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Рассмотрены опубликованные в последнее десятилетие исследования в области создания аккуму-
ляторов на основе систем натрий–сера, работоспособных при температуре окружающей среды
(низкотемпературные натрий-серные аккумуляторы (НСА)). Такие аккумуляторы отличаются от
распространенных в настоящее время литий-ионных или литий-серных аналогов меньшей стоимо-
стью и доступностью исходных материалов. Одной из главных проблем на пути создания низкотем-
пературных НСА с высокой удельной энергоемкостью и длительным циклированием является пе-
ренос продуктов токообразующей реакции (полисульфидов натрия) на противоположный элек-
трод, приводящий к значительному саморазряду аккумулятора и потере активных материалов в
результате окислительно-восстановительных реакций, не сопровождающихся генерацией энергии.
Данный обзор направлен на рассмотрение подходов к улучшению электрохимических характери-
стик низкотемпературных НСА. Особое внимание уделено перспективам использования катионо-
обменных материалов, способных к подавлению переноса полисульфид-анионов при сохранении
высокой скорости переноса катионов натрия.
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ВВЕДЕНИЕ
Разработка накопителей электрической энер-

гии, в т. ч. вырабатываемых установками, исполь-
зующими источники возобновляемой энергии, яв-
ляется крайне актуальной задачей. В последние два
десятилетия литий-ионные аккумуляторы стали
основными источниками энергии для портативной
электроники и систем стационарного накопления
энергии. Однако из-за высокой стоимости и нега-
тивного прогноза по запасам литийсодержащих со-
единений их использование в системах крупномас-
штабного стационарного хранения энергии пред-
ставляется сомнительным [1]. В связи с этим в
последнее время большое внимание уделяется раз-
работке материалов для натрий-серных аккумуля-
торов (НСА), способных работать при комнатной
температуре [2–9]. Интерес к таким системам обу-
словлен потребностью создания относительно де-
шевых, высокоемких накопителей энергии, харак-
теризующихся безопасностью и стабильностью
[10, 11]. Натрий является одним из наиболее рас-
пространенных элементов в земной коре. Это поз-
воляет рассматривать натрий-ионные аккумуля-

торы и аккумуляторы с натриевым анодом в каче-
стве перспективных для крупномасштабного
хранения энергии [1, 12]. НСА являются особо
привлекательными из-за ряда преимуществ (табл. 1),
включая высокую плотность энергии и распро-
страненность натрия и серы.

Однако существует несколько проблем, огра-
ничивающих применение Na–S-аккумуляторов.
Среди них следует отметить:

– низкую электропроводность серы;
– значительное изменение объема катода

(около 160%) в процессе разряда/заряда из-за
разной плотности серы и сульфида натрия;

– плохую кинетику превращения короткоце-
почечных полисульфидов натрия или Na2S в по-
лисульфиды с длинной цепью;

– миграцию растворимых полисульфидов на-
трия между электродами, которая приводит к са-
моразряду аккумулятора и потере активных мате-
риалов в результате окислительно-восстановитель-
ных реакций, не сопровождающихся генерацией
энергии;
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– образование дендритов натрия [2, 4, 5, 7, 13].
Среди вышеперечисленных проблем устране-

ние миграции продуктов катодных процессов в
сторону анода является наиболее важной, посколь-
ку это напрямую влияет на общую плотность энер-
гии и срок службы НСА. Процесс диффузии поли-
сульфидов можно разделить на четыре этапа: 1) об-
разование длинноцепочечных полисульфидов,
2) отделение полисульфидов от основного матери-
ала, 3) диффузия полисульфидов в жидкий элек-
тролит и их миграция к аноду и 4) взаимодействие
полисульфидов с натриевым анодом [13].

Для создания низкотемпературных НСА с вы-
сокой удельной энергоемкостью и длительным
циклированием проводятся работы по модифи-
кации катода, анода и электролита.

В данном обзоре рассмотрены основные подхо-
ды, позволяющие снизить диффузию полисульфи-
дов натрия в процессе работы НСА, способы нане-
сения защитных слоев на аноды. Особое внимание
уделено использованию катионообменных мем-
бран с высокой скоростью переноса катионов на-
трия и низкой диффузионной проницаемостью
полисульфидов через них.

ПРИНЦИП РАБОТЫ 
НИЗКОТЕМПЕРАТУРНОГО НСА

Как правило, ячейка НСА состоит из анода из
металлического натрия, электролита с проводи-
мостью по катионам натрия и композиционного
серного катода [15]. Обычно НСА собирается в
заряженном состоянии. Во время цикла разряда
металлический натрий окисляется и генерирует
электроны, уходящие во внешнюю цепь, и катио-
ны натрия, которые перемещаются к серному ка-
тоду через электролит в ячейке. На стороне серного
катода происходят интеркаляция катионов натрия
и электронов и восстановление серы до полисуль-
фидов (Na2Sn) или сульфида натрия (Na2S) [4, 16].
Во время заряда обратимая реакция конверсии на-
чинается с окисления сульфидов натрия и перехо-
дит к образованию его полисульфидов. В результа-
те общие обратимые окислительно-восстанови-
тельные реакции можно описать следующим
образом [16]:

(1)

(2)

(3)

Историческими предшественниками низко-
температурных НСА являются НСА, работающие
при высоких температурах (300–350°С) с рас-
плавленными электродами и твердым электроли-
том из β-глинозема [3, 5, 7]. Разработки таких ак-
кумуляторов интенсивно проводились в 60–70-х
годах ХХ века, и к настоящему времени в ряде
стран налажено их коммерческое производство.
Теоретическая удельная энергия высокотемпера-
турных НСА составляет 760 Вт ч/кг. Конечным
продуктом разряда является Na2S3, что не позво-
ляет достигать полной конверсии до Na2S из-за
перехода продуктов разряда в твердое состояние
(tпл(Na2S3) = 235°С, tпл(Na2S2) = 475°С) [7] в интер-
вале рабочих температур высокотемпературного
НСА. При этом достигнутые на практике пока-
затели удельной энергии не превышают 200–
300 Вт ч/кг [3, 6]. Однако главным недостатком
является высокая рабочая температура, связан-
ная с температурой плавления образующихся по-
лисульфидов и недостаточно высокой проводи-
мостью β-глинозема при более низких температу-
рах [3, 6]. Высокая рабочая температура делает
НСА небезопасными, дорогими в эксплуатации;
кроме того, часть генерируемой электроэнергии
используется для нагрева самого аккумулятора,
что приводит к снижению эффективности.

Создание и исследование лабораторных маке-
тов НСА, способных работать при комнатной тем-
пературе, имеет сравнительно короткую историю,
но весьма активно развивается в последние годы.
Начиная с первого десятилетия XXI века присталь-
ное внимание уделяется разработке материалов
для НСА, способных работать при комнатной
температуре и с повышенной безопасностью [2–
5, 7, 17, 18].

Типичные разрядные кривые НСА имеют два
плато при потенциалах ~2.2 и ~1.7 В, а также два
наклонных положения в диапазонах потенциалов
~2.2–~1.7 и ~1.7–1.0 В [7, 19–22]. На циклических
вольтамперограммах имеются два основных пика

+ ↔ 2суммарный процесс –  S 2Na Na S,
+↔ + –анод –  2Na 2Na 2e ,

− −+ ↔ 2катод –  S 2e S .

Таблица 1. Некоторые характеристики НСА [2, 3, 14]

Распространенность в земной коре Na 2.3 мас. %

Распространенность в земной коре S 0.042 мас. %

Теоретическая удельная емкость Na 1165 мАч/г

Теоретическая удельная емкость S 1672 мАч/г

Теоретическая удельная энергия Na–S-аккумулятора (при конверсии до Na2S3) 760 Вт ч/кг

Теоретическая удельная энергия Na–S-аккумулятора (при конверсии до Na2S) 1274 Вт ч/кг
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восстановления при потенциалах ~2.2 и ~1.7 В и
небольшой пик примерно при 1.9 В. Три соответ-
ствующих пика окисления также появляются в
процессе заряда, что указывает на обратимость
процесса окисления-восстановления серного
электрода [20, 21].

Промежуточные продукты заряда/разряда НСА
исследовать весьма затруднительно из-за их чрез-
вычайной чувствительности к воздуху и отсутствия
надежных способов in situ характеризации. Элек-
трохимическое восстановление элементарной се-
ры приводит к образованию цепочечных полисуль-
фидов  Этот процесс, продукты которого обна-
руживают полосы поглощения в УФ-области, был
исследован в различных апротонных растворите-
лях [23–26]. В работах [21, 27] показано, что в
процессе заряда/разряда НСА образуются поли-
сульфиды состава Na2S8, Na2S6, Na2S5, Na2S4,
Na2S3 и Na2S2, которые сосуществуют в зависимо-
сти от стадии разряда. В зависимости от содержа-
ния серы полисульфиды имеют разную раствори-
мость в апротонных органических растворителях.
Например, Na2Sn (4 ≤ n ≤ 8) растворимы в тет-
раглиме, а Na2Sn (1 ≤ n < 4) формируют твердое
покрытие на поверхности электродов [21]. В ка-
честве продуктов разряда часто рассматривают
Na2Sn (1 ≤ n ≤ 3) [19, 27, 28]. При этом полисуль-
фиды натрия могут не восстанавливаться полно-
стью до элементарной серы [27, 28]. В работе [21]
c помощью рентгеновской фотоэлектронной
спектроскопии среди продуктов разряда/заряда в
смеси полисульфидов Na2Sn зафиксированы и
конечные члены реакции окисления/восстанов-
ления серы (Na2S и S). Авторами [29] c помощью
in situ рентгенофлуоресцентного анализа показа-
но, что в процессе насыщения серы натрием сна-
чала формируются промежуточные продукты
Na2Sn (n = 8, 6 и 5), потом Na2S4 и Na2S, а в про-
цессе циклирования ячейки наблюдаются обра-
тимые реакции окисления/восстановление меж-
ду Na2S4 и S8. В работах [2, 8] суммированы воз-
можные промежуточные реакции и продукты
разряда НСА (табл. 2).

Следует отметить, что в зависимости от ис-
пользуемых материалов катода и электролита и,
следовательно, промежуточных и конечных про-
дуктов заряда/разряда и их растворимости в элек-
тролите профили экспериментальных зарядно-
разрядных кривых и вольтамперограмм могут су-
щественно различаться [30]. Например, в работе
[31] для ячейки с композиционным катодом на
основе серы и микропористого углерода, элек-
тролитом на основе 1.0 M раствора NaClO4 в сме-
си этиленкарбонат/пропиленкарбонат и натрие-
вым анодом на вольтамперограмме при натриро-
вании наблюдается только один пик при 0.7 В на
первом цикле и 1.1 В при последующих, что сви-

−2S .n

детельствует о прямом образовании Na2S. При
деинтеркаляции натрия наблюдается один пик
при 1.9 В. Полученные результаты объясняются
тем, что в порах углеродной матрицы катодного
материала с размером 0.5 нм могут содержаться
лишь небольшие молекулы серы (S2–4), что пре-
пятствует образованию растворимых полисуль-
фидов.

ЭЛЕКТРОДНЫЕ МАТЕРИАЛЫ

Катодные материалы. Множество работ на-
правлено на оптимизацию состава и микрострук-
туры катодного материала с целью улучшения его
электропроводности, предотвращения проблем,
связанных с изменением объема серы при интер-
каляции/деинтеркаляции натрия, и уменьшения
миграции полисульфидов [6, 8, 32]. Наиболее ча-
сто встречающиеся подходы представлены на
рис. 1.

Как и в случае литий-ионных аккумуляторов,
основным способом улучшения работы катодных
материалов является формирование композитов
с углеродом, что обеспечивает быстрый подвод
электронов и катионов щелочного металла к ча-
стицам активного материала и снижает измене-
ние его объема [33]. Согласно литературным
данным, катоды, изготовленные путем физиче-
ского перемешивания порошка серы (содержа-
ние серы в таких композитах составляло поряд-
ка 50–70 мас. %), проводящей матрицы на основе
углерода и связующего материала, характеризова-
лись относительно низкими значениями емкости и
ее быстрым падением при циклировании из-за
плохого контакта серы с проводящей матрицей,
низкой электропроводности микронных частиц
серы и растворения полисульфидов [27, 32, 34, 35].

Таблица 2. Разряд низкотемпературного Na–S-акку-
мулятора [2, 8]

Диапазон 
потенциалов, В Реакция

~2.2 S8 + 2Na+ + 2e–→Na2S8

2.2–1.65 Na2S8 + 2Na+ + 2e– → Na2S4

Na2S8 + 2/5 Na+ + 2/3 e– → 4/3 Na2S6

Na2S6 + 2/5 Na+ + 2/5 e– → 6/5 Na2S5

Na2S5 + 1/2 Na+ + 1/2 e– → 5/4 Na2S4

~1.65 Na2S4 + 2/3 Na+ + 2/3 e– → 4/3 Na2S3

Na2S4 + 2Na+ + 2e– → 5/4 Na2S2

Na2S4 + 6Na+ + 6e– → 4Na2S

1.65–1.20 Na2S2 + 2Na+ + 2e– → 2Na2S
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Перспективным подходом является получение
композиционных материалов на основе серы и
различных форм углерода, особенно мезо- и мик-
ропористых углеродных материалов, материалов
с иерархической пористой структурой, способ-
ных как обеспечивать перенос электронов, так и
инкапсулировать серу, тем самым подавляя рас-
творение и миграцию полисульфидов [6, 8, 29, 36,
37]. Получение таких композитов осуществляется,
как правило, при длительном выдерживании смеси
углеродного материала и серы выше температуры
плавления серы (melt-infiltration) [29, 38–42] или
осаждением серы на углеродный материал из паро-
вой фазы (isothermal vapor phase infiltration) [37, 43,
44]. В работах [41, 45] предложили использовать для
получения композита S/C углеродный материал с
коаксиальной структурой: с углеродными нано-
трубками в качестве ядра и микропористым угле-
родом (средний диаметр пор 0.5 нм) в качестве
оболочки для размещения серы (содержание се-
ры в композите составило 40 мас. %). Из-за огра-
ниченного пространства микропор в композите
Sn присутствует в виде более мелких молекул S2–4
и образования растворимых длинноцепочечных
полисульфидов не происходит. При использова-
нии полученного композита S/C в качестве катод-
ного материала в НСА c жидким электролитом на
основе органических карбонатов и натриевым ано-
дом ячейка показала обратимую удельную емкость
более 1000 мАч/г (в расчете на серу) при скорости
С/10 и ~580 мАч/г после 200 циклов при скорости
2 C в диапазоне потенциалов 0.8–2.7 В. Наблюдае-
мые на гальваностатических кривых наклонные
плато разряда выше и ниже 1.4 В были отнесены к
процессам формирования Na2S2 и Na2S соответ-
ственно [45]. Примером успешного применения
этого подхода может служить работа [46], в кото-
рой использовали композиционный катод S/C на

основе микропористого углерода, полученного из
металлоорганического каркаса (содержание серы
составило 47 мас. %) по методике [47], и жидкий
электролит на основе органических карбонатов,
содержащий ионную жидкость, связанную с нано-
частицами SiO2, и Na-анод. Эта аккумуляторная
ячейка показала обратимую емкость 600 мАч/г и
почти 100%-ную кулоновскую эффективность
при скорости C/2 в течение 100 циклов в диапазо-
не потенциалов 0.6–2.6 В. Было показано, что се-
ра остается в порах углерода.

В качестве перспективных матриц для иммо-
билизации полисульфидов в катодном простран-
стве предложены углеродные материалы с поляр-
ными компонентами, например, допированные
гетероатомами (N, S) [28, 44, 48, 49].

Добавление к катодам на основе S/C неорга-
нических наночастиц (Co, Cu, Fe, Ni, MnO2, VO2,
AlOOH и др.) способствует иммобилизации по-
лисульфидов и может оказывать каталитическое
воздействие на реакции превращения между се-
рой, полисульфидами и сульфидом натрия [9, 40,
50–55]. Например, в работе [40] показано, что ак-
кумуляторная ячейка с катодом на основе серы и
восстановленного оксида графена с добавлением
наночастиц VO2 с электролитом на основе тет-
раглима и натриевым анодом показала разрядную
емкость 400 мАч/г после 200 циклов при скорости
С/5 и емкость 156.1 мАч/г после 1000 циклов при
2 C (диапазон потенциалов составил 0.5–2.8 B). В
то время как ячейка с аналогичным катодом без
VO2 характеризовалась быстрым падением емко-
сти при циклировании. Таким образом, катали-
тическое действие VO2 ускоряет превращение
между длинноцепочечными полисульфидами на-
трия и Na2S2 (или Na2S).

Эффективным подходом к решению пробле-
мы образования растворимых полисульфидов яв-

Рис. 1. Основные подходы к получению катодных материалов для Na–S-аккумуляторов.
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ляется ковалентное связывание серы с полимерной
или углеродной матрицей [5, 56, 57]. Например, ав-
торами [5] был получен полимерный серный ка-
тод с использованием звездообразных сшиваю-
щих мономеров тетраакрилата пентаэритрита.
Содержание серы в полученном материале со-
ставило 97.1 мас. %. Ячейка НСА с таким катодом,
гель-полимерным электролитом и натриевым ано-
дом характеризовалась высокой удельной емко-
стью 877 мАч/г при C/10 и стабильным циклирова-
нием (736 мАч/г после 100 циклов).

Одними из популярных катодных материалов
являются композиты, полученные термической
реакцией в инертной среде между полиакрило-
нитрилом (ПАН) и элементарной серой, в резуль-
тате которой происходит циклизация ПАН с по-
следующим его дегидрогенированием серой [58,
59]. Сульфидированный ПАН (СПАН) (Sulfurized
polyacrylonitrile, SPAN) содержит нанодомены се-
ры, связанные c проводящей углеродной матрицей
[59], и показывает стабильную работу при цикли-
ровании в НСА [59–65]. Использование электро-
спининга для получения нановолокон ПАН позво-
ляет получать катодные материалы различной мор-
фологии, например, с сетчатой [64] или с полой
структурой [65].

В ряде работ в качестве активного материала
используются химически синтезированные жид-
кофазные полисульфиды (католиты) для предот-
вращения большого объемного расширения при
превращении S8 в Na2S, которое может приводить
к разрушению углеродной матрицы [66–68]. Так-
же ведутся работы с использованием в качестве
катода Na2S [69, 70].

Анодные материалы. Проблемы, связанные с
металлическим натриевым анодом в НСА, анало-
гичны проблемам в других натриевых аккумуля-
торах, основные из которых – это пассивация по-
верхности анода электролитами и образование
дендритов натрия [8, 71, 72]. Эти проблемы снижа-
ют производительность аккумуляторов и делают их
небезопасными. Разработано множество способов
модификации анодов, ряд из которых заимствован
из опыта разработки других натриевых аккумуля-
торов, а некоторые специально разработаны для
НСА. Основные направления разработки анод-
ных материалов для НСА включают нанесение
защитных покрытий, а также формирование ком-
позиционных анодов.

Следует отметить, что во время работы металл-
ионных аккумуляторов за счет электрохимиче-
ского восстановления растворителя электролита
на поверхности анодных материалов формирует-
ся проводящее покрытие, которое называют SEI
(solid electroyte inerphase). Этот кажущийся нега-
тивным эффект наблюдается и в натрий-ионных
аккумуляторах, но реально он способствует ста-
билизации анода после нескольких циклов заряда

и разряда [39, 73–75]. Ведется поиск новых жид-
ких электролитов, способствующих in situ форми-
рованию стабильного и высокопроводящего SEI
на электродах [39, 73, 75–78]. Например, показа-
но положительное влияние на электрохимиче-
ские характеристики аккумулятора формирую-
щихся поверхностных слоев на электродах при
использовании электролита на основе этилен-
карбоната (ЭК) и пропиленкарбоната (ПК) с до-
бавкой фторэтиленкарбоната (ФЭК) [75], ион-
ных жидкостей [39] и др. Авторами [79] показано,
что использование электролита на основе ПК и
ФЭК в качестве сорастворителей, соли NaTFSI с
высокой концентрацией и трииодида индия в ка-
честве добавки не только уменьшает растворе-
ние полисульфидов натрия, но и способствует
формированию на натриевом аноде стабильно-
го обогащенного фтором SEI. Это позволило из-
готовить НСА, характеризующиеся высокими
значениями емкости и хорошей циклируемо-
стью (разрядная емкость более 1000 мАч/г при
C/10 после 150 циклов).

Разработаны различные методы ex situ покры-
тия анодов защитными материалами [74, 80–83].
Из-за высокой активности и низкой температуры
плавления натрия методы нанесения защитных
материалов на поверхность металла ограничены
[84]. Среди них можно отметить атомно-слоевое
осаждение (atomic layer deposition, ALD) [82, 85]
или молекулярное наслаивание (molecular layer
deposition, MLD) [83, 85], электрополимериза-
цию [81], роликовое прессование [86, 87], осажде-
ние из паровой фазы [88]. Методом ALD можно
получить наноразмерное покрытие при низких
температурах с сохранением морфологии под-
ложки. Например, нанесение оксида алюминия
методом ALD позволяет получить покрытие тол-
щиной около 3 нм, которое препятствует прорас-
танию дендритов натрия [89]. Показано, что на-
несение слоя графена толщиной 5 нм обеспечивает
стабильное циклирование НСА, содержащего элек-
тролит на основе органических карбонатов, в тече-
ние 100 циклов при плотности тока 2 мА/см2 [88].
Нанесение покрытия NaF/Na3Sb толщиной 11 мкм
на металлический натрий путем обмена с раствором
SbF3 формирует прочный SEI, подавляющий рост
дендритов и транспорт полисульфидов [90]. Ячей-
ка с полученным анодом, электролитом на основе
NaClO4/ЭК–ПК–2% ФЭК и катодом СПАН де-
монстрирует высокую емкость 1250 мАч/г с сохра-
нением 95% в течение 500 циклов.

В ряде работ предложено использование ком-
позиционных анодных материалов [91–94]. Ком-
позиционный анод, полученный путем абсорбции
расплавленного Na в пространство между листами
восстановленного оксида графена, демонстриро-
вал повышенную твердость, прочность, формуе-
мость и устойчивость к коррозии при контакте с
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полисульфидами натрия. Электрохимическое те-
стирование в различных электролитах (в раствори-
телях на основе как эфиров, так и органических
карбонатов) показало уменьшение дендритообра-
зования по сравнению с металлическим натрием
[93]. Интересным подходом, способным облегчить
проблему дендритообразования в НСА, является
допирование композита Sn/C натрием. Восстано-
вительный потенциал анода Na–Sn/C составляет
0.3 В относительно пары Na+/Na, а электрохимиче-
ская емкость – ≈180 мАч/г [91].

ЭЛЕКТРОЛИТЫ

В соответствии с физическим состоянием
электролиты для низкотемпературных НСА мож-
но разделить на жидкие, твердые и содержащие
обе фазы [95]. Помимо традиционных электроли-
тов с натриевой солью, растворенной в органиче-
ских растворителях, были исследованы твердые
керамические или гель-полимерные электролиты
и электролиты на основе ионных жидкостей
(ИЖ) (рис. 2) [6–8]. В этом разделе представлено
краткое описание этих электролитов и более по-
дробно рассмотрены перспективы использова-
ния катионообменных материалов, способных к
подавлению переноса полисульфид-анионов при
сохранении высокой скорости переноса катио-
нов натрия.

Жидкие электролиты. Традиционные жидкие
электролиты в настоящее время наиболее широ-
ко используются в НСА. Они представляют собой

растворы солей натрия с крупным однозарядным
анионом (NaPF6, NaClO4, NaCF3SO3 и др.) в раз-
личных апротонных растворителях. Их чаще всего
разделяют на электролиты на основе органических
карбонатов и на основе эфиров [8, 9]. Использова-
ние жидких электролитов подразумевает наличие
пористых сепараторов, разделяющих электроды и
удерживающих их на определенном расстоянии.

Органические карбонаты, такие как ПК, ЭК,
диметилкарбонат, чаще всего используют в НСА
в виде смеси из двух или более растворителей [31].
Согласно опыту исследований материалов для
Li–S-аккумуляторов, электролиты на основе ор-
ганических карбонатов необратимо реагируют с
полисульфидами [96]. Однако проблемы совме-
стимости между карбонатными растворителями и
полисульфидами можно избежать или свести к
минимуму с помощью специальных катодов, пре-
пятствующих образованию растворимых поли-
сульфидов: на основе низкомолекулярной серы
S2–4 [31, 37, 45], ковалентно-связанной серы [5,
57] или композитов S/C с добавлением катализа-
тора [50, 54].

Кроме органических карбонатов, часто ис-
пользуемыми растворителями для электролитов в
НСА являются эфиры, особенно диметиловый
эфир тетраэтиленгликоля (тетраглим) [66–68, 91,
97]. Интерес к таким электролитам обусловлен
их успешным применением в Li–S-аккумулято-
рах [98, 99]. В работах [96, 100] отмечается, что в
отличие от органических карбонатов эфиры и
сульфоны не взаимодействуют с полисульфида-

Рис. 2. Электролиты, которые использовались в низкотемпературных НСА.
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ми. Однако, согласно литературным данным,
растворимость полисульфидов натрия в тет-
раглиме существенно выше по сравнению с ор-
ганическими карбонатами, что обостряет необ-
ходимость предотвращения их миграции [7].

Твердые электролиты. Особое внимание при-
влекает такой подход, как замена жидкого элек-
тролита на твердый, что не только препятствует
миграции полисульфидов и образованию дендри-
тов натрия, но делает аккумулятор более безопас-
ным из-за отсутствия жидкой фазы. Кроме того,
эти электролиты не предполагают использования
сепаратора, что должно привести к увеличению
плотности энергии аккумулятора. Твердые элек-
тролиты можно условно разделить на два класса:
неорганические и полимерные. Твердые неорга-
нические электролиты представляют собой мате-
риалы, в которых катион натрия является по-
движным, например β"-глинозем, сульфиды со-
става Na3PS4 [101–104], фосфаты со структурой
NASICON состава Na1 + xZr2SixP3 – xO12 (0 ≤ x ≤ 3)
и др. [105–107]. Однако для большинства твердых
электролитов характерен плохой контакт с элек-
тродными материалами. Кроме того, сформиро-
вать непористую керамическую пластинку с до-
статочной прочностью обычно удается лишь при
ее значительной толщине, что повышает сопро-
тивление электролита.

В то же время пластичность полимеров позво-
ляет изготовить из них тонкую и прочную пленку,
которая обеспечивает существенные преимуще-
ства в проводимости и в конструкции аккумуля-
тора [5, 7]. Электролиты типа полимер/соль явля-
ются наиболее распространенным классом поли-
мерных электролитов [17, 61, 108–111]. Их ионная
проводимость в значительной степени определя-
ется долей аморфной фазы полимера, концентра-
цией соли, а также связанностью катиона с поли-
мерной матрицей и анионом. Для увеличения
ионной проводимости полимерных электролитов,
а также для улучшения их механических характери-
стик применяют ряд подходов, таких как формиро-
вание разветвленной структуры, введение объем-
ных боковых заместителей, получение блок-сопо-
лимеров, химическая сшивка цепей полимера для
получения сетчатой трехмерной структуры, а также
введение неорганических частиц [95, 112].

Исследования низкотемпературных НСА с
твердыми электролитами сравнительно немного-
численны [92, 102–104, 107]. Например, ячейка с
электролитом состава Na3PS4 (ϭ = 1.3 × 10–4 См/см
при комнатной температуре) показала значение
разрядной емкости на первом цикле ~1500 мАч/г,
однако ее емкость впоследствии быстро падала из-
за высокого сопротивления границ раздела между
активным материалом катода и твердым электро-
литом [102]. Для решения проблемы контакта
твердого электролита с катодом в качестве мате-

риала катода предложено использовать наноком-
позит состава Na3PS4/Na2S/C. Аккумуляторная
ячейка с катодом Na3PS4/Na2S/C, твердым элек-
тролитом Na3PS4 и композиционным анодом
Na–Sn/С характеризовалась значением разряд-
ной емкости 869 и 438 мАч/г после 1 и 50 циклов
соответственно при 60°C (диапазон потенциалов
0.5–3 В) [92]. Наиболее изученными среди твер-
дых полимерных электролитов являются элек-
тролиты на основе полиэтиленоксида, для кото-
рых выше температуры плавления кристаллитов
(60–80°C) достигаются значения ϭ ≥ 10–4 См/см
[17, 61, 113].

Гель-полимерные электролиты. Добавление к
твердым полимерным электролитам жидких низ-
комолекулярных растворителей (пластификато-
ров) является наиболее эффективным способом
увеличения их ионной проводимости и снижения
сопротивления на границе электрод/электролит.
Такие гель-полимерные электролиты могут обла-
дать повышенной ионной проводимостью при
комнатной температуре (σ ≥ 10–4–10–3 См/см) по
сравнению с твердыми, высокой химической и
электрохимической стабильностью, улучшенны-
ми механическими свойствами по сравнению с
жидкими электролитами [114–119] и препятство-
вать миграции полисульфидов натрия между элек-
тродами [5, 120]. Несмотря на высокие значения
проводимости полученных электролитов, цикли-
руемость НСА на их основе часто оставляет желать
лучшего [7, 35, 114, 117, 121–123], что связывают с
необратимыми реакциями полисульфидов на-
трия, образованием пассивирующих слоев на
аноде, недостаточно хорошими контактами элек-
трод/электролит. Некоторым авторам удалось ча-
стично решить эти проблемы. Например, разряд-
ная емкость НСА с электролитом из нановолокон
ПАН, с сорбированным раствором NaCF3SO3 в
диметиловом эфире полиэтиленгликоля и катодом
из композита S/углеродные нанотрубки составила
≈500 мАч/г в течение 40 циклов (C/20). Авторы объ-
ясняют полученные результаты поглощением боль-
шого количества жидкого электролита, что не толь-
ко обеспечивает быстрый перенос ионов натрия, но
и способствует смачиванию катода и хорошему
контакту электрод/электролит, а большая вяз-
кость диметилового эфира полиэтиленгликоля
уменьшает миграцию полисульфидов [120]. Ис-
пользование сшитого гель-полимерного электро-
лита, полученного in situ полимеризацией пентаэ-
ритритолтетраакрилата и трис-[2-(акрилоилок-
си)этил] изоцианурата в присутствии 1 М раствора
Na(CF3SO2)2N в смеси ПК/ФЭК, катода на осно-
ве S-пентаэритритолтетраакрилата и анода из ме-
таллического натрия позволило получить разряд-
ную емкость 736 мАч/г после 100 циклов при С/10
[5]. Результат объясняется комбинацией исполь-
зования сшитого электролита и создания хоро-
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ших контактов на границе электрод/электролит.
Однако, несмотря на значительный прогресс в
разработке электролитов типа полимер/соль, про-
блема селективности переноса катиона в них пред-
ставляется наиболее острой. Подвижность аниона
может быть существенно снижена, но не ликвиди-
рована полностью. Это вызывает концентрацион-
ную поляризацию на электродах, приводящую к
падению напряжения и снижению эффективно-
сти работы аккумулятора.

Электролиты на основе ИЖ привлекают боль-
шое внимание для применения в различных элек-
трохимических устройствах благодаря таким уни-
кальным свойствам, как нелетучесть, невоспла-
меняемость, низкая температура плавления,
низкая токсичность, малое давление пара, хими-
ческая, электрохимическая, термическая и меха-
ническая стабильность [124, 125]. Исследований по
применению электролитов на основе ИЖ для НСА
на данный момент сравнительно мало, хотя они
представляются весьма перспективными [46].
Успешным примером является электролит на ос-
нове ЭК/ПК, содержащий ИЖ хлорат 1-метил-3-
пропилимидазолия, связанную с наночастицами
SiO2 [46]. Полученный электролит способствует
стабилизации осаждения Na и уменьшает образо-
вание дендритов. Другой пример – использова-
ние гель-полимерного электролита на основе со-
полимера поливинилиденфторид-гексафторпро-
пилена и ИЖ трифторметансульфоната 1-этил-3-
метилимидазолия [117].

Использование катионообменных мембран. Пер-
спективным классом полимерных электролитов
являются материалы на основе катионообменных
мембран [95, 126]. В этих материалах анионы кова-
лентно связаны с полимерной матрицей, вслед-
ствие чего такие электролиты обладают лишь кати-
онной проводимостью. Отсутствие подвижности
анионов предотвращает дендритообразование при
циклировании аккумуляторов с анодом из щелоч-
ного металла [126]. Основными сферами примене-
ния таких мембран являются водоочистка и топ-
ливные элементы [127–130]. При этом функцио-
нальные группировки содержат влагу и формируют
систему пор и каналов, наполненную водным рас-
твором, содержащим катионы, отщепляющиеся от
функциональных групп при их диссоциации. В от-
сутствие воды проводимость мембран оказывается
крайне низкой, но существенно возрастает при их
сольватации апротонными растворителями, что
делает возможным их применение в качестве
электролитов в металл-ионных аккумуляторах
[118, 131–140]. Однако с ростом степени сольвата-
ции понижается их селективность [141]. В то же
время при применении катионообменных мем-
бран в НСА подавление переноса полисульфид-
анионов при сохранении высокой скорости пере-
носа катионов натрия является крайне важным.

Среди подходов, позволяющих улучшить се-
лективность катионного переноса ионообменных
мембран, не оказывающих существенного влия-
ния на их проводимость или даже повышающих
ее, следует в первую очередь отметить интеркаля-
цию в их структуру наночастиц [127, 142–145]. Вве-
дение жидкой фазы приводит к снижению прочно-
сти полимеров [146, 147]. Этот недостаток может
быть преодолен, например, с использованием та-
ких подходов, как нанесение гелевого электролита
на пористую подложку [18, 111, 148] или добавление
неорганических частиц с получением композици-
онных полимерных электролитов.

