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Изучены свойства кремния марки КДБ-5, легированного марганцем методом диффузии в области
температур 1100–1300°C. Показано, что с повышением температуры диффузии в области 1175–
1300°C происходит уменьшение концентрации электроактивных атомов марганца и при t = 1300°C
их количество становится значительно меньшe, чем концентрация исходной примеси бора. Это мо-
жет быть связано с образованием электронейтральных квазимолекулярных комплексов между ато-
мами кислорода и марганца, находящимися в соседних узельных состояниях. При образовании
электронейтральных комплексов формируются тетраэдрические ячейки типа Si2OMn в решетке
кремния, слабо нарушающие ее периодичность, но существенно отличающиеся по свойствам от
элементарной ячейки кремния. Природа химической связи в них ионно-ковалентная, энергия свя-
зи электрона иная. При увеличении концентрации таких тетраэдрических ячеек могут образовы-
ваться их комбинации, вплоть до образования нанокристаллов новой фазы, которая будет иметь
свои фундаментальные параметры.

Ключевые слова: кремний, диффузия марганца, кислород, электронейтральный комплекс, раство-
римость
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ВВЕДЕНИЕ

В работах [1–4] показано, что в кремнии, леги-
рованном марганцем, наблюдается ряд новых фи-
зических явлений: аномально высокая примесная
фотопроводимость в области λ = 1.1–8 мкм, очень
большое отрицательное магнетосопротивление
при комнатной температуре, возможность измене-
ния магнетосопротивления материала как соб-
ственным, так и примесным (λ = 1–3 мкм) светом.

В работах [1–4] диффузия атомов марганца
проводилась в области t = 1000–1100°C. При
этом авторы утверждают, что максимальная
концентрация электроактивных атомов марган-
ца в кремнии составляет N = 7 × 1015 см–3, что в
5–6 раз меньше, чем растворимость атомов мар-
ганца при данной температуре. В работах [5, 6]
при изучении диффузии изотопов марганца
61Mn установлено, что растворимость марганца
с повышением температуры увеличивается по

закону  и достигает N ~ 5 ×

× 1016 см–3. Такие условия диффузии позволяют за
счет роста концентрации электроактивных атомов
марганца существенно расширить функциональ-
ные возможности кремния, легированного марган-
цам, в области оптоэлектроники и спинтроники.

Целью данной работы является изучение
свойств кремния марки КДБ-5, легированного
марганцем методом диффузии в области t =
= 1100–1300°C, в том числе определение кон-
центрации электроактивных атомов марганца.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве исходного материала был использо-

ван монокристаллический кремний (марки КДБ-5)
р-типа с ρ = 5 Ом см, полученный методом Чо-
хральского (I группа) и беcтигельной зонной
плавки (II группа). В этих образцах концентрация
кислорода  составляла (5–6) × 1017 и ~1016 см–3

соответственно. Плотность дислокаций – 103 см–2.
Размеры образцов 8 × 4 × 0.8 мм. Механическая и
химическая обработки для всех образцов были( )= × −23 2.12.5 10 expN

kT

2ОN

УДК 621.315.592
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идентичными. Диффузия марганца проводилась из
газовой фазы в откачанных кварцевых ампулах с
остаточным давлением не более p ~ 10–4 мм рт. ст.,
в каждой ампуле располагалось по пять образцов
для каждой группы. Температура диффузии со-
ставляла 1100–1300°C с шагом Δt = 25°C, время
диффузии τ = 1 ч. В качестве диффузанта был ис-
пользован металлический марганец с чистотой
99.999%. Диффузия проводилось по технологии
[7, 8], позволяющей исключить эрозию поверх-
ности образцов, которая имеет место при обыч-
ной технологии диффузии. После легирования
марганцем, образцы шлифовались со всех сторон
по 50 мкм для удаления поверхностного слоя си-
лицидов марганца.

Электрические параметры образцов определяли
методом эффекта Холла, а фотоэлектрические
свойства – на установке ИКС-14, снабженной спе-
циальным криостатом. Магнитные свойства ис-
следовали в интервале 0–2 Тл. Равномерность ле-
гирования проверялась методом послойной шли-
фовки: с поверхности сошлифовывалось по 50 мкм
до половины толщины образцов. Как показали
результаты исследования распределения удель-
ного сопротивления методом сопротивления рас-
текания, во всех случаях образцы были равномер-
но легированы по объему. Для всех образцов кон-
такты наносили методом химического осаждения
никеля из гипофосфитного раствора.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

