щелочных металлов сегрегация не обнаруживается, если размерный
фактор, ∆, меньше 125 пм (система LiF + KBr). Однако расплавы с галогенидом сереб-
ра склонны к расслаиванию в жидком состоянии при существенно меньших значени-
ях размерного фактора. Так, например, для смесей AgI + NaCl разность в суммах ра-
диусов тяжелых и легких компонентов, составляющих стабильную диагональ, равна
52 пм. По-видимому, дополнительным фактором, который способствует расслаива-

Рис. 5. Зависимость разности плотностей фаз на линии насыщения от размерного фактора ∆ для смесей
LiF + KBr (d), LiF + CsCl (j), LiF + RbBr (s), LiF + KI (n), LiF + CsBr (e), LiF + RbI (r), LiF + CsI (m) при
1240 К.
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нию расплавов с галогенидом серебра, является более низкая плотность зарядов во-
круг катиона серебра в расплаве по сравнению с галогенидом щелочного металла [21].

Графики на рис. 3 и 4 показывают, что с ростом температуры величины плотностей
фаз сближаются. Для ряда расплавов (LiF + KBr, LiF + CsCl, NaCl + AgI и LiCl + AgBr)
при некотором значении температуры плотности сравниваются, когда составы фаз
выравниваются и системы становятся однофазными. Эта температура соответствует
верхней критической точке фазового перехода жидкость–жидкость. Значения крити-
ческих температур смешивания приведены в табл. 2 вместе с литературными данными
[18, 19]. Здесь же даны величины критической плотности.

Как видно, найденные методом измерения плотности величины критической тем-
пературы смешивания в пределах 0.5% совпадают с известными значениями, соответ-
ствующими вершине купола несмешиваемости [19] для смесей, содержащих галоге-
нид серебра. Для смесей галогенидов щелочных металлов измерения дали более высо-
кие значения Тк (на 16 и 72 К для LiF + KBr и LiF + CsCl, соответственно). Как
сообщают авторы [18, 19], момент фазового перехода жидкость–жидкость фиксиро-
вался визуально по помутнению расплава. Этот метод при высоких температурах, не-
сомненно, уступает в точности инструментальному способу.

Данные табл. 2 демонстрируют существенную зависимость критической температу-
ры смешивания от состава солевого расплава. В рамках модели заряженных твердых
сфер произвольного диаметра [17] показано, что с ростом разности в размерах ионов
компонентов расплавов должно происходить уширение двухфазной области и рост
критической температуры смешивания. Экспериментальные величины критической
температуры смешивания в целом находятся в соответствии с предсказаниями теории.

Рисунок 6 показывает, что вблизи критической точки смешивания температурная
зависимость разности плотностей фаз на линии насыщения с хорошим приближени-
ем описывается универсальным уравнением ρ* ≈ (Т*)β. Здесь T* – приведенная тем-
пература (Tк – T)/Tк, ρ* – приведенная плотность Δρ/ρк. Как видно, для обеих смесей
галогенидов щелочных металлов критическая экспонента β = 0.50, что соответствует
средне-полевому (классическому) поведению ионных расплавов [17, 22]. Семейство
расплавов с галогенидом серебра также описывается одним уравнением, но для них
критическая экспонента оказалась на 13% меньше (рис. 7), приближаясь к изинговому
показателю критичности [23]. Подобное соотношение между критическими экспо-
нентами для двух рассматриваемых семейств солевых систем найдено и при выборе
других параметров порядка. Так, согласно более ранним исследованиям скорости зву-
ка [24–26], электропроводности [27, 28] и поверхностной энергии [29, 30] этих систем,
разница в критических показателях составляет 8–15%.

Отсюда следует важный вывод, что закон соответственных состояний строго вы-
полняется для семейств ионных систем с одинаковым типом парного потенциала.
Возможно, в этом кроется корень противоречия в описании критичности систем на
основе ионных жидкостей [22, 23]: учет только кулоновских сил предсказывает клас-

Таблица 2. Критические характеристики смешивания расслаивающихся ионных расплавов

Расплав ∆, пм Тк, К Тк, К [18, 19] ρк, кг/м3

LiF + KBr 125 1242 1226 1850

LiF + CsCl 139 1257 1185 2028

NaCl + AgI 52 1065 1066 3450

LiCl + AgBr 54 843 843 3650
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сическое поведение систем в окрестностях критической точки смешивания жидко-
стей, тогда как введение в парный потенциал короткодействующих сил предписывает
изинговое поведение расслаивающихся жидкостей.

Рис. 6. Зависимость приведенной плотности, ρ*, от приведенной температуры, T*, для расплавленных сме-
сей LiF + KBr (d) и LiF + CsCl (j) в логарифмических координатах.
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Рис. 7. Зависимость приведенной плотности, ρ*, от приведенной температуры, T*, для расплавленных сме-
сей NaCl + AgI (n) и LiCl + AgBr (h).
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Плотности равновесных фаз для двухфазной области расплавленных смесей щелоч-
ных галогенидов друг с другом и с галогенидами серебра получены с использованием
метода Архимеда с целью установления роли размера ионов в фазовом переходе жид-
кость–жидкость. Показано, что изменение плотности вдоль линии насыщения обу-
словлено суперпозицией влияний теплового движения частиц и состава фаз. Разница
в значениях плотности для сосуществующих фаз возрастает с увеличением разницы в
размерах замещающих друг друга ионов как для щелочных галогенидных расплавов,
так и для смесей с галогенидом серебра. В окрестности критической точки смешения
для исследуемых систем строго выполняется теорема о соответствующих состояниях.
Однако критические показатели для расплавов, содержащих галогениды серебра, бы-
ли ниже, чем для щелочных галогенидных расплавов, в которых преобладают дально-
действующие кулоновские силы. Различия в поведении расплава могут быть обуслов-
лены тем, что галогениды серебра занимают промежуточное положение между типич-
ными ионными солями и полностью ковалентными соединениями.
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DENSITY OF DISSOLVING SALT MELTS IN THE TWO-PHASE REGION

V. P. Stepanov
Institute of High Temperature Electrochemistry UB RAS, Yekaterinburg, Russia

The results of the phase density study along the two-phase saturation line for molten immis-
cible mixtures LiF + KBr, LiF + CsCl, LiF + RbBr, LiF + KI, LiF + CsBr, LiF + RbI,
LiF + CsI, LiCl + AgBr, LiBr + AgI and NaCl + AgI obtained by hydrostatic weighing are
summarized. It is shown that the ratio of the equilibrium phase densities significantly de-
pends on the size of the mixed ions. The dependence of the density change away from and
near the critical mixing point on the nature of the chemical bond between the ions is dis-
cussed.

Keywords: salt melts, segregation, criticality, density
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