В литературе описаны примеры совместного
использования катионообменных мембран в со-
четании с жидкими электролитами для обеспече-
ния переноса катионов натрия и предотвращения
диффузии полисульфид-анионов к аноду НСА. В
мембранах Nafion катионы переносятся в тонком
дебаевском слое около стенок пор за счет элек-
тростатического притяжения к отрицательно за-
ряженным стенкам (фиксированным -груп-
пам), а неселективный перенос анионов осу-
ществляется в т. н. электронейтральном растворе,
локализованном в центре пор [149]. Поэтому уве-
личения селективности и, следовательно, подав-
ления переноса полисульфидов можно добиться
за счет внедрения в поры мембран неорганиче-
ских частиц. Схема селективного переноса катио-
нов через сульфокатионитовую мембрану типа
Nafion представлена на рис. 3.

Использование катионообменных мембран
дает существенные преимущества по сравнению с
жидким электролитом с полиолефиновым сепа-
ратором. В работе [150] сравнили работу НСА с
композиционным катодом на основе углеродного
материала, пропитанного жидким полисульфид-
ным католитом, электролитом на основе тет-
раглима и натриевым анодом с полипропилено-
вым сепаратором (Celgard) и с мембраной Nafion,
которая была предварительно выдержана в рас-
творах солей натрия в тетраглиме. Проводимость
такой мембраны в Na+-форме составила порядка
10–5 См/см. Емкость НСА после первого цикла
увеличилась с 500 до 750 мАч/г при замене поли-
пропиленового сепаратора на Nafion. Диффузи-
онные эксперименты показали, что Nafion может
эффективно задерживать полисульфиды. Введе-
ние при сборке ячейки дополнительного слоя из
углеродного нановолокна позволило получить
разрядную емкость 550 мАч/г после 100 циклов
при скорости C/5. НСА с композиционным като-
дом Na2S/C и с нанесенным на поверхность мем-
браны Nafion слоем углерода показали разрядную
емкость ~800, ~680 и ~640 мАч/г при С/10, С/5 и
С/3 соответственно, а также стабильную работу в
течение 100 циклов [97]. В работе обсуждены при-
чины эффективности мембран Nafion для подав-

−
3–SO
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ления диффузии полисульфидов. Это реализует-
ся за счет пор небольшого размера (<5 нм) и “от-
талкивания зарядов” отрицательно заряженных
сульфо-групп мембраны и полисульфид-анио-
нов.

Недостатком описанных выше перфториро-
ванных мембран Nafion является высокая стои-
мость и недостаточно высокая проводимость в
сольватированном апротонным растворителем
состоянии. Использование сепараторов с поверх-
ностью, модифицированной катионообменной
мембраной, дает существенные преимущества по
сравнению с обычными полиолефиновыми сепа-
раторами и удешевляет материал по сравнению с
мембраной Nafion. Авторы [151] впервые предло-
жили низкотемпературный НСА с использовани-
ем полипропиленового сепаратора с нанесенной
на поверхность мембраной Nafion в Na+-форме,
смоченной 1 M раствором NaClO4 в тетраглиме.
НСА с S/C-катодом и Na-анодом после 20 циклов
характеризовался значением разрядной емкости
на 75% выше по сравнению с ячейкой с полипро-
пиленовым сепаратором.

Использование сепаратора из стекловолокна с
нанесенным слоем сульфокатионитовой перфто-
рированной мембраны Nafion, модифицирован-
ной Al2O3, позволило эффективно предотвращать
перенос полисульфидов и получить стабильные
значения разрядной емкости (~250 мАч/г в тече-
ние 100 циклов при скорости C/10) [67]. Следует
заметить, что использование сепараторов из стек-
ловолокна или коммерческого электролита из β"-
глинозема [22, 34, 152] в промышленно выпуска-

емых аккумуляторах затруднительно из-за их
сравнительно большой толщины [7, 22].

Также была исследована возможность исполь-
зования в НСА сепаратора со слоем полибензи-
мидазола (ПБИ) [153]. Показано, что полисуль-
фиды связываются с ПБИ, формируя ионселек-
тивную границу катод/сепаратор, и препятствуют
дальнейшей диффузии полисульфидов. В резуль-
тате в ячейке со слоем ПБИ (со стороны анода) в
течение 50 циклов при С/5 емкость сохранялась
на уровне 92.5% от исходной.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Из приведенного обзора можно заключить,
что в настоящее время активно ведется разработ-
ка материалов для НСА, способных работать при
комнатной температуре. Создание композицион-
ных материалов на основе серы и углерода позво-
ляет улучшить электропроводность катодного
материала, предотвратить проблемы, связанные с
изменением объема серы при интеркаляции/деин-
теркаляции натрия, и уменьшить миграцию поли-
сульфидов. Предложены подходы к созданию ка-
тодных материалов, способных эффективно удер-
живать серу за счет помещения ее в микро- и
мезопористые углеродные матрицы или кова-
лентного связывания. Разрабатываются спосо-
бы нанесения защитных покрытий на анодные
материалы с целью предотвращения нежела-
тельных химических реакций на поверхности и
дендритообразования. Исследуется возможность
применения твердых неорганических или поли-
мерных электролитов.

Рис. 3. Схема селективного переноса катионов через сульфокатионитовую мембрану типа Nafion.
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Перспективными материалами для низкотем-
пературных НСА являются катионообменные
мембраны в натриевой форме с интеркалирован-
ными органическими апротонными растворите-
лями, способные минимизировать перенос поли-
сульфид-анионов при сохранении высокой ско-
рости переноса катионов натрия.
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В работе исследованы фазовые превращения двойных фосфатов магния-натрия Mg4Na(PO4)3 и Mg-
Na(PO4)3 системы Mg4NaPO4–Mg3(PO4)2 с использованием термического анализа и РФА. Опти-
мальными условиями для получения однофазного MgNa(PO4)3 являются твердофазный метод с
термообработкой при 900°C и дополнительный обжиг при 600°C, что связано с полиморфными
превращениями фазы при температурах 893 и 727°C. Уточнен полиморфизм Mg4NaPO4, отмечены
полиморфное превращение при 1025°C и инконгруэнтное разложение при 1141°C. Синтезирован-
ные соединения могут служить основой для дальнейшего получения биокерамических материалов
для остеопластики.
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ВВЕДЕНИЕ

Интерес к созданию новых биоматериалов обу-
словлен тем, что миллионы людей сталкиваются с
дефектами костей [1]. В последнее время примене-
ние искусственного костного имплантата на осно-
ве биоматериалов становится привлекательным
подходом для лечения дефектов костей [2]. Для из-
готовления таких имплантатов возможно примене-
ние широкого спектра материалов: от композитов
[3–5] до биокерамики и биоцементов [6, 7]. Из-за
химического сходства с минеральной фазой кости
предпочтение отдается синтетическим материалам
на основе фосфатов кальция [8, 9]. Фосфаты маг-
ния могут рассматриваться как аналоги фосфатов
кальция в биомедицинской области, в частности в
ортопедии [10]. Это может быть обусловлено важ-
ной ролью магния в функционировании организма
[11], поскольку ион магния оказывает влияние на
регуляцию кальциевых и натриевых ионных кана-
лов, на стимулирование роста и пролиферацию
клеток [12].

В данной работе в качестве перспективных ис-
ходных фаз для дальнейшего получения биокера-
мики использовали фосфаты магния. Идея при-
менения именно фосфатов магния для создания
разлагаемых в биологической среде имплантатов
по сравнению с фосфатами кальция связана с ря-
дом преимуществ:

– большей резорбируемостью фосфатов маг-
ния по сравнению с фосфатами кальция, которая
обусловлена большим энтальпийным вкладом в
гидратацию катиона;

– магний может легко заменить кальций в ми-
нералах организма из-за их химического сход-
ства, нехватка магния в организме негативно вли-
яет на рост костной ткани [13];

– фосфаты магния обладают большей энерги-
ей кристаллической решетки, в результате чего
возможно получения керамических материалов с
большей прочностью [14];

– присутствие ионов Mg2+ в минералах костей
и жидкости организма может влиять на мине-
ральный обмен костей, смещая равновесие в сто-
рону образования нативной костной ткани, в то
время как большое количество ионов кальция,
высвобождающихся при деградации, может нега-
тивно влиять на организм [15].

Таким образом, включение магния в биокера-
мику и биокомпозиты может играть важную роль
во взаимодействии костной ткани и кости, при-
водя к развитию тканей de novo. Несмотря на
большой интерес к легированию биокерамики на
основе фосфатов кальция магнием [16], в литера-
туре этой проблеме удалено мало внимания [17,
18], что делает актуальным изучение и разработку
новых биоматериалов на основе фосфатов маг-
ния. Исследование фазовых превращений в ука-
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занной системе позволит установить температу-
ры полиморфных переходов, которые могут вести
к положительному изменению объема и к рас-
трескиванию керамики.

Целью данной работы явились поиск оптималь-
ных условий получения двойных фосфатов маг-
ния-натрия (исходные компоненты, температура и
продолжительность обжига) и исследование фазо-
вых превращений в соединениях двойной системы
Mg4Na(PO4)3–Mg3(PO4)2 в качестве перспектив-
ных материалов для изготовления биокерамики.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез образцов. Для получения пирофосфа-

та магния Mg2P2O7 (M2P) готовили струвит
(гексагидрат двойного фосфата магния-аммо-
ния NH4MgPO4·6H2O) путем осаждения из вод-
ных растворов солей [19]. В синтезе использовали
(NH4)2HPO4 (“х. ч.”) и MgCl2 (“х. ч.”). Синтез
струвита проводили по реакции

(1)

Полученный осадок сушили на воздухе в тече-
ние нескольких дней. Пирофосфат магния получа-
ли термическим разложением струвита при 1100°С
в течение 6 ч по реакции

(2)

Для синтеза ортофосфата магния Mg3(PO4)2
(M3P) использовали MgO и Mg2P2O7 (полученный
согласно предыдущему пункту). MgO получали
при обжиге карбоната магния MgCO3 (“х. ч.”) при
600°С в течение 3 ч. Рассчитанные навески исход-
ных порошков помещали в барабан из стабилизи-
рованного диоксида циркония и проводили го-
могенизацию и механическую активацию смеси в
шаровой мельнице планетарного типа Рulverisette
(Fritsch, Германия) в течение 15 мин со скоростью
500 об./мин. Для помола использовали шары из
диоксида циркония с диаметром 1 мм, соотноше-
ние материал : шары составляло 1 : 10. В качестве
жидкой среды использовали ацетон ((CH3)2CO
“х. ч.”) для увеличения эффективности помола и
гомогенизации. После сушки на воздухе продукт
подвергали обжигу при температуре 1100°С в те-
чение 12 ч. Синтез проводили по реакции

(3)

В качестве исходных реагентов для получения
двойного фосфата магния-натрия MgNaPO4 (MNa)
использовали ранее синтезированный пирофос-
фат магния и Na2CO3 (“х. ч.”). Синтез осуществ-
ляли твердофазным методом по реакции

(4)

( )+ + →
→ ⋅ ↓ + +

2 4 4 22

4 4 2 4

MgCl NH HPO 6H O
NH MgPO 6H O  NH Cl HCl.

⋅ →
→ + ↑ + ↑

4 4 2

2 2 7 3 2

2MgNH PO 6H O
Mg P O 2NH  7H O .

+ →2 2 7 3 4 2MgO Mg P O M PO( )g .

+ → + ↑2 2 7 2 3 4 2Mg P O Na CO 2MgNaPO CO .

Полученный порошок сушили на воздухе, а за-
тем проводили серию обжигов в муфельной печи
Nabertherm (Германия) в интервале температур от
500 до 1000°C с различными временами выдерж-
ки для поиска оптимальных условий синтеза
фазы MNa.

Для получения двойного ортофосфата маг-
ния-натрия Mg4Na(PO4)3 (M4Na) твердофазным
методом использовали полученные MgNaPO4 и
Mg3(PO4)2. Синтез проводили по реакции

(5)
После сушки полученного порошка на воздухе

проводили обжиги в интервале температур от 900
до 1100°C в течение 10 ч.

Методы исследования образцов. Для изучения
фазового состава полученных порошков фосфатов
магния использовали рентгеновский дифракто-
метр  Rigaku D/Max2500 с вращающимся ано-
дом (Япония) (CuKα-излучение, λ = 1.5406 Å, 2θ =
= 2°–70°, шаг 0.02°). Съемку проводили в квар-
цевых кюветах без усредняющего вращения.
Качественный анализ полученных рентгенограмм
проводили с помощью программы WinXPOW (база
данных ICDD PDF-2).

Для исследования микроструктуры получен-
ных порошков фосфатов магния использовали
растровый электронный микроскоп (РЭМ) с ав-
тоэмиссионным источником LEO SUPRA 50VP
(Carl Zeiss, Германия). Образцы наклеивали на
медную подложку при помощи проводящего угле-
родного скотча. В процессе съемки проводили на-
пыление образцов слоем хрома (10–15 нм) для
предотвращения их зарядки (напылительная уста-
новка Quorum Technologies QT-150T ES, Велико-
британия). Ускоряющее напряжение электронной
пушки составляло 2–21 кВ. Изображения получали
во вторичных электронах при увеличениях до
50000× при использовании детектора типа SE2.

Для оценки поведения материалов при нагре-
вании и исследования фазовых равновесий в ис-
следуемой системе проводили термический ана-
лиз с использованием синхронного термоанали-
затора STA 409 PC Luxx (Netzsch, Германия) в
интервале температур от 25 до 1400°C со скоро-
стью нагрева 5°С/мин на воздухе. Для измерения
использовали алундовые тигли. Для этого готови-
ли таблетки из исследуемых составов и обжигали
при 800°C в течение 48 ч.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Первой стадией синтеза пирофосфата магния

является получение растворным методом струви-
та NH4MgPO4·6H2O из смеси хлорида магния и
гидрофосфата аммония. Согласно фазовому
анализу, в результате синтеза был получен одно-
фазный образец (карта ICDD 15-762). После
прокаливания струвита при 1100°С в течение 6 ч
происходит образование фазы пирофосфата маг-

( ) ( )+ →3 4 4 4 42 3Mg PO MgNaPO Mg Na PO .
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ния, которая тоже характеризуется отсутствием
примесей (карта ICDD 72-19). Образование пи-
рофосфата магния проходит через три стадии
разложения струвита, включающие дегидрата-
цию, удаление ионов аммония и поликонденса-
цию ньюберита MgHPO4 [20]:

(6)

(7)

(8)
Для синтеза ортофосфата магния использовали

смеси на основе синтезированных пирофосфата
магния и оксида магния (карта ICDD 45-946). По-
сле термообработки гомогенизированной смеси
при 1100°С в течение 12 ч образуется однофазный
образец ортофосфата магния (карта ICDD 35-134).
Описанные методы получения пирофосфата и
ортофосфата магния были выбраны в связи с от-
сутствием побочных продуктов и простотой осу-
ществления.

В качестве промежуточной фазы для получе-
ния двойного ортофосфата магния-натрия M4Na
является двойной ортофосфат магния-натрия
MNa. В работе исследовался синтез двойного
фосфата магния-натрия из Na2CO3 и M2P, при-
чем данное соединение ранее не удавалось полу-
чить однофазным [21].

Возможными причинами неудачи могли яв-
ляться слишком высокие температуры проведе-
ния твердофазного синтеза (1000°C). В случае
синтезов из раствора получаются крупные кри-
сталлогидраты двойного фосфата магния-натрия
[22], однако в растворе также присутствовали
примеси и не удавалось осадить однофазный об-
разец, что не позволяет использовать его в каче-

⋅ → +4 4 2 4 4 2NH MgPO 6H O NH MgPO 6H O,

→ +4 4 4 3NH MgPO MgHPO NH ,

→ +4 2 2 7 2MgHPO 0.5Mg P O 0.5H O.

стве прекурсора для изготовления соответствую-
щей керамики.

Гомогенная смесь исходных реагентов, взятых
в стехиометрическом соотношении, полученная
в планетарной мельнице, обжигалась в муфель-
ной печи в диапазоне температур от 500 до 1000°С
в течение 10 ч (рис. 1).

Согласно полученным данным рентгенофазо-
вого анализа, оптимальной температурой обжига
является 900°С. В случае обжига при 500°С на-
блюдаются пики пирофосфата магния, что свиде-
тельствует о неполноте протекания реакции. Так-
же отмечены пики, отнесенные к примеси MNa,
находящейся в другой полиморфной модифика-
ции (карта ICDD 32-1121), причем ее количество
увеличивается при повышении температуры об-
жига, что может быть связано с термической не-
устойчивостью соединения и его полиморфным
переходом при температурах выше 900°С.

С целью уменьшения количества примеси, свя-
занной с другой полиморфной модификацией
MNa, проводилось изучение разных режимов об-
жига при 900°С с последующим дополнительным
обжигом и закалкой нужной полиморфной моди-
фикации (рис. 2).

Наименьшее количество примеси наблюдает-
ся в случае дополнительного обжига при 600°С в
течение 10 ч. Увеличение времени второго обжига
при 650°С до 48 ч не ведет к значительным изме-
нениям в фазовом составе. При повышении тем-
пературы второго обжига до 700 и 750°С наблю-
дается увеличение количества примесной фазы,
особенно при 700°С, что может быть связано с
близостью температуры с полиморфным пере-
ходом.

Рис. 1. Дифрактограммы порошков смеси Mg2P2O7 и Na2CO3, обожженных при различных температурах в течение 10 ч.

60 7050403020100
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MgNaPO4 (ICDD, 32-1121)
 Mg2P2O7 (ICDD, 72-19)
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В процессе работы были изучены условия син-
теза фазы M4Na из смеси MNa и M3P, взятых в
стехиометрическом соотношении. Показано, что
оптимальной температурой термообработки яв-
ляется 1100°C с выдержкой 10 ч, при которой по-
лучается однофазный образец (рис. 3). При мень-
шем времени выдержки наблюдается наличие пи-
ков исходных веществ – MNa и Mg3(PO4)2, что
связано с неполным прохождением твердофаз-
ной реакции.

Для изучения полиморфизма MNa и M4Na
проводился термический анализ (рис. 4). По ре-
зультатам термического анализа, для MNa на-
блюдаются два эндотермических эффекта при
охлаждении: при 727 и при 893°C. Данные эффек-
ты можно связать с полиморфными переходами
исследуемого соединения, которые можно услов-
но обозначить как α и β соответственно. Переход
соединения в другие полиморфные модифика-
ции можно объяснить невозможностью синтеза
чистой фазы при температурах выше 900°C и появ-

Рис. 2. Дифрактограммы порошков смеси Mg2P2O7 и Na2CO3, обожженных при температуре 900°C с дополнительным
обжигом.

60 7050403020100
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900°C 10 ч + 650°C 48 ч
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MgNaPO4 (ICDD, 32-1119)
MgNaPO4 (ICDD, 32-1121)

Рис. 3. Дифрактограммы порошков смеси MgNaPO4 и Mg3(PO4)2, обожженных при различных температурах.
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лением полиморфной модификации при дополни-
тельном обжиге (при 700°C). По значительному пе-
реохлаждению первого эффекта при 727°C можно
предположить, что этот переход является затормо-
женным реконструктивным переходом, что вызо-
вет увеличение объема и возможное растрескива-
ние материала при изготовлении керамики. Вто-
рой эффект (при 893°C) характеризуется малыми
величинами переохлаждения, что может свиде-
тельствовать о переходе типа упорядочения.

В литературе практически нет данных касатель-
но полиморфизма Mg4Na(PO4)3. Согласно работе
[23], двойной ортофосфат магния-натрия плавится
инконгруэнтно при температуре 1165°C с образова-
нием Mg3(PO4)2 и жидкости, при этом наблюдается
полиморфный переход при 1005°C. Для M4Na ха-
рактерно наличие экзоэффекта при t = 1025°C при
охлаждении и эндоэффекта при t = 1141°C в слу-
чае нагревания (рис. 4б), что можно связать с ин-

Рис. 4. Результаты термического анализа для MgNaPO4 (а) и Mg4Na(PO4)3 (б).
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конгруэнтным плавлением полученной фазы. Со-
гласно данным термического анализа, полиморф-
ный переход M4Na претерпевает при 1025°C.

Для исследования морфологии частиц синте-
зированные порошки фосфатов магния исследо-
вали на РЭМ (рис. 5).

Микроструктура порошка пирофосфата магния
характеризуется частицами неправильной формы,
что можно связать с процессами его получения из
струвита, включающими обезвоживание и удале-
ние ионов аммония. Частицы MNa имеют слои-
стую морфологию, в то время как для фазы M4Na
характерно образование частиц неправильной
формы. По данным РЭМ была проведена оценка
среднего размера частиц (табл. 1).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Определены условия синтеза двойного фосфа-

та магния-натрия и двойного ортофосфата маг-
ния-натрия, которые, согласно литературе, не
удавалось получить однофазными. Оптимальным
для MgNaPO4 c минимальным количеством при-
меси является синтез при 900°C в течение 10 ч с по-
следующим дополнительным обжигом при 600°C,
что связано с образованием примесной фазы дру-
гой полиморфной модификации α, наиболее ин-
тенсивные пики которой наблюдаются при 700°C.
Для синтеза Mg4Na(PO4)3 оптимальными услови-
ями обжига являются температура 1100°C и про-
должительность 10 ч, поскольку при более низких
температурах и меньшем времени обжига наблю-
даются рефлексы исходных реагентов.

Изучен полиморфизм двойных фосфатов маг-
ния-натрия. MgNaPO4 претерпевает два поли-
морфных превращения – при 727 и 893°C, что
объясняет невозможность получения однофаз-
ного соединения в процессе обжига при указан-
ных температурах. Переход при 727°C является
реконструктивным, что может привести к рас-
трескиванию керамики. По результатам ДСК,
фаза Mg4Na(PO4)3 обладает полиморфным пе-
реходом при 1025°C и инконгруэнтно разлагает-
ся при 1141°C.

Полученные порошки на основе двойного ор-
тофосфата магния-натрия могут быть перспек-
тивны для дальнейшего изготовления биокера-
мики для регенерации поврежденных участков
костной ткани.
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Новые ортофосфаты состава A2R1.5Ta0.5(PO4)3 (A = K, Rb; R = Ga, Gd, Dy, Ho, Er, Yb) получены пу-
тем твердофазного взаимодействия, охарактеризованы методами ИК-спектроскопии, рентгенов-
ской дифракции. Установлено, что они кристаллизуются в структуре минерала лангбейнита (пр. гр.
P213), параметр кубической элементарной ячейки возрастает с ростом ионного радиуса лантаноида.
Методом порошковой дифракции нейтронов выполнено уточнение структуры K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3:
катионы калия и диспрозия разупорядочены по каркасным позициям структуры. Полученные со-
единения представляют интерес в качестве кристаллических однофазных минералоподобных мат-
риц для долговременной изоляции от биосферы опасных радионуклидов.
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ВВЕДЕНИЕ

Фосфаты со структурой природного минера-
ла лангбейнита (природный аналог K2Mg2(SO4)3,
кубическая сингония, пр. гр. P213) образуют
большое семейство природных аналогов [1, 2].
Эта структура обладает октаэдро-тетраэдриче-
ским каркасом и объемными полостями в соот-
ветствии с кристаллохимической формулой
(M1)(9)(М2)(6–12)[ (PO4)3], где L и M – каркас-
ные и некаркасные позиции соответственно, в
которых могут размещаться катионы с к. ч. в со-
ответствующих кислородных полиэдрах, равны-
ми 6 и 9 или 12 [3]. Система ортофосфатов такого
строения характеризуется широким изоморфиз-
мом катионов и анионов, благодаря которому
возможно включение в состав этих соединений
разных по природе катионов в степенях окисле-
ния от 1+ до 5+ с образованием твердых раство-
ров. Интерес к таким фосфатам определяется их
оптическими [4, 5], магнитными свойствами [6],
высокой термической и химической стабильно-
стью, способностью к иммобилизации опасных
радионуклидов [7–9].

Информация об известных фосфатах, отно-
сящихся к структурному типу лангбейнита,
представлена нами ранее в обзорах [10, 11]. Из нее
следует, что такие изоструктурные фосфаты мо-
гут содержать катионы: Na, Rb, Cs, Tl; Mg, Ca, Sr,
Ba, Pb, Mn, Co, Ni, Cu, Zn; Al, Ti(III), V, Cr, Ga,
Y, Rh, In, La, Ln = Ce–Lu; Ti(IV), Zr, Hf, Nb, Ta
[11]. Обращает на себя внимание тот факт, что в
литературе мало сведений о фосфатах пятивалент-
ных элементов. В частности, синтезированы и ис-
следованы соединения вида K2R0.5C1.5(PO4)3, где
R = Al, Cr, Fe, Y, In; С = Nb, Ta [12, 13], а также твер-
дые растворы K2Tb1.5 – хTa0.5(PO4)3:xEu3+ (x = 0.01,
0.03, 0.05, 0.07, 0.10) [14] и K2Dy1.5 – хEuxTa0.5(PO4)3
(x = 0–1.5) [15]. Кроме научного интереса к струк-
турно-химическим исследованиям фосфатов пя-
тивалентных элементов, в частности тантала,
имеется ряд практических задач, где результаты
таких работ могут быть полезными. В связи с тем,
что тантал используется в ядерно-энергетических
системах в качестве материалов теплообменни-
ков, а оксид тантала используется в атомной тех-
нике для варки стекла, поглощающего γ-излуче-
ние, возникают проблемы их утилизации – пере-

(6)
2L
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работки совместно с другими опасными
компонентами отходов в устойчивые химические
формы. Такие отходы содержат, как правило, также
и лантаноиды (продукты деления, поглотители
нейтронов). Как показано в [10], роль кристалли-
ческих (керамических) матриц, пригодных для
долговременного хранения и захоронения подоб-
ных отходов ядерных технологий, могут выпол-
нять материалы со структурой лангбейнита.

Целью данной работы является изучение
возможности получения и строения фосфатов
вида A2R1.5Ta0.5(PO4)3 (A = K, Rb, Cs; R = Ga, Sm,
Eu, Gd, Dy, Ho, Er, Yb, Lu).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве исходных реагентов использовали

KCl (“Вектон”, 99.5%), RbCl (“Вектон”, 99.5%),
CsCl (“Вектон”, 99.5%), NH4H2PO4 (“Вектон”,
99.8%), Ta2O5 (“Вектон”, 99.9%), Sm2O3 (“Лан-
хит”, 99.99%), Eu2O3 (“Ланхит”, 99.99%), Gd2O3
(“Ланхит”, 99.99%), Dy(NO3)3 · 5Н2O (Merck,
99.9%), Ho(NO3)3 · 5H2O (Merck, 99.9%), Er2O3
(“Ланхит”, 99.99%), Yb2O3 (“Ланхит”, 99.99%),
Lu2O3 (Merck, 99.9%). Фосфаты получали твердо-
фазным методом. Стехиометрические смеси ис-
ходных реагентов тщательно диспергировали и
выдерживали при температуре 450°С в течение
3 ч. Полученные продукты повторно диспергиро-
вали в агатовой ступке и далее ступенчато отжига-
ли при 600, 800, 880, 900°С в течение суток и при
970°С в течение 12 ч. В промежутках между стади-
ями диспергирование повторяли.

Исследование образцов методом рентгенофа-
зового анализа выполняли на дифрактометре Shi-
madzu XRD-6000 в СuKα-фильтрованном излуче-
нии (λ = 1.54048 Å) при комнатной температуре в
диапазоне углов отражения 2θ от 10° до 50°, со
скоростью записи 1 град/мин. Систематические
ошибки за счет геометрических факторов были
устранены внесением поправки. Фазовый состав
идентифицировали с использованием базы дан-
ных PDF-2 [16].

ИК-спектры полученных соединений реги-
стрировали на спектрофотометре SPECORD 75IR
в диапазоне волновых чисел 1400–400 см–1. Образ-
цы для съемки представляли собой тонкодисперс-
ные пленки, которые готовили путем нанесения
суспензии образца в изопропиловом спирте на
подложку KBr с последующим высушиванием.

Нейтронограммы порошков, помещенных в
цилиндрические контейнеры диаметром 10 мм,
регистрировали на времяпролетном дифракто-
метре ДРВ, установленном на импульсном реак-

торе ИБР-2 (Дубна, РФ) [17]. Съемку выполняли
при комнатной температуре. Уточнение структу-
ры методом Ритвельда проводили с использова-
нием программы Mria [18].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Полученные соединения представляли собой

поликристаллические порошки белого цвета для
соединений галлия, гадолиния, диспрозия, ит-
тербия; желтого цвета для соединений гольмия,
розового цвета для соединений эрбия.

Данные ИК-спектроскопии свидетельствуют
о принадлежности полученных соединений к
классу ортофосфатов. На спектрах соединений
(рис. 1) присутствуют все полосы поглощения,
которые могут быть представлены в соответ-
ствии с теорией групп для фосфорного тетраэдра
в кристаллической решетке с пр. гр. Р213 (800–
1400 см–1 – валентные колебания связи РО, 450–
650 см–1 – деформационные колебания связи РО).

Данные РФА показали образование однофаз-
ных продуктов А2R1.5Ta0.5(PO4)3, где A = K, Rb;
R = Ga, Gd, Dy, Ho, Er, Yb. На рис. 2 в качестве
примера представлены рентгенограммы некото-
рых синтезированных фосфатов. Для всех полу-
ченных продуктов положение и относительная ин-
тенсивность дифракционных максимумов на рент-
генограммах были идентичны.

По результатам выполненного аналитическо-
го индицирования с использованием аналога
K2GdZr(PO4)3 [19] все продукты характеризова-
лись кубической сингонией и относились к струк-
турному типу лангбейнита (пр. гр. Р213). Кристал-
лографические параметры представлены в табл. 1.
Видно, что параметр кубической элементарной
ячейки возрастает с увеличением ионного радиуса
лантаноида (к. ч. = 6), взятого по системе радиу-
сов Шеннона [20]. Это согласуется с данными [8]
по цирконийсодержащим фосфатам со структу-
рой лангбейнита K2LnZr(PO4)3 (Ln = Ce–Yb, Y).
При этом параметр a для танталсодержащих фос-
фатов K2Ln1.5Ta0.5(PO4)3 выше (табл. 1), чем для их
циркониевых аналогов K2LnZr(PO4)3 для всех
производных калия (рис. 3), т. к. у первых доля
более крупного катиона лантаноида в расчете на
одну формульную единицу выше, чем у вторых.
Если сравнивать Ln-содержащие фосфаты струк-
турного типа лангбейнита с Ln-содержащими
фосфатами структурных типов монацита и ксено-
тима [21], то у всех элементарная ячейка увеличи-
вается с ростом радиуса лантаноида. Рассматри-
вая эти каркасные структуры как построенные из
полиэдров, связанных по вершинам (лангбейни-
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ты) и ребрам (монациты), можно заметить, что
они достаточно легко расширяются при заселе-
нии LnOx-полиэдров с к. ч. = 6 и к. ч. = 9 более
крупными катионами.

Установленная температура синтеза однофаз-
ных продуктов составила 800°С для производных
калия и 900°С для производных рубидия (табл. 1).
Недавно описанный в [15] порошкообразный фос-
фат K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3 был получен твердофазной
реакцией при 950°С. Мы полагаем, что использо-
вание нами низкотемпературной орторомбиче-
ской модификации оксида тантала повлияло на
кинетику твердофазного взаимодействия и при-
вело к снижению температуры синтеза вещества
на 150°С.

В образцах с Sm, Eu и Lu для A = K, Rb присут-
ствовали фазы соответствующих простых фосфа-
тов самария, европия и лютеция в соизмеримых с
целевыми фазами количествах, причем фазовая
картина сохранялась и при температуре 970°С.
Cs-содержащие кристаллические соединения
Cs2Sm1.5Ta0.5(PO4)3 и Cs2Eu1.5Ta0.5(PO4)3 получить
не удалось. Вероятно, это связано с тем, что цезий
улетучивался при температуре реакции, приводя
к нарушению стехиометрии и невозможности об-
разования соединения заданного состава. Таким
образом, в состав полученных соединений входят
только лантаноиды иттриевой группы, поскольку
обладают меньшими ионными радиусами по срав-
нению с представителями цериевой группы [20].
При этом содержание лантаноидов в расчете на
формульную единицу составляет 34–35 мас. % в
случае производных калия и 30–32 мас. % для
производных рубидия.

С применением метода Ритвельда по данным
порошковой нейтронографии было выполнено
(табл. 2) уточнение структуры фосфата
K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3. На рис. 4 представлена ней-
тронограмма указанного фосфата. Рассчитан-
ные позиционные и тепловые параметры для фос-
фата K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3 приведены в табл. 3, а зна-
чения межатомных расстояний и валентных углов
фосфата K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3 – в табл. 4. В качестве
стартовой модели для уточнения структурных ха-
рактеристик K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3 были использованы
данные для K2PrZr(PO4)3 [8]. При обработке спек-
тра допускалась возможность перемешивания ато-
мов Dy и Ta по двум М-позициям каркаса с учетом
того, что сумма заселенностей каждого из них
равна единице. Фрагмент структуры представлен
на рис. 5.

Согласно полученным данным, Dy и Ta зани-
мают позиции каркаса, обозначенные в табл. 4
как (Dy/Ta)1 и (Dy/Ta)2. Они координируются

шестью атомами кислорода с образованием окта-
эдров (Dy/Ta)O6. Подобное разупорядоченное
распределение по катионным позициям наблю-
дается в K2Tb1.5Ta0.5(PO4)3 [14]. В соединении
K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3, полученном ранее в работе
[15], подобная структурная особенность не обна-
ружена. Это может быть связано с тем, что в [15]
структуру уточняли по данным рентгеновской
дифракции, где указанные катионы Dy и Ta труд-
но различимы по рассеянию. Применение в данной
работе для соединения K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3 метода ди-
фракции нейтронов имеет преимущество перед
рентгеновской дифракцией, поскольку амплитуды

Рис. 1. ИК-спектры синтезированных соединений.
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Рис. 2. Рентгенограммы порошков синтезированных соединений: K2Er1.5Ta0.5(PO4)3 (1), K2Ho1.5Ta0.5(PO4)3 (2),
K2Gd1.5Ta0.5(PO4)3 (3).
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Таблица 1. Условия синтеза и кристаллографические параметры фосфатов А2R1.5Ta0.5(PO4)3 (A = K, Rb; R = Ga,
Gd, Dy, Ho, Er, Yb)
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когерентного рассеяния нейтронов для Dy и Ta су-
щественно различаются между собой [22].