В табл. 1 приведены электрические параметры
I группы образцов, легированных в интервале тем-
ператур 1100–1300°C. Видно, что после диффузии
при t = 1100°С образцы сохраняли свой тип про-
водимости (р-тип), но их удельное сопротивление
выросло до ρ = (5–6) × 103 Ом см, т.е. получен
сильно компенсированный кремний, что и соот-
ветствуют результатам [9]. В результате диффузии
при 1125 и 1150°C образцы изменили тип проводи-
мости на n, удельное сопротивление стало 5 × 103 и
2 × 102 Ом см соответственно. Эти данные пока-
зывают, что с повышением температуры диффу-
зии концентрация электроактивных атомов мар-
ганца увеличивается. Однако в случае диффузии
при 1175 и 1200°C наблюдается обратный эффект:
образцы оставались n-типа проводимости, но их
удельное сопротивление не уменьшалось, а уве-
личивалось до 3 × 103 и 4 × 104 Ом см соответствен-
но. При дальнейшем увеличении температуры диф-
фузии в интервале 1225–1300°C происходит инвер-
сия проводимости к исходному p-типу, а удельное
сопротивление уменьшается. При t = 1300°C образ-
цы приобретают исходные параметры: p-тип про-
водимости, ρ = 5–7 Ом см.

Эти данные показывают, что с повышением
температуры диффузии в области 1175–1300°C

происходит уменьшение концентрации электро-
активных атомов марганца и при t = 1300°C их ко-
личество становится значительно меньше, чем
концентрация исходной примеси бора. Однако,
согласно результатам [8, 9], растворимость ато-
мов марганца увеличивается с ростом температу-
ры диффузии и достигает своего максимального
значения при t = 1300°C. Чтобы убедиться в том,
что это аномальное поведение марганца не связа-
но с генерацией термодоноров, изучено влияние
отжига в интервале 1100–1300°C для образцов
без марганца (при таких же условиях термообра-
ботки и скорости охлаждения). Как видно из
табл. 1, в таких образцах не происходит суще-
ственного изменения электрических парамет-
ров, что свидетельствует о достаточно низкой
концентрации термодоноров, генерируемых в
таких условиях термоотжига. Поэтому мы пред-
полагаем, что аномальное поведение концентра-
ции электроактивного марганца в кремнии в
процессе диффузии при t = 1175–1300°C может
быть связано с изменением состояния атомов
марганца в решетке кремния. Это предположе-
ние подтверждают следующие эксперименталь-
ные данные.

На рис. 1 представлены спектральные зависи-
мости фотопроводимости (ФП) образцов p-типа
с одинаковым удельным сопротивлением (ρ =
= (5–6) × 103 Ом см), полученных при температу-
ре диффузии t = 1100°С (кривая 1) и 1225°С (кри-
вая 2). Видно, что зависимости существенно раз-
личаются как по энергии квантов начала фотоотве-
та, так и по фоточувствительности в исследуемой
области спектра.

Магнетосопротивление вышеуказанных образ-
цов представлено на рис. 2. В образцах, легирован-
ных при t = 1100°С, наблюдается аномально боль-
шое отрицательное магнетосопротивление при
Т = 300 К, которое соответствует результатам ра-
боты [10], а в образцах с таким же удельным со-
противлением, но полученных при диффузии
при t = 1225°С, наблюдается лишь небольшое по-
ложительное магнетосопротивление.

Как видно из табл. 1, подвижность дырок в об-
разцах, полученных при t = 1100°С, имеет ано-
мально малые значения μр = 80–90 см2/(В с), а в
образцах, легированных при t = 1225°С, μр = 250–
290 см2/(В с).

Авторы работы [11], которые получили в об-
разцах кремния, легированного марганцам при
t = 1050–1100°С, высокую примесную ФП в обла-
сти λ = 1.5–8 мкм, аномально большое ОМС при
Т = 300 К, а также малые значения подвижности
дырок в компенсированных образцах, объясняют
эти явления формированием многозарядных на-
нокластеров, состоящих из четырех атомов мар-
ганца в состоянии двукратной ионизации (Mn2+)
и находящихся в ближайших межузельных поло-
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жениях в решетке кремния вокруг атома бора.
Полученные нами результаты при легировании
кремния марганцем в области температур 1200–
1300°С позволяют предполагать, что в таких усло-
виях кластеры или не формируются, или разру-
шаются – следовательно, их концентрация ста-
новится достаточно низкой.

Тогда возникает вопрос, что происходит с
атомами марганца в решетке кремния при их
диффузии в области температур 1170–1300°С.

Мы предполагаем, что поведение атомов мар-
ганца может быть связано с образованием элек-
тронейтральных комплексов с ионно-ковалент-
ной связью между атомами кислорода и марганца.
Подтверждением этого предположения могут слу-
жить следующие факты.

Как показано в работе [12], в кремнии, легиро-
ванном серой (селеном) и марганцем, происхо-
дит образование электронейтральных комплек-
сов. Оптимальные температуры формирования

Таблица 1. Электрические параметры I группы образцов, легированных в интервале температур 1100–1300°C
(исходный материал – монокристаллический кремний марки КДБ-5 р-типа с ρ = 5 Ом см, полученный методом
Чохральского)

Примечание. Под чертой приведены данные для нелегированных образцов.

t, °C Тип проводимости ρ, Ом см μ, см2/(В с) n, cм–3

Исходный образец p 5.5 250 4.5 × 1015

1100
p (4–8) × 103 90–110 (1.6–1.8) × 1013

р 5.2 225 3.5 × 1015

1125
n (3–4) × 103 900–930 2 × 1012

р 6 241 4.2 × 1015

1150
n (2.3–3) × 102 1000–1050 (2.5–1.6) × 1013

р 10 214 1.9 × 1015

1175
n (2.1–3) × 103 1090–1120 2.2 × 1012

р 11 245 1.2 × 1015

1200
n (1.5–2) × 104 1100–1120 4 × 1011

р 5.5 285 3.9 × 1015

1225
p (5–7) × 103 210 5 × 1012

р 5.4 235 4.9 × 1015

1250
p (2–2.1) × 102 220–250 (1.2–4) × 1014

р 6 275 3.7 × 1015

1275
p 25–40 250–260 (3.8–4.1) × 1014

р 5.6 215 5.8 × 1015

1300
p 5–7 260–270 (3.5–3.8) × 1015

р 5.9 221 4.8 × 1015
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таких комплексов MnS и MnSe составляют 1100 и
820°С соответственно.

Как видно из табл. 2, в образцах II группы, т.е.
в случае кремния, полученного методом беcти-
гельной зонной плавки с концентрацией кисло-
рода  ≤ 1016 см–3, легированных марганцем в
тех же условиях, как и I группа, получаются
иные результаты. В интервале температур диф-
фузии 1200–1300°С образцы получаются n-типа,
но удельное сопротивление с повышением тем-
пературы диффузии несколько увеличивается.
Таким образом, в этих образцах не происходит
инверсии знака проводимости с ростом темпера-
туры диффузии. Это может быть связано с тем,
что при более высоких температурах диффузии
(1250–1300°С) концентрации атомов марганца
больше, чем концентрация кислорода в кремнии,
т.е. часть атомов марганца остаются не связанны-
ми в комплексы и определяют электрические
свойства материала.

Как известно [13], максимальная скорость ге-
нерации термодоноров в кремнии достигается
при отжиге в диапазоне температур 450–500°С.
Поэтому нами исследовалось влияние отжига
при таких температурах (в течениe τ = 1–10 ч) на
параметры контрольных (нелегированных) об-

2ON

разцов р-типа с ρ = 5 Ом см и образцов, легиро-
ванных Mn при t = 1300°С (которые приобрели
после легирования Mn параметры (табл. 1, по-
следняя строка), близкие к исходным). Исходные
образцы после дополнительного отжига исполь-
зовались как контрольные для сравнения.

Результаты этих исследований представлены
на рис. 3. В контрольных образцах, отожженных в
течение τ > 5 ч, наблюдается повышение удельно-
го сопротивления, что свидетельствует о генерации
термодоноров (кривая 1). В то же время электриче-
ские параметры образцов, легированных мар-
ганцем, остаются практически без изменений
(кривая 2). Это свидетельствует о низкой концен-
трации межузельного кислорода в этих образцах.

На основе полученных результатов мы предлага-
ем, что происходит формирование электроней-
тральных комплексов за счет взаимодействия меж-
ду атомами марганца и кислорода. В использован-
ных условиях диффузии возможно как узельное,
так и межузельное расположение атомов марганца
и кислорода.

В первом случае атомы марганца и кислорода
находятся в соседних узлах решетки кремния
(рис. 4а). При этом атомы кислорода и марганца
образуют устойчивые комплексы с ионно-кова-
лентной связью. Доказательством этой возмож-
ности могут служить следующе факты.

При высоких температурах отжига t > 1250°С
концентрация вакансий существенно увеличива-
ется, это стимулирует переход атомов кислорода
и марганца из межузельного состояния в узел.
Этот процесс начинается вблизи 1150°С и должен
достичь максимума при t = 1300°С. В результате
формирования электронейтральных комплексов
создаются новые тетраэдрические ячейки типа
Si2OMn, которые не нарушают тетраэдрическую
решетку кремния и одновременно обеспечивают
более выгодное термодинамическое состояние

Рис. 1. Спектральные зависимости ФП образцов
кремния (ρ = 4 × 103 Ом см, E = 5 В/см, T = 100 K),
легированных Mn при t = 1100 (1), 1225°С (2).
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Рис. 2. Магнетосопротивление в образцах с одинако-
выми электрофизическими параметрами, легирован-
ных Mn при t = 1100 (1), 1225°С (2).
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системы, чем то, когда атомы O и Mn находятся в
междоузлиях, создавая вокруг себя как деформа-
ционный, так и электрический потенциалы.