Несмотря на сложность вхождения в однотип-
ные позиции каркаса катионов Dy и Ta, значи-
тельно различающихся по ионным радиусам
(0.912 Å для Dy c к. ч. = 6 и 0.64 Å для Ta c к. ч. = 6) и
электронному строению, факт существования со-

единения K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3 подчеркивает гиб-
кость лангбейнитового каркаса в отношении
включения (адаптации в структуре) различных по
природе катионов. Октаэдры (Dy/Ta)O6 значи-
тельно деформированы: длина связей (Dy/Ta)–O
варьируется от 2.12 до 2.47 Å и в среднем равна
2.36 Å. Это несколько больше длин связей

Рис. 3. Зависимость параметров элементарной ячейки от радиуса лантаноида.
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(Dy/Ta)–O (2.18 Å) в K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3 [15] и
(Tb/Ta)–O (2.161 Å) в K2Tb1.5Ta0.5(PO4)3 [14], но
находится в соответствии с длинами связей Ta–O
(от 1.87 до 2.45 Å) и Dy–O (от 2.34 до 2.45 Å) в
сложном оксиде DyTa7O19 [23].

PO4-тетраэдры изолированы друг от друга, но
посредством общих атомов кислорода они соеди-
нены с (Dy/Ta)-октаэдрами в соотношении 3 : 2 в
расчете на одну формульную единицу, образуя
димер. Соединение полиэдров за счет только об-
щих кислородных вершин (но не ребер и/или гра-
ней) делает каркас очень гибким: с одной сторо-
ны, допускает значительную деформацию обоих
полиэдров, а с другой – позволяет сохранять ок-
таэдро-тетраэдрический димер как характерный
фрагмент лангбейнитового каркаса. Эти димеры
сочленяются и образуют трехмерную вязь, содер-
жащую крупные межкаркасные эллипсоидально-

Таблица 2. Экспериментальные параметры и ре-
зультаты уточнения кристаллической структуры
K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3

Сингония Кубическая
Пр. гр. P213 (№ 198)

a, Å 10.3142(1)

V, A3 1097.3(2)

Z 4
Цвет Белый
d, Å 0.97–4.76
Число рефлексов 164
Rexp 4.02

Rwp 2.59

Rp 3.78

χ2 2.56

Число уточняемых параметров 39

Таблица 3. Заселенности позиций (w), координаты и тепловые факторы Bизо катионов в структуре
K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3

Атом Позиция w x y z Bизо

K(1) 4a 1 0.0507 0.0507 0.0507 4

K(2) 4a 1 0.3138 0.3138 0.3138 0.3

Dy/Ta(1) 4a 0.75/0.25 0.5795 0.5795 0.5795 0.3

Dy/Ta(2) 4a 0.75/0.25 0.8554 0.8854 0.8554 0.38

P 12b 3 0.6051 0.4552 0.2442 0.24

O1 12b 4 0.6518 0.4996 0.3701 0.44

O2 12b 4 0.7124 0.4239 0.1696 0.17

O3 12b 4 0.5423 0.3013 0.2748 0.18

O4 12b 4 0.5887 0.6042 0.1659 0.15

Таблица 4. Межатомные расстояния (Å) и валентные углы в структуре K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3

KO9-полиэдры PO4-тетраэдры

K1–O2 2.8 × 3 K2–O1 2.41 × 3 O1–P–O2 104.3

K1–O3 2.85 × 3 K2–O2 2.42 × 3 P–O1 1.4 O2–P–O3 107.7

K1–O4 3.24 × 3 K2–O4 3.8 × 3 P–O2 1.47 O1–P–O4 99.7

K–O 2.96° K–O 2.88° P–O3 1.76 O2–P–O3 100.7

(Dy/Ta)O6-октаэдры P–O4 1.76 O2–P–O4 148.2

(Dy/Ta)1–O1 2.45 × 3 (Dy/Ta)2–O3 2.47 × 3 P–O 1.60° O3–P–O4 91.47

(Dy/Ta)1–O2 2.36 × 3 (Dy/Ta)2–O4 2.12 × 3 O–P–O 108.7°

(Dy/Ta)1–O 2.41° (Dy/Ta)2–O 2.30°
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го вида полости, полностью заселенные катиона-
ми K.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом твердофазной реакции при 800 и
900°С получены новые соединения тантала,
лантаноидов иттриевой группы и галлия соста-
ва A2R1.5Ta0.5(PO4)3 (A = K, Rb; R = Ga, Gd, Dy,
Ho, Er, Yb). Использование низкотемпературной
модификации оксида тантала позволило снизить
температуру синтеза K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3 на 150°С
по сравнению с данными [15].

Уточнение структуры K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3 по дан-
ным порошковой дифракции нейтронов показало
разупорядоченный характер распределения Dy и
Ta по позициям каркаса.

Данные фосфаты могут рассматриваться как
перспективные однофазные минералоподобные
матрицы-кандидаты, способные включать в свой
состав компоненты, образующиеся при перера-
ботке отходов ядерных технологий, в частности
фракции редкоземельных элементов, для изоля-
ции их от биосферы.

БЛАГОДАРНОСТЬ
Работа выполнена при финансовой поддержке

Российского научного фонда (номер проекта 21-
13-00308).

Авторы благодарят В.С. Куражковскую за сня-
тие ИК-спектров.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Benmoussa A., Borel M.M., Grandin A., Leclaire A.,

Raveau B. Langbeinite, a Host Lattice for “V3O” Clus-
ters: The Trivalent Vanadium Phosphate K11V15P18O73 //
J. Solid State Chem. 1992. V. 97. № 2. P. 314–318. 
https://doi.org/10.1016/0022-4596(92)90039-X

2. Kasthuri Rangan K., Gopalakrishnan J. New Titanium-
Vanadium Phosphates of Nasicon and Langbeinite
Structures, and Differences between the Two Struc-
tures toward Deintercalation of Alkali Metal // J. Solid
State Chem. 1994. V. 109. № 1. P. 116–121. 
https://doi.org/10.1006/jssc.1994.1080

3. Сизова Р.Г., Блинов В.А., Воронков А.А., Илюхин В.В.,
Белов Н.В. Уточненная структура Na4Zr2(SiO4)3 и
ее место в ряду смешанных каркасов с общей фор-
мулой M2(TO4)3 // Кристаллография. 1981. Т. 26.
№ 2. С. 293–300.

4. Carvajal J.J., Aznar A., Solé R., Gavaldà Jna., Massons J.,
Solans X., Aguiló M., Díaz F. Growth and Structural Char-

Рис. 5. Фрагмент структуры K2Dy1.5Ta0.5(PO4)3.

a

b
c

O
P

Ta/Dy

K



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 4  2022

ПОЛУЧЕНИЕ И СТРОЕНИЕ НОВЫХ ОРТОФОСФАТОВ A2R1.5Ta0.5(PO4)3 381

acterization of Rb2Ti1.01Er0.99(PO4)3 // Chem. Mater.
2003. V. 15. № 1. P. 204–211. 
https://doi.org/10.1021/cm020806t

5. Jiao M., Lv W., Lü W., Zhao Q., Shao B., You H. Optical
Properties and Energy Transfer of a Novel KSrSc2(PO4)3:
Ce3+/Eu2+/Tb3+ Phosphor for White Light Emitting Di-
odes // Dalton Trans. 2015. V. 44. P. 4080–4087.

6. Lajmi B., Hidouri M., Wattiaux A., Fournés L., Darriet J.,
Ben Amara M. Crystal Structure, Mössbauer Spectros-
copy, and Magnetic Properties of a New Potassium
Iron Oxyphosphate K11Fe15(PO4)18O Related to the
Langbeinite-Like Compounds // J. Alloys Compd.
2003. V. 361. № 1–2. P. 77–83. 
https://doi.org/10.1016/S0925-8388(03)00412-2

7. Orlova A.I., Trubach I.G., Kurazhkovskaya V.S., Pertier-
ra P., Salvadó M.A., García-Granda S., Khainakov S.A.,
Garcıa J.R. Synthesis, Characterization, and Structural
Study of K2FeZrP3O12 with the Langbeinite Structure //
J. Solid State Chem. 2003. V. 173. № 2. P. 314–318. 
https://doi.org/10.1016/S0022-4596(03)00101-4

8. Трубач И.Г., Бескровный А.И., Орлова А.И., Орлова В.А.,
Куражковская В.С. Синтез и исследование новых
фосфатов вида K2LnZr(PO4)3 (Ln = Ce–Yb, Y) со
структурой лангбейнита // Кристаллография.
2004. Т. 49. № 4. С. 692–696.

9. Орлова А.И., Орлова В.А., Бучирин А.В., Бескровный А.И.
Цезий и его аналоги рубидий, калий в ромбоэдри-
ческих [тип NaZr2(PO4)3] и кубических [тип ланг-
бейнита] фосфатах. 1. Кристаллохимические ис-
следования // Радиохимия. 2005. Т. 47. № 3.
С. 203–212.

10. Orlova A.I., Ojovan M.I. Ceramic Mineral Waste-
Forms for Nuclear Waste Immobilization // Materials.
2019. V. 12. P. 2638–2683. 
https://doi.org/10.3390/ma12162638

11. Орлова А.И., Корытцева А.К., Логинова Е.Е. Семей-
ство фосфатов со структурой лангбейнита. Кри-
сталлохимический аспект иммобилизации радио-
активных отходов // Радиохимия. 2011. Т. 53. № 1.
С. 48–57.

12. Орлова А.И., Корытцева А.К., Борцова Е.В., Нагор-
нова С.В., Казанцев Г.Н., Самойлов С.Г., Банкраш-
ков А.В., Куражковская В.С. Фосфаты тантала и
ниобия каркасного строения. Кристаллохимиче-
ское моделирование, синтез и исследование новых
соединений // Кристаллография. 2006. Т. 51. № 3.
С. 391–399.

13. Затовский И.В., Слободяник Н.С., Ущапивская Т.Н.,
Огородник И.В., Бабарик А.А. Синтез сложных фос-

фатов со структурой лангбейнита из растворов в
расплавах // Журн. прикл. химии. 2006. Т. 79. № 1.
С. 12–17.

14. Xue Y.-L., Zhao D., Zhang S.-R., Li Y.-N., Fan Y.-P. A
New Disordered Langbeinite-Type Compound,
K2Tb1.5Ta0.5P3O12, and Eu3+-Doped Multicolour
Light-Emitting Properties // Acta Crystallogr. 2019.
V. 75. P. 213–220.

15. Zhang S., Zhao D., Dai Sh., Lou H., Zhang R. Energy
Transfer, Superior Thermal Stability and Multi-Color
Emitting Properties of Langbeinite-Type Solid-Solu-
tion Phosphor K2Dy1.5 – xEuxTa0.5(PO4)3 // J. Rare
Earths. 2021. V. 39. № 8. P. 921–929. 
https://doi.org/10.1016/j.jre.2020.07.003

16. DIFFRAC.EVA. Release 2011. Copyright Bruker AXS
2010, 2011. Version 2.0. www.bruker-axs.com

17. Балагуров А.М., Бескровный А.И., Журавлев В.В.,
Миронова Г.М., Бобриков И.А., Неов Д., Шеверёв С.Г.
Дифрактометр для исследований переходных про-
цессов в реальном времени на импульсном источ-
нике нейтронов ИБР-2 // Поверхность. Рентге-
новские, синхротронные и нейтронные исследо-
вания. 2016. V. 10. № 5. С. 3–16.

18. Zlokazov V.B., Chernyshev V.V. MRIA – a Program for a
Full Profile Analysis of Powder Multiphase Neutron-
Diffraction Time-of-Flight (Direct and Fourier) Spec-
tra // J. Appl. Crystallogr. 1992. V. 25. № 3. P. 447–
451. 
https://doi.org/10.1107/S0021889891013122

19. Wulff H., Guth U., Loescher B. The Crystal Structure of
K2REZr(PO4)3 (RE = Y, Gd) Isotypic with Lang-
beinite // Powder Diffr. 1992. V. 7. P. 103–106.

20. Shannon R.D. Revised Effective Ionic Radii and Sys-
tematic Studies of Interatomic Distances in Halides
and Chalcogenides // Acta Crystallogr., Sec. A. 1976.
V. 32. № 5. P. 751–767. 
https://doi.org/10.1107/S0567739476001551

21. Ni Y., Hughes J.M., Mariano A.N. Crystal Chemistry of
the Monazite and Xenotime Structures // Am. Miner-
al. 1995. V. 80. P. 21–26.

22. Sears V.F. Neutron Scattering Lengths and Cross Sec-
tions // Neutron News. 1992. V. 3. № 3. P. 26–27. 
https://doi.org/10.1080/10448639208218770

23. Guo G.-C., Zhuang J.-N., Wang Y.-G., Chen J.-T.,
Zhuang H.-H., Huang J.-S., Zhan Q.-E. Dysprosium
Tantalum Oxide, DyTa7O19 // Acta Crystallogr. 1996.
V. 52. P. 5–7.



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ, 2022, том 58, № 4, с. 382–388

382

ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ ПРИ ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНОЙ 
НИТРИДИЗАЦИИ СПЛАВОВ Zr–Nb

© 2022 г.   И. А. Ковалев1, *, С. В. Канныкин1, 2, А. А. Коновалов1, Г. П. Кочанов1, А. И. Огарков1, 
Б. А. Тарасов3, Д. П. Шорников1, 3, С. С. Стрельникова1, А. С. Чернявский1, К. А. Солнцев1

1Институт металлургии и материаловедения им. А.А. Байкова Российской академии наук,
Ленинский пр., 49, Москва, 119334 Россия

2Воронежский государственный университет, Университетская пл., 1, Воронеж, 394018 Россия
3Национальный исследовательский ядерный университет “МИФИ”, Каширское ш., 31, Москва, 115409 Россия

*e-mail: vankovalskij@mail.ru
Поступила в редакцию 13.12.2021 г.

После доработки 17.01.2022 г.
Принята к публикации 18.01.2022 г.

Нитридизацией проката твердого раствора Zr–Nb при температурах 1700, 1900 и 2400°С синтезиро-
вана нитридная керамика Zr–Nb–N. Охарактеризованы фазовый состав исходного проката, состав
формирующихся гетероструктур и компактного нитрида. Установлено, что взаимодействие твердо-
го раствора ниобия в цирконии (0.1–10 мас. % Nb) с азотом при температурах ниже и выше темпе-
ратуры перитектической реакции происходит в две стадии. На первой стадии твердый раствор рас-
падается с образованием нитрида циркония и формированием в его объеме фазы металлического
ниобия: ZrNb + N2 → ZrN1 – х + β-Nb. На второй стадии металлический ниобий реагирует с азо-
том: ZrN1 – х/β-Nb + N2 → (Zr,Nb)N. Нитрид ниобия растворяется в ZrN и параметр кристалличе-
ской решетки нитрида циркония уменьшается.

Ключевые слова: нитрид циркония, нитрид ниобия, нитридизация, твердый раствор Zr–Nb
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы на основе твердого раствора ниобия в

цирконии вследствие жаропрочности, биосовме-
стимости, высокой прочности и химической
стойкости широко используются в качестве кон-
струкционных материалов в атомной энергетике,
машиностроении и медицине [1]. Перспектив-
ным материалом для изготовления элементов ре-
акторов и биоимплантов является прокат, полу-
чаемый пластической деформацией заготовок из
бинарных сплавов [2, 3]. В литературе показано,
что прокатка сплавов Zr, содержащих 2.5 и выше
мас. % Nb, вследствие неустойчивости исходной
структуры сопровождается резкой локализацией
деформации вблизи границ и их стыков, что при-
водит к образованию мощных дислокационных
скоплений, результатом эволюции мультиполь-
ных конфигураций которых является нанострук-
турированное состояние. При многопроходной
прокатке бинарных сплавов Zr–Nb формируется
ультрамелкозернистая структура, состоящая из
зерен α-Zr с диспергированными в них зернами
β-Nb, со средним размером структурных элемен-
тов ∼0.2 мкм, что придает прокату высокий уро-
вень механических свойств [4, 5].

Прокат на основе твердого раствора ниобия в
цирконии может быть использован в качестве ис-
ходного материала для синтеза твердой, химиче-
ски инертной и стойкой к окислению нитридной
керамики. В работах [6, 7] насыщение поверхно-
сти сплава Zr–Nb азотом рассматривается как
способ его упрочнения. В литературе работы, по-
священные полной нитридизации цирконий-ни-
обиевых сплавов, практически не представлены.

Керамику на основе нитридов создают компак-
тированием порошков, а также полной нитридиза-
цией металлического проката в атмосфере азота с
сохранением геометрии исходной заготовки [8, 9].
Высокотемпературное насыщение азотом металла
происходит через стадию образования композит-
ных гетероструктур. При температуре Т > 1/3ТSL в
исходном металле протекает процесс рекристалли-
зации и образование нитрида происходит уже в
пределах более крупных зерен α-твердого раствора
азота в металле, что способствует формированию
крупнозеренной структуры. Формирующаяся тек-
стура слоя нитрида хорошо согласуется с текстурой
исходных образцов металла и является следствием
процесса эндотаксии нитрида относительно
α-твердого раствора азота в металле [10–15].

УДК 546.831546.882

EDN: PLSVYB
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Процесс высокотемпературного насыщения
азотом бинарных сплавов Zr–Nb в литературе
практически не отображен. Исследование хими-
ческого поведения твердых растворов циркония с
разным содержанием ниобия и образования нит-
ридной керамики на их основе при температурах
ниже и выше температуры перитектики представ-
ляет значительный научный интерес.

Цель работы – получение нитридной керами-
ки на основе твердого раствора Zr–Nb и установ-
ление фазовых превращений, протекающих при
нитридизации сплавов Zr–Nb с разным содержа-
нием ниобия.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Процесс нитридизации изучали на образцах в
виде лент длиной 60 мм, сечением 3.0 × 0.3 мм,
изготовленных из проката твердого раствора нио-
бия в цирконии (0.1, 2.5, 5.0, 7.5 и 10.0 мас. % Nb).
Шихту, состоящую из смеси ниобия Нб-1 (ГОСТ
16099-80) и иодидного циркония (ТУ 95.46-97) в
заданных соотношениях переплавляли в дуговой
печи МИФИ 9.3 (Россия, НИЯУ “МИФИ”) в
слиток с равномерным составом. Удаление ок-
сидной пленки проводили травлением слитка в
смеси азотной и плавиковой кислот (объемное
отношение 1 : 1), затем его отжигали в вакуумной
печи сопротивления при температуре 1000°С в те-
чение 1 ч, запечатывали в медную тонкостенную
трубу для предотвращения окисления, нагревали
в индукторе до температуры 800–900°С и проко-
вывали в пластину толщиной около 3 мм. После

ковки образец прокатывали в несколько этапов с
3 до 0.3 мм. После каждого этапа прокатываемый
материал нагревали в вакуумной печи сопротив-
ления до температуры 900°С (выше температуры
фазового перехода в цирконии).

Нитридизацию проводили резистивным на-
гревом в атмосфере азота особой чистоты марки
“6.0” (ГОСТ 10157-79) в течение 180 мин. Керами-
ку получали при температуре ниже температуры
плавления (1700°С), вблизи линии ликвидуса
(1900°С) и выше температуры перитектической
реакции (2400°С) [16]. Изотермичность процесса
контролировали пирометром LumaSense IMPAC
ISR 50-LO. Выбор температурных режимов обу-
словлен диаграммой состояния двойной системы
Zr–Nb (рис. 1). Для глубокого понимания про-
цессов, протекающих при азотировании, была
проведена нитридизация проката иодидного цир-
кония и ниобия марки Нб-1Пл (ГОСТ 16099-80).

Рентгенофазовый анализ проводили на ди-
фрактометре XRD-6000, Shimadzu, а также на ди-
фрактометре ARL X`TRA, Thermo Fisher Scientific
в геометрии Брэгга–Брентанно. В качестве ис-
точника использовали рентгеновскую трубку с мед-
ным анодом (CuKα-излучение). Приборы откалиб-
рованы стандартом корунда NIST SRM-1976a,
средняя погрешность положения рефлексов по
оси 2θ относительно эталона не превышала 0.005°.
Параметры кристаллической решетки уточняли
по методу Паули [18] с применением программы
HighScore Plus 3.0 [19]. Кристаллические фазы
идентифицировали по банку данных [20].

Морфологию поперечных шлифов нитридной
керамики исследовали на оптическом инверти-
рованном микроскопе Axio Observer 3, Carl Zeiss в
поляризационном и дифференциально-интерфе-
ренционном рельефном контрастах.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 2 приведены рентгеновские дифракто-
граммы исходных сплавов Zr–Nb. Показано, что
при содержании Nb ≤ 2.5% сплавы однофазные и
представляют собой α-твердый раствор ZrNb
(ГПУ, пр. гр. P63/mmc (194)). При содержании
Nb ≥ 5.0% сплавы двухфазные, являются смесью
α- и β-фаз твердых растворов (ОЦК, пр. гр. 
(229)), причем c увеличением содержания ниобия
доля β-фазы увеличивается, что следует из роста
относительной интенсивности соответствующих
рефлексов. Наблюдаемое на дифрактограммах
уширение рефлексов обеих фаз свидетельствует о
микронапряжениях в исходных сплавах, получен-
ных в результате проката. Анализ зависимости па-
раметров кристаллической решетки от содержания
ниобия в сплаве выявил следующую закономер-
ность: в α-фазе с увеличением содержания Nb па-

3Im m

Рис. 1. Фрагмент диаграммы состояния двойной си-
стемы Zr–Nb [17].
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раметр a уменьшается, параметр с увеличивается; в
β-фазе параметр a увеличивается (табл. 1).

На рис. 3 приведены рентгеновские дифракто-
граммы керамики (1900°С, 180 мин). Нитридиза-
ция йодидного циркония и ниобия Нб-1 приводит
к формированию ZrN (ГЦК, пр. гр.  (225),
а = 4.5783 Å) и NbN (ГЦК, пр. гр.  (225), а =
= 4.3758 Å) соответственно.

На рис. 4–6 приведены рентгеновские ди-
фрактограммы керамики на основе твердого рас-
твора Zr–Nb (0.1, 2.5, 5.0, 7.5 и 10.0 мас. % Nb), по-
лученной в течение 180 мин, при 1700, 1900 и
2400°С соответственно. Следует отметить, что в
некоторых образцах выявляется фаза твердого
раствора кислорода в цирконии с составом, близ-
ким к Zr3O. Природа ее образования – неполное
удаление кислорода из объема при прокатке ис-
ходного сплава.

Установлено, что нитридизация сплавов Zr–Nb
(0.1, 2.5, 5.0, 7.5 и 10.0 мас. % Nb) в течение
180 мин при температурах 1700, 1900 и 2400°С
приводит к формированию компактного нитри-
да, преобладающей фазой которого является

3Fm m
3Fm m

нитрид циркония (например, нитридизованный
сплав Zr–5 мас. % Nb имеет ГЦК-структуру, пр. гр.

 (225), а = 4.5731 Å). Кроме того, в сплавах с
содержанием ниобия ≥7.5 мас. % при температурах
1700 и 1900°С помимо фазы ZrN также в малом
количестве идентифицируется фаза металличе-
ского ниобия (рис. 4, 5). Для образцов керамики,
полученной при температуре 2400°С, на дифрак-
тограмме идентифицируется лишь фаза нитрида
циркония (рис. 6).

Установлено, что увеличение содержания ни-
обия в исходном сплаве приводит к уменьшению
параметра кристаллической решетки образующе-
гося твердого раствора в сравнении с параметром
стехиометрического нитрида циркония, что сви-
детельствует о растворимости нитрида ниобия в
нитриде циркония (табл. 2).

На рис. 7 приведены РЭМ-изображения, ха-
рактеризующие морфологию поверхности скола
керамики, полученной при температуре 1700°С.
Видно, что в объеме керамики отсутствует метал-
лическая фаза, что указывает на завершение нит-
ридизации твердого раствора. Для керамики с

3Fm m

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы исходных сплавов Zr–Nb (0.1, 2.5, 5.0, 7.5 и 10.0 мас. % Nb).
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Таблица 1. Параметры кристаллической решетки исходных сплавов Zr–Nb

Содержание Nb, мас. % 0.1 2.5 5.0 7.5 10

а, Å 3.243(5) 3.243(5) 3.240(4) 3.240(4) 3.240(4)

с, Å 5.154(6) 5.154(6) 5.155(9) 5.1575 5.157(5)
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0.1 мас. % Nb (рис. 7а) характерна двухслойная
структура с четкой межфазной границей. Для
сплавов, содержащих 10 мас. % Nb (рис. 7б), ко-
личество твердого раствора на основе β-ниобия в
пространстве между кристаллитами основной

фазы увеличивается, равномерно распределяясь в
объеме керамики за исключением внешнего слоя
~30 мкм.

Аналогично работе [10], описывающей нитри-
дизацию циркония, можно предположить, что

Рис. 3. Рентгеновские дифрактограммы керамики на основе нитрида циркония (1), нитрида ниобия (2) (1900°С, 180 мин).
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Рис. 4. Рентгеновские дифрактограммы керамики на основе твердого раствора Zr–Nb, содержащей 0.1, 2.5, 5.0, 7.5 и
10.0 мас. % Nb, полученной при 1700°С (180 мин).
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при нитридизации сплава Zr–Nb, состоящего из
зерен α-Zr с распределенными в их пределах суб-
микронными включениями β-Nb [4], рост нитрида

происходит по хемоэпитаксиальному механизму в
пределах зерна металлической фазы. Кристалличе-
ская решетка двухкомпонентного нитрида форми-

Рис. 5. Рентгеновские дифрактограммы керамики на основе твердого раствора Zr–Nb, содержащей 0.1, 2.5, 5.0, 7.5 и
10.0 мас. % Nb, полученной при 1900°С (180 мин).
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Рис. 6. Рентгеновские дифрактограммы керамики на основе твердого раствора Zr–Nb, содержащей 0.1, 2.5, 5.0, 7.5 и
10.0 мас. % Nb, полученной при 2400°С (180 мин).
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руется в процессе последовательной нитридизации
циркония и ниобия с растворимостью нитрида ни-
обия в нитриде циркония по типу замещения. На
начальном этапе вследствие бóльшего сродства
циркония к азоту образуется преимущественно
нитрид циркония, а ниобий “вытесняется” из зо-
ны реакции. Ниобий распределяется в нитриде
циркония по всему объему образца за исключе-
нием области приповерхностного слоя (см. рис. 7).
При температуре выше температуры плавления
сплава в объеме образуется жидкая фаза, и по ме-
ре химического превращения циркония в тугоплав-
кий нитрид содержание ниобия в объеме металли-
ческой фазы постоянно увеличивается вплоть до

появления твердых растворов с высоким содержа-
нием Nb, присутствие которого подтверждено
рентгенофазовым анализом. По завершении фор-
мирования керамики следов фазы нитрида ниобия
не обнаружено. Образующийся нитрид ниобия
состава NbN полностью растворяется в нитриде
циркония ZrN [21, 22], что подтверждено пара-
метрами кристаллической решетки синтезирован-
ного компактного двухкомпонентного нитрида. С
ростом количества нитрида ниобия, характеризую-
щегося меньшим параметром кристаллической ре-
шетки, параметр решетки в бикомпонентной ке-
рамике также уменьшается.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Охарактеризован фазовый состав исходного
проката, формирующийся в процессе высоко-
температурной нитридизации гетероструктур и
компактного нитрида. Показано, что взаимо-
действие твердого раствора ниобия в цирконии
(0.1–10 мас. % Nb) с азотом при температурах ни-
же и выше температуры перитектической реак-
ции происходит в две стадии. На первой стадии
твердый раствор распадается с образованием нит-
рида циркония ZrN и формированием в его объе-
ме фазы металлического ниобия: ZrNb + N2 →
→ ZrN1 – х + β-Nb. На второй стадии металличе-
ский ниобий реагирует с азотом ZrN1 – х/β-Nb +

Таблица 2. Параметры кристаллической решетки ке-
рамики на основе твердого раствора Zr–Nb, содержа-
щей 0.1, 2.5, 5.0, 7.5 и 10.0 мас. % Nb, полученной в те-
чение 180 мин при 1700, 1900 и 2400°С

Содержание Nb,
мас. %

а, Å

1700°С 1900°С 2400°С

0.1 4.5813 4.5809 4.5789
2.5 4.5742 4.5729 4.5719
5 4.5744 4.5731 4.5720
7.5 4.5741 4.5727 4.5709

10 4.5731 4.5711 4.5698

Рис. 7. Характеристические изображения структуры нитридной керамики, полученной при температуре 1700°С; со-
держание ниобия в исходном сплаве 0.1 (а), 10 мас. % (б).

(б)

50 мкм 50 мкм

(a)
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+ N2 → (Zr,Nb)N, образуя нитрид ниобия NbN,
который не выделяется в виде отдельной фазы, а
растворяется в нитриде циркония, и параметр кри-
сталлической решетки последнего уменьшается.
При увеличении количества ниобия в исходном
твердом растворе параметр кристаллической ре-
шетки в керамике также уменьшается.

Экспериментально установлена возможность
одностадийного синтеза плотной нитридной ке-
рамики на основе твердого раствора Zr–Nb.

Представлена последовательность фазовых
превращений с увеличением температуры нит-
ридизации.
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Изучены фазовые отношения в субсолидусной области системы K2MoO4–BaMoO4–Gd2(MoO4)3 по
разрезам методами рентгенографического и дифференциального термического анализа, проведена
триангуляция системы. Синтезирован тройной молибдат KBaGd(MoO4)3, который кристаллизует-
ся в моноклинной шеелитоподобной структуре (пр. гр. P21/n). Легированием KBaGd(MoO4)3 иона-
ми Er3+/Yb3+ получен ап-конверсионный люминофор, обладающий антистоксовой люминесцен-
цией в области 400–700 нм при возбуждении ИК-излучением (λвозб = 977 нм). Синтезированный
люминофор исследован методами рентгенографии, дифференциального термического анализа и
колебательной спектроскопии, изучены его спектрально-люминесцентные характеристики.

Ключевые слова: система, фазовые равновесия, тройной молибдат, люминофор KBaGd(MoO4)3:Er3+/
Yb3+, ап-конверсионная люминесценция, ионы эрбия и иттербия
DOI: 10.31857/S0002337X2204008X

ВВЕДЕНИЕ
Молибдаты и вольфраматы, содержащие щелоч-

ноземельные и редкоземельные элементы, структу-
ры которых производны от шеелита, обладая низ-
ким коэффициентом термического расширения,
высокой химической и термической устойчиво-
стью, находят широкое применение в таких об-
ластях, как квантовая электроника, волоконная
оптика, люминофоры, лазерные устройства, ап-
конверсионные материалы, преобразующие из-
лучение с низкой энергией в излучение с более
высокой энергией [1–4].

Поиск перспективных соединений и создание
на их основе полифункциональных люминофо-
ров, обладающих интенсивной люминесценцией
при УФ-облучении и антистоксовой люминесцен-
цией при ИК-возбуждении, является актуальной
задачей для материаловедения. Эффективным спо-
собом воздействия на люминесцентные свойства
материалов является легирование их ионами Er3+,
Yb3+, способными поглощать ИК-излучение и пре-
образовывать его в видимую антистоксовую люми-
несценцию [5–18].

Обширность поля кристаллизации индивиду-
альных соединений и твердых растворов с шеели-
топодобной структурой определяется возмож-
ностью изо- и гетеровалентных замещений щелоч-
ноземельных элементов катионами различной

природы, которые заселяют кристаллографиче-
ские позиции каркаса структуры и ее полости. Ши-
рокий изоморфизм катионов различной природы
приводит к дисбалансу зарядов в структуре шеели-
та вследствие геометрических особенностей рас-
положения ближайших полиэдров, возникнове-
нию локальных и кооперативных искажений и
позволяет регулировать оптические свойства
фаз. Такие особенности строения шеелитопо-
добных молибдатов определяют перспективы их
использования в качестве люминесцентных и ла-
зерных материалов, химических сенсоров, ап-кон-
версионных материалов, что обуславливает интен-
сивные теоретические и экспериментальные иссле-
дования этой группы неорганических соединений
[1–4, 14–16].

Среди тройных молибдатов, содержащих ще-
лочноземельные и редкоземельные элементы, из-
вестны ряды кальциевых, стронциевых соедине-
ний MM'Ln(MoO4)3 (M = K, Rb, Cs; M' = Ca, Sr;
Ln = Nd, Sm, Eu, Y, Lu) [6, 15]. Возможность дру-
гих комбинаций катионов металлов не была про-
анализирована.

Цель настоящей работы – изучение фазовых
равновесий в субсолидусной области системы
K2MoO4–BaMoO4–Gd2(MoO4)3, синтез ап-кон-
версионного люминофора на основе тройного
молибдата KBaGd(MoO4)3:Er3+/Yb3+ с шеелито-

УДК 546.776

EDN: GZUVRK
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подобной структурой и изучение его люминес-
центных и физико-химических свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Исходными компонентами для изучения фа-

зообразования в системе K2MoO4–BaMoO4–
Gd2(MoO4)3 служили предварительно синтезиро-
ванные твердофазным способом K2MoO4, BaMoO4
и Gd2(MoO4)3 из K2CO3, BaCO3, Gd2O3 и MoO3 в
интервале температур 400–700°С с многократной
промежуточной гомогенизацией через каждые
20–30 ч. Время прокаливания при каждой темпе-
ратуре составляло 100–120 ч. После обжига образ-
цы медленно охлаждали вместе с печью. Нерав-
новесные образцы отжигали дополнительно, рав-
новесие считали достигнутым, если фазовый
состав образцов оставался неизменным при двух
последовательных отжигах.

Продукты синтеза идентифицировали метода-
ми рентгенофазового анализа (РФА) на дифрак-
тометре D8 Advance фирмы Bruker (CuKα-излуче-
ние). Расчет рентгенограмм проводили с исполь-
зованием программ “Рентген”. Колебательные
спектры поликристаллических образцов
KBaGd(MoO4)3 зарегистрированы на спектро-
метрах Bruker FT-IR и Specord М-80 с использо-
ванием для возбуждения лазера с излучением в
ближней ИК-области 1.06 мкм (геометрия обрат-
ного рассеяния, разрешение 3–5 см–1). Образцы
готовили в виде суспензии в вазелиновом масле
на полиэтиленовой подложке и таблеток с KBr.
Для приготовления изотопозамещенных по мо-
либдену образцов использовали оксиды 92MoO3 и

100MoO3 с содержанием основного изотопа не ме-
нее 95%. Дифференциальный термический ана-
лиз (ДТА) проводили на дериватографе ОД-103
фирмы МОМ, скорость подъема температуры со-
ставляла 10°С/мин, навеска 0.3–0.4 г.

Для введения различных концентраций иона-ак-
тиватора оксид гадолиния в KBaGd(MoO4)3 эквимо-
лярно заменяли на оксиды эрбия и иттербия. Таким
способом были получены образцы люминофора, со-
держащие 1–6 мол. % Er2O3 и 1–9 мол. % Yb2O3.
Спектры люминесценции образцов люминофора с
различной концентрацией ионов эрбия и иттербия –
KBaGd0.97Er0.01Yb0.02(MoO4)3, KBaGd0.95Er0.01-
Yb0.04(MoO4)3, KBaGd0.90Er0.01Yb0.09(MoO4)3 – из-
меряли на спектрометре Ocean Optics QE 65000.
Для возбуждения люминесценции в ИК-диапазо-
не использовали лазерный диод InGaAs (λвозб =
= 977 нм). Энергетический выход ап-конверси-
онной люминесценции измерен в видимом диа-
пазоне спектра с помощью интегрирующей сфе-
ры. Приемником излучения являлся кремниевый
фотодатчик TSL 237 с диапазоном чувствительно-
сти 300–1100 нм. Интенсивность возбуждающего
пучка измерялась с помощью сферы. Энергетиче-
ский выход люминофора определялся как отно-
шение излученной мощности к поглощенной
(Pem/Pabs). Поглощенную мощность рассчитывали
как разницу между рассеянием от стандартного
образца, не содержащего легирующих ионов, и от
исследуемого образца. Времена жизни ап-кон-
версионной люминесценции ионов Er3+ опреде-
лены в люминофоре с максимальным значением
Ben = 0.37% при переходах между уровнями
2H11/2 → 4I15/2 и 4S3/2 → 4I15/2 (зеленая область спек-
тра) и 4F9/2 → 4I15/2 (красная область спектра) с ис-
пользованием интегрирующей сферы.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Взаимодействие в системе K2MoO4–BaMoO4–

Gd2(MoO4)3 изучено методом перекрещивающихся
разрезов в области температур 450–800°С. Исследо-
вание системы K2MoO4–BaMoO4–Gd2(MoO4)3
проведено в две стадии. Первоначально изучали
фазовый состав точек пересечения разрезов, ис-
ходящих из средних и двойных молибдатов, обра-
зующихся в ограняющих двойных системах. На
второй стадии изучали выявленные квазибинар-
ные до 800°С разрезы, что позволило провести
триангуляцию системы.

На рис. 1 представлены фазовые отношения в
системе K2MoO4–BaMoO4–Gd2(MoO4)3.

В ограняющей двойной системе K2MoO4–
Gd2(MoO4)3 установлено образование молибда-
тов состава 1 : 1, 5 : 1, кристаллизующихся в раз-
личных структурных типах [1, 6, 14]. При взаимо-
действии K2MoO4 с BaMoO4 зафиксировано об-

Рис. 1. Фазовые отношения в системе K2MoO4–
BaMoO4–Gd2(MoO4)3 при 800°С.
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разование двойного молибдата K2Ba(MoO4)2,

обладающего структурой пальмиерита. В системе
BaMoO4–Gd2(MoO4)3 синтезирован молибдат

BaGd2(MoO4)4, принадлежащий к слоистой шее-

литоподобной структуре с моноклинным искаже-
нием (пр. гр. С2/с) [2].

Наиболее подробно (через 1–2 мол. %) изуче-
но взаимодействие на разрезе BaMoO4–

KGd(MoO4)2, где установлено образование трой-

ного молибдата KBaGd(MoO4)3 при 650–750°С.

Для достижения равновесия необходимо прока-
ливать реакционные смеси в течение 150–170 ч с
промежуточной гомогенизацией.

Для системы K2MoO4–BaMoO4–Gd2(MoO4)3

квазибинарными разрезами являются KGd(MoO4)2–

KBaGd(MoO4)3, K2Ba(MoO4)2–KBaGd(MoO4)3,

K2Ba(MoO4)2–KGd(MoO4)2, BaMoO4–KBaGd(MoO4)3,

BaGd2(MoO4)4–KBaGd(MoO4)3, BaGd2(MoO4)4–

KGd(MoO4)2. Методом РФА установлено, что в

тройном молибдате KBaGd(MoO4)3 растворяется

3.5 мол. % BaMoO4, растворимость тройного мо-

либдата в BaMoO4 составляет 12 мол. %. Фазовые от-

ношения в системах K2Ba(MoO4)2–KBaGd(MoO4)3

и BaGd2(MoO4)4–KBaGd(MoO4)3 характеризуют-

ся двухфазными областями, системы эвтекти-
ческие с областью гомогенности тройной фазы
до 3 мол. %. Растворимость KGd(MoO4)2 в

KBaGd(MoO4)3 составляет 3.0 мол. %, в KGd(MoO4)2

растворяется не более 1.5 мол. % KBaGd(MoO4)3.

Разрез K2Ba(MoO4)2–K5Gd(MoO4)4 не является

квазибинарным, так как при температуре 800°С
он нестабилен из-за термической неустойчиво-
сти фазы K5Gd(MoO4)4, которая плавится ин-

конгруэнтно при 775°С. Разрез K2Ba(MoO4)2–

KGd(MoO4)2 является простым эвтектическим

без заметной растворимости компонентов.

Рентгенографическое исследование показало,
что тройной молибдат KBaGd(MoO4)3 имеет шее-

литоподобную структуру с моноклинным иска-
жением и проявляет большое сходство в располо-
жении наиболее интенсивных линий на рентге-
нограмме с α-KSm(MoO4)2, что свидетельствует

об общности структурных мотивов тройного и
двойного молибдатов. Для сравнения на рис. 2
приведены рентгенограммы α-KSm(MoO4)2,

KBaSm(MoO4)3 и KBaGd(MoO4)3. Рентгенограм-

мы KBaSm(MoO4)3 и KBaGd(MoO4)3 проинди-

цированы в моноклинной сингонии (пр. гр.
P21/n, Z = 9). Соединения изоструктурны между

собой, а также двойному молибдату α-KSm(MoO4)2

и принадлежат к структурному типу моноклинно
искаженного шеелита.

Структуру KBaGd(MoO4)3 можно рассматри-

вать как продукт гетеровалентного замещения
щелочноземельного элемента в структуре шеели-

та по схеме: 2Ba = K+ + Gd3+. Параметры кристал-

Рис. 2. Рентгенограммы α-KSm(MoO4)2 (1), KBaSm(MoO4)3 (2), KBaGd(MoO4)3 (3).
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лической решетки KBaGd(MoO4)3 равны: а =

= 12.172(3) Å, b = 11.806(2) Å, с = 16.907(3) Å, β =

= 95.00(3)°, V = 2420.4 Å3. Плавится KBaGd(MoO4)3

инконгруэнтно при 1015°С, не претерпевая поли-
морфных превращений (рис. 3).

Измеренные значения колебательных частот ИК-
и КР-спектров KBaGd(MoO4)3, KBaSm(MoO4)3,

α-KSm(MoO4)2 приведены в табл. 1. Здесь же да-

ны частоты колебаний BaMoO4 и их отнесение к

внутренним колебаниям групп MoO4 и колебаниям

кристаллической решетки (либрационным колеба-
ниям MoO4-групп (R) и трансляционным колеба-

ниям различных подрешеток кристалла (Т)) [6, 19].

Представленные данные свидетельствуют о
близости колебательных спектров BaMoO4 и

KBaGd(MoO4)3, KBaSm(MoO4)3, α-KSm(MoO4)2,

что позволяет дать удовлетворительную интер-
претацию. Имеющиеся различия объяснимы из-
менениями в межатомных расстояниях и, как
следствие, в энергиях связей Mo–O при гетерова-
лентном изоморфном замещении в катионных

позициях. Так, границы области частот валент-
ных колебаний групп MoO4 заметно расширяют-

ся как в высокочастотную, так и в низкочастот-
ную стороны, а число измеренных в этой области
частот втрое больше, чем в спектре BaMoO4. Уве-

личение числа полос связано с понижением сим-
метрии групп MoO4, полным снятием вырожде-

ния трижды вырожденных колебаний и проявле-
нием резонансного взаимодействия колебаний
трансляционно-неэквивалентных групп MoO4.

В измеренных спектрах увеличивается число
либрационных колебаний MoO4-групп, актив-

ных в ИК-спектрах. Их частоты практически не
меняются по ряду исследованных соединений и
близки соответствующим частотам ВaMoO4. Число

наблюдаемых полос трансляционных колебаний
отвечает предполагаемому теорией. Соответствую-
щие частоты в ряде случаев претерпевают законо-
мерные изменения в ходе замещения катионов.
Полученные данные свидетельствуют о том, что
в трансляционных колебаниях KBaGd(MoO4)3,

KBaSm(MoO4)3, α-KSm(MoO4)2 в равной степени

Рис. 3. Результаты термического анализа KBaGd(MoO4)3.
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участвуют все катионы (рис. 4). Имеющее место

понижение симметрии кристаллической решетки

при гетеровалентном замещении катионов в струк-

туре шеелита определяется искажениями молиб-

ден-кислородных тетраэдров.

Образцы люминофоров KBaGd0.97Er0.01Yb0.02-

(MoO4)3, KBaGd0.95Er0.01Yb0.04(MoO4), KBaGd0.90Er0.01-

Yb0.09(MoO4)3 обладают способностью преобра-

зовывать возбуждающее ИК-излучение в видимый

свет (рис. 5). Ап-конверсионной люминесценци-

ей принято называть люминесценцию, которая

приводит к образованию кванта света с большей

энергией, чем энергия кванта возбуждения [11].

Ап-конверсионная люминесценция в редкозе-

Таблица 1. Частоты колебаний в КР- и ИК-спектрах KBaGd(MoO4)3, KBaSm(MoO4)3, α-KSm(MoO4)2, ВaMoO4

ν, см–1

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

КР ИК КР ИК КР ИК КР ИК

933 934 934 944 925 891

918 916 919 915 929 ν1

894 895 888

866 855 867

869 845

837 838 840 840 838 830

814 815 815

802 800 801 803 792

772 758 774 760 795 795 ν3

747 746 767

737 746 760

680 682 682

474 455

417 417

385 386 386 360 371

386 353 385 352 383 352 346 ν2

362 364 332

326 327 327

316 300 300 325 324

320 ν4

320 284 322 286 286 292

ν2

210 210

227 229 R
187

189

176 154 Т
154 157

100 139 143 R
125 136 R

R
107

76 105 Т
79
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мельных ионах возникает как в результате про-

цессов, протекающих внутри одного иона, так и

благодаря кооперативным межионным взаимо-

действиям с суммированием энергии.

Ионы иттербия-донора обладают высоким эф-

фективным сечением поглощения в ИК-области.

Энергетические состояния иона эрбия акцептора

обладают длительным временем жизни, поэтому

ион-донор может безызлучательно передать на дол-

гоживущее состояние акцептора сразу несколько

поглощенных фотонов, что приведет к увеличению

энергии возбужденного метастабильного состоя-

ния и, соответственно, уменьшению длины волны

люминесценции KBaGd(MoO4)3:Er3+/Yb3+ [7–13,

17, 18]. Происхождение наблюдаемых полос при

возбуждении (λвозб = 977 нм) в спектрах ап-кон-

версионной люминесценции может быть объяс-

нено следующим образом.

После двухстадийного последовательного воз-

буждения ионов Er3+ до уровня 4F7/2 в результате

безызлучательных релаксаций происходит засе-

ление возбужденных уровней 2Н11/2, 
4S3/2, 

4F9/2,
4I9/2, что приводит к ап-конверсионной люминес-

ценции в области 400–700 нм [7–13]. Спектр лю-
минесценции обладает сильной полосой излуче-
ния при 525 нм, полосой средней интенсивности
при 550 нм в зеленой области и двумя слабыми
полосами излучения при 655 нм в красной обла-
сти спектра. Полосы излучения при 525 и 550 нм
в зеленой области спектра соответствуют перехо-

дам 2H11/2 → 4I15/2 и 4S3/2 → 4I15/2 в ионах Er3+, а излу-

чение при 655 нм в красной области спектра связа-

но с переходом 4F9/2 → 4I15/2. Полоса при 490 нм со-

ответствует переходу 4F7/2 → 4I15/2. Полоса

излучения при 410 нм обусловлена переходом
2H9/2 → 4I15/2.

Рис. 4. ИК-спектры α-KSm(MoO4)2 (1), KBaSm(MoO4)3 (2), KBaGd(MoO4)3 (3).
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Ионы-активаторы Er3+ являются центрами

люминесценции люминофора, а сенсибилизиру-

ющее действие ионов Yb3+ увеличивает интенсив-
ность ап-конверсионной люминесценции благо-

даря эффективной передаче энергии от Yb3+ к

Er3+ и более высокому коэффициенту поглоще-

ния иттербия по сравнению с эрбием. Механиз-

мом возбуждения 2H9/2-уровня может быть пере-

нос энергии от возбужденного состояния Yb3+ на

уровень 4F9/2 иона Er3+, поскольку разность энер-

гий между уровнями 4F9/2 и 2H9/2 близка к энергии

возбужденного иона иттербия [8–11]. Вследствие

низкой заселенности уровня 4F9/2 наиболее веро-

ятным каналом возбуждения является заселение

вышележащих уровней из более заселенного
4S3/2-уровня через перенос энергии от иона Yb3+ с

последующим превращением этих высоко лежа-

щих уровней в 2H9/2 [8–13]. При переходе с высо-

ко лежащих уровней может происходить видимая

люминесценция. Более высокая интенсивность

обусловлена отношением концентраций ионов

Yb3+ : Er3+, равным 9 : 1 (рис. 5, спектр 3), другие со-

отношения концентраций ионов иттербия и эр-

бия являются неоптимальными. Высокое содер-
жание ионов иттербия и низкое содержание ионов
эрбия способствуют повышению интенсивности
ап-конверсионной люминесценции, что обуслов-
лено эффективным переносом энергии от иона ит-
тербия к иону эрбия. Характер спектров связан с
влиянием кристаллической решетки матрицы на
штарковскую структуру основного и возбужденно-
го уровней ионов-активаторов. Эксперименталь-
ные значения для энергетического выхода (Ben)

составляют: для KBaGd0.97Er0.01Yb0.02(MoO4)3 –

0.14%, KBaGd0.95Er0.01Yb0.04(MoO4)3 – 0.19%,

KBaGd0.90Er0.01Yb0.09(MoO4)3 – 0.37%. Времена

жизни ап-конверсионной люминесценции ионов

Er3+ в люминофоре с максимальным значением

Ben = 0.37% при переходах 2H11/2 → 4I15/2 и 4S3/2 → 4I15/2

(зеленая область спектра) и 4F9/2 → 4I15/2 (красная

область спектра) составили 46 ± 5 и 18 ± 3 мкс.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Изучены фазовые равновесия в субсолидусной
области системы K2MoO4–BaMoO4–Gd2(MoO4)3

по разрезам в интервале температур 450–800°С.

Рис. 5. Спектры люминесценции образцов люминофора KBaGd(MoO4)3:Er3+/Yb3+ с разной концентрацией ионов ак-
тиваторов: KBaGd0.97Er0.01Yb0.02(MoO4)3 (1), KBaGd0.95Er0.01Yb0.04(MoO4) (2), KBaGd0.90Er0.01Yb0.09(MoO4)3
(3) (λвозб = 977 нм).
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КОЖЕВНИКОВА

Синтезирован тройной молибдат KBaGd(MoO4)3,

кристаллизующийся в моноклинной сингонии
(пр. гр. P21/n, Z = 9). Проведена триангуляция

системы при 800°С. Получен ап-конверсион-
ный люминофор на основе тройного молибда-
та, активированного ионами эрбия и иттербия

KBaGd(MoO4)3:Er3+/Yb3+ при различном соотно-

шении концентраций ионов активаторов.

Оптимизировано соотношение концентра-
ций ионов эрбия и иттербия, высокая интен-
сивность обусловлена отношением концентра-

ций ионов Yb3+ : Er3+, равным 9 : 1, другие соотно-
шения являются неоптимальными. Люминофор

KBaGd(MoO4)3:Er3+/Yb3+ может найти примене-

ние в лазерах, в преобразователях ИК-излучения
в видимое, в цветных дисплеях, в биомедицин-
ской диагностике, в оптической связи.
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Методами дифракции синхротронного монохроматического рентгеновского излучения и спектро-
скопии комбинационного рассеяния изучены структурные преобразования порядок–беспорядок в
твердых растворах xR2O3 · (1 – х)TiO2 (R = Yb, Lu; х = 0.5–0.6) с высокодефектной флюоритпроиз-
водной структурой при 1600°С. Установлено образование в процессе синтеза двух кубических фаз
одинакового состава: разупорядоченной флюоритоподобной (F) (Fm3m) и сопряженной с ней упо-
рядоченной пирохлороподобной (P) (Fd3m), состоящей из наномасштабных (размер частиц <100 Å)
и нанокристаллических доменов, и определены параметры их кристаллических решеток. В изучен-
ных системах установлены границы существования твердых растворов: 0.5 ≤ x ≤ 0.55. Показано, что
в образцах изученных систем при содержании 0.55Yb2O3 и 0.5Lu2O3 P-фаза образуется в наномас-
штабном виде. В Raman-спектрах твердых растворов на основе Yb2TiO5 (Lu2TiO5) присутствуют ши-
рокие полосы в низко- и высокочастотных областях с максимумами при 101, 175, 290, 346, 384 и 727
(115, 176, 320 и 745) см–1, характеризующие P- и F-фазы соответственно. Образование во флюорит-
ной матрице с различной степенью упорядочения пирохлороподобных фаз обусловлено присут-
ствием в структуре внутренних напряжений, возникающих из-за высокой плотности структурных
дефектов в их элементарных ячейках. Полученные материалы обладают высокой удельной поверх-
ностью и могут использоваться в качестве катализаторов и их носителей.

Ключевые слова: синхротронная рентгеновская дифракция, КР-спектры, флюоритпроизводные
твердые растворы на основе Yb(Lu)2TiO5, локальная структура
DOI: 10.31857/S0002337X22040108

ВВЕДЕНИЕ
Титанаты редкоземельных металлов (РЗМ), ит-

трия и скандия благодаря хорошей термостойко-
сти, химической инертности, образованию широ-
кого ряда твердых растворов (ТР) и другим физико-
химическим свойствам находят широкое примене-
ние при создании оксидных материалов различно-
го назначения: проводников с кислородно-ион-
ной [1–3] и смешанной ион-электронной прово-
димостью [4], диэлектриков [5], термических
покрытий [6], сенсоров [7], катализаторов и их

носителей [8], поглотителей нейтронов [9, 10],
контейнеров для утилизации радиоактивных от-
ходов [11–15].

В плавленых и поликристаллических высоко-
дефектных ТР на основе R2TiO5 (R = Er, Tm, Y и
Sc) впервые наблюдали образование двух кубиче-
ских фаз одинакового состава с дефектной структу-
рой, производной от структуры флюорита (CaF2):
разупорядоченной флюоритоподобной (Fm3m) и
упорядоченной пирохлороподобной (Fd3m), состо-
ящей из нанокристаллических доменов (10–

УДК 546+54-31

EDN: MMUQDH
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ЛЯШЕНКО и др.

1000 нм), что хорошо фиксируется на электрон-
но-микроскопических фотографиях (SEM), син-
хротронных рентгенограммах и в спектрах ком-
бинационного рассеяния (КР) света [16–23]. Об-
разование нанодоменов, когерентных с матрицей
флюоритоподобных фаз, объясняется особенно-
стью их структуры: присутствием в структуре
внутренних напряжений, возникающих из-за вы-
сокой плотности структурных дефектов в их эле-
ментарных ячейках.

Появление слабых сверхструктурных рефлек-
сов на порошковых нейтронограммах образцов
Yb2TiO5 и Yb1.4Sm0.6TiO5 авторы [24] объясняют
упорядочением в ближнем порядке в нанодоме-
нах размером 2–6 нм с пирохлорной структурой
(пирохлорная фаза) и разупорядочением в даль-
нем порядке (флюоритная фаза). Присутствие на
дифрактограммах Ho2TiO5 и Yb2TiO5 широких
сверхструктурных пиков, а также нанодоменов на
высокоразрешающих электронных изображени-
ях авторы [25, 26] объясняют образованием в на-
нодоменах напряженной пирохлорной структу-
ры, возникающей в результате структурных иска-
жений.

Изучение локальной структуры наноструктури-
рованных и нанокристаллических металлоксидных
материалов представляет большой научный инте-
рес, так как они обладают высокой удельной по-
верхностью и повышенной электропроводностью
по сравнению с материалами, имеющими микрон-
ные зерна, и могут быть привлекательными для
использования в качестве катализаторов и их но-
сителей, твердооксидных топливных элементов и
других целей.

Цель настоящей работы – изучение структур-
ных преобразований порядок–беспорядок в высо-
кодефектных твердых растворах на основе Yb2TiO5
и Lu2TiO5 методами дифракции синхротронного
монохроматического рентгеновского излучения
и спектроскопии КР.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Поликристаллические образцы xYb(Lu)2O3 ·

· (1 – x)TiO2 (x = 0.5, 0.55, 0.6) синтезировали,
используя механическую активацию исходных ок-
сидных смесей и обычную керамическую техноло-
гию. Механическую активацию смесей оксидов
осуществляли в высокоэнергетической эксцентри-
ковой вибромельнице конструкции Аронова. Доза
механической активации составляла 15 кДж/моль.
Механически активированные и механические
смеси оксидов прессовали в виде таблеток диамет-
ром 0.7, высотой 0.5–1 см под давлением 15 МПа и
отжигали при 1600°С в течение 3 ч на воздухе.

Идентификацию фаз проводили методом по-
рошковой дифракции синхротронного монохро-
матического рентгеновского излучения (Si-мо-

нохроматор). Исследования выполнены на экс-
периментальной станции “Рентгеноструктурного
анализа” Курчатовского источника синхротрон-
ного излучения с использованием монохромати-
ческого излучения (с длиной волны λ = 0.799005 Å),
сфокусированного на образце до размера 400 мкм
[27]. Измерения выполнены при 20°С в инте-
гральном режиме в геометрии пропускания с вра-
щением образца вокруг горизонтальной оси для
усреднения рентгенограмм по ориентациям в нем
кристаллитов. Время экспозиции составляло 5 мин.
Регистрацию дифракционных картин осуществ-
ляли двумерным позиционно-чувствительным
детектором Rayonix SX165, располагавшимся на
расстоянии 150 мм от образца под углом 2θ = 29.5°
к оси прямого пучка. Двумерные рентгенограммы
интегрировали к одномерному виду I = f(2θ) с ис-
пользованием программы Dionis [28]. Калибровка
угловой шкалы детектора и определение аппарат-
ного уширения дифракционных рефлексов осу-
ществлялись за счет измерения поликристалли-
ческого стандарта LaB6 (NIST SRM 660a).

Использование высокоинтенсивного монохро-
матического синхротронного излучения в сочета-
нии с двухкоординатным детектором и Si-моно-
хроматором значительно повышает интенсивность
дифракционных пиков и улучшает разрешающую
способность измерений по сравнению с обычной
рентгеновской дифракцией.

Съемка Raman-спектров выполнена на спек-
трометре Dilor XY-500 на отражение при комнат-
ной температуре. Источником возбуждения слу-
жили Ar-лазер с λ1, возб = 488 нм и He–Ne-лазер с
λ2, возб = 632.8 нм. Спектры получены в диапазоне
частот 80–2500 см–1 при комнатной температуре.
Точность определения частоты пика составляла
~1 см–1.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Структурные исследования. На синхротронных

рентгенограммах изученных поликристалличе-
ских ТР xYb2O3 · (1 – x)TiO2 (0.5 ≤ x ≤ 0.55) присут-
ствуют рефлексы основной разупорядоченной
флюоритоподобной фазы (F) (пр. гр. Fm3m (225),
Z = 1) с параметром элементарной ячейки 5.083–
5.106 Å и сопряженной с ней нано/микро размер-
ной упорядоченной пирохлороподобной фазы
(P) (пр. гр. Fd3m (227), Z = 8) с параметром 10.164 Å
(5.082 Å во флюоритной установке) для состава
Yb2TiO5 (x = 0.5), что хорошо видно на рентгено-
грамме с увеличенными интенсивностями (рис. 1б,
рентгенограмма 1). Параметр элементарной ячей-
ки нанокристаллической P-фазы определен по
наиболее интенсивным сверхструктурным ре-
флексам и практически не отличается от парамет-
ра F-фазы (рис. 1б, рентгенограмма 1). Хорошо
выраженная кристаллизация P-фазы происходит
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в образцах состава Yb2TiO5, однако наблюдаемое
повышение фона на дальних углах дифракции
(2θ ≈ 37°–53°) указывает на присутствие в образце
упорядоченной Р-фазы как в кристаллическом,
так и в наноразмерном (рентгеноаморфном) со-
стояниях с размером частиц <10 нм (рис. 1б, рент-
генограмма 1). Параметры элементарных ячеек F-
и P-фаз в Yb2TiO5 во флюоритной установке
имеют близкие значения: 5.083 и 5.082 Å соот-
ветственно, что указывает на идентичность их со-
ставов.

С увеличением содержания Yb2O3 до 55 мол. %
(Yb2.44TiO5.67) в изученных ТР параметр кристал-
лической решети F-фазы увеличивается от 5.083
до 5.106 Å, а сверхструктурные рефлексы P-фазы
имеют вид сильно расширенных горбов, что соот-
ветствует уменьшению размеров ее частиц до на-
норазмерных величин (<10 нм) (рис. 1б, рентге-
нограмма 2). В образцах Yb2.44TiO5.67 P-фаза обра-
зуется в рентгеноаморфном виде и не влияет на
положение дифракционных отражений F-фазы.
В Yb2TiO5 основные дифракционные отражения
F- и P-фаз имеют близкие углы дифракции, по-
этому не разрешаются в изученном диапазоне уг-
лов 2θ = 6°–53.2° (рис. 2). Параметр кристалличе-
ской решетки F-фазы Yb2TiO5, равный 5.083 Å,
определенный нами по дифракционным отраже-
ниям 422, 511, 440 в области углов 2θ = 45°–53°,
немного отличается от параметра 5.0940 Å, полу-
ченного на CuKα-излучении в [29]. Параметр кри-
сталлической решетки пирохлороподобной фазы
Yb2Ti2O7 меньше, чем параметр Р-фазы, образую-
щейся в исследуемых ТР (  = 10.164 Å), и
равен 10.030 Å [29].

2 5Yb TiO ( )Pа

Полученные на монохроматическом синхро-
тронном излучении рентгеновские дифракцион-
ные данные для флюоритоподобных фаз Yb2TiO5
и Yb2.44TiO5.67 приведены в табл. 1 и 2 соответ-
ственно.

Картина структурных преобразований поря-
док–беспорядок в ТР xLu2O3 · (1 – x)TiO2 (0.5 ≤ x ≤
≤ 0.55) показана на рис. 3. На синхротронных
рентгенограммах Lu2TiO5 (х = 0.5) присутствует
основная неупорядоченная флюоритоподобная
фаза (F) (пр. гр. Fm3m (225), Z = 1) с параметром
элементарной ячейки 5.074 Å (рис. 3а и 3б, рент-
генограммы 1). Однако на синхротронной рентге-
нограмме с увеличенными интенсивностями в об-
ласти расположения сверхструктурных рефлексов
упорядоченной пирохлороподобной фазы наблю-
даются широкие горбы, указывающие на присут-
ствие в образце наноразмерной (рентгеноаморф-
ной) P-фазы (пр. гр. Fd3m (227), Z = 8) с размером
частиц менее 10 нм (рис. 3б, рентгенограмма 1).
Параметр кристаллической решетки F-фазы
Lu2TiO5 определен с хорошей точностью, т. к. на-
норазмерная (рентгеноаморфная) P-фаза прак-
тически не влияет на положение дифракционных
отражений F-фазы (рис. 4, дифракционные отра-
жения 1). Полученный на синхротронном излу-
чении параметр кристаллической решетки F-фа-
зы (  = 5.074 Å) отличается от параметра
5.081 Å, полученного на CuKα-излучении в [30].
Рентгеновские дифракционные данные для флю-
оритоподобного Lu2TiO5, полученные на синхро-
тронном излучении, приведены в табл. 3.

На синхротронной рентгенограмме изученно-
го ТР на основе Lu2TiO5 с х = 0.55 (Lu2.44TiO5.66)

2 5Lu TiO ( )Fа

Рис. 1. Синхротронные рентгенограммы ТР хYb2O3 · (1 – x)TiO2: а – общий вид, б – увеличенный по оси ординат вид;
х = 0.5 (1) (F + P), 0.55 (2) (F + P); показаны hkl-индексы для флюоритоподобной (а) и сверхструктурных рефлексов
пирохлороподобной (б) фаз (λ = 0.799005 Å).
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присутствуют разупорядоченная F-фаза (пр. гр.
Fm3m (225), Z = 1) с параметром элементарной
ячейки 5.054 Å и в значительном количестве со-
пряженная с ней упорядоченная P-фаза (пр. гр.
Fd3m (227), Z = 8) с параметром 10.087 Å (5.044 Å
во флюоритной установке), определенным по
сверхструктурным рефлексам (рис. 3, рентгено-
граммы 2). Основные дифракционные отражения
F-фазы в Lu2.44TiO5.66 в интервале ближних углов
дифракции 2θ ≈ 19°–37° не разрешаются, а при 2θ =
= 40°–50° происходит их расщепление (рис. 4,
дифракционные отражения 2). Поэтому расчет
параметров кристаллических решеток F- и P-фаз
выполнен в области 2θ ≈ 19°–37°. В лютециевой

системе, в отличие от иттербиевой, при увеличе-
нии в ТР содержания Lu2O3 наблюдается сжатие
кристаллической решетки как F-, так и Р-фаз:

 = 5.074 Å,  = 5.054 Å,
 = 5.044 Å. Наблюдаемое сжатие кри-

сталлической решетки Lu2.44TiO5.66 обусловлено
уменьшением ионного радиуса Lu3+ в соответствии
с его координацией и усилением электростатиче-
ских связей между Lu3+ и O2– при увеличении их
содержания в элементарной ячейке.

В изученных системах параметры элементар-
ных ячеек F- и P-фаз во флюоритной установке
имеют близкие значения, поэтому их кристалли-

2 5Lu TiO ( )Fа
2.44 5.66Lu TiO ( )Fа

2.44 5.66Lu TiO ( )Pа

Рис. 2. Изменение формы и положения дифракционных отражений 111 (а) и 440 (б) на ближних и дальних углах ди-
фракции ТР хYb2O3 · (1 – x)TiO2 с х = 0.5 (1), 0.55 (2) (синхротронное излучение, λ = 0.799005 Å).
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Рис. 3. Синхротронные рентгенограммы ТР хLu2O3 · (1 – x)TiO2: а – общий вид, б – увеличенный по оси ординат вид;
х = 0.5 (1) (F + P), 0.55 (2) (F + P); показаны hkl-индексы для флюоритоподобной (а) и сверхструктурных рефлексов
пирохлорподобной (б) фаз (λ = 0.799005 Å).
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ческие решетки могут соединяться через слои со-
пряжения, создаваемые дислокациями, дефектами
упаковки, микродвойниками и другими структур-
ными дефектами.

На одну элементарную гранецентрированную
кубическую ячейку флюорита (CaF2) приходится
четыре формульные единицы (общий вид М4Х8).
В случае гетеровалентных катионов соотношение
катионов и анионов в элементарной ячейке флюо-
ритпроизводных соединений изменяется в соответ-
ствии с требованием сохранения электронейтраль-
ности в системе. Поэтому количество структурных
дефектов в элементарной ячейке изученных ТР на
границах их существования Yb2TiO5 (Lu2TiO5) и
Yb2.44TiO5.66 (Lu2.44TiO5.66) уменьшается от 1 кати-
онной и 3 анионных до 0.66 катионных и 2.34
анионных вакансий. В соответствии с этим изме-
няются внутренние микронапряжения, энергия
кристаллической решетки и морфология нанодо-
менов частично упорядоченной пирохлороподоб-
ной фазы.

Пирохлорная структура, наблюдаемая в ло-
кальных нанообластях изученных ТР, может быть
описана как флюоритная сверхструктура, возника-
ющая при частичном упорядочении под действием
внутренних микронапряжений, возникающих в
высокодефектных элементарных ячейках.

КР-спектроскопические исследования. КР-спек-
троскопия чувствительна к локальной структуре
флюоритпроизводных фаз: структурным преобра-
зованиям типа порядок–беспорядок [16, 22, 23,
31–37].

На рис. 5 показаны закономерности изменения
КР-спектров образцов xYb2O3(Lu2O3) · (1 – х)TiO2
(0.5 ≤ x ≤ 0.6) при изменении их состава.