Второй вариант – электронейтральные ком-
плексы формируются из межузельных атомов
кислорода и марганца (рис. 4б), что также обеспе-
чивает уменьшение концентрации электроактив-
ных атомов марганца. Если действительно суще-
ствует взаимодействие между межузельными ато-
мами марганца и кислорода, то этот процесс
должен существовать во всем интервале темпера-
тур диффузии (1000–1300°С), а не только при вы-

соких температурах. Также следует отметить, что
при формировании электронейтральных ком-
плексов с участием межузельных атомов марган-
ца и кислорода может произойти деформация ре-
шетки из-за значительного ионного радиуса заря-
женного марганца или кислорода. Поэтому мы
считаем, что механизм формирования электроней-
тральных комплексов из примесных атомов, нахо-
дящихся в соседних узельных состояниях, более ве-
роятен.

Третий механизм уменьшения концентрации
электроактивных атомов марганца с ростом тем-

Таблица 2. Электрические параметры II группы образцов, легированных в интервале температур 1100–1300°C
(исходный материал – монокристаллический кремний марки КДБ-5 р-типа с ρ = 5 Ом см, полученный методом
бестигельной зонной плавки)

Примечание. Под чертой приведены данные для нелегированных образцов.

t, °C Тип проводимости ρ, Ом см μ, см2/(В с) n, cм–3

Исходный образец p 5.5 250 4.5 × 1015

1100°C
p 5 × 103 100 1.25 × 1013

р 5.2 225 3.5 × 1015

1125°C
n (4–4.2) × 103 870 2.3 × 1012

p 6 241 4.2 × 1015

1150°C
n (2.7–3) × 102 950 2.5 × 1013

р 15 214 1.9 × 1015

1175°C
n (1.8–2) × 102 1000–1050 3.1 × 1013

p 21 245 1.2 × 1015

1200°C
n (3–4) × 102 1100 1.6 × 1013

p 5.5 285 3.9 × 1015

1225°C
n (5–6) × 102 1150 9 × 1012

p 5.4 235 4.9 × 1015

1250°C
n (1.5–2) × 102 1050 (12.7–2) × 1013

р 6 275 3.7 × 1015

1275°C
n (8–4) × 102 1100 7.1 × 1012

p 5.6 215 5.8 × 1015

1300°C
n (1.2–1.5) × 103 1100 4.5 × 1012

p 5.9 221 4.8 × 1015
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пературы диффузии может заключаться в процессе
компенсации доноров межузельных атомов мар-
ганца возникающими при термообработке акцеп-
торами. Потенциально такими акцепторами могут
быть атомы марганца, находящиеся в узельных
положениях [14].

Концентрация таких атомов также будет расти
с ростом температуры диффузии за счет усиления
генерации вакансий в решетке кремния. Однако в
известных нам работах такая самокомпенсация
не наблюдалась.

Кроме того, в этом случае сложно объяснить
несомненную роль атомов кислорода в этом про-
цессе.

Еще один потенциально возможный механизм –
образование сложных комплексов из атомов крем-
ния, кислорода и марганца, проявляющих акцеп-
торные свойства. О существовании таких комплек-
сов нам также ничего не известно.

Возможные структуры комплексов марганец–
кислород. С формальной точки зрения, такие обра-
зования могут иметь состав MnmOnSik (где k опреде-
ляется необходимостью “достройки” такого ком-
плекса до тетраэдрической решетки кремния) с
различными возможными зарядовыми состояни-
ями всех атомов. При этом должны удовлетво-
ряться следующие требования: тетраэдричность
окружающих связей с решеткой, отсутствие меха-
нических напряжений и наличие таких электрон-
ных конфигураций входящих атомов, которые
обеспечат стабильные химические связи внутри
комплекса.

Для простейшего случая, когда m = n = 1, ком-
плекс марганец–кислород формально может
иметь структуры Mn2+O2–, Mn+O–, Mn0O0, Mn–O+,
Mn2–O2+, дополненные необходимым количеством
атомов кремния k для достройки решетки.

Необходимо особо подчеркнуть, что в таких
комплексах обычные понятия о валентности
ионов и их электроотрицательности могут видо-
изменяться, так как комплекс это не изолирован-
ная молекула марганец–кислород и не кристалл
из таких молекул, а часть кристаллической ре-
шетки кремния, и должен обеспечиваться мини-
мум свободной энергии системы именно в окру-
жении кремниевой решетки.

1. Структура Mn2+O2–. Связь между атомами
ионная, что соответствует величинам электроот-
рицательности этих атомов. Такая структура со-
ответствует традиционным представлениям о хи-
мической связи кислорода с металлами. Сумма
ионных радиусов O2– (0.14 нм) и Mn2+ (0.083 нм)
равная 0.223 нм, практически совпадает с двумя
ковалентными радиусами кремния 2 × 0.111 нм,
поэтому напряжений в решетке не возникает. Од-
нако в этом случае атом кислорода, имея полно-
стью достроенную (инертную) внешнюю оболоч-
ку, не может эффективно взаимодействовать с
окружающими тремя атомами кремния, связи ко-
торых будут оборваны. Даже если предположить
замыкание связей двух атомов кремния на соседа,
одна оборванная связь остается, что приведет к
возможности отрыва не участвующего в связи
электрона и проявлению электрической активно-
сти. Марганец в состоянии Mn2+ также обладает
устойчивой внешней оболочкой, и, соответствен-
но, возникают аналогичные проблемы с внешни-
ми решеточными связями.