В КР-спектрах ТР системы Yb2O3–TiO2 при х =
= 0.5 наблюдаются две интенсивные широкие по-
лосы при ~70–200 и ~250–450 см–1 с четкими
максимумами при 101, 175 и 290, 346, 384 см–1 и
одна наиболее интенсивная дублетная плохо раз-
решенная полоса при ~727, 767 см–1 (рис. 5а,
спектр 1). При увеличении в ТР содержания
Yb2O3 до х = 0.55 количество структурных дефек-
тов в элементарной ячейке Yb2.44TiO5.66 уменьша-

Рис. 4. Изменение формы и положения дифракционных отражений 111 (а) и 333, 511 (б) на ближних и дальних углах
дифракции для ТР хLu2O3 · (1 – x)TiO2 с х = 0.5 (1), 0.55 (2) (синхротронное излучение, λ = 0.799005 Å).
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Таблица 1. Рентгеновские дифракционные данные для
флюоритоподобного Yb2TiO5 (Fm3m) (синхротронное
излучение, λ = 0.799005 Å, Si-монохроматор, а = 5.083 Å)

2θэксп, 
град

sin2θэксп dрасч, Å dэксп, Å I, отн. 
ед. hkl

15.6796 0.018606 2.9346 2.9288 100 111
18.1194 0.024795 2.5415 2.5371 36 200
25.7192 0.049534 1.7971 1.7950 58 220
30.2437 0.068055 1.5325 1.5314 57 311
31.6197 0.074227 1.4673 1.4664 14 222
36.6640 0.098925 1.2707 1.2702 9 400
40.0840 0.117449 1.1661 1.1657 23 331
41.1690 0.123614 1.1365 1.1363 18 420
45.2990 0.148297 1.0375 1.0374 15 422
48.2100 0.166799 0.97822 0.97819 14 333, 511
52.7940 0.197659 0.89856 0.89859 4 440
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ется, при этом низкочастотные полосы приобре-
тают вид двух размытых горбов с максимумами
при ~100 и 344 см–1, а высокочастотная линия
имеет один максимум при 749 см–1 (рис. 5а,
спектр 2).

Стандартный теоретико-групповой анализ сим-
метрии колебаний, активных в КР-спектрах перво-
го порядка, показывает, что для кубической струк-
туры пирохлора A2B2O7 (пр. гр. Fd3m ) должно
наблюдаться шесть активных мод, а структура
флюорита (Fm3m ) имеет только одну актив-
ную моду [33–37]:

( )7
hO

( )5
hO

В КР-спектрах флюоритная фаза часто прояв-
ляется как один широкий пик в высокочастотной
области при ~600–800 см–1 из-за присутствия на-
нокристаллических доменов с различной ориен-
тацией [16, 31–36].

Для пирохлороподобных титанатов R2Ti2O7
(R = Y, Sm – Lu) интенсивные КР-пики располо-
жены в областях частот 307.22–312.83 см–1 (T2g) и
521.65–526.76 см–1 (A1g) [37]. Поэтому не вызывает
сомнения, что низкочастотные полосы при ~100,

( )
( )

Γ = + +
Γ =

1 2

2

3 4 ,
3 .

g g g

g

Fd m E A T
Fm m T

Таблица 2. Рентгеновские дифракционные данные для флюоритоподобного Yb2.44TiO5.67 (Fm3m) (синхротрон-
ное излучение, λ = 0.799005 Å, Si-монохроматор, а = 5.106 Å)

2θэксп, град sin2θэксп dрасч, Å dэксп, Å I, отн. ед. hkl

15.6196 0.018465 2.9479 2.9400 100 111

18.0470 0.024599 2.5530 2.5472 36 200

25.6041 0.049099 1.8052 1.8030 57 220

30.1047 0.067445 1.5395 1.5383 58 311

31.4749 0.073566 1.4739 1.4729 13 222

36.4878 0.098008 1.2765 1.2761 9 400

39.8868 0.116344 1.1713 1.1713 22 331

40.9647 0.122443 1.1417 1.1417 17 420

45.0740 0.146904 1.0423 1.0423 14 422

47.9685 0.165231 0.98265 0.98282 13 333, 511

52.5242 0.195786 0.90262 0.90454 3 440

Таблица 3. Рентгеновские дифракционные данные для флюоритоподобного Lu2TiO5 (Fm3m) (синхротронное
излучение, λ = 0.799005 Å, Si-монохроматор, а = 5.074 Å)

2θэксп, град sin2θэксп dрасч, Å dэксп, Å I, отн. ед. hkl

15.7112 0.018681 2.9294 2.9230 100 111

18.1569 0.024897 2.5370 2.5319 36 200

25.7603 0.049713 1.7939 1.7922 61 220

30.2992 0.068299 1.5298 1.5287 63 311

31.6785 0.074496 1.4647 1.4637 15 222

36.7293 0.099265 1.2685 1.2680 10 400

40.1539 0.117842 1.1640 1.1638 26 331

41.2420 0.124034 1.1345 1.1344 20 420

45.3794 0.148796 1.0357 1.0357 17 422

48.2987 0.167376 0.97650 0.97650 16 333, 511

52.8899 0.198326 0.89697 0.89708 4 440
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175 и ~290, 346, 384 см–1 в спектрах ТР на основе
Yb2TiO5 принадлежат колебаниям упорядочен-
ной пирохлороподобной решетки (Fd3m).

Сравнение полученных КР-спектров ТР на ос-
нове Yb2TiO5 с литературными данными пока-
зывает, что высокочастотная полоса при 727 см–1

относится к колебанию T2g флюоритоподобной
кристаллической решетки (Fm3m) [16, 31–36].
Наличие расщепления флюоритной линии на
две с максимумами при 727 и 767 см–1 вызвано су-
ществованием внутренних напряжений в кри-
сталлической решетке (рис. 5а, спектры 1, 2).

Так как КР-спектры являются спектрами мо-
лекулярного рассеяния света, размер кристаллов
не влияет на ширину КР-линий. Поэтому значи-
тельное расширение полос в КР-спектрах может
возникать из-за образования ряда наномасштаб-
ных (<10 нм) и нанокристаллических, с различ-
ной степенью упорядочения, пирохлороподоб-
ных (~100, 175 и ~290, 346, 384 см–1) и модулиро-

ванных флюоритоподобных (727, 767 см–1) фаз.
Модулированные структуры возникают в резуль-
тате смещения ионов под действием внутренних
напряжений. Переход дублетной линии F-фазы в
монолинию при х = 0.55 обусловлен уменьшени-
ем структурных дефектов и, соответственно,
внутренних напряжений в элементарной ячейке.

Из сравнения рентгенографических и КР-дан-
ных следует, что четкие полосы на фоне горбов
пирохлорной структуры соответствуют кристал-
лическим доменам с определенной степенью по-
рядка в массе наномасштабных частиц размером
<10 нм (рис. 5а, спектр 1).

В КР-спектрах Yb2O3 (кубический, порошко-
образный) и TiO2 (рутил, тетрагональный, моно-
кристаллический) наиболее интенсивные линии
находятся при 359 и 448, 611 см–1 соответственно
(рис. 5а, спектры 4, 5).

КР-спектры образцов хLu2O3 · (1 – х)TiO2 (0.5 ≤
≤ х ≤ 0.6) приведены на рис. 5б. В КР-спектре

Рис. 5. КР-спектры ТР хYb2O3 · (1 – x)TiO2 (а) и хLu2O3 · (1 – x)TiO2 (б) в диапазоне 70–1000 см–1 (λ1, возб = 488 нм):
а – х = 0.5 (1), 0.55 (2), Yb2Ti2O7 (3), Yb2O3 (4), TiO2 (5); б – х = 0.5 (1), 0.55 (2), 0.6 (3), Lu2O3 (4), TiO2 (5) (для Yb2Ti2O7
и Lu2O3 λ2, возб = 632.8 нм).
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Lu2TiO5 присутствуют две широкие полосы при
~70–200 и ~250–450 см–1 в форме горбов с вер-
шинами при 115, 176 и 320 см–1, характеризующие
P-фазу, и четкая полоса при 745 см–1, принадле-
жащая F-фазе (рис. 5б, спектр 1).

При увеличении содержания Lu2O3 в ТР до х =
= 0.55 (Lu2.44TiO5.66) пирохлорная фаза приобре-
тает вид двух высоких горбов с вершинами при
106 и 305 см–1, а линия F-фазы расположена при
735 см–1 (рис. 5б, спектр 2).

При х = 0.6 в КР-спектре на фоне сглаженного
горба в области 250–450 см–1 появляется четкая ли-
ния при 391 см–1, принадлежащая Lu2O3, что соот-
ветствует образованию в составе образца двух фаз
различного состава: флюоритпроизводного ТР на
основе Lu2TiO5 и Lu2O3 (рис. 5б, спектр 3). В КР-
спектре поликристалла Lu2O3, спеченного при
1500°С в течение 7 ч, наиболее интенсивная линия
расположена при 390.5 см–1 (рис. 5б, спектр 4).

Пирохлороподобные фазы Yb2Ti2O7 и Lu2Ti2O7
в изученных системах не образуются, так как они
имеют по две интенсивные КР-линии при 297.4,
522.67 см–1 и 312.83, 526.76 см–1 соответственно [37].

Интересно отметить, что в ТР хLu2O3 · (1 – х)TiO2
наблюдается интенсивная люминесценция при
2211 (х = 0.5), 2227 (х = 0.55), 2227 (х = 0.6) см–1

(λ1, возб = 488 нм) (рис. 6). В иттербиевой системе
в области 1000–2250 см–1 люминесценция незна-
чительна.

В отличие от рентгенофазового анализа, где ин-
тенсивные пики F- и P-фаз практически не разре-
шаются, в Raman-спектрах интенсивные полосы
F- и P-фаз находятся в различных частотных обла-
стях, что позволило достоверно установить при-
сутствие этих фаз в образцах иттербиевой и люте-
циевой систем в кристаллическом и наномас-
штабном (<10 нм) состояниях.

Образование нанокристаллических доменов
происходит в процессе синтеза образцов, т. к.
рентгенограммы и КР-спектры плавленых и мед-
ленно охлажденных поликристаллических образ-
цов практически идентичны [17–23].

Образование в процессе синтеза нанодоменов
с различной степенью упорядочения пирохлоро-
подобных структур в матрице флюоритоподоб-
ных ТР на основе Yb2TiO5 и Lu2TiO5 объясняет на-
блюдавшуюся нами ранее высокую диффузионную
проницаемость F-фазы в монокристаллической
диффузионной паре Sc2O3/TiO2 при 1300 и 1400°С
в течение 110–708 и 24–110 ч соответственно
[38, 39].

Проведенные исследования показали, что об-
разование нано- и микродоменов с различной
степенью упорядочения структуры в изученных
ТР обусловлено наличием внутренних напряже-
ний, возникающих из-за высокой плотности
структурных дефектов в их элементарных ячей-
ках.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом дифракции синхротронного моно-

хроматического рентгеновского излучения и КР-
спектроскопии в ТР на основе R2TiO5 (R = Yb, Lu)
с высокодефектной производной от флюорита
структурой установлено образование в процессе
синтеза двух кубических фаз одинакового соста-
ва: неупорядоченной флюоритоподобной (Fm3m)
и как кристаллической, так и наномасштабной, с
различной степенью упорядочения, пирохлоро-
подобной (Fd3m).

В КР-спектрах ТР на основе Yb2TiO5 (Lu2TiO5)
присутствуют широкие интенсивные пики в низ-
ко- и высокочастотных областях с максимумами
при 101, 175, 290, 346, 384 и 727 (115, 176, 320 и
745) см–1, характеризующие пирохлороподобную

Рис. 6. Фрагменты КР-спектров твердых растворов
хLu2O3 · (1 – x)TiO2 в диапазоне 1000–2530 см–1

(λ1, возб = 488 нм): х = 0.5 (1), 0.55 (2), 0.6 (3), Lu2O3 (4).
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с различной степенью упорядочения и неупорядо-
ченную флюоритоподобную фазы соответственно.

Образование нанодоменов с пирохлоропо-
добными структурами происходит без воздей-
ствия внешних сил, в процессе синтеза ТР на
основе R2TiO5 (R = Yb, Lu) в результате частично-
го упорядочения под действием внутренних на-
пряжений, возникающих в элементарных ячей-
ках с высокой плотностью структурных дефектов.

Параметры кристаллических решеток флюори-
то- и пирохлороподобных фаз во флюоритной
установке имеют близкие значения. Поэтому мож-
но полагать, что сопряжение кристаллических
решеток пирохлорной и флюоритной фаз проис-
ходит через слои, создаваемые дислокациями,
дефектами упаковки, микродвойниками и дру-
гими дефектами структуры.

Образование нанодоменов во флюоритопо-
добных фазах вида R2TiO5 (R = РЗМ, Y и Sc) но-
сит общий характер и обусловлено существова-
нием внутренних напряжений в соединениях с
высокой плотностью структурных дефектов.
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Изучены спектры свечения и возбуждения видимой фотолюминесценции керамики Y2O2S:Er (1 ат. %)
при различной оптической накачке. Показано, что видимая антистоксовая люминесценция мате-
риала, легированного эрбием, имеет большую интенсивность при накачке метастабильного состо-
яния 4I13/2 примеси. Определены резонансные длины волн ИК-фотонов для двухфотонного возбуж-
дения видимого свечения Y2O2S:Er. Разработан метод оптического возбуждения метастабильных
состояний (excited-state excitation (ESE)) в антистоксовой люминесценции, позволяющий опреде-
лить природу соответствующих электронных переходов внутри центров свечения.
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ВВЕДЕНИЕ

Ионы эрбия имеют множество излучательных
переходов в ИК- и в видимой областях спектра.
При этом видимое свечение возникает при воз-
буждении фотонами с большей (стоксовая люми-
несценция) и с меньшей энергией (антистоксо-
вая люминесценция), чем энергия излученного
фотона [1, 2]. В последнем случае происходят по-
глощение примесным центром двух или более
фотонов с малой энергией и последующее испус-
кание фотона с большей энергией. Повышение
эффективности этого типа люминесценции тре-
бует использования кристаллических матриц с
малой энергией фононов и РЗЭ с большими вре-
менами жизни метастабильных возбужденных
состояний и сечением поглощения этими воз-
бужденными состояниями в ИК-области спек-
тра. Вместе с тем, вероятность люминесценции в
видимой области с высоко лежащих состояний
должна быть большой.

Имеются два механизма дальнейшего возбуж-
дения метастабильных возбужденных состояний
РЗЭ: за счет оптического поглощения второго
ИК-фотона и за счет безызлучательной передачи
энергии от другого возбужденного редкоземель-
ного иона (например, Er3+) [3]. Во втором случае
расстояние между двумя возбужденными ионами
должно быть менее 2 нм, что требует высокой

концентрации РЗЭ в кристалле и больших интен-
сивностей ИК-возбуждения. Для антистоксовой
люминесценции при малых интенсивностях
ИК-возбуждения и малых концентрациях при-
меси первый механизм является превалирую-
щим, но он требует резонансного совпадения
энергий первого и второго фононов с энергети-
ческими расстояниями между уровнями РЗЭ.
Существует метод поглощения возбужденных
состояний (excited-state absorption (ESA) [4]) при
исследовании спектров поглощения РЗЭ с одно-
временной накачкой метастабильных уровней вто-
рым источником излучения. В данной работе мы
предлагаем исследовать спектры возбуждения ан-
тистоксовой люминесценции при накачке уровня
4I13/2 непрерывным дополнительным лазером с
длиной волны 1550 нм.

Цель настоящей работы – исследование
спектров антистоксовой фотолюминесценции
(ФЛ) и возбуждения видимого свечения кера-
мики Y2O2S:Er для определения всевозможных
резонансных частот двух последовательно погло-
щаемых ИК-фотонов. Достижение результата по-
требовало использования оригинальной методи-
ки возбуждения антистоксовой люминесценции
перестраиваемым по частоте источником ИК-из-
лучения одновременно с накачкой керамики излу-
чением мощного лазера с длиной волны 1.55 мкм. В
результате обнаружено наличие значительной

УДК 535.37

EDN: IMXMRS
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интенсивности антистоксовой люминесценции
ионов эрбия в режиме двухфотонного резонанс-
ного возбуждения Y2O2S:Er. Предложен метод
возбуждения антистоксовой ФЛ для определения
максимумов возбуждения возбужденных состоя-
ний 4I13/2 эрбия.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В статье исследованы люминофоры состава
Y1.99Er0.01O2S, полученные методом твердофазно-
го синтеза при взаимодействии оксида иттрия,
оксида эрбия и серы. Для удобства измерений по-
рошкообразный материал был спрессован в виде
таблеток диаметром 20 мм методом холодного
прессования с последующим отжигом в инертной
(аргон) атмосфере при 1100°С в течение 1 ч [5].
Спектры диффузного отражения люминофоров
регистрировались в видимой и инфракрасной об-
ластях спектра монохроматором МДР-12 и фото-
приемниками ФЭУ-106 и ФЭУ-62. При этом ис-
пользовали излучение лампы накаливания Nar-
va-100 с непрерывным спектром, прошедшее через
механический обтюратор. Сигнал регистрировался
на частоте модуляции 30 Гц, спектральное разре-
шение во всех измерениях было не хуже 0.1 нм. В
спектрах диффузного отражения сильно рассеи-
вающего материала (рис. 1) фактически реги-
стрируются спектры его оптического пропуска-
ния, т. к. бóльшая часть рассеянного света про-
шла через этот материал.

Спектры ФЛ регистрировались при возбужде-
нии светом лампы накаливания Narva-100, про-
пущенным через монохроматор МДР-12 и меха-
нический обтюратор. Люминесценция образца
поступала в оптический волновод, расположен-
ный под углом 45° к его поверхности на расстоя-
нии 10 мм от нее, и анализировалась с помощью
спектрометра МДР-6 и усилителя переменного
сигнала Unipan-237, сопряженного с компьюте-
ром. При регистрации спектров возбуждения лю-
минесценции длина волны на спектрометре
МДР-6 фиксировалась на соответствующей по-
лосе ФЛ, а длина волны возбуждения на монохро-
маторе МДР-12 варьировалась в диапазоне види-
мых или инфракрасных длин волн. Иногда для
заселения верхних энергетических уровней 4I13/2
эрбия электронами одновременно с излучением
лампы накаливания, пропущенным через моно-
хроматор МДР-12, люминофор облучался еще
инфракрасным полупроводниковым лазерным
диодом ML9XX10 с длиной волны 1550 нм и мощ-
ностью 200 мВт, на который подавалось постоян-
ное напряжение. Все измерения осуществлялись
при комнатной температуре образцов 300 К.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Метод ESA [4] экспериментально опробован
на различных материалах, легированных приме-
сью эрбия, предложена схема соответствующих
электронных переходов с основного и возбужден-
ных состояний на более высокие уровни энергии

Рис. 1. Спектры диффузного отражения керамики Y2O2S:Er (1 ат. % ) в видимой (1) и ИК- (2) областях спектра (Т = 300 К).
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ионов Er3+. Однако глубина модуляции прошед-
шего через кристалл света лампы накаливания
была достаточно малой (10–4–10–5), что обуслав-
ливало малое отношение сигнал/шум и низкую
точность проводимых измерений. В случае изме-
рения не поглощения, а антистоксовой люминес-
ценции [6, 7] в данной двухлучевой методике глу-
бина модуляции будет порядка единицы, что по-
высит точность измерений.

На рис. 1 приведены спектры диффузного от-
ражения соединения Y2O2S:Er. Ниже указаны по-
ложение минимумов диффузного отражения для
оксосульфида иттрия, легированного эрбием, и
соответствующие им возбужденные уровни иона
Er3+, при переходах на которые из основного со-
стояния 4I15/2 возникает поглощение света: 410 нм –
2H9/2, 450 нм – 4F5/2, 490 нм – 4F7/2, 525 нм – 2H11/2,
550 нм – 4S3/2 и 660 нм – 4F9/2 (рис. 2). Указано
центральное положение нескольких узких линий,
которые обусловлены расщеплением возбужден-
ных состояний кристаллическим полем соедине-
ния. В спектрах диффузного отражения, измерен-
ных в инфракрасной области (рис. 1, кривая 2), хо-
рошо различимы по меньшей мере три минимума
с длинами волн 790, 980 и 1540 нм. При этом ми-
нимум 790 нм можно связать с переходом 4I15/2–
4I9/2, 980 нм – с 4I15/2–4I11/2, 1540 нм – с 4I15/2–4I13/2
ионов эрбия [8–10].

Для регистрации всех полос видимого свече-
ния люминофора Y2O2S:Er мы использовали воз-
буждение в одну из обнаруженных ранее полос
поглощения синим светом, пропущенным через
монохроматор, с длиной волны 490 нм (рис. 3).
Отметим наличие в спектрах ФЛ люминофора,
кроме характерных линий эрбия в красной обла-
сти с длинами волн 672 и 663 нм, трех довольно
узких полос люминесценции в зеленой (556, 550 и
530 нм) области спектра. Особенности красного
свечения могут быть связаны с излучательными
переходами электронов с возбужденного уровня
4F9/2 на расщепленный кристаллическим полем
нижний основной уровень 4I15/2 ионов эрбия
(рис. 2). Интенсивные пики зеленого свечения с
максимумами 556 и 550 нм соответствуют перехо-
дам электронов с возбужденного уровня 4S3/2 на
основной уровень 4I15/2, полоса 530 нм обусловле-
на переходами с уровня 2H11/2 на нижний уровень
4I15/2 ионов эрбия. Выше речь идет о стоксовой ФЛ,
поскольку энергия фотонов возбуждения была
выше, чем энергия регистрируемых фотонов ви-
димого спектра.

На рис. 4 показаны спектры возбуждения ли-
ний ФЛ 556 и 672 нм керамики Y2O2S:Er в области
энергии фотонов, большей чем энергия фотонов
люминесценции (кривые 1 и 2 соответственно).
Можно видеть, что спектр возбуждения ионов
Er3+ в основном состоит из нескольких серий уз-

Рис. 2. Схема энергетических уровней иона Er3+ и соответствующих электронных переходов в процессе их двухфотон-
ного возбуждения и излучательной рекомбинации керамики Y2O2S:Er (1 ат. %).
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ких полос с центрами при длинах волн 380, 410,
450, 49 и 525 нм. Эти полосы возбуждения возни-
кают при поглощении падающего излучения лам-
пы накаливания ионами эрбия и приводят к пере-
ходам электронов из основного состояния 4I15/2 на
возбужденные энергетические уровни, расщеп-
ленные кристаллическим полем. Согласно лите-
ратурным данным, эти полосы возбуждения воз-
никают при длинах волн и при переходах, анало-
гичных указанным выше при описании спектров
диффузного отражения (рис. 1).

На рис. 5 показаны спектры возбуждения ли-
нии 556 нм антистоксовой ФЛ керамики Y2O2S:Er
в области энергии фотонов, меньшей чем энергия
фотонов люминесценции (кривая 1). Хорошо раз-
личим широкий пик возбуждения с максимумом
970 нм, который обусловлен двумя последователь-
ными процессами поглощения инфракрасных фо-
тонов с переходами 4I15/2–4I11/2 и 4I11/2–4F7/2 ионов
эрбия (рис. 2). В результате заселенность метаста-
бильных уровней энергии 4I11/2 ионов эрбия воз-
растает, создавая условия для переходов электро-
на на более высокоэнергетические уровни при
поглощении второго ИК-фотона. Этот фотон
имеет такую же энергию, как и первый, в случае
использования одного источника ИК-спектра
для возбуждения антистоксовой люминесценции
(рис. 5, кривая 1). Пики возбуждения с длинами
волн 800 и 650 нм также возникают при поглоще-
нии двух одинаковых фотонов соседними ионами
эрбия с последующей безызлучательной реком-

бинацией электронов на метастабильный уро-
вень 4I11/2. Далее происходят безызлучательный
перенос энергии с одного иона эрбия на другой и
заброс электрона на высокий уровень энергии
4F7/2. Если использовать два ИК-источника, то по-
следовательно поглощаемые фотоны могут иметь
различные энергии. Видно, что данный спектр бо-
лее разнообразный, чем без лазерной подсветки,
хорошо видны новые узкие пики возбуждения с
длинами волн 645, 710, 790 и 840 нм.

Логично предположить связь этих пиков с пере-
ходами электронов с предварительно заселенного
лазерной накачкой уровня 4I13/2 на более высокие
уровни энергии ионов эрбия. Чтобы понять, на ка-
кой уровень в результате последовательного погло-
щения двух ИК-фотонов перейдет электрон, надо
просуммировать энергию фотона светодиодной
накачки Е0 = 0.80 эВ с энергией каждого из фото-
нов в пиках ИК-возбуждения (рис. 5, кривая 2):
Е1 = 1.92 эВ, Е2 = 1.75 эВ, Е3 = 1.57 эВ и Е4 = 1.48 эВ.
В результате получаем энергетическое расстоя-
ние возбужденных уровней иона эрбия от основ-
ного нижнего уровня: 2.72эВ – 4G11/2, 2.55эВ – 4F7/2,
2.37эВ – 2H11/2 и 2.28 эВ – 4S3/2 (здесь также указа-
ны соответствующие этим уровням обозначения
электронных термов). Далее с этих высоко лежа-
щих уровней ионов эрбия электроны излуча-
тельно или безылучательно рекомбинируют на
уровень 4S3/2, переход с которого на основной
уровень 4I15/2 и дает антистоксовую зеленую лю-

Рис. 3. Спектры стоксовой ФЛ в видимой области спектра керамики Y2O2S:Er (1 ат. %) при возбуждении излучением
490 нм (Т = 300 К).
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минесценцию, регистрируемую в спектрах ИК-
возбуждения (рис. 5). При этом интенсивность
антистоксовой люминесценции гораздо выше,

когда ион эрбия последовательно поглощает два
ИК-фотона не с одинаковой энергий 1.28 эВ
(970 нм), а с разной. Поэтому интенсивность пи-

Рис. 4. Спектры возбуждения стоксовой ФЛ в видимой области спектра керамики Y2O2S:Er (1 ат. %): линии 556 (1) и
672 нм (2) (Т = 300 К).
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Рис. 5. Спектры возбуждения антистоксовой ФЛ в видимой области спектра керамики Y2O2S:Er (1 ат. %): линии 556
(1, 2) и 672 нм (3, 4) без (1, 3) и с лазерной подсветкой 1550 нм (2, 4) (Т = 300 К).
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ков возбуждения 790 и 840 нм выше, чем у пика
970 нм (рис. 5, кривая 2).

Основным отличием спектров возбуждения
антистоксовой красной ФЛ 672 нм с лазерной
подсветкой является появление дополнительного
пика 1140 нм. Максимум с длиной волны 1140 нм
(рис.5, кривая 4) характерен только для красной
антистоксовой ФЛ, т. к. энергии двух фотонов
хватает только для заброса электрона на уровень
4F9/2. С другой стороны, при длине волны второго
фотона 840 нм возбуждается в основном зеленая
антистоксовая ФЛ, поскольку идет резонансный
заброс электронов на уровень 4S3/2 (рис. 2).

Таким образом, при двухфотонном возбужде-
нии видимой ФЛ можно управлять цветом люми-
несценции от красного до зеленого, изменяя длину
волны одного из ИК-фотонов (рис. 6). При этом
первым фотоном будет излучение полупроводни-
кового лазера накачки с максимумом 1550 нм. Если
второй фотон имеет длину волны 840 нм (кривая 1),
то в спектре антистоксовой ФЛ полоса с макси-
мумом 556 нм будет в шесть раз интенсивнее
красного свечения с максимумом 672 нм. Для
длины волны второго фотона 1140 нм (кривая 2) в
спектре антистоксовой ФЛ имеется лишь красное
свечение 672 нм при полном отсутствии зеленой
полосы 556 нм. Использование стандартного для
эрбия ИК-возбуждения 970 нм антистоксовой
люминесценции дает в видимой области зеленое
и красное свечение разной интенсивности (кри-

вая 3). Следовательно, в точке пересечения двух
инфракрасных световых лучей в эрбийсодержа-
щей среде происходит изменение цвета антисток-
сового видимого свечения при изменении длины
волны одного из лучей. Появляется возможность
рисовать трехмерное цветное движущееся изоб-
ражение в этой среде сканированием точки пере-
сечения во времени и пространстве.

Чтобы понять наблюдаемые зависимости, рас-
смотрим последовательное поглощение фотонов
1550 нм (с интенсивностью P12) и 840 нм (с интен-
сивностью P23) в трехуровневой системе иона эр-
бия: 4I15/2 (уровень 1), 4I13/2 (уровень 2) и 4S3/2 (уро-
вень 3) (рис. 2). В простейшем приближении для
малых мощностей ИК-излучения заселенности
электронами основного (N1) и двух возбужден-
ных (N2 и N3) состояний связаны с интенсивно-
стями накачки следующим образом:

(1)

(2)

где α ~  и β ~  – коэффициенты про-
порциональности, равные вероятности соответ-
ствующих оптических излучательных переходов
электронов, а τ2 и τ3 – постоянные времени жиз-
ни возбужденных уровней, которые зависят от
времени жизни излучательных и безызлучательных
переходов: 1/τ2 =  +  и 1/τ3 =  +

τ = α = α τ2 2 1 12 2 1 12 2или ,N N P N N P

τ = β = β τ3 3 2 23 3 2 23 3или ,N N P N N P

τизл
211 τизл

321

τизл
211 τбизл

211 τизл
311

Рис. 6. Спектры антистоксовой ФЛ в видимой области спектра керамики Y2O2S:Er (1 ат. %) при возбуждении 840 (1),
1140 нм (2) с лазерной подсветкой 1550 нм, а также при возбуждении 970 нм без лазерной подсветки (3) (Т = 300 К).
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+  +  +  Следовательно, чем
больше времена жизни метастабильных состоя-
ний 2 и 3 ионов эрбия, тем выше населенность
этих энергетических уровней при ИК-накачке.
Таким образом, число заброшенных светом элек-
тронов с нижнего уровня равно числу рекомби-
нирующих носителей и населенность самого
верхнего уровня 3 следующим образом зависит от
мощности ИК-источников:

(3)

Но это и есть зависимость интенсивности ан-
тистоксовой ФЛ в нашем случае  Для
увеличения ее интенсивности надо не только по-
вышать концентрацию примеси N1 и интенсив-
ность ИК-фотонов, но и использовать метаста-
бильные возбужденные уровни эрбия с мини-
мальной безызлучательной рекомбинацией или
большими   и  Это достижимо в ма-
териалах кристаллической матрицы с малой
энергией оптических фононов, отвечающих за ре-
комбинацию этого типа.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом твердофазного синтеза в атмосфере
серы из оксидов РЗЭ получены порошкообраз-
ные люминофоры состава Y1.99Er0.01O2S. Изучена
структура, проведен анализ спектров диффузного
отражения, возбуждения и ФЛ данного соедине-
ния при стоксовом и антистоксовом механизме
возбуждения. Показано, что антистоксовая лю-
минесценция оксосульфида иттрия, легирован-
ного эрбием, имеет большую интенсивность при
разной энергии фотонов инфракрасной подсвет-
ки. Определены резонансные длины волн ИК-
фотонов для двухфотонного возбуждения види-
мого свечения люминофора Y2O2S:Er (1 ат. %).
Обнаружено появление антистоксовой зеленой и
красной ФЛ при одновременном облучении дву-
мя ИК-фотонами с разной энергией.

Основной эффект в изменении спектров ФЛ
для разной энергии возбуждающих ИК-фотонов
дает последовательность резонансных переходов
между энергетическими уровнями ионов эрбия и
увеличение относительного вклада высоколежа-
щих уровней энергии по сравнению с нижними.
Если рассматривать последовательность перехо-
дов электрона и оптических процессов при анти-
стоксовой люминесценции (поглощение первого
ИК-фотона, поглощение второго ИК-фотона и из-
лучательный переход вниз), то вероятность каждо-
го следующего оптического перехода в антистоксо-
вых люминофорах должна быть выше, чем преды-
дущего: 

Использование двухлучевого возбуждения ви-
димой антистоксовой ФЛ позволит получить
трехмерное изображение в среде при сканирова-
нии точки пересечения ИК-лучей в пространстве.
Другое применение полученных результатов – в
визуализиции ИК-изображений в эрбийсодержа-
щей среде при ее подсветке вторым лучом света с
длиной волны 1550 нм (рис. 5 и 6).
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ВВЕДЕНИЕ
Фториды кальция и бария со структурой типа

флюорита нашли широкое применение в фотонике
[1–7], в том числе как матрицы для легирования
редкоземельными ионами [8–15], причем не толь-
ко в виде монокристаллов, но и в виде порошков и
оптической керамики [16, 17]. Фторид бария ис-
пользуется как быстродействующий плотный
(4.8 г/см3) и радиационно-стойкий сцинтиллятор
[18–21]. Однако использование чистых фторидов
наталкивается на ограничения при создании оп-
тических систем, в т. ч. в связи с невысокой твер-
достью, наличием совершенной спайности и ма-
лой трещинностойкостью, а также проблемой
собственного двулучепремломления [22, 23].

Использование твердых растворов позволяет
варьировать физические свойства и характери-
стики матриц в широких пределах. В системах
СаF2–SrF2 [24] и SrF2–BaF2 [25] образуются не-
прерывные области твердых растворов. Однако
изоморфизм в системе CaF2–BaF2 ограничен из-
за большой разницы в параметрах решетки ком-
понентов (5.463 и 6.200 Å) [26], что приводит к
ограничениям возможностей выращивания мо-
нокристаллов твердых растворов [27–30].

При образовании изовалентных твердых рас-
творов существенно (по сравнению с компонен-
тами) меняются физические свойства кристал-
лов, в т. ч. показатель преломления, колебатель-
ные спектры, твердость, ионная проводимость.

Механические характеристики твердых раство-
ров в целом улучшаются, теплопроводность пада-
ет, фтор-ионная электропроводность возрастает.
Кластерное строение легирующих ионов РЗЭ и,
соответственно, их спектроскопические и лазер-
ные характеристики меняются немонотонно. С
точки зрения фотоники, разупорядоченность кри-
сталлического материала уширяет полосы люми-
несценции ионов-активаторов, что способствует
получению лазерной генерации фемтосекундной
длительности.

Теплопроводность является фундаментальной
характеристикой, определяющей эксплуатацион-
ные свойства материала. Ранее нами была иссле-
дована теплопроводность монокристаллических
образцов неограниченных твердых растворов
Ca1 – xSrxF2 [31] и Sr1 – xBaxF2 [32] для всего диапа-
зона концентраций 0 ≤ х ≤ 1.

Целью данной работы является определение
теплопроводности монокристаллов твердых рас-
творов на основе компонентов системы CaF2–
BaF2 в интервале температур от субазотной до
комнатной.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для роста были использованы реактивы CaF2

и BaF2 квалификации “ос. ч.”, предварительно
проплавленные во фторирующей атмосфере CF4.
Монокристаллы выращивали методом верти-

УДК 546.161+536.21

EDN: UJBSGB
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кальной направленной кристаллизации (метод
Бриджмена) в вакуумированной камере в графи-
товых тиглях с графитовыми тепловыми экрана-
ми с использованием активной фторирующей ат-
мосферы [9, 33]. При достижении температуры
процесса проводили фторирование расплава газо-
образным CF4 и выдержку в течение 1 ч для его
очистки от кислородсодержащих примесей шихты,
гомогенизации и для предотвращения высокотем-

пературного пирогидролиза. Скорость опускания
тигля составляла 7.5 мм/ч. После окончания пере-
мещения тигля из горячей зоны в холодную прово-
дили двухступенчатое охлаждение со скоростью
5 K/мин до 773 K, а затем со скоростью 1.5 K/мин
до комнатной температуры.

Теплопроводность в интервале температур
50–300 K измерялась абсолютным стационарным
методом продольного теплового потока. Экспери-

Рис. 1. Температурные зависимости теплопроводности образцов твердого раствора Ca1 – хBaхF2 на основе CaF2 (со-
ставы указаны в мол. % BaF2).
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ментальная аппаратура и методика измерений опи-
саны в работе [34]. Погрешность определения ве-
личины теплопроводности была в пределах ±5%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Получены монокристаллы Ca1 – хBaхF2 в срав-
нительно узких концентрационных диапазонах

(х = 0.001–0.05 и 0.85–0.99), соответствующих
твердым растворам на основе компонентов CaF2
и BaF2. При больших содержаниях второго ком-
понента кристаллы становятся мутными из-за
выделений второй фазы. Образцы промежуточ-
ных составов представляли собой белые слитки и
являлись двухфазными сплавами. Это соответ-
ствует данным работ [28–30], согласно которым

Рис. 2. Температурные зависимости теплопроводности образцов твердого раствора Ca1 – хBaхF2 на основе BaF2 (со-
ставы указаны в мол. % BaF2).
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выращивание монокристаллов оптического каче-
ства в этой системе возможно при содержании до
6% CaF2 в BaF2 и до 2% BaF2 в CaF2.

Согласно фазовой диаграмме системы CaF2–
BaF2 [26], предельные концентрации твердых рас-
творов при температуре перитектики составляют
62 ± 5 мол. % CaF2 в BaF2 и 8 ± 2 мол. % BaF2 в CaF2.
При понижении температуры происходит их рас-
пад в соответствии с третьим законом термодина-
мики [35].

Исследуемые участки вырезанных образцов
длиной около 20 мм с x ≤ 0.02 (2 мол. % BaF2) и с
x ≥ 0.85 (85 мол. % BaF2) были прозрачными; об-
разцы, содержащие 2.5–5 мол. % BaF2, были мут-
ными. Как показали специально проведенные
измерения теплопроводности двух частей кри-
сталла с 1.5 мол. % BaF2, при Т = 50 К теплопро-
водность мутной части на 16% выше, чем про-

зрачной, а при Т = 300 К значения теплопровод-
ности практически неразличимы.

Температурные зависимости æ(T) представле-
ны на рис. 1 и 2. Для полноты картины там же
приведены ранее полученные эксперименталь-
ные данные для крайних составов CaF2 (x = 0) [36]
и BaF2 (x = 1) [37]. Для всех исследованных образ-
цов имеет место убывающая температурная зави-
симость теплопроводности æ(T). Однако степень
этой зависимости уменьшается при отдалении со-
ставов от крайних. Для кристаллов с 0.85 ≤ x ≤ 0.92
эта зависимость очень слабая, во всем исследо-
ванном температурном интервале величина теп-
лопроводности уменьшается менее чем в 2 раза.
Подобное поведение теплопроводности харак-
терно для твердых растворов с изовалентным ти-
пом ионного замещения [31, 32] и отличает их от
гетеровалентных твердых растворов (см., напри-
мер, [37]). Причиной падения теплопроводности

Рис. 3. Концентрационные зависимости теплопроводности монокристаллов твердого раствора Ca1 – хBaхF2 при Т = 50 К.
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твердого раствора является рассеяние фононов на
неоднородностях кристаллической решетки. Ста-
тистическое распределение различающихся по
массе и размерам ионов Ca2+ и Ba2+ в катионных
позициях флюоритовой структуры является при-
чиной фонон-дефектного рассеяния в твердом
растворе Ca1-хBaхF2 и соответствующего сниже-
ния теплопроводности.

Концентрационные зависимости теплопро-
водности æ(x) для Т = 50 и Т = 300 K приведены
на рис. 3 и 4. Отклонение экспериментальных то-
чек æ(x) от аппроксимирующей кривой, заметное
при Т = 50 К, может быть связано с отклонением
реального состава синтезированных монокристал-
лов от определяемого по загрузке, что обусловлено
повышенной летучестью фтористого бария, а так-
же неравномерностью распределения компонен-
тов по длине слитков из-за низких величин коэф-
фициентов распределения [26].

На рис. 3 и 4 для сравнения представлены гра-
фики æ(x) твердых растворов Ca1 – хSrхF2 [31]
(пунктир) и Sr1 – хBaхF2 [32] (штрих-пунктир). При
сравнении следует учитывать следующие факторы,
определяющие взаимное расположение этих кри-
вых. С плотностью кристалла связана скорость рас-
пространения фононов, непосредственно влияю-
щая на величину коэффициента теплопроводно-
сти. Плотность при одинаковых значениях х растет
в ряду твердых растворов Ca1 – хSrхF2–Ca1 – хBaхF2–
Sr1 – хBaхF2. По различию радиусов и масс конку-
рирующих катионов эти соединения выстраиваются
в последовательности Ca1 – хSrхF2–Sr1 – хBaхF2–
Ca1 – хBaхF2. Примем также во внимание, что фо-
нон-дефектное рассеяние существенным обра-
зом проявляется в области низких температур и
ослабевает при повышении температуры до ком-
натной.

Рис. 4. Концентрационные зависимости теплопроводности монокристаллов твердого раствора Ca1 – хBaхF2 при Т = 300 К.
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Последние обстоятельства делают закономер-
ным тот установленный факт, что в области низких
температур (рис. 3) твердый раствор Ca1 – хBaхF2 об-
ладает самой низкой теплопроводностью во всем
исследованном диапазоне концентраций. Однако
особенностями полученных результатов являют-
ся связанные с большими различиями характе-
ристик катионов Ca2+ и Ba2+ резкое падение теп-
лопроводности твердого раствора Ca1 – хBaхF2 и
выходы на разноуровневые плато при малых от-
клонениях составов от крайних: х = 0 и 1. В свя-
зи с этим при комнатной температуре, где возрас-
тает фактор плотности, в области малых концен-
траций (левая часть рис. 4) наблюдается инверсия:
при х ≥ 0.04 твердый раствор Ca1 – хBaхF2 по тепло-
проводности занимает промежуточное положе-
ние между Ca1 – хSrхF2 и Sr1 – хBaхF2. Такая же нере-
ализованная тенденция наблюдается и в правой ча-
сти рис. 4. Существенные различия плотности
кристаллов Ca1 – хBaхF2 при малых и больших х,
очевидно, определяют и разницу уровней плато на
графиках æ(x).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом вертикальной направленной кри-

сталлизации выращены монокристаллы твердого
раствора Ca1 – хBaхF2 (x = 0.001–0.05 и x = 0.85–
0.99).

Большие различия масс и размеров катионов
Ca2+ и Ba2+ определяют чрезвычайно сильную кон-
центрационную зависимость теплопроводности
вблизи крайних составов х = 0 и 1 и существенно
разные значения теплопроводности при малых и
больших х.
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ВВЕДЕНИЕ
Магнитные жидкости представляют собой

устойчивые коллоидные системы, содержащие
наночастицы ферромагнитных оксидов, диспер-
гированные в жидкостях-носителях, таких как во-
да, глицерин, углеводороды, различные масла и др.
Для предотвращения коагуляции магнитных ча-
стиц под действием ван-дер-ваальсовых и маг-
нитных диполь-дипольных взаимодействий их
покрывают поверхностно-активным веществом.
Такие системы впервые были синтезированы в
1960-х годах с целью применения в устройствах по-
дачи топлива в ракетных двигателях, и с тех пор
спектр практических применений магнитных жид-
костей существенно расширился [1]. В магнитных
жидкостях наблюдается значительное число разно-
образных эффектов, связанных с особенностями
взаимодействия магнитных наночастиц с элек-
трическим, магнитным или гидродинамическим
полями и возникновением сложных упорядочен-
ных структур [2]. При взаимодействии света с
магнитными коллоидами возникают такие эф-
фекты, как двойное лучепреломление [3, 4], ди-
хроизм [5], вращение Фарадея [6], изменение ин-
тенсивности рассеянного и отраженного света
[7]. Упорядоченные структуры из магнитных нано-
частиц, возникающие в коллоиде под действием
внешнего поля, приводят к появлению магнито-

хроматического эффекта (изменению цвета колло-
ида под действием поля) [8, 9], а также дифракци-
онных картин различного вида [10]. В последнее
время предложены новые применения магнитных
коллоидов в оптических устройствах [11]: оптиче-
ских переключателях и перестраиваемых фильтрах
[12], сенсорах для определения метанола и ионов
металлов в жидкостях [13, 14], датчиках магнитного
поля [15], управляемых дифракционных решетках
[16, 17], биосенсорах для исследования клеточной
токсичности и систем лечения онкологических за-
болеваний методом гипертермии [18, 19].

Для прогнозирования работоспособности оп-
тических устройств на базе магнитных жидкостей
необходима информация об оптических констан-
тах наночастиц. Хотя оптические характеристики
магнитных жидкостей изучались в течение не-
скольких десятилетий, сообщений об оптических
параметрах магнитных жидкостей и, особенно,
магнитных наночастиц сравнительно немного. В
[20] методом полного отражения был измерен по-
казатель преломления пленок магнитной жидко-
сти, который оказался зависящим от магнитного
поля. Авторы [21] разработали эксперименталь-
ную систему для измерения показателя прелом-
ления магнитной жидкости и исследовали влияние
концентрации частиц и температуры на показатель
преломления. В [22] были измерены коэффициен-

УДК 535.42:535.343
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ты экстинкции магнитных жидкостей с различны-
ми концентрациями частиц в диапазоне длин волн
500–800 нм. Авторами показано, что коэффициент
экстинкции магнитных жидкостей увеличивается
с ростом объемной доли частиц, а оптические свой-
ства материала частиц оказывают существенное
влияние на коэффициент экстинкции. Ранее нами
[23] были проведены измерения спектров действи-
тельной и мнимой частей комплексного показателя
преломления для магнитных жидкостей различных
концентраций. Были сопоставлены эксперимен-
тальные данные с расчетами по моделям эффек-
тивной среды Максвелл–Гарнета и Бруггемана.

При вычислении величин оптических эффек-
тов в коллоидных системах одной из важнейших
характеристик является показатель преломления
материала частиц. В таких расчетах обычно ис-
пользуют показатель преломления массивного
материала. Наиболее распространенным матери-
алом для синтеза магнитных жидкостей является
магнетит (Fe3O4). Чаще всего наночастицы маг-
нетита для таких коллоидов получают методом
химического осаждения (преципитации) из солей
железа [24]. Такой метод, предложенный Массар-
том, позволяет получать наночастицы магнетита
со средним диаметром от нескольких единиц до
нескольких десятков нанометров с различным
разбросом размеров [25]. В последние годы по-
явились новые методы синтеза наночастиц с уз-
ким распределением по размерам, основанные на
использовании различных пористых матриц, ми-
целл, цеолитов и др. [26].

Известны, по меньшей мере, 6 работ [22, 27–
31], в которых определены спектры комплексного
показателя преломления магнетита в видимой
области. Однако численные значения в этих ра-
ботах существенно отличаются. В работе [32] на
основе измерений спектральной зависимости ко-
эффициента экстинкции в магнитных коллоидах
определен только диапазон значений действи-
тельной и мнимой частей показателя преломле-
ния наноразмерного магнетита в спектральной
области 400–800 нм. Таким образом, определение
спектральной зависимости комплексного показа-
теля преломления магнетита представляет интерес
как для расчета оптических эффектов в магнитных
коллоидах, так и для расширения практического
применения таких систем в оптических устрой-
ствах.

Целью настоящей работы является разработка
и реализация метода определения спектральной
зависимости комплексного показателя прелом-
ления наноразмерного магнетита по данным маг-
нитооптических эффектов (двойного лучепре-
ломления и дихроизма) в магнитном коллоиде.

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ

Магнитные коллоиды с частицами нанометро-
вых размеров можно отнести к типичным пред-
ставителям т. н. нанокомпозитных сред [33]. При
описании оптических эффектов в таких системах
широко используется модель эффективной среды.
В рамках этой модели магнитному коллоиду сопо-
ставляется эффективная диэлектрическая прони-
цаемость  которая является комплексной вели-
чиной. Так как на оптических частотах магнитная
проницаемость μ = 1, связь между эффективной ди-
электрической проницаемостью и комплексным
показателем преломления коллоидной системы
имеет известный вид [34]  При
воздействии внешнего поля коллоид приобретает
оптическую анизотропию. Наиболее простым ме-
ханизмом анизотропии является ориентационное
упорядочение длинных осей несферических ча-
стиц вдоль направления внешнего электрическо-
го или магнитного поля [4, 35]. Более сложные
механизмы оптической анизотропии в магнит-
ном коллоиде связывают с возникновением под
действием поля упорядоченных структур: цепо-
чек, лабиринтов или квазикристаллических обра-
зований из наночастиц, подобных фотонному
кристаллу [36]. Индуцированная внешним полем
одноосная оптическая анизотропия может быть
описана диагональным тензором показателя пре-
ломления, в котором компоненты будут принимать
два различных значения  Это приводит к по-
явлению у коллоида двойного лучепреломления и
изменению экстинкции света. Эффекты двойного
лучепреломления и дихроизма (различия в коэф-
фициентах экстинкции) в коллоидных системах
принято характеризовать следующими параметра-
ми [35]:

(1)

где индексы || и ⊥ означают ориентацию поляри-
зации света по отношению к направлению опти-
ческой оси, т.е. направлению внешнего поля.

Следуя [37], двойное лучепреломление в кол-
лоиде однодоменных магнитных частиц при воз-
действии внешнего магнитного поля можно опи-
сать выражением

(2)

Здесь CV – объемная концентрация частиц,
 – ориентационная функция, B – пара-

метр, определяемый формой и оптическими ха-
рактеристиками частиц. Ориентационная функ-
ция для магнитных частиц с магнитным момен-
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том m и с произвольным значением магнитной
анизотропии σ дается выражением [37]

(3)

где   – отношения энер-
гии частицы в магнитном поле и энергии магнит-
ной анизотропии к тепловой энергии. Первый мно-
житель в уравнении (3) для слабых магнитных по-
лей ( ) существенно упрощается:

(4)

В очень сильном магнитном поле реализуется
полная ориентация частиц и тогда . Вто-
рой множитель в (3) определяет поправку в ориен-
тационной функции для суперпарамагнитных σ  1
и магнитожестких σ  1 однодоменных частиц:

(5)

Единственным параметром в (2), зависящим
от отношения показателей преломления матери-
ала наночастицы и жидкой дисперсионной среды
(m = nm/n0), является B:

(6)

Коэффициенты N|| и N⊥ в уравнении (6) – ком-
поненты тензора деполяризации вдоль и перпен-
дикулярно главной оси частицы соответственно.
Обобщая выражения (2) и (6) на случай дихроиз-
ма системы, получим:

(7)

Таким образом, измерение зависимости двой-
ного лучепреломления и дихроизма коллоида маг-
нитных частиц от длины волны света и сопоставле-
ние результатов с расчетами по формулам (2)–(7)
позволят определить спектр показателя преломле-
ния материала частиц nm.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для измерения оптических эффектов в маг-

нитных жидкостях использовалась установка на
базе спектрального эллипсометрического ком-
плекса “Эллипс-1891”. Установка позволяла из-
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мерять прозрачность и эллипсометрические па-
раметры прошедшего света в диапазоне длин
волн 350–1050 нм. Были проведены измерения
образцов магнитной жидкости типа магнетит в
керосине с объемными концентрациями твер-
дой фазы в диапазоне от 0.01 до 0.1%. Исходной
для всех образцов являлась магнитная жидкость с
концентрацией около 5% (производитель НИПИ
Газпереработки, г. Краснодар, Россия), из которой
путем разбавления были получены все остальные
образцы. Исходная жидкость была получена ме-
тодом химической преципитации, в качестве ста-
билизатора использована олеиновая кислота.

На рис. 1 показана кривая намагничивания ис-
ходного образца магнитной жидкости. Начальная
магнитная восприимчивость исходного образца
составляла χ = 1.05, намагниченность насыщения
Ms = 22.1 кА/м.

На рис. 2 показано распределение частиц по
размерам, полученное на спектрометре динами-
ческого рассеяния света Photocor Complex. Для
сравнения там же дана электронная микрофото-
графия магнитных наночастиц, сделанная на
просвечивающем электронном микроскопе FEI
Tecnai G2 F20 S-Twin при увеличении ×97000 в
компании “Системы для микроскопии и анали-
за” (Сколково, Россия). Частицы демонстриру-
ют практически сферическую форму с неболь-
шой вытянутостью. Среднее соотношение длин-
ной и короткой осей по измерениям 250 частиц
составило около 1.3.

Для сравнения с литературными данными на-
ми методом эллипсометрии в отраженном свете
были исследованы образец монокристалла при-
родного магнетита в форме октаэдра размером
около 10 мм и порошок наночастиц магнетита
размером 10 нм, спрессованный под давлением
100 МПа в таблетку диаметром 12.9 мм. Плот-
ность спрессованного порошка наночастиц со-
ставила 2360 кг/м3, что соответствует объемной
концентрации магнетита около 37%. Порошок
наночастиц был получен длительным высушива-
нием магнитной жидкости на основе керосина,
что позволяет предположить наличие в нем неко-
торого количества олеиновой кислоты.

Для создания магнитного поля использовался
электромагнит, установленный на столике для
образца в эллипсометре. Для исследований об-
разцы помещались в прямоугольные стеклянные
кюветы толщиной от 1 до 5 мм. Измерялись эл-
липсометрические параметры  и  определяю-
щие состояние эллипса поляризации прошедше-
го или отраженного света. Параметры двойного
лучепреломления  и дихроизма 

Ψ Δ,

⊥−||n n ⊥−||k k
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определяли следующим образом. Монохромати-
ческий плоскополяризованный свет, исходная
плоскость поляризации которого составляла угол
в 45° с вертикалью, проходит через слой магнитной
жидкости толщиной l, установленный перпенди-
кулярно направлению распространения света.
Магнитное поле создает в магнитной жидкости од-
ноосную оптическую анизотропию. В результате
двойного лучепреломления и дихроизма световой
луч, прошедший перпендикулярную оптической
оси анизотропную среду, становится эллиптиче-
ски поляризованным (см. рис. 3). Ниже приведе-
ны амплитуды колебаний светового вектора по-
сле прохождения поглощающей среды:

(8)

Здесь k|| и k⊥ – показатели поглощения для лучей,
поляризованных параллельно и перпендикуляр-
но полю. Соотношение амплитуд взаимно пер-
пендикулярных колебаний связано с тангенсом
эллипсометрического угла  следующим выра-
жением [38, 39]:

⊥   = − π = − π    λ λ 

||
0 0exp 2 , exp 2 .x y

k kA E l B E l

Ψ

(9)

По измеренным эллипсометрическим парамет-
рам  и  с использованием приведенных ниже
уравнений определяются параметры двойного
лучепреломления и дихроизма:

(10)

В отсутствие оптической анизотропии фор-
мулы (10) предполагают, что  и 
Однако технические параметры установки не поз-
воляют обеспечить эти значения для всего диапазо-
на длин волн. Для компенсации такой неточности
в начальных значениях эллипсометрических углов
в ходе измерений вводились соответствующие по-
правки с использованием предварительно изме-
ренных зависимостей  и 
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Рис. 1. Кривая намагничивания исходного образца магнитной жидкости с концентрацией 4.7% (на вставке – началь-
ный участок).

600 700 8005004003002001000

M, кА/м

M, кА/м

5

10

15

20

25

2.01.51.00.50

1.0

1.5

0.5

2.0

H, кА/м

H, кА/м



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 4  2022

ОПРЕДЕЛЕНИЕ КОМПЛЕКСНОГО ПОКАЗАТЕЛЯ ПРЕЛОМЛЕНИЯ 425

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 4 и 5 показаны зависимости парамет-
ров двойного лучепреломления  и дихроиз-
ма  как функции длины волны при различ-
ных напряженностях полей для образца с концен-
трацией 0.01%. Характерными особенностями
спектров являются наличие максимума эффекта
двойного лучепреломления на длине волны 490 нм
и минимума дихроизма для длины волны 740 нм,
которые становятся более выраженными при по-
вышении напряженности магнитного поля. Экс-
перименты показали, что существенного измене-
ния в спектральном поведении магнитного двой-
ного лучепреломления и дихроизма при изменении
концентрации не происходит за исключением ро-
ста величины эффекта для всех длин волн с повы-
шением концентрации образца (при неизменной
длине кюветы l). Наличие минимума в спектре
дихроизма хорошо коррелирует с наличием мак-
симума в спектре пропускания магнитных колло-
идов [23].

⊥−||n n

⊥−||k k

Как уже упоминалось выше, из литературы из-
вестно несколько спектральных зависимостей дей-
ствительной и мнимой частей показателя прелом-
ления магнетита. На рис. 6 показаны некоторые из
этих зависимостей. Из графиков видно, что спек-
тры существенно различаются. Разброс значений
действительной части составляет от 50% в коротко-
волновой части видимого спектра до 20% в ближ-
ней ИК-области. Различие в значениях мнимой ча-
сти составлят около 20% за исключением данных
[27]. Для сравнения с известными результатами
мы провели измерения спектральных зависимо-
стей действительной и мнимой частей показателя
преломления для природного монокристалла
магнетита и прессованного порошка наночастиц
(рис. 7) методом эллипсометрии отраженного
света. Для монокристалла магнетита наши дан-
ные вполне согласуются с результатами [22, 27–
31], хотя и не совпадают в точности ни с одним из
них. Действительная и, особенно, мнимая части
показателя преломления, измеренные для по-
рошка наночастиц магнетита, существенно отли-
чаются от литературных данных. Однако приме-

Рис. 2. Распределение магнитных наночастиц магнетита по размерам и электронная микрофотография наночастиц.
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нение для расчета величин оптических эффектов
в магнитных жидкостях результатов, полученных
для порошка магнитных наночастиц, затруднено
тем, что объемная концентрация магнетита даже
в спрессованном при высоком давлении (около
987 атм) порошке не превышает 40%. Пересчет на
массивный магнетит требует экстраполяции с ис-
пользованием моделей эффективной среды [23].
Измерение спектральной зависимости показателя
преломления наноразмерного магнетита на основе
данных двойного лучепреломления и дихроизма
позволяет избежать экстраполяций и получить зна-
чение  непосредственно со-
ответствующее наночастицам магнетита. Вычисле-
ние показателя преломления наночастиц магнети-
та для различных длин волн λi проводилось путем
численного решения уравнений

(11)

λ = λ − λ� ( ) ( ) ( ),m m mn n ik

⊥

⊥
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Q N Q N
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(12)

где  и  – экспериментальные значе-
ния параметров двойного лучепреломления и ди-
хроизма, измеренные для длины волны λi. Ориен-
тационная функция  была измерена по дан-
ным полевой зависимости магнитооптического
эффекта, нормированной на величину эффекта в
состоянии насыщения  Спек-
тральная зависимость показателя преломления ке-
росина измерялась в отраженном свете эллипсо-
метрическим методом. Путем решения уравнений
(11) и (12) вычислялись действительная и мнимая
части параметра  а затем с использованием
выражения (6) рассчитывались соответствующие

 и  Результаты расчетов представлены
на рис. 8. Спектральная зависимость показателя
преломления магнетита, рассчитанная по дан-
ным оптической анизотропии, подобна результа-
там измерения порошка наночастиц, но законо-
мерно имеет бóльшие значения действительной и
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Рис. 3. Определение параметра дихроизма по положению эллипса поляризации прошедшего света.
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Рис. 4. Спектры двойного лучепреломления в образце магнитного коллоида с концентрацией 0.01% при воздействии
постоянного магнитного поля напряженностью 4.8 (1), 9.6 (2), 19.2 кА/м (3).
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Рис. 5. Спектры дихроизма в образце магнитного коллоида с концентрацией 0.01% при воздействии постоянного маг-
нитного поля напряженностью 4.8 (1), 9.6 (2), 19.2 кА/м (3).
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мнимой частей, а также более выраженный ми-
нимум в мнимой части в области длин волн 720–
750 нм.

Для количественной проверки правильности
полученных зависимостей было проведено сопо-
ставление экспериментально измеренного спек-

Рис. 6. Спектральные зависимости действительной (а) и мнимой (б) частей показателя преломления магнетита по
данным [27] (1), [28] (2), [29] (3), [30] (4), [31] (5).
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Рис. 7. Спектры действительной и мнимой частей показателя преломления для монокристалла природного магнетита
(1 и 1') и прессованного порошка наночастиц (2 и 2').
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Рис. 8. Спектры действительной и мнимой частей показателя преломления наноразмерного магнетита, рассчитанные
на основе измерений оптической анизотропии магнитного коллоида.
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Рис. 9. Спектры пропускания коллоида магнетита в керосине (длина кюветы 5 мм): точки – эксперимент, кривые –
расчеты с использованием спектров  по данным оптической анизотропии (рис. 8) (1), [27] (2), [31] (3).
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тра пропускания магнитного коллоида с расчетом
по формуле [34]

(13)

где  – мнимая часть эффективной
диэлектрической проницаемости коллоидной си-
стемы, содержащей поглощающие частицы радиу-
сом r, взвешенные в жидкости с диэлектрической
проницаемостью на оптических частотах ε0, опре-
деляется выражением [40] (при условии низкой
концентрации частиц CV  1)

(14)

На рис. 9 представлено сопоставление экспе-
риментального спектра пропускания слабокон-
центрированной магнитной жидкости и расчетов
по формулам (14), для которых использованы
различные зависимости 
Расчеты показывают, что согласие с эксперимен-
том при использовании определенных нами зави-
симостей для наночастиц магнетита очень хоро-
шее. Другие данные, а также результаты нашего
эксперимента для природного кристалла магне-
тита дают спектры пропускания, существенно от-
личающиеся как по величине прозрачности, так и
по виду зависимости от длины волны.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Определение комплексного показателя пре-
ломления наночастиц по данным эффектов двой-
ного лучепреломления и дихроизма в коллоидах
обладает существенными преимуществами как
перед традиционными методами эллипсометрии
в отраженном свете [41], так и перед измерениями
на основе спектров пропускания или поглощения
в коллоидных системах [22, 32]. Хорошо разрабо-
танные в последние несколько десятилетий мето-
ды спектральной эллипсометрии позволяют на-
дежно определять спектры оптических констант
кристаллических и аморфных, в т. ч. многослой-
ных, образцов. Однако применение этого метода
для порошков наночастиц имеет некоторые огра-
ничения. Уплотнение порошков наночастиц под
высоким давлением не позволяет получить образ-
цы с концентрацией более 40%, а измерения на
таких образцах требуют экстраполяции результа-
тов с использованием различных моделей.
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Определение показателя преломления по дан-
ным спектров пропускания также имеет ограни-
ченные возможности, так как в этом случае изме-
ряемый коэффициент экстинкции зависит как от
действительной, так и от мнимой частей показа-
теля преломления. Причиной этого является вли-
яние на ослабление света в коллоиде не только
поглощения, но и рассеяния света частицами.
При этом для наноразмерных частиц проводящих
материалов вклад этих факторов может быть
сравним.

Измерение спектральной зависимости показа-
теля преломления материала частиц на основе
данных двойного лучепреломления и дихроизма
имеет преимущество, поскольку используются
спектры двух оптических эффектов, в различной
степени зависящих от действительной и мнимой
частей показателя преломления.

Эксперименты показывают, что оптические
параметры наноразмерных наночастиц магне-
тита отличаются от значений макроскопиче-
ских кристаллических образцов. Из полученных
спектров комплексного показателя преломления
наноразмерного магнетита видно, что наиболее су-
щественное отличие заключается в меньшей вели-
чине мнимой части, которая на порядок отличается
от значений для кристаллического магнетита. Этот
результат качественно согласуется с данными ра-
бот [23, 32].

Определение оптических констант наноча-
стиц магнетита на основе магнитооптических эф-
фектов может существенно дополнить информа-
цию о физических свойствах магнитных коллоид-
ных систем, получаемую другими методами [42].
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По стандартной керамической технологии из CaCO3, Y2O3, GeO2 синтезированы германаты
CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12. Методом рентгеновской дифракции уточнена их кристаллическая струк-
тура. С использованием экспериментальных результатов, полученных при измерении высокотем-
пературной теплоемкости (350–1000 K) методом дифференциальной сканирующей калориметрии,
рассчитаны основные термодинамические характеристики германатов.
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ВВЕДЕНИЕ
В последнее время наблюдается устойчивый

интерес к германатам CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12, о
получении которых в 2006 г. было сообщено авто-
рами [1]. Проведенные ими дифференциальный
термический и термогравиметрический анализы
показали, что CaY2Ge3O10 устойчив до 1653 K (пред-
положительно имеет конгруэнтный характер плав-
ления), тогда как CaY2Ge4O12 в области 1503–1523 K
разлагается на жидкую фазу и CaY2Ge3O10 (инкон-
груэнтное плавление). Германат CaY2Ge3O10 об-
ладает моноклинной структурой (пр. гр. P21/c),
CaY2Ge4O12 – тетрагональной (пр. гр. P4/nbm) [1].
Структура первого германата исследована также
в работах [2, 3]. Его кристаллохимическая фор-
мула в [1] представлена в виде (Ca0.45Y0.55)
(Ca0.46Y0.54)(Ca0,09Y0.01)Ge3O10. Изучению кристал-
лической структуры CaY2Ge4O12 посвящены рабо-
ты [4–8]. Полагая, что такие материалы могут
быть использованы в фотонике в качестве преоб-
разователей лазерного излучения [6], были про-
ведены многочисленные исследования их опти-
ческих свойств: CaY2Ge3O10 [2, 3, 9], CaY2Ge4O12
[4–6, 11]. В большинстве случаев эти германаты
получают твердофазным методом [2, 4–10]. В ря-
де случаев синтез проводят методами “мокрой”
химии [2, 3, 9, 12].

Несмотря на такое внимание к данным германа-
там, многие их свойства к настоящему времени ис-
следованы крайне мало. В первую очередь это отно-
сится к теплофизическим свойствам. Диаграмма
состояния тройной системы CaO–Y2O3–GeO2 пол-
ностью не построена. Имеются данные только о
квазибинарной системе GeO2–CaY2Ge3O10 [1] и
изотермическом сечении системы CaO–Y2O3–
GeO2 при 1473 K [13]. Для компьютерного моде-
лирования необходимы сведения о термодинами-
ческих свойствах всех оксидных соединений, об-
разующихся в тройной системе. Такие данные в
литературе отсутствуют.

Цель данной работы – синтез и исследование
высокотемпературной теплоемкости германатов
CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Германаты синтезировали по стандартной кера-
мической технологии. Стехиометрические смеси
предварительно прокаленных исходных компо-
нентов – CaCO3 – “х. ч.”, Y2O3 – “ос. ч.” и GeO2 –
99.999% – гомогенизировали в планетарной шаро-
вой мельнице PM 100 фирмы Retsch (Германия) со
стаканами и шарами из ZrO2 в этаноле. После ме-
ханоактивации в течение 6 ч при 260 об./мин об-

УДК 536.63

EDN: FAPSAX
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разцы сушили и помещали в полиэтиленовые
контейнеры, вакуумировали и запаивали. Затем
прессовали на изостатическом прессе YLJ-CIP-20B
(P = 150 МПа, τ = 5 мин). Полученные образцы
обжигали на воздухе: CaY2Ge3O10 – два раза по 10 ч
при 1423 K и два раза по 10 ч при 1473 K;
CaY2Ge4O12 – два раза по 10 ч при 1423 K. После
каждого цикла образцы перетирали и снова прес-
совали. Для подготовки образцов к измерениям
их перетирали 1 ч при 260 об./мин.

Контроль фазового состава синтезированных
германатов проводили методом рентгеновской
дифракции. Порошковые рентгенограммы сняты
при комнатной температуре на дифрактометре
X′Pert Pro MPD PANalytical (Нидерланды) на
CuKα-излучении. Регистрацию дифрактограмм
выполняли высокоскоростным детектором PIX-
cel с шагом 0.013°. Параметры решетки определе-
ны путем полнопрофильного уточнения методом
минимизации производной разности [14].

Теплоемкость германатов измеряли с исполь-
зованием термоанализатора STA 449 C Jupiter
(NETZSCH, Германия) методом дифференци-
альной сканирующей калориметрии. Методика
экспериментов аналогична описанной ранее [15].

Погрешность измерения теплоемкости не превы-
шала 2%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Дифрактограммы синтезированных германа-

тов CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12 показаны на рис. 1.
Параметры их элементарных ячеек приведены в
табл. 1 и 2 соответственно. Видно, что получен-
ные результаты и данные других авторов доста-
точно хорошо согласуются между собой.