2. Структура Mn+O–. Связь между атомами
ионная, что соответствует электроотрицательно-
сти этих атомов. В этом случае атом кислорода,
имея не полностью достроенную (7-электрон-
ную) внешнюю оболочку, может эффективно
взаимодействовать с одним окружающим атомом
кремния, образуя подобие ионной связи кисло-

Рис. 3. Влияние времени термоотжига на удельное со-
противление: 1 – контрольный образец после допол-
нительного отжига 450–500°С (исходный кремний,
не подвергавшийся термообработке при температуре
диффузии марганца 1300°С), 2 – легированный мар-
ганцем при t = 1300°С.
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Рис. 4. Возможные варианты образования комплек-
сов кислород–марганец в решетке кремния: атомы
кислорода и марганца находятся в соседних узлах ре-
шетки кремния (а), в междоузлиях решетки кремния (б).
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род–кремний, остальные две связи будут оборва-
ны. Если предположить замыкание связей двух
атомов кремния на соседа, то электрическая актив-
ность кислорода будет отсутствовать. Марганец в
состоянии Mn+ также имеет один сравнительно
слабо связанный электрон и может эффективно
взаимодействовать с одним окружающим атомом
кремния, образуя подобие ионной связи, осталь-
ные две связи будут оборваны. Если предполо-
жить замыкание связей двух атомов кремния на
соседа, то электрическая активность марганца
также будет отсутствовать.

3. Структура Mn0O0. Возможный тип связи
между атомами ковалентный, что не соответствует
величинам электроотрицательности этих атомов.
Однако в этом случае атом кислорода, имея не пол-
ностью достроенную (6-электронную) внешнюю
оболочку, должен проявить свои акцепторные
свойства по отношению к окружающим атомам
кремния. Марганец в состоянии Mn0 также не об-
ладает устойчивой внешней оболочкой, и, соот-
ветственно, возникают проблемы с внешними свя-
зями.

4. Структура Mn–O+. Возможный тип связи
между атомами ионный, что не соответствует вели-
чинам электроотрицательности этих атомов. В этом
случае атом кислорода, имея не полностью достро-
енную (5-электронную) внешнюю оболочку, может
эффективно взаимодействовать с тремя окружаю-
щими атомами кремния по типу ковалентной свя-
зи, два остальных электрона кислорода будут избы-
точны, создавая возможность электрической ак-
тивности. Марганец в состоянии Mn– также не
обладает устойчивой внешней оболочкой, и, соот-
ветственно, возникает возможность электрической
активности.

5. Структура Mn2–O2+. Возможный тип связи
между атомами ионный, что не соответствует ве-
личинам электроотрицательности этих атомов. В
этом случае атом кислорода, имея не полностью
достроенную (4-электронную) внешнюю оболоч-
ку, может эффективно взаимодействовать с тремя
окружающими атомами кремния и марганцем по
типу ковалентной связи. Связь Mn–O получается
ионно-ковалентной. Электрическая активность
должна отсутствовать. Марганец в состоянии
Mn2– также имеет 4-электронную внешнюю обо-
лочку, обеспечивающую существование тетраэд-
рических ковалентных связей со своими соседя-
ми без образования электрической активности.

Таким образом, можно сделать вывод о том, что
единственно возможной структурой комплекса,
обеспечивающей отсутствие электрической актив-
ности, тетраэдричность окружающих связей с ре-
шеткой и наличие таких электронных конфигура-
ций входящих атомов, которые обеспечат стабиль-
ную химическую связь, будет Mn2–O2+.

Конфигурация Mn–O+ из-за наличия двух об-
рывов тетраэдрических ковалентных связей с ре-
шеткой должна быть менее стабильной.

На основе полученных результатов можно
утверждать, что в области высоких температур
диффузии (t > 1175°C) происходит самоорганиза-
ция электронейтральных комплексов, содержа-
щих атомы кислорода и марганца, находящиеся в
соседних узельных положениях в решетке крем-
ния. При образовании комплексов формируются
новые тетраэдрические ячейки типа Si2OMn в ре-
шетке кремния, существенно отличающиеся по
свойствам от ячейки кремния. Природа химиче-
ской связи в них ионно-ковалентная, кроме того,
энергия связи электрона другая. При увеличении
концентрации таких элементарных ячеек могут об-
разовываться различные их комбинации вплоть до
образования нанокристаллов новой фазы, которая
будет иметь свои фундаментальные параметры.

На рис. 5 представлена расчетная температур-
ная зависимость концентрации таких комплек-
сов. Концентрация определялась как разность
растворимости атомов Mn в интервале 1175–
1300°С и концентрации электроактивных атомов
Mn в образцах, полученных после диффузии: N =
=  –  где  – растворимость марганца
при данной температуре диффузии,  – кон-
центрация электроактивных атомов марганца при
этой же температуре. Для компенсированных об-
разцов  = p0 – p1, для перекомпенсированных

образцов  = p0 + n + f1(E1) + f2(E2), где p0 – кон-
центрация дырок в исходном материале, p1 – кон-
центрация дырок в компенсированных образцах,
f1(E1) – степень заполнения первого энергетиче-
ского уровня марганца, f2(E2) – степень заполне-
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Рис. 5. Температурная зависимость концентрации
комплексов.
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ния второго энергетического уровня марганца.
Значения p0, p1, n, а также f1(E1), f2(E2) определены
при решении уравнения нейтральности с исполь-
зованием результатов измерения эффекта Холла
и значений энергетических уровней марганца в
кремнии (E1 = Ec – 0.27 эВ и E2 = Ec – 0.5 эВ) [15,
16]. Как видно из рис. 5, концентрация комплек-
сов с ростом температуры диффузии растет и при
1300°C достигает N ~ (3–4) × 1016 см–3, что сравнимо
с растворимостью Mn при этой температуре.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, полученный кремниевый ма-
териал содержит достаточно высокую (N ~ (3–4) ×
× 1016 см–3) концентрацию тетраэдрических ячеек
типа Si2OMn в решетке кремния, что представля-
ет большой научный и практический интерес.

Исследование путей повышения концентра-
ции подобных бинарных ячеек позволит создать
новый класс материалов на основе кремния для
оптоэлектронных и фотоэлектрических приборов.
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Модифицирование поверхности GaAs в парах серы с использованием различных методик, последу-
ющий отжиг и термическое оксидирование оказывают положительное влияние на свойства гетеро-
структур, заключающееся в связывании компонентов подложки и формировании пленок с равномер-
ной поверхностью без выраженных дефектов. Предложенные подходы позволяют простым методом
синтезировать на поверхности GaAs наноразмерные пленки с удельным сопротивлением от ~108 до
~1010 Ом см.
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ВВЕДЕНИЕ
Реализация максимальных характеристик

МДП–структур невозможна без качественных
диэлектрических и полупроводниковых пленок
оксидов нанометровой толщины с высокой сте-
пенью совершенства границ раздела и контроли-
руемыми параметрами структуры [1]. Желаемый
эффект обеспечивает введение в систему в процес-
се термооксидирования GaAs и InP кислородсо-
держащих хемостимуляторов роста и модификато-
ров состава и свойств пленок [2, 3]. Использование
сульфидов в качестве хемостимуляторов-модифи-
каторов способствует ускорению синтеза пленок
по сравнению с собственным оксидированием (ок-
сидирование GaAs на воздухе или в кислороде в от-
сутствие других веществ) и улучшению их электро-
физических характеристик [4]. Эффективна моди-
фикация серой для химической и электронной
пассивации поверхности [5, 6]. В [6] показано, что
при сульфидировании GaAs поверхностный уро-
вень Ферми изменяет свое положение, причем
скорость его движения в n-GaAs всегда суще-
ственно выше, чем в p-GaAs.

Сульфидная обработка в растворе с использо-
ванием (NH4)2Sx и Na2S эффективна для удаления
естественного оксида, уменьшения плотности по-

верхностных состояний и скорости поверхностной
рекомбинации [6–8]. Однако способы обработки
серой из жидкой фазы имеют низкую воспроиз-
водимость и чреваты загрязнением пленок тяже-
лыми металлами.

При адсорбции серы на GaAs с использовани-
ем твердотельного электрохимического источни-
ка Ag/AgI/Ag2S/Pt атомы серы, образующиеся при
электрохимическом разложении Ag2S, не форми-
руют S–S-связи на поверхностях GaAs [9, 10] в от-
личие от обработанных (NH4)2Sx, а образуют свя-
зи Ga–S и As–S. После отжига при 360°C в тече-
ние 10 мин в вакууме преобладают связи Ga–S,
что характерно и для образцов GaAs, обработан-
ных (NH4)2Sx [11]. При поверхностной пассива-
ции из газовой фазы эти проблемы будут устране-
ны, в то же время параметры процесса, такие как
парциальное давление газа, например H2S, и вре-
мя обработки, можно хорошо контролировать.

Рассмотренные в литературе подходы по обра-
ботке GaAs непосредственно в парах серы требу-
ют, как правило, достаточно сложных технологи-
ческих решений (наличие электрохимического
источника, воздействие лазером, создание вакуу-
ма и т.д. [12, 13]). Поэтому необходим поиск более

УДК 539.232:546.681:546.22:542.943
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технологичных вариантов модифицирования по-
верхности GaAs.