На рис. 2 показано влияние температуры на мо-
лярную теплоемкость CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12.
Значения Cp с ростом температуры от 350 до 1000 K
закономерно увеличиваются, а отсутствие экс-
тремумов на зависимости Cp = f(T) свидетельствует
об отсутствии полиморфных превращений у этих
германатов в данной области температур. Установ-
лено, что из всех уравнений, описывающих темпе-
ратурную зависимость твердых тел [16], лучше для
исследованных соединений подходит соотноше-
ние Майера–Келли [17]

(1)

Для CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12 уравнение (1) имеет
соответственно следующий вид (Дж/(моль K)):

(2)

(3)

Для уравнений (2) и (3) коэффициенты корре-
ляции равны 0.9984, а максимальное отклонение
экспериментальных точек от сглаживающих кри-
вых – 0.94.

С использованием уравнений (2) и (3) по извест-
ным термодинамическим соотношениям рассчи-

= + –2– .pC a bT cT

( ) ( )
( )

= ± + ± ×
− ± ×

–3

5 –2

368.40 1.05 28.42 1.10 10 –

61.91 1.12 10 ,
pC T

T

( ) ( )
( )

= ± + ± ×
− ± ×

–3

5 –2

419.46 0.74 52.14 1.10 10 –

58.11 0.80 10 .
pC T

T

Рис. 1. Экспериментальный (1), расчетный (2) и разностный (3) профили рентгенограмм CaY2Ge3O10 (а) и CaY2Ge4O12 (б)
после уточнения методом Ритвельда (штрихи указывают расчетные положения рефлексов).
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Таблица 1. Параметры элементарной ячейки CaY2Ge3O10

Источник Настоящая 
работа

 [1]  [2, 3]

Пр. гр. P21/c P21/c P21/c
a, Å 6.9052(1) 6.9060(8) 6.90736(6)
b, Å 6.8363(1) 6.8329(8) 6.84276(5)
c, Å 18.7524(4) 18.752(2) 18.75830(16)
β, град 109.078(1) 109.140(3) 108.9988(5)
V, Å3 836.60(3) 836.0(2) 838.353(12)
Z 4 4 4
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таны основные термодинамические функции ис-
следованных германатов. Эти результаты приведе-
ны в табл. 3. Из нее следует, что значения Cp при
всех исследованных температурах не превышают
классический предел Дюлонга–Пти 3Rs, где R –
универсальная газовая постоянная, s – число ато-
мов в формульной единице соединения.

Из-за отсутствия данных по теплоемкости
CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12 сравнение полученных
результатов проводили с величинами, рассчитан-
ными по различным модельным представлениям –
аддитивным методом Неймана–Коппа (НК) [18,
19]: 1) расчет с использованием данных по тепло-
емкости оксидов CaO, Y2O3, GeO2 [18] (НК1),
2) расчет на основе сведений по теплоемкости
CaO, GeO2 [18] и Y2Ge2O7 [20] (НК2)), инкремент-
ным методом Кумока (ИМК) [21]; методом груп-
повых вкладов (ГВ) [22]; Келлога (К) [23]; мето-
дом Ивановой (И) [24]. Из табл. 4 следует, что
лучшее согласие с экспериментом дают ИМК и
НК2. При расчете Cp методом И необходимы дан-
ные по температуре плавления (фазового перехо-
да), которых для CaY2Ge3O10 в литературе нет (для
CaY2Ge4O12 температура плавления приведена в
работе [1]). Отметим, что особенности использо-
вания этих модельных представлений для расчета
теплоемкости твердых неорганических материа-
лов описаны нами ранее [25].

Прогнозировать температурную зависимость
теплоемкости твердых неорганических веществ
можно различными методами: Эрдоса и Черны
[26, 27], Кубашевского [23, 26, 27], НК [19] и ГВ
[22]. Поскольку для расчета зависимости Cp = f(T)
в последнем случае не требуется какой-либо до-
полнительной информации (для уравнения Cp = a +
+ bT + cT–2 + dT2 коэффициенты a, b, c и d приве-
дены в виде таблиц), нами рассчитаны темпера-
турные зависимости теплоемкости CaY2Ge3O10 и
CaY2Ge4O12 (на рис. 2 не показаны). Установлено,
что при низких температурах (350–450 K) рассчи-
танные величины Cp близки к эксперименталь-

ным значениям. С ростом температуры рассчи-
танные величины становятся выше эксперимен-
тальных (чем выше температура, тем больше их
различие). Подобное явление отмечено как сами-
ми авторами метода ГВ [22], так и в работе [28], в
которой проведен анализ применимости этого
метода для расчета Cp = f(T) для различных слож-
ных оксидных соединений. Это позволяет допу-
стить, что метод ГВ, несмотря на его простоту, не
является универсальным.

На рис. 2 для сравнения с экспериментальными
результатами приведены данные Cp = f(T), полу-
ченные методом НК2. Видно, что для CaY2Ge3O10
наблюдается лучшее согласие с результатами экс-
периментов. В случае CaY2Ge4O12 некоторое рас-
хождение проявляется в области низких темпера-
тур (до 750 K). Необходимые значения для расчета
брали из литературы: Cp(CaO) = f(T) [23, 29],
Cp(GeO2) = f(T) [30] и Cp(Y2Ge2O7) = f(T) [20]. Осо-
бенно следует отметить следующее: расчет Cp =
= f(T) для CaY2Ge4O12 на основании полученной
нами температурной зависимости теплоемкости
CaY2Ge3O10 (уравнение (2)) и литературных дан-
ных для GeO2 [30] (НК3) показал, что в этом случае
наблюдается лучшее согласие с экспериментом по
сравнению с НК2 (рис. 2). Заметим, что наблюдае-
мые как положительные, так и отрицательные от-
клонения от аддитивного правила НК связывают с
изменениями в частотах колебаний атомов в слож-
ных оксидах по сравнению с простыми [31].

Таблица 2. Параметры элементарной ячейки CaY2Ge4O12

Источник Настоящая 
работа

 [1]  [6, 8]

Пр. гр. P4/nbm P4/nbm P4/nbm
a = b, Å 9.9926(2) 9.99282(6) 9.98757(9)
c, Å 5.0654(1) 5.0670(4) 5.06434(6)
V, Å 505.79(2) 505.97(6) 505.175
Z 2 2 2

Рис. 2. Влияние температуры на молярную теплоемкость CaY2Ge3O10 (а) и CaY2Ge4O12 (б): экспериментальные дан-
ные (1), расчет методом НК2 (2), НК3 (3).
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Таблица 3. Термодинамические свойства CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12

* ΔG/T = [H°(T) – H°(320 K)]/T – [S°(T) – S°(320 K)].

T, K
Cp,

Дж/(моль K)
H°(T) – H°(350 K),

кДж/моль
S°(T) – S°(350),

Дж/(моль K)
–ΔG/T*,

Дж/(моль K)
CaY2Ge3O10

350 327.8 – – –
400 341.1 16.74 44.70 2.84
450 350.7 34.0 85.45 9.79
500 357.9 51.77 122.8 19.25
550 363.6 69.81 157.2 30.25
600 368.3 88.11 189.0 42.16
650 372.3 106.6 218.7 54.61
700 375.7 125.3 246.4 67.33
750 378.7 144.2 272.4 80.14
800 381.5 163.2 296.9 92.93
850 384.0 182.3 320.1 105.6
900 386.4 201.6 342.2 118.2
950 388.6 221.0 363.1 130.5

1000 390.7 240.4 383.1 142.6
CaY2Ge4O12

350 390.3 – – –
400 404.0 19.87 53.06 3.37
450 414.2 40.34 101.3 11.61
500 422.3 61.26 145.3 22.81
550 428.9 82.55 185.9 35.82
600 434.6 104.1 223.5 49.91
650 439.6 126.0 258.6 64.62
700 444.1 148.1 291.2 79.65
750 448.2 170.4 322.0 94.79
800 452.1 192.9 351.0 109.9
850 455.7 215.6 378.6 124.9
900 459.2 238.5 404.7 139.7
950 462.5 261.5 429.6 154.3

1000 465.8 284.7 453.4 168.7

Таблица 4. Сравнение данных по теплоемкости CaY2Ge3O10 (уравнение (2)) и CaY2Ge4O12 (уравнение (3)) с рас-
считанными величинами при 298 K

Примечание. В скобках приведены отклонения Δ, %.

Cp, Дж/(моль К)

эксперимент НК1 НК2 ИМК ГВ К И

CaY2Ge3O10

307.2(2) 300.8 (–2.1) 313.9 (–2.2) 311.3 (+1.3) 304.2 (–1.0) 318.9 (+3.8) –
CaY2Ge4O12

369.6(3) 352.7 (–4.6) 366.0 (–1.0) 367.7 (–0.5) 358.8 (–2.9) 375.8 (+1.7) 380 (+2.8)

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

С использованием в качестве исходных компо-
нентов CaCO3, Y2O3 и GeO2 твердофазным синте-
зом получены германаты CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12.
Рентгенографическим методом уточнена их кри-
сталлическая структура. Методом дифференциаль-
ной сканирующей калориметрии исследовано вли-
яние температуры на молярную теплоемкость этих
германатов. Установлено, что зависимости Cp = f(T)
в интервале температур 350–1000 K хорошо описы-
ваются уравнением Майера–Келли. На основании

экспериментальных данных по теплоемкости рас-
считаны термодинамические функции сложных
оксидных соединений CaY2Ge3O10 и CaY2Ge4O12.
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Из солянокислых растворов стронция и олова(IV) добавлением аммиака до рН 10 получен двойной
гидроксид олова(IV)-стронция SrSn(OH)6, смешанный с аморфными гидратными формами диок-
сида олова. Методами дифференциального термического, рентгенофазового анализа и сканирую-
щей электронной микроскопии исследованы процесс термолиза полученного образца и фазовый
состав продуктов разложения. Показано, что основные стадии дегидратации завершаются при тем-
пературе около 350°С и в результате термолиза образуется рентгеноаморфный продукт, который
при температуре выше 650°С переходит в нанокомпозит, состоящий из кристаллической фазы
станната стронция и диоксида олова. Методом импедансометрии определены значения ионной
проводимости композиционных твердых электролитов, полученных при добавлении синтезиро-
ванных нанокомпозитов в ионные соединения.

Ключевые слова: нанокомпозиты, диоксид олова, гидростаннаты, станнаты щелочноземельных ме-
таллов, композиционные твердые электролиты, термолиз прекурсоров
DOI: 10.31857/S0002337X22040091

ВВЕДЕНИЕ
В последние годы материалы на основе диокси-

да олова SnO2, допированные различными пере-
ходными и щелочноземельными металлами, вызы-
вают повышенный интерес исследователей, что
связано с множеством перспективных областей их
применения. В частности, станнаты щелочнозе-
мельных металлов используются как компоненты
керамических диэлектрических материалов, тер-
мостойких конденсаторов и датчиков различных
газов [1–5]. Наностержни SrSnO3, полученные
термолизом и гидротермальной обработкой на-
нопроволок из SrSn(OH)6, применяются в каче-
стве анодного материала в литий-ионных аккуму-
ляторах, т. к. они обладают разрядной емкостью
до 200 мАч/г и улучшенной циклируемостью [6–
11]. Материалы на основе SrSnO3 проявляют лю-
минесцентные и фотокаталитические свойства, а
также на его основе синтезируются керамические
пигменты [12–15]. Одним из наиболее перспек-
тивных методов получения станната стронция яв-
ляется разложение прекурсора – смешанного
гидроксида стронция и олова(IV) SrSn(OH)6.

Цель работы – синтез и исследование наноком-
позитов SrSnO3/SnO2, полученных термическим

разложением двойного гидроксида SrSn(OH)6, син-
тезированного из растворов, содержащих хлориды
олова(IV) и стронция, а также возможности ис-
пользования композитов на основе SrSnO3/SnO2
в качестве оксидных гетерогенных добавок для по-
лучения композиционных твердых электролитов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В работе использовались следующие реакти-

вы: SrCl2 · 6Н2О (ГОСТ 4140-73, квалификация
“ч.”), SnCl4 · 5H2О (ТУ 2623-02-40897595-99, ква-
лификация “ч. д. а.”), NH4OH (ГОСТ 24147-80,
квалификация “ос. ч.”) (все производства ОАО
“Реактив”). Для приготовления растворов ис-
пользовалась дистиллированная вода, получен-
ная с помощью системы очистки Millipore Direct-
Q UV (Millipore Corp.).

Смешанный гидроксид олова-стронция соста-
ва SrSn(OH)6 был синтезирован осаждением из
1 М растворов SrCl2 · 6Н2О и SnCl4 · 5H2О раствором
аммиака при рН ~ 10.5. При этом раствор аммиака
добавляли с постоянной скоростью 2.5 мл/мин (до-
зирование реагента осуществлялось перистальти-
ческим насосом ЛАБ-НП-1) к смеси солянокис-

УДК 54–168:546.05:546.814–31

EDN: URZAME
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лых растворов стронция и олова(IV) при интенсив-
ном перемешивании в течение 4 ч при комнатной
температуре. Полученные осадки отделялись цен-
трифугированием, промывались дистиллирован-
ной водой до достижения отрицательной каче-
ственной реакции на присутствие ионов Cl– в рас-
творе и сушились при 100–110°С в течение 6 ч.
Далее проводили термическую обработку порош-
ков в муфельной печи SNOL 6,7/1300 при задан-
ных температурах 300, 500 и 700°С в течение 4 ч.

Микроструктуру и рентгенофазовый анализ
(РФА) порошков изучали методом рентгеновской
дифракции на приборах Bruker D8 Advance и
ДРОН-3М с использованием CuKα-излучения.
Идентификацию образующихся в системе фаз
проводили с помощью программы Crystallograph-
ica Search-Match, Version 2.1 и базы данных PDF4.
Средний размер кристаллитов фаз оценивали по
уширению рефлексов на дифрактограммах с по-
мощью формулы Шеррера

где d – средний размер кристаллов, λ – длина
волны рентгеновского излучения (1.54051 Å), β –
ширина пика на половине высоты, θ – угол ди-
фракционного пика, k = 0.9. Термический анализ
высушенных порошков проводили на синхрон-
ном термоанализаторе NETZSCH Jupiter 449С
STA, сопряженном с масс-спектрометром QMS
403C Aëolos (TG-QMS), в потоке аргона при тем-
пературах в диапазоне 20–1000°С со скоростью на-
грева 10°С/мин. Исследования методом сканирую-
щей электронной микроскопии (СЭМ) проведены
на приборе HIТACHI TM1000, параллельно иссле-
довался элементный состав образца с помощью
энергодисперсионного анализатора ТМ-1000 Oxs-
ford Instrument.

Ионную проводимость измеряли на таблети-
рованных образцах с серебряными электродами
по двухэлектродной схеме в вакууме (5 × 10–2 мм
рт. ст.) в интервале температур от 40 до 200°C на
переменном токе с помощью прецизионного из-
мерителя электрических параметров Hewlett Pack-
ard НР 4284А в области частот 20 Гц–1 МГц.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

По данным РФА в свежеосажденном образце
присутствует только одна кристаллическая фаза –
смешанный гидроксид стронция и олова(IV) со-
става SrSn(OH)6 (рис. 1, дифрактограмма 1).

Процесс образования смешного гидроксида
описывается уравнением реакции

(1)

λ=
β θ

,
cos
kd

+ + →
→ +

2 4 4

6 4

SrCl SnCl 6NH OH
SrSn OH 6( NH) Cl.

Параллельно протекает реакция гидролиза хло-
рида олова в присутствии гидроксида аммония

(2)

в результате которой в образце образуется при-
месь гидратных форм диоксида олова.

По данным дифференциальной сканирующей
калориметрии (ДСК) и термогравиметрического
(ТГ) анализа исходного образца (рис. 2) при на-
гревании на воздухе в интервале температур 100–
350°C наблюдаются эндотермические эффекты,
связанные с потерей массы в результате дегид-
ратации двойного гидроксида SrSn(OH)6 и гид-
рата SnО2 · хН2О в соответствии с уравнениями
реакций

(3)

(4)
По данным РФА, образец, полученный про-

гревом смешанного гидроксида при 300°С в тече-
ние 4 ч, представляет собой рентгеноаморфный
продукт (рис. 1, дифрактограмма 2). В процессе на-
гревания образца при 500°С происходит кристал-
лизация – переход аморфной фазы в нанокомпо-
зит, представляющий собой смесь нанокристалли-
ческих фаз SrSnO3 и SnO2 (рис. 1, дифрактограмма 3).
Полученный станнат стронция имеет структуру пе-
ровскита, диоксид олова – касситерита, параметры
их кристаллических решеток согласуются с дан-
ными PDF4 (Cards 74-1298 и 41-14455). При по-
следующем прокаливании при 680–700°С наблю-
дается экзотермический эффект, который указы-
вает на протекание процесса разложения SrSnO3 с
образованием фазы SnO2 и слабо окристаллизован-
ных частиц фазы Sr2SnO4 со структурой шпинели
(Card 24-1241, PDF4) (рис. 1, дифрактограмма 4).

На СЭМ-изображениях свежеосажденного об-
разца отчетливо видны агрегированные частицы
смешанного гидроксида SrSn(OH)6 стержнеобраз-
ной формы размером до 3 мкм с высокой степенью
агломерации (рис. 3а). После прокаливания до
температуры 700°С частицы сохраняли стержне-
образную форму (рис. 3б, 3в). Размер стержней
после прокаливания достигал 6–7 мкм, однако их
диаметр слегка уменьшался, а частицы станови-
лись менее агрегированными. При проведении
элементного анализа было установлено, что содер-
жание олова на поверхности образца SrSnO3, полу-
ченного после термообработки, значительно пре-
восходит содержание стронция (72% Sn, 28% Sr).
Можно предположить, что в полученных компо-
зитах поверхность относительно крупных частиц
SrSnO3 покрыта тонким слоем мелких кристалли-
тов диоксида олова. Это предположение подтвер-
ждается оценкой размера частиц с помощью
уравнения Шеррера. В нанокомпозитах, прогре-

+ + →
→ +

4 2 4

2 2 4

SnCl Н О 4NH OH
SnО · Н О 4NH Cl,

х
х

( ) → +3 26SrSn OH SrSnO 3H O,

→ +2 2 2 2SnО · Н О SnO H O.х х
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Рис. 1. Дифрактограммы SrSn(OH)6 (1) и продуктов его разложения (2–4).
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Рис. 2. Результаты термического анализа образца SrSn(OH)6, полученного осаждением.
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тых при 700°С, размер частиц SrSnO3 и SnO2 со-
ставляет 85 и 7 нм соответственно.

Порошки нанокомпозита SrSnO3/SnO2 были
испытаны в качестве оксидных гетерогенных до-
бавок для получения композиционных твердых
электролитов на основе ионных солей. Концен-

трационная зависимость проводимости компози-
тов (1 – x)CsNO2 · x(SrSnO3/SnO2) представлена
на рис. 4. При увеличении концентрации добавки
SrSnO3/SnO2 проводимость нитрита цезия увели-
чивается и достигает максимума при 60%. При
дальнейшем увеличении количества добавляемого
нанокомпозита SrSnO3/SnO2 наблюдается умень-
шение ионной проводимости. Наличие тонкого
слоя нанокристаллического диоксида олова на по-
верхности частиц SrSnO3 оказывает дополнитель-
ное влияние на рост проводимости за счет увели-
чения площади контакта фаз ионный провод-
ник/оксид. Характер изменения проводимости
типичен для композиционных твердых электро-
литов, ионная проводимость которых осуществ-
ляется за счет границ раздела ионная соль/оксид.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Результаты исследования показали, что при
осаждении смешанного гидроксида олова(IV) и
стронция из солянокислых растворов получен
гексагидроксостаннат(IV) стронция SrSn(OH)6 c
примесью гидратных форм диоксида олова. Сме-
шанный гидроксид SrSn(OH)6 стабилен в интер-
вале температур 100–300°С и при термолизе обра-
зует аморфную фазу. При температуре 500°С

Рис. 3. СЭМ-снимки свежеосажденного SrSn(OH)6 (а), после прокаливания при 700°С агрегатов (б) и частиц (в).

(б)

20 мкм 100 мкм

20 мкм

(в)
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Рис. 4. Зависимости проводимости композитов
(1 – x)CsNO2 · х(SrSnO3/SnO2) от концентрации
оксидной добавки.
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аморфная фаза рекристаллизуется с образовани-
ем нанокомпозитов SrSnO3/SnO2. В результате
термического разложения полученных образцов
образуются агрегированные частицы станната
стронция со стержневой морфологией размером
до 7 мкм, поверхность которых покрыта мелкими
частицами диоксида олова. При нагревании вы-
ше 680–700°С станнат стронция SrSnO3 частично
разлагается с образованием фаз Sr2SnO4 и SnO2,
т.е. образуется трехфазный нанокомпозит
SrSnO3/Sr2SnO4/SnO2.

Исследована ионная проводимость композици-
онных твердых электролитов на основе нитрита це-
зия с добавкой нанокомпозита SrSnO3/SnO2, полу-
ченного термическим разложением SrSn(OH)6.
Композиты состава CsNO2–(SrSnO3/SnO2) обла-
дают повышенной ионной проводимостью, пре-
вышающей проводимость чистого нитрита цезия
при 200°С.
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Методом расчета функционала электронной плотности определены потенциалы адсорбции и де-
сорбции продуктов пиролиза с подложкой в процессе роста GaAsxP1 – x/GaAs в условиях МОС-гид-
ридной эпитаксии. На основании полученных данных произведена симуляция поведения продук-
тов пиролиза на поверхности роста с учетом адсорбции, десорбции и диффузии кинетическим ме-
тодом Монте-Карло. Результаты расчетной оценки хорошо согласуются с экспериментальными
данными. Представленный алгоритм расчета может быть использован для исследования адсорбци-
онно-десорбционного поведения материалов других систем.
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ВВЕДЕНИЕ

Твердые растворы GaAsхP1 – х широко приме-
няются в качестве материала активной области
квантоворазмерных полупроводниковых лазе-
ров, излучающих в ближнем инфракрасном диа-
пазоне спектра [1–6]. Одним из основных мето-
дов промышленного производства гетерострук-
тур для таких лазеров является МОС-гидридная
эпитаксия. В качестве источников элементов V
группы Периодической системы при выращива-
нии твердых растворов GaAsхP1 – х данным мето-
дом применяются арсин и фосфин. Из-за значи-
тельного различия температур полного разложе-
ния этих соединений (~500°С для арсина и
~900°С для фосфина [7]), а также из-за того, что
рост эпитаксиальных слоев в методе МОС-гид-
ридной эпитаксии проводится при температурах
600–800°С, возникают трудности управления со-
ставом материала активной области GaAsхP1 – х,
необходимого для точного контроля длины вол-
ны излучения [8–10].

В работе [11] предложена модель расчета со-
става твердого раствора GaAsхP1 – х, учитывающая

кинетику разложения гидридов и адсорбционно-
десорбционное взаимодействие продуктов пиро-
лиза с поверхностью роста. Эта методика показа-
ла хорошее соответствие расчета результатам
проведенных экспериментов в широком диапазо-
не параметров роста (температура в реакторе,
парциальные давления компонентов и общее
давление в реакторе). Однако в данной модели
для учета адсорбционно-десорбционного поведе-
ния продуктов пиролиза с поверхностью роста
применялась экспериментальная температурная
зависимость отношения константы адсорбции к
константе десорбции, полученная в работе [12].
Применение таких экспериментальных зависи-
мостей значительно ограничивает гибкость мо-
дели в силу того, что они получены при конкрет-
ных условиях роста. Кроме того, подобные зави-
симости получены для ограниченного набора
материалов.

В настоящей работе поставлена задача опреде-
ления потенциалов адсорбции и десорбции про-
дуктов пиролиза в условиях роста. Для расчетов
выбрана гетеросистема GaAsxP1 – x на подложке
GaAs, так как поведение продуктов пиролиза
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фосфина и арсина при совместном осаждении
досконально не изучено. На основании получен-
ных результатов проведена симуляция поведения
продуктов пиролиза на поверхности роста с уче-
том адсорбции, десорбции и диффузии по кине-
тическому методу Монте-Карло (КМК).

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ

В основу расчета была положена работа [13], в
которой использовался неэмпирический подход,
основанный на нахождении свободной энергии
компонентов в газовой фазе. Полагается, что ча-
стица, падающая на подложку, будет адсорбиро-
ваться, если ее химический потенциал в газовой
фазе (μgas) больше энергии ее адсорбции на по-
верхность. И наоборот, если ее потенциал в газо-
вой фазе будет меньше, чем энергия адсорбции,
то частица будет десорбироваться с поверхности.
Схематически данная модель показана на рис. 1.

Для нахождения энергии адсорбции компо-
нентов газовой фазы на поверхность роста необхо-
димо построить и рассчитать основное состояние
(с минимумом свободной энергии) двух систем:
поверхность с атомом в газовой фазе и поверхность
с адсорбированным на ней атомом. По разнице
энергий между двумя системами можно оценить
энергию адсорбции компонента на поверхности:

(1)

где Ead – энергия адсорбции, ΣEreact – сумма энер-
гий свободной частицы и поверхности по отдель-
ности, ΣEprod – энергия системы поверхности с
адсорбированным атомом.

Химический потенциал компонента в газовой
фазе определялся по уравнению

(2)

где

= −  ,ad prod reactE E E

 μ = − × 
 

ln ,gas trans tot vibr
gkTkT f f f

p

(3)

(4)

(5)

Здесь ftrans, frot, fvibr – суммы состояний поступа-
тельного, вращательного и колебательного дви-
жений молекул соответственно, k – постоянная
Больцмана, T – температура, g – фактор вырож-
дения энергетических электронных уровней [11],
p – парциальное давление, M – масса частицы,
h – постоянная Планка, σ – фактор симметрии,
Ij – момент инерции по одной степени свободы,
n – количество вращательных степеней свободы,
N – количество атомов в частице, i – количество
колебательных степеней свободы, νi – частота ко-
лебаний молекулы. Момент инерции равен

(6)

где m – масса атома, r – радиус вращения молеку-
лы вокруг оси.

Как видно из уравнений (1)–(6), неизвестными
являются νi и r. Для их нахождения в данной работе
используются квантово-химические вычисления
по теории “Функционала электронной плотности”
(Density Functional Theory – DFT) [14]. В основе
метода лежит определение функции электронов в
системе не через решение уравнения Шредингера с
определением волновой функции, а через нахож-
дение функции электронной плотности этой си-
стемы. Методы теории функционала плотности
имеют высокую вычислительную способность при
незначительном снижении точности по сравне-
нию с неэмпирическими и полуэмпирическими
методами вычислений. При этом DFT идеально
подходит для больших непериодических и перио-
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Рис. 1. Схематичное изображение модели исследования адсорбционно-десорбционного поведения компонентов на
поверхности роста.

�gas > Ead

Адсорбция

�gas < Ead

Десорбция



444

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 4  2022

МАКСИМОВ и др.

дических (кристаллических) систем [15]. Согласно
DFT, радиус вращения вокруг оси может быть по-
лучен как результат оптимизации молекулы, заклю-
чающейся в определении геометрической формы
молекулы, соответствующей основному энергети-
ческому состоянию. Частота колебаний рассчиты-
вается по результатам вибрационного анализа мо-
лекулы.

На основе рассчитанных таким образом по-
тенциалов молекул в газовой фазе и энергий ад-
сорбции можно произвести симуляцию поведе-
ния продуктов пиролиза на поверхности роста с
учетом адсорбции, десорбции и диффузии с по-
мощью КМК [16]. Согласно данной методике, из-
менение вероятности Pi(τ) системы находиться в
состоянии i (адсорбированное, десорбированное
состояние, диффузия) в момент времени τ зави-
сит только от вероятностей перехода из текущего
состояния i в любое другое состояние j, kij и от ве-
роятностей перехода в состояние i из любого дру-
гого состояния j, kji. С точки зрения химической
кинетики, эти вероятности прыжков выражаются
как константы скорости элементарных процессов
с размерностью [с–1]. Таким образом, общее из-
менение Pi(τ) регулируется уравнением баланса
(основное уравнение Маркова), которое содер-
жит только следующие константы скорости:

(7)

С математической точки зрения уравнение
представляет собой систему связанных диффе-
ренциальных уравнений скорости. В случае по-
верхностных явлений константы скорости kij и kji

можно рассчитать с помощью теории переходных
состояний (ТПС), применяя уравнение Эйрин-
га–Поляни [17]

(8)

где ΔEij – активационный барьер процесса. Коэф-

фициент  можно рассчитать, полагая ko ≃
≃ 1–10, что применимо, когда колебательные
свойства переходного состояния не сильно отли-
чаются от свойств исходного состояния. Таким
образом, неизвестными остаются только актива-
ционные барьеры процессов адсорбции, десорб-
ции и диффузии. Они получены с помощью урав-
нения Бренстеда–Эванса–Поляни [18]

(9)
где c1 и c2 – константы, а Eк.с и Eн.с – энергии ко-
нечного и начального состояний соответственно.
Последние получены по результатам вычислений
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0
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h

Δ ≅ − −1 к.с н.с 2( ) ,E c E E c

первой части этой работы и детально рассмотре-
ны при обсуждении результатов. Параметры c1 и
c2 определены линейной аппроксимацией из пер-
вых принципов [19]. Коэффициент поверхност-
ной диффузии определен как [14]

(10)

где СКС – среднеквадратичное смещение в ходе
симуляции, τ – время моделирования, а d – раз-
мерность диффузии (в данном случае 2). Усредне-
ние  проводится по всем адатомам.

Расчеты по методу DFT проведены в програм-
ме Cp2k [20], написанной на языке Fortran 2008.
Симуляция КМК проведена при помощи кода,
написанного на языке программирования Py-
thon. Детали симуляции изложены при обсужде-
нии результатов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Экспериментальные образцы изготовлены на

установке МОС-гидридной эпитаксии горизон-
тального типа в атмосфере высокочистого водоро-
да при пониженном давлении. Для роста использо-
вались подложки n-GaAsSi с кристаллографиче-
ской ориентацией (100), разориентированные на
10° к направлению 111, с концентрацией основ-
ных носителей заряда на уровне (1–3) × 1018 см–3.
Активная область GaAsxP1 – x, расположенная меж-
ду барьерными слоями AlGaAs, во всех случаях
имела толщину 100 Å. Измерение толщин актив-
ной области проводилось на просвечивающем
электронном микроскопе Jeol JEM-2100F с пре-
дельным разрешением не хуже 2 Å. Состав кван-
товой ямы GaAsxP1 – x рассчитывался из измере-
ния спектра фотолюминесценции при комнат-
ной температуре. Однако следует указать, что
GaAsxP1 – x являлся материалом квантовой ямы.
Очевидно, что в этом случае яма будет напряжен-
ной и упругие напряжения могут влиять на поверх-
ностные процессы [21], что в предлагаемой модели
не учитывается.

РЕЗУЛЬТАТЫ РАСЧЕТА
Ранее определено [11], что основными компо-

нентами в реакторе МОС-гидридной эпитаксии
при получении GaAsxP1 – x являются тетрамеры и
неразложившиеся гидриды мышьяка и фосфора.
Концентрация димеров при типичных темпера-
турах роста гораздо ниже, а мономера и сложных
соединений вида AsxPy – пренебрежимо мала [22].
Выбор базисных наборов функций для расчетов
был проведен на основе оптимизации геометрии

τ −=
τ

0CКC( ) CКC
,

2
D

d
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ячейки арсенида галлия из 8 атомов. Выбраны ба-
зисы DZVP-MOLOPT-SR-GTH-q(N), а функции
псевдопотенциалов – GTH-BLYP-q(N). Для про-

ведения расчетов по методу DFT построена мо-
дель поверхности GaAs размером 3 × 3 элемен-
тарных ячейки и толщиной в одну ячейку.

Рис. 2. Температурные зависимости потенциала тетрамеров мышьяка и фосфора в газовой фазе при разных значениях
парциального давления.

800600400

μgas, эВ
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Ead(P4) = –1.73
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P4

As4

103 Па 102 Па 10 Па
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Таблица 1. Энергия поверхности, рассчитанная методом DFT и энергии адсорбции компонентов

Примечание. Полная энергия системы –4157.13 а.е.
* В газовой фазе.

** Рассчитаны по разности энергий.

Молекула Энергия молекулы
в свободном состоянии*, а.е.

Энергия системы
“поверхность + адмолекула”, 

а.е.
Ead**, а.е. Ead**, эВ

As2 –25.11 –4182.29 –0.043 –1.17

As4 –12.49 –4169.69 –0.075 –2.04

AsH3 –7.97 –4165.11 –0.011 –0.30

P2 –26.22 –4183.38 –0.033 –0.90

P4 –13.05 –4170.24 –0.064 –1.73

PH3 –8.27 –4165.42 –0.022 –0.59
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Молекулы реагентов и продуктов пиролиза,
для которых было определено основное состоя-
ние методом геометрической оптимизации, были
размещены на поверхности арсенида галлия ори-
ентации (100). Выбранная ориентация поверхно-
сти типична при проведении роста по методу
МОС-гидридной эпитаксии. При этом модели-
ровалась нереконструированная поверхность, так
как при типичных температурах роста (t ≥ 500°С)

и предварительном отжиге в атмосфере газа-но-
сителя локально упорядоченная структура по-
верхности разрушается [23]. Результаты расчетов
энергий систем “молекула в газовой фазе”, “по-
верхность” и “адсорбированная молекула + по-
верхность”, а также рассчитанные по ним энергии
адсорбции (в атомных единицах – единицах Харт-
ри, и в электронвольтах) представлены в табл. 1.

Для нахождения частотных характеристик мо-
лекул (νi) проведен вибрационный анализ. Ре-
зультаты вычислений и литературные данные
представлены в табл. 2. Видно, что используемый
в настоящей работе подход применим для опре-
деления частот колебаний молекул.

По данным табл. 2 с использованием выраже-
ния (2) построены зависимости потенциала тет-
рамеров мышьяка и фосфора в газовой фазе от
температуры при разных значениях парциально-
го давления (10, 102, 103 Па) (рис. 2).