Цель данной работы – исследование воздей-
ствия предварительной обработки поверхности
монокристаллического GaAs парами серы на ско-
рость формирования и свойства термических ок-
сидных пленок.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Образцами служили двусторонне полирован-

ные пластины монокристаллического GaAs
(АГДЦ, легирован Zn, p-тип проводимости, (100);
концентрация носителей 8.9 × 1017 см–3), предвари-
тельно обработанные травителем состава H2SO4
(“х. ч.” ГОСТ-4204-77, 93.80%) : Н2О2 (ОСЧ ТУ 6-
02-570-750, 56%) : Н2О = 2 : 1 : 1 в течение 3 мин и
затем отмытые в дистиллированной воде. Пред-
метное стекло с закрепленным образцом GaAs
размещали над поверхностью технической серы
(ГОСТ 127.4-93) на расстоянии 20 мм, лицевой
стороной к потоку пара, в муфельной печи SNOL
при 100 и 170°С, время 60 мин. Использовали
3 варианта эксперимента.

1. Модифицирование поверхности GaAs пара-
ми серы проводили в режиме 170°С, 60 мин, а за-
тем образцы термически отжигали на воздухе
(360°С, 10 мин), поскольку в [5] установлено, что
отжиг при 360°С способствует закреплению на по-
верхности слоя серы за счет образования стабиль-
ных связей Ga–S. Далее образцы термически окси-
дировали в потоке кислорода при 530°С, 60 мин.

2. После обработки в парах серы отжиг, а затем
оксидирование проводили методом “сэндвича” с
образцами, обращенными лицевой обработанной
стороной друг к другу, позволяющим хотя бы ча-
стично предотвратить испарение серы с поверх-
ности GaAs [14].

3. Модифицирование поверхности GaAs пара-
ми серы проводили в кварцевых ампулах, куда по-
мещали навеску серы (0.6 мг), кварцевую крошку и
образцы (0.5 × 0.5 мм), после чего ампулы откачи-
вали до 2 × 10–5 мм рт. ст. и запаивали, аналогично
методике [15] для InSb. Режим осаждения серы и
термического отжига тот же. После отжига ампулы
закаливали водой и извлекали образцы, которые
затем термооксидировали при вышеуказанных
параметрах. Отжиг и термическое оксидирование
всех образцов вели в проточном кварцевом реак-
торе горизонтальной печи резистивного нагрева
(МТП-2М-50-500) в потоке кислорода с объемной
скоростью 30 л/ч (линейная скорость 10 см/мин) c
ПИД-регулятором ТРМ-10 (±1°С).

Для экспресс-контроля толщины выращен-
ных пленок использовали лазерный эллипсометр

(ЛЭ) ЛЭФ-754 (He/Ne-лазер с длиной волны
632.8 нм). Метод спектральной эллипсометрии
(СЭ, “Эллипс-1891”, статическая схема, диапазон
длин волн 250–1100 нм) выбран для подтвержде-
ния адекватности применения однослойной мо-
дели [16] или корректировки полученных мето-
дом ЛЭ результатов, интерпретацию спектров
проводили аналогично [16, 17].

Фазовый, химический и элементный составы
пленок определяли методами рентгенофазового
анализа (РФА, ДРОН-3, геометрия скользящего
пучка), инфракрасной спектроскопии (спектры
отражения, ИК-Фурье-спектрометр Vertex 70, ин-
тервал частот 400–4000 см–1) и локального рентге-
носпектрального микроанализа (ЛРСМА, растро-
вый электронный микроскоп JEOL JSM-6510LV с
приставкой энергодисперсионного анализа Bruker
AXS Microanalysis GmbH) соответственно.

Распределение элементов по толщине иссле-
довали методом оже-электронной спектроско-
пии (ОЭС, ЭСО-3 с анализатором DESA-100,
точность ±10%) с послойным травлением пленок
ионами аргона; морфологию поверхности образ-
цов – на сканирующем зондовом микроскопе
Solver P47 Pro корпорации NT-MDT (полукон-
тактный режим, кантилевер HA_NC Etalon).

Удельное сопротивление ρ (Ом см) рассчиты-
вали, используя результаты измерения электри-
ческого сопротивления сформированных пле-
нок, полученные на универсальном мультиметре
Agilent 344 10A. При расчетах учитывалась толщи-
на сформированной пленки и расстояние между
контактами (1 мм).

По величине удельного сопротивления судили
об образовании диэлектрических (ρ > 109 Ом см)
или полупроводниковых (10 Ом см < ρ < 109 Ом см)
пленок.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Для подтверждения осаждения серы на по-

верхность GaAs применяли СЭ и ЛРСМА. В слу-
чае СЭ изменение спектров эллипсометрических
параметров ψ и ∆, отражающееся в изменении
как формы самих спектров, так и величин указан-
ных параметров, свидетельствует о модифициро-
вании поверхности серой; рассчитанная по моде-
ли Коши толщина слоя серы увеличивается по
сравнению с таковой для химически обработан-
ной поверхности с 2 до 6 нм. По данным ЛРСМА,
модифицирование поверхности парами серы в
режиме 1, но без отжига приводит к неравномер-
ному ее осаждению, содержание колеблется от
0.34 до 6.89%. После термооксидирования таких
образцов без последующего отжига сера не обна-
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ружена, что подтверждает необходимость двух-
стадийной обработки образцов по методу 1.

Исследованием кинетики оксидирования
(рис. 1) методом ЛЭ установлен активный рост
оксидных пленок на протяжении всего процес-
са, без выхода кривых на плато, в целом толщины
сформированных пленок близки к таковым для
эталона (собственное оксидирование GaAs), раз-
личие составляет не более 15–20%. На начальном
этапе процесса кривые, соответствующие моди-
фицированному парами серы GaAs по методам 2
и 3, расположены выше кривых, соответствую-
щих методу 1 и эталону; интерпретацию этого
можно дать на основе данных ОЭС (см. ниже).
Для отожженных пленок отмечено хорошее сов-
падение спектров эллипсометрических парамет-
ров, разница между данными ЛЭ и СЭ составляет
10 нм. Пленки после термооксидирования явля-
ются слабопоглощающими в области длин волн
450–900 нм и хорошо описываются классической
моделью Коши [16, 17] с нормальным законом
дисперсии.

Метод ЛРСМА отличается локальностью в ла-
теральном направлении, что в нашем случае не
позволяет однозначно определить присутствие в
пленках серы ввиду малого ее количества по срав-
нению с компонентами подложки. Методом ОЭС,
позволяющим получить информацию о распреде-
лении компонентов в слоях на поверхности под-
ложки до оксидирования, т.е. после обработки
образцов серой, а также в пленках после оксиди-
рования таких образцов, для слоев, сформиро-

ванных по методу 1 без оксидирования (рис. 2а),
обнаружено наличие серы по всей глубине в ко-
личестве порядка 55 ат. %. В пленках, модифици-
рованных по методу 2, до оксидирования (рис. 2б)
также присутствует сера по всей глубине в коли-
честве порядка 30 ат. %. В методе 2 меньшее со-
держание серы может быть связано с увеличени-
ем содержания в плeнках мышьяка (возможно,
особенность методики позволяет уменьшить уход
мышьяка с поверхности); при этом рост количе-
ства одного компонента закономерно приводит к
уменьшению содержания остальных, т. к. расчет
ведется на общее содержание всех элементов.
Можно предположить, что модифицирование
поверхности GaAs парами серы приводит к обра-
зованию сульфидов галлия и мышьяка на внут-
ренней границе раздела пленка/полупроводник. В
свою очередь это ведет к предотвращению накоп-

Рис. 1. Кинетические кривые оксидирования при
530°С, 60 мин поверхности образцов GaAs: немоди-
фицированная поверхность (эталон) (1); поверх-
ность, модифицированная парами серы при 170°С,
60 мин (без последующего отжига) (2); по методу 1
(3); по методу 2 (подложка) (4); по методу 2 (крышка)
(5); по методу 3 (6).
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Рис. 2. Оже-профили распределения элементов в
приповерхностных слоях образцов GaAs, модифици-
рованных по методу 1 (а), 2 (б).
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ления недоокисленного As на внутренней границе
раздела за счет образования сульфидов мышьяка,
что, как будет показано далее, позитивно влияет на
диэлектрические свойства образующихся оксид-
ных пленок.

Однако оже-профили распределения компо-
нентов в пленках, синтезированных термоокси-
дированием по методу 1 модифицированного па-
рами серы GaAs (рис. 3а) и термооксидированием
методом “сэндвича” по методу 2 (рис. 3б), не по-
казывают наличия серы, что может свидетель-
ствовать о ее преимущественном окислении и
удалении с поверхности в газовую фазу в процес-
се роста пленки. Тем не менее, изначальное при-
сутствие серы на поверхности дает определенный
результат, что также будет показано далее.

Из рис. 3 следует, что в пленках, синтезиро-
ванных по методу 1, на внешней границе раздела
содержание компонентов подложки несколько

больше по сравнению с методом 2. Через 20 мин
после травления ионами аргона концентрация
кислорода остается достаточно высокой, поэтому
есть вероятность, что следы серы могли бы быть
обнаружены при более длительном травлении,
что позволяет сделать предположение о ее влия-
нии именно на внутреннюю границу раздела
пленка/полупроводник.

Одной из сложностей исследования нанораз-
мерных пленок методом РФА является определе-
ние их состава в случае нахождения фаз в нанокри-
сталлическом или аморфном состоянии, в этом
случае данные РФА малоинформативны. Для пле-
нок, синтезированных по методу 1, в интервале
11°–22° наблюдается гало. Установить, к каким
конкретно фазам оно относится, не представля-
ется возможным.

Согласно многочисленным данным [18, 19] и
нашим предыдущим результатам [2], Ga2O3 являет-
ся основным компонентом термических оксидных
пленок, независимо от природы хемостимуляторов
и модификаторов. В ИК-спектрах отражения об-
разцов можно выделить несколько максимумов,
отвечающих связям Ga–O (ν = 475, 770 см–1), обна-
ружены и связи S–O (ν = 1066 см–1), характеризу-
ющие частично окисленное состояние серы, без
образования сульфатных