На рис. 2 горизонтальная линия показывает
рассчитанный потенциал адсорбции (табл. 2). Из
хода зависимостей видно, что тетрамер фосфора
при равенстве парциальных давлений проявляет

Рис. 3. Диаграмма состояния равновесия адсорбции–десорбции для тетрамеров мышьяка и фосфора.
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Таблица 2. Результаты вибрационного анализа

Молекула
ν, см–1

настоящая работа данные [13]

As2 417 446
P2 777 792
As4 343 –
P4 602 –
AsH3 2313 –
PH3 2456 –
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бóльшую склонность к десорбции. Это хорошо
согласуется с экспериментом [23]. В точках пере-
сечения с линией потенциала в газовой фазе (вы-
делены окружностями) наблюдается равновесие
адсорбции–десорбции. Таким образом построе-
на фазовая диаграмма состояния равновесия ад-
сорбции–десорбции для тетрамеров мышьяка и
фосфора (рис. 3).

Для симуляции КМК активационные барьеры
определены по уравнению (9) следующим образом:

где значения Ead получены по методу DFT (табл. 2),
значение μgas рассчитано по уравнению (2), а Ed =
= –Ead. Значение активационного барьера диффу-
зии принято равным 0.4 эВ [13]. Пример получен-
ной зависимости констант скорости адсорбции и
десорбции для тетрамеров фосфора и мышьяка при
парциальном давлении 10 Па без учета коэффи-

циента  представлен на рис. 4. Видно, что

Δμ = − μ ,ad ad gasE

Δμ = − Δμ ,d d adE

0
Bk T

k
h

интенсивность адсорбции убывает с ростом тем-
пературы значительно быстрее роста интенсив-
ности десорбции, которая является активацион-
ным процессом.

Адсорбция симулировалась по КМК для 10000
частиц, изначально расположенных в газовой фа-
зе. При этом в цепи Маркова (выражение (8))
учитывались также темпы десорбции и диффу-
зии. Аналогично, симуляция десорбции проведе-
на для 10000 частиц, изначально находящихся в
адсорбированном состоянии. Результаты симу-
ляции для As4 и P4 представлены на рис. 5.

Из результатов симуляции видно, что при рав-
ной температуре для достижения одинакового
количества адсорбированных атомов тетрамеров
мышьяка и фосфора необходимо не менее чем де-
сятикратное увеличение парциального давления
последнего. При этом адсорбированные молеку-
лы фосфора значительно легче десорбируются,
что также требует порядка десятикратного повы-
шения парциального давления для получения
требуемых концентраций тетрамеров на поверх-
ности. Это хорошо согласуется с практическим

Рис. 4. Температурные зависимости констант скорости адсорбции и десорбции для тетрамеров мышьяка и фосфора
при парциальном давлении 10 Па: пунктиром обозначены данные для P4, сплошной линией – для As4.
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опытом [24, 25]. Исходя из того, что количество
молекул на поверхности есть произведение ре-
зультатов адсорбции и десорбции (в долях от об-
щего количества), результаты симуляции можно
представить в виде кривой Аррениуса, которая
позволяет оценить энергию активации процесса
осаждения. Это уравнение Аррениуса, получен-
ное из первых принципов, применено вместо эм-

пирической зависимости в расчетной методике
работы [11] по определению состава твердого рас-
твора GaAsxP1 – x, получаемого в условиях МОС-
гидридной эпитаксии. Результаты представлены
на рис. 6.

Из данных рис. 6 видно, что применение ре-
зультатов симуляции адсорбции и десорбции для
расчета состава твердых растворов GaAsxP1 – x по-

Рис. 5. Результаты симуляции адсорбционно-десорбционного поведения As4 и P4 на поверхности GaAs(100).
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казывает высокую точность. Относительная по-
грешность не превышает 10%.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом DFT определены потенциалы ад-
сорбции и десорбции продуктов пиролиза с под-
ложкой в процессе роста GaAsxP1 – x/GaAs в
условиях МОС-гидридной эпитаксии. Проведе-
на симуляция поведения продуктов пиролиза на
поверхности роста с учетом адсорбции, десорб-
ции и диффузии кинетическим методом Монте-
Карло. Рассчитан состав твердых растворов
GaAsxP1 – x для заданных потоков источников мы-
шьяка и фосфора, значений температуры и давле-
ния парогазовой смеси с учетом результатов симу-
ляции. Относительная погрешность при определе-
нии состава не превышает 10%. Предложенный
алгоритм применим для расчета составов и в других
многокомпонентных системах.
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Исследовано влияние термической обработки расплава (40 мол. % Bi2O3 и 60 мол. % GeО2), темпе-
ратуры начала его охлаждения и скорости охлаждения на фазовый состав, макро- и микроструктуру
образующихся при кристаллизации твердых фаз. Изучена роль платины в процессе формирования
метастабильного состояния расплава и, как следствие, образования метастабильных фаз при кри-
сталлизации. С помощью рентгенофазового анализа, оптической и растровой электронной микро-
скопии установлено, что основными факторами, определяющими формирование фазового состава
продуктов кристаллизации образцов состава 40 : 60 мол. % (Bi2O3 : GeO2), являются предваритель-
ная термическая обработка расплава, обеспечивающая наиболее полную реализацию метастабиль-
ного равновесия в расплаве (термодинамический фактор), и его взаимодействие с твердыми окси-
дами платины на стенках и дне тигля (кинетический фактор). Показано, что при медленных скоро-
стях охлаждения (с печью) расплав кристаллизуется с образованием смеси фаз, состоящей из
метастабильного Bi2GeO5 и эвтектоида (Bi2GeO5 + α-GeO2). При этом возможен распад этой мета-
стабильной смеси с частичным или полным переходом в стабильное состояние с образованием
Bi4Ge3O12. Установлено, что высокоскоростное охлаждение расплава сопровождается образовани-
ем либо стекла (закалка с тиглем в воду), либо смеси метастабильного Bi2GeO5 и аморфной состав-
ляющей.

Ключевые слова: германат висмута, кристаллизация расплава, метастабильные фазы, термическая
обработка расплава, распад метастабильных состояний
DOI: 10.31857/S0002337X22040029

ВВЕДЕНИЕ

Германат висмута Bi4Ge3O12 с кристаллической
структурой эвлитина (КСЭ) обладает комплексом
свойств (высокий световыход, малая радиацион-
ная длина, негигроскопичность, большая эффек-
тивная молекулярная масса, повышенная химиче-
ская и термическая стойкость, высокая плотность,
и др.), делающим его уникальным сцинтилляцион-
ным материалом [1]. Высокая радиационная стой-
кость Bi4Ge3O12 обеспечивает его применение в ка-
честве детекторов с актикомптоновской защитой,
в рентгеновских и позитронных томографах, в
диагностических медицинских устройствах [2, 3],
в астрофизике [4–6]. Влияние высоких доз γ-излу-
чения на оптические и сцинтилляционные свой-
ства монокристаллов Bi4Ge3O12 также было иссле-

довано в работе [7]. В последние годы его рассмат-
ривают как перспективный материал для анодов в
литий-ионных батареях большой емкости [8–10].

Преимущественно используются монокристал-
лы Bi4Ge3O12 оптического качества, которые выра-
щивают из стехиометрического расплава. Этому
способствует конгруэнтный характер плавления
этого соединения при относительно невысоких
температурах (1044°С) [11]. Однако возможность
кристаллизации расплавов германата висмута с
образованием метастабильных фаз [12] суще-
ственно осложняет технологию получения его
монокристаллов. Именно поэтому исследовате-
лям и мировым производителям монокристаллов
удобнее использовать для выращивания уже гото-
вый, заранее синтезированный, германат (либо
силикат) висмута, который не требуется перегре-
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вать, подвергая расплав риску перехода в метаста-
бильное состояние [13, 14].

В настоящее время известно довольно много
способов синтеза, которые могли бы быть ис-
пользованы для получения исходной шихты:
твердофазный [15], гидротермальный [16], соль-
вотермический [9], химический [17], плавление
[18] (в том числе методом расплавленных солей
[19, 20]), лазерное спекание [21], золь–гель [22],
закалка с отжигом [23], самораспространяющий-
ся высокотемпературный синтез [24] и т.п. Но
при всех своих преимуществах указанные спосо-
бы синтеза Bi4Ge3O12 довольно длительны, трудо-
емки и требуют дополнительного оборудования и
компонентов реакции. Также часть из них (на-
пример, золь–гель, гидротермальный синтез) не
позволяют получить конечный материал долж-
ной чистоты, а любые примеси негативным обра-
зом сказываются на качестве выращиваемых мо-
нокристаллов.

Синтез Bi4Ge3O12 сплавлением исходных окси-
дов (Bi2O3 и GeO2) в стехиометрическом отноше-
нии (2 : 3) для получения оптически совершенных
монокристаллов с КСЭ, как правило, не рассмат-
ривается из-за кристаллизации метастабильных
фаз при охлаждении. Управлять процессом кри-
сталлизации расплава в отсутствие затравки ста-
бильной фазы практически невозможно из-за не-
достаточной изученности влияния условий охла-
ждения расплава на процесс его затвердевания.

Характер фазовых отношений и природа мета-
стабильных состояний в системе Bi2O3–GeО2 у
разных исследователей имеет существенно раз-
личную интерпретацию [25–28]. Однако в работе
[29] было показано, что основным фактором,
определяющим формирование фазового состава
продуктов кристаллизации расплава Bi2O3 · GeO2,
является предварительная термическая обработ-
ка расплава, характеризующаяся температурами
его изотермической выдержки (60 мин) и начала
последующего охлаждения, которые обеспечива-
ют переход расплава в метастабильное состояние,
сопровождающееся значительным (184°С, 1044–
860°С) переохлаждением и наиболее полной реа-
лизацией метастабильного равновесия в расплаве.
При этом была подтверждена связь фазового соста-
ва продуктов кристаллизации расплава с темпера-
турами начала его охлаждения, относящимися к
разным температурным зонам в области жидкого
состояния системы Bi2O3–GeО2 (рис. 1а). Там же
было показано, что метастабильные фазы могут
быть образованы не только при медленном охла-
ждении с печью, но и в случае довольно высоких
скоростей охлаждения (закалка в воду).

Цель нашей работы состояла в исследовании
влияния различных условий термообработки рас-
плава (изотермической выдержки, температуры
начала охлаждения и скорости охлаждения) рас-

плава, содержащего 40 мол. % Bi2O3 и 60 мол. %
GeО2, на фазовый состав, макро- и микрострук-
туру образующихся кристаллических фаз.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Исходные образцы массой 10 г, полученные
смешением в эквимолярном отношении оксида
висмута(III) в α-модификации квалификации
“ос. ч.” и оксид германия(IV) в рутилоподобной
модификации полупроводниковой чистоты, поме-
щали в платиновый тигель (при закалке в воду) ли-
бо в платиновую чашу (на воздухе и с печью, для
более удобного извлечения закристаллизованного
после охлаждения материала) и нагревали в элек-
трической печи сопротивления (LMV 02/12) в воз-
душной атмосфере до температуры, лежащей в
зоне С (1200°С), со скоростью ~20°С/мин, затем
выдерживали в изотермических условиях 1 ч.

Режимы последующей термообработки распла-
ва представлены на рис. 2 и в табл. 1. Для режима,
представленного на рис. 2а, расплав охлаждали от
tнач. охл тремя различными способами: закалка в во-
ду, охлаждение на воздухе или же медленное охла-
ждение с печью. Для других режимов после изотер-
мической (температура зоны С) выдержки в тече-
ние 1 ч расплав охлаждали до более низкой
температуры – 1120°С (зона В) или до 1060°С (зо-
на А), выдерживали около 1 ч, а затем также
охлаждали тремя вышеописанными способами
(рис. 2б, 2в).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Закалка в воду. Рентгенофазовый анализ пока-
зал, что образцы, полученные при закалке тигля с
расплавом в воду из всех температурных зон, на-
ходятся в аморфном состоянии (рис. 3). При этом
на дифрактограмме образца, закаленного из зоны С
(рис. 3а), видны два небольших пика около углов
11° и 28°, которые показывают, что в материале, по-
видимому, присутствует порядка 2–5 мас. % мета-
стабильной фазы Bi2GeO5.

На фотографиях образцов хорошо видно, что
расплав, закаленный из зоны С, затвердевает с
образованием либо полностью черного, либо чер-
но-желтого стекла (рис. 4а) с крупными кристал-
лическими включениями на поверхности – там,
где расплав контактировал с воздухом. При охла-
ждении из более низких температурных зон (В и А)
расплав становится полностью желтым прозрач-
ным стеклом. При этом на поверхности расплава,
затвердевшего из В-зоны, кристаллических участ-
ков на поверхности раздела стекло/воздух визуаль-
но меньше (рис. 4б), чем при охлаждении из зоны С,
а из зоны А – практически совсем не наблюдается
(рис. 4в).
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Рис. 1. Границы температурных зон (1) в области расплава на фазовой диаграмме (2) стабильного равновесия системы
Bi2O3–GeO2 (а) [29]; фазовая диаграмма метастабильного равновесия этой системы, построенная по результатам
охлаждения расплавов от температур, лежащих в зоне В (б) [24, 29, 30].
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Форма кристаллов, присутствующих на по-
верхности затвердевшего расплава, характерна
для метастабильного соединения Bi2GeO5, что хо-
рошо согласуется с данными РФА.

Охлаждение на воздухе. РФА образцов, полу-
ченных охлаждением расплава на воздухе из раз-
ных температурных зон, показывает, что во всех
случаях мы получаем чистое метастабильное со-
единение Bi2GeO5 (рис. 5). Но также на дифрак-
тограмме присутствует и небольшое гало, особен-
но хорошо различимое вблизи самого интенсив-
ного пика в районе 2θ = 29°, которое указывает
на содержание в материале некоторого количе-
ства аморфной составляющей. Исходя из мета-
стабильной диаграммы состояния (рис. 1б) можно
предположить, что это избыточный α-GeO2, став-
ший аморфным из-за относительно высокой ско-
рости охлаждения расплава.

Макроструктура образцов, закристаллизован-
ных охлаждением на воздухе из разных температур-
ных зон, имеет схожее с Bi2GeO5 строение в виде
ориентированных блоков пластин сероватого от-
тенка (рис. 6). По мере снижения температуры на-
чала охлаждения образцы становятся более светлы-
ми и приобретают желтоватый оттенок (рис. 6в).

Микроструктура образцов, полученных охла-
ждением расплава в тигле на воздухе из всех темпе-
ратурных зон, имеет схожее строение и представля-
ет собой протяженные светлые кристаллы, распо-

ложенные на более темной, сероватого оттенка,
“подложке” (рис. 7). Общий характер микрострук-
туры схож с классической дендритной структурой.
Структура хорошо видна даже без травления и в
большом количестве изобилует порами.

По результатам РЭМ можно сделать вывод о
том, что материал довольно неоднороден по сво-
ему химическому составу даже внутри каждой от-
дельной фазовой составляющей (табл. 2, 3).

Дендриты более обогащены висмутом, чем
междендритное пространство. Исходя из этого, а
также из соотношения элементов в них можно
сделать вывод о том, что дендриты – это Bi2GeO5
(табл. 2, рис. 8). Междендритное пространство
содержит гораздо больше германия, чем дендри-
ты, но при этом в свою очередь содержит также и
значительное количество висмута, практически
равное содержанию германия.

Исходя из полученных данных, а также мета-
стабильной диаграммы состояния (рис. 1б) мож-
но с уверенностью сказать, что образец состоит из
первичных кристаллов Bi2GeO5 (дендриты) и эв-
тектоидной смеси Bi2GeO5 + α-GeO2. Эвтектоид-
ная смесь на микрофотографиях и на изображе-
ниях РЭМ не имеет характерного строения (зер-
нистая, пластинчатая, игольчатая или скелетная),
так как находится в аморфном состоянии, что
также хорошо согласуется с результатами РФА.

Таблица 1. Условия термообработки расплава 40 мол. % Bi2O3–60 мол. % GeO2 и фазовый состав образующихся
кристаллов

Схема нагрева
и охлаждения

расплава
(рис. 2)

tнач. охл, °С
Способ

охлаждения тигля
с расплавом

Фазовый состав продуктов кристаллизации
(по результатам РФА)

а 1200
(выдержка 1 ч)

В воде Стекло

На воздухе Стекло, Bi2GeO5

С печью
Bi2GeO5, эвтектоид (Bi2GeO5 + α-GeO2) с возможным 
частичным или полным распадом данной смеси
до Bi4Ge3O12

б 1120
(выдержка 1 ч)

В воде Стекло

На воздухе Стекло, Bi2GeO5

С печью
Bi2GeO5, эвтектоид (Bi2GeO5 + α-GeO2) с возможным 
частичным или полным распадом данной смеси
до Bi4Ge3O12

в 1060
(выдержка 1 ч)

В воде Стекло

На воздухе Стекло, Bi2GeO5

С печью
Bi2GeO5, эвтектоид (Bi2GeO5 + α-GeO2) с возможным 
частичным или полным распадом данной смеси
до Bi4Ge3O12
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Охлаждение с печью. Макроструктура образов,
охлажденных с печью, представляет собой темно-
серый массив крупных кристаллов, имеющих
схожее с Bi2GeO5 строение в виде ориентирован-
ных блоков пластин (рис. 9).

При таких низких скоростях охлаждения, как,
например, охлаждение с печью, согласно диа-
грамме состояния, в большинстве случаев мы
также получаем материал, состоящий из первич-
ных кристаллов Bi2GeO5 и эвтектоидной смеси

Рис. 3. Дифрактограммы образцов, полученных закалкой расплавов в воду из зоны С (а), В (б) и А (в).
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(б)5 мм 5 мм 5 мм(в)(a)



456

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 4  2022

БЕРМЕШЕВ и др.

Рис. 5. Дифрактограммы образцов, полученных охлаждением расплава с тиглем на воздухе из зон С, В и А.

24 26 28 30 32 34 36 38 40 42 44 46 48 50 52 54 56 58 60 62 64 66 682220181614121086
0

200

300

500

700

900

200

400

600

800

100

1000

2θ, град

I, отн. ед.

400

310
111

311

020
002

600

021
511 420

402
312

620
022 602

621 330 331
313

911

622
332
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а – зона С, б – В, в – А.
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Рис. 7. Микроструктура образцов, полученных охлаждением расплава с тиглем на воздухе из зон С, В и А: а – ×50, б – ×200.
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Bi2GeO5 + α-GeO2 (рис. 10а). Но при этом эвтек-
тоид будет находиться уже не в аморфном, а в по-
ликристаллическом состоянии, хорошо различи-
мом не только на дифрактограмме в виде характер-
ных пиков, но и на микрофотографии. При этом
зачастую в материале может содержаться некото-
рое количество стабильного Bi4Ge3O12 (рис. 10б),
по-видимому, образующегося из-за частичного

распада метастабильной фазы Bi2GeO5 в результате
ее длительного нахождения при довольно высоких
температурах в случае охлаждения с печью.

Учитывая тот факт, что содержание Bi4Ge3O12
достигает 10 мас. %, но на микрофотографии его
обнаружить не удается, можно предположить, что
образование Bi4Ge3O12 происходит именно в эв-
тектоиде, богатом оксидом германия. В пользу
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этой версии говорит факт активного изменения
концентрации элементов в самом эвтектоиде
(табл. 3, рис. 11) по сравнению с охлаждением на
воздухе (в образцах, полученных охлаждением с
печью, эвтектоидная смесь будет содержать су-
щественно меньше висмута, чем аморфный эв-
тектоид, полученный охлаждением на воздухе), а
также то, что на микрофотографиях в метаста-
бильных кристаллах Bi2GeO5 отсутствуют при-
знаки распада (рис. 12).

При этом в образце, в котором не произошел ча-
стичный распад, и там, где он произошел (табл. 2),
концентрации элементов очень близки друг к другу
и не превышают статистической погрешности.

Микроструктура образцов состоит из первич-
ных светлых кристаллов Bi2GeO5 и темного пла-
стинчатого эвтектоида Bi2GeO5 + α-GeO2 (рис. 12).
Образцы, также, как и при охлаждении на возду-
хе, содержат множество пор и трещин. Трещины
располагаются преимущественно поперек протя-
женных кристаллов Bi2GeO5.

Распад метастабильного состояния расплава.
Помимо возможности распада метастабильной
смеси в твердом, уже закристаллизовавшемся,
материале, как это мы рассматривали выше, воз-
можен также распад в расплаве. Подобный рас-
пад может происходить и при довольно высоких

Таблица 2. Химический состав образца, охлажденного на воздухе от температуры зоны С, полученный по резуль-
татам микрорентгеноспектрального анализа

Элемент
Концентрация элементов (дендриты), ат. % Концентрация элементов в междендритном 

пространстве (эвтектоид), ат. %

среднее значение диапазон значений среднее значение диапазон значений

Bi 28.4 ± 2.1 24.9–31.2 22.5 ± 2.7 18.1–25.4
Ge 17.5 ± 2.2 14.5–20.8 22.4 ± 2.8 17.8–26.4
O 54.1 ± 3.1 49.8–59.7 55.0 ± 2.9 49.8–58.4

Рис. 8. РЭМ-изображение образца, полученного охлаждением на воздухе из зоны С (×500): а – общий вид, б – карти-
рование по распределению Bi и Ge.

(б)(a)

Таблица 3. Химический состав образца, охлажденного с печью от температурных зон С и В, полученный по ре-
зультатам микрорентгеноспектрального анализа

Элемент

Средняя концентрация, ат. %

охлаждение из зоны В (нет распада)
охлаждение из зоны С (частичный распад

с образованием до 10 мас. % Bi4Ge3O12)

первичные кристаллы эвтектоид первичные кристаллы эвтектоид

Bi 27.2 ± 1.1 12.0 ± 1.1 28.7 ± 1.3 13.0 ± 0.9
Ge 15.5 ± 1.3 25.7 ± 1.4 15.4 ± 2.1 25.2 ± 1.5
O 57.3 ± 1.0 62.4 ± 0.9 55.8 ± 1.9 61.9 ± 1.4
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Рис. 9. Макроструктура образцов, полученных охлаждением расплава в тигле с печью из разных температурных зон:
а – зона С, б – В, в – А.

(б)5 мм 5 мм 5 мм(в)(a)

Рис. 10. Дифрактограммы образцов, полученных охлаждением расплава с тиглем с печью из зоны В (а), из зон С и А (б);
красный цвет – Bi2GeO5, синий – α-GeO2, зелeный – Bi4Ge3O12.
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Рис. 11. РЭМ-изображение образца, полученного охлаждением с печью из зоны В (×500): а – общий вид, б – карти-
рование по распределению Bi и Ge.

(б)(a)
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скоростях охлаждения, например, при охлажде-
нии на воздухе и при медленном охлаждении с
печью. Его отличие будет заключаться в том, что
в данном случае будет меняться не кристалличе-
ская структура уже твердого материала, а структура
переохлажденного расплава, в котором будет про-
исходить зародышеобразование новой, стабильной
фазы (Bi4Ge3O12). При этом данный процесс будет
сопровождаться большим экзотермическим эф-
фектом, известным как “самораскаливание”, и ла-
винообразным ростом новой стабильной фазы.

Увеличение температуры, вызванное зарожде-
нием и ростом новой фазы, легко заметить нево-
оруженным глазом по мгновенному повышению
интенсивности свечения как расплава, так и уже
закристаллизовавшегося материала (рис. 13). При
этом данный эффект может вызывать частичное
или даже полное расплавление уже закристалли-
зованного материала, который изначально был
сформирован как метастабильный материал, и
переходу его в стабильное состояние (рис. 14). Та-
ким образом, эффект “самораскаливания” может
полностью, или почти полностью, перевести весь
объем плавки в стабильное состояние. Наиболее
ярко этот эффект наблюдается при охлаждении
расплава на воздухе.

Как показано в работе [29], основным факто-
ром, определяющим формирование фазового со-
става продуктов кристаллизации, является предва-
рительная термическая обработка расплава, харак-
теризующаяся температурами его изотермической
выдержки и начала охлаждения, которые обеспе-
чивают наиболее полную реализацию метаста-
бильного равновесия в расплаве. При охлаждении
метастабильного расплава в отсутствие факторов,
разрушающих это состояние [32], наблюдается его
переохлаждение относительно температуры плав-
ления стабильного Bi4Ge3O12 и происходит зарож-

дение и рост метастабильных фаз. Однако в данном
процессе важную роль будет играть не только состо-
яние расплава, но и характер его взаимодействия с
материалом тигля, в котором он находится.

В работе [33] авторы исследовали растворение
платинового контейнера при выращивании моно-
кристаллов германата, силиката и титаната висмута
со структурой силленита, где в монокристалле бы-
ли обнаружены включения Pt.

Можно предполагать, что при взаимодействии
расплава, содержащего оксид висмута и оксид
германия, с контейнером из платинородиевого
сплава (Pt–Pt/Rh 10%) может образоваться твер-
дый раствор со структурой пирохлора Bi2Pt2O7,
содержащий пропорциональное исходному ме-
таллическому сплаву количество висмутата родия
Bi2Rh2O6.8 [34].

В работе [35] при отжиге сегнетоэлектриче-
ской энергонезависимой памяти в конденса-
торе Pt/SBT/Pt (где SBT – фаза Ауривиллиуса
SrBi2Ta2O9), отметили, что сплав Bi–Pt быстро
поглощает кислород в окислительной среде. В от-
личие от окисления металлического Bi до β-Bi2O3
количество кислорода, введенного в сплав Bi–Pt,
превышало количество выделяемого кислорода.
Хотя широкие пики дифракции рентгеновских лу-
чей затрудняют идентификацию фаз, прибавка ве-
са около 6.8% образца при 700°C в атмосфере O2 со-
ответствует окисленной фазе с составом Bi2PtO4.3.
Интересно отметить, что оксид Bi-Pt выделял
кислород при температуре выше 700°C и образец
снова превращался в смесь SrBi2Ta2O9 и Pt. Эта
реакция правдоподобна, поскольку известно, что
на воздухе оксид PtO2 выделяет кислород и пре-
вращается в металлическую Pt при температуре
выше 550°C.

Рис. 12. Микроструктура образцов, полученных охлаждением расплава с тиглем в печи от температур, относящихся к
зонам С, В и А: а – ×50, б – ×1000.

(б)(a)
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В работе [36], где изучали влияние состава ат-
мосферного газа на смачивание расплавом BGO
подложки из Ir, было показано, что пониженное
(до 0.1 мбар) парциальное давление O2 не сопро-
вождается смачиванием расплавом иридиевой
подложки. Кроме того, с помощью РФА на меж-
фазной границе с подложкой Ir были обнаруже-
ны слой Bi2Ir2O7, а также следы IrO2, Bi и Ge, что
позволило предложить механизм взаимодей-
ствия расплава германата висмута (BGO) с Ir. По
аналогии с механизмом взаимодействия металли-
ческого иридия с расплавом BGO, предложен-
ным в работе [36], а также в соответствии с ре-

зультатами [37, 38] можно представить, что между
расплавом и оксидом PtO2, образующимся на по-
верхности платинового тигля, протекает следую-
щая реакция:

(1)

В работе [38] было показано, что определяющую
роль в процессе взаимодействия Pt с оксидным
висмутсодержащим расплавом играет окисление
платины, которое может осуществляться как рас-
творенным в расплаве кислородом, так и собствен-
ными кислородсодержащими ионами расплава.
Установлено, что в процессе взаимодействия пла-

+ �2 3 2 2 2 7Bi O 2PtO   Bi Pt O .

Рис. 13. Пример “самораскаливания” расплава Bi2O3–GeO2 составов 1 : 1 и 2 : 3 при охлаждении на воздухе (последо-
вательность указана цифрами: 1 – начало охлаждения, 15 – конец съемки).
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тины с расплавом с увеличением температуры из-
меняется фазовый состав оксидной пленки на
платине. При температуре выше 1200°С основ-
ную долю в пленке составляет PtO, что связано
с термической нестабильностью высших окси-
дов платины. Кроме того, в составе такой плен-
ки обнаружен продукт ее взаимодействия с рас-
плавом – соединение Bi2PtO4. Это соединение
изоструктурно Bi2CuO4 [39, 40] и содержит перов-
скитоподобные элементы структуры, способные
обеспечить зарождение и стабилизацию фаз со
структурой Ауривиллиуса.

В указанных условиях кристаллическая струк-
тура и состояние твердой поверхности могут су-
щественно влиять на процесс кристаллизации
метастабильного расплава, находящегося с ней в
контакте. Близость кристаллических структур
пирохлоров и перовскитов указывает на то, что
продукты взаимодействия расплава с поверхно-
стью платинового контейнера следует рассматри-
вать как “затравочные кристаллы” для формиро-
вания метастабильной фазы из переохлажденно-
го метастабильного расплава – очевидный аналог
принципа ориентационно-размерного соответ-
ствия Данкова–Конобеевского для твердофаз-
ных превращений [41, 42]. По-видимому, этому
процессу способствует полимеризация расплава,
богатого оксидом германия, при которой образу-
ющиеся GeO4–-тетраэдры взаимодействуют с вы-
сокотемпературным оксидом платины (Bi2PtO4),
подстраиваясь под его структуру. Взаимодей-
ствие с низкотемпературным оксидом платины
(Bi2Pt2O7) маловероятно, т.к. при температурах вы-
ше 1053 К он распадается на оксид висмута, плати-
ну и кислород [38].

Таким образом, зная этапы формирования ме-
тастабильного расплава и метастабильных соеди-
нений в системе Bi2O3–GeO2, а также условия,
приводящие к их нарушению, мы можем с помо-
щью термической обработки расплава и режимов

его охлаждения управлять фазообразованием в
системе Bi2O3–GeO2.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Анализ результатов исследования позволяет
утверждать, что основными факторами, опреде-
ляющими формирование фазового состава про-
дуктов кристаллизации образца состава Bi2O3 :
: GeO2 = 40 : 60 мол. %, являются предваритель-
ная термическая обработка расплава, обеспечи-
вающая наиболее полную реализацию метаста-
бильного равновесия в расплаве (термодинами-
ческий фактор), и его взаимодействие с твердыми
оксидами платины на стенках и дне тигля (кине-
тический фактор). Продукты взаимодействия
расплава с оксидами платины являются “затрав-
ками” при кристаллизации метастабильных фаз из
метастабильного расплава. Переохлаждению рас-
плава и формированию его метастабильного состо-
яния способствует изменение его структуры при
полимеризации [GeO4–]-тетраэдров. Взаимодей-
ствие такого расплава с высокотемпературным ок-
сидом платины (Bi2PtO4) обеспечивает при охла-
ждении формирование слоистой структуры мета-
стабильной фазы Bi2GeO5.

Показано, что при низких скоростях охлажде-
ния (с печью) расплав кристаллизуется с образо-
ванием смеси фаз, состоящей из метастабильного
Bi2GeO5 и эвтектоида Bi2GeO5 + α-GeO2. При
этом возможен распад этой метастабильной сме-
си с частичным или полным переходом в стабиль-
ное состояние с образованием Bi4Ge3O12.

Установлено, что высокоскоростное охлажде-
ние расплава сопровождается образованием либо
стекла (закалка с тиглем в воду), либо смеси мета-
стабильного Bi2GeO5 и аморфной составляющей.

Рис. 14. Дифрактограмма образца, полученного охлаждением на воздухе из зоны С, в котором произошло “саморас-
каливание”: красный цвет – Bi4Ge3O12 (97 мас. %), зеленый цвет – δ*-Bi2O3 (2.5 мас. %), синий цвет – Bi2GeO5
(0.5 мас. %).
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25 января 2022 года в возрасте 70 лет после тя-
желой непродолжительной болезни ушел из жиз-
ни член редколлегии журнала “Неорганические
материалы” член-корреспондент РАН Александр
Дмитриевич Изотов.

Изотов Александр Дмитриевич – крупный
ученый в области физикохимии и технологии не-
органических материалов, автор свыше 200 науч-
ных трудов, в том числе научного открытия, 9 мо-
нографий, ряда патентов и обзоров.

А.Д. Изотов в 1974 г. окончил Московский ин-
ститут стали и сплавов по специальности Физика
металлов и по распределению поступил на работу
в ИОНХ им. Н.С. Курнакова АН СССР в лабора-
торию химической термодинамики. В 1979 году
защитил кандидатскую, а в 1991 году – диссерта-
цию на соискание ученой степени доктора хими-
ческих наук. С 1994-го по 2015-й он заведующий
лаборатории термодинамических основ неорга-

нического материаловедения (с 2013 г. – лабора-
тория полупроводниковых и диэлектрических
материалов). С 2002 по 2009 годы был заместите-
лем директора ИОНХ по научной работе.

Александром Дмитриевичем Изотовым разра-
ботана и развита новая концепция в теории раз-
рушения конструкционных материалов (керами-
ки) при интенсивных механических и тепловых на-
грузках. А.Д. Изотов внес большой вклад в теорию
устойчивости твердых тел, выдвинул и обосновал
термодинамические критерии перехода твердых тел
от хрупкого к пластическому состоянию в условиях
динамического нагружения. Работы А.Д. Изотова о
механизмах разрушения тел под воздействием вы-
сокоскоростного удара отмечены премией
им. С.И. Мосина.

Важное значение имеет цикл работ А.Д. Изо-
това и его учеников по изучению синергетики и
фрактальной термомеханики неорганических ма-
териалов, кинетики и механизмов растворения
оксидов металлов в кислых средах, в частности,
для получения наночастиц оксидов металлов за-
данного размера. Также им выдвинута и обоснова-
на фрактальная модель описания температурной
зависимости термодинамических параметров.

Значительный вклад внесен А.Д. Изотовым в
развитие теоретических методов анализа струк-
турной и фазовой устойчивости неорганических
веществ и материалов. Выполненные им теорети-
ческие расчеты и оценки позволили доказать от-
крытую закономерность морфотропии в гомоло-
гических рядах полупроводник–металл. Эта ра-
бота признана научным открытием (№ 196).

Александр Дмитриевич Изотов многие годы
тесно сотрудничал с журналом: был автором, ре-
цензентом, внештатным научным редактором. На
протяжении 26 лет А.Д. Изотов был членом ред-
коллегии журнала “Неорганические материалы”.

Редколлегия и редакция журнала “Неоргани-
ческие материалы” выражают глубокие соболез-
нования близким и коллегам Александра Дмит-
риевича. Светлая память о нем останется в наших
сердцах.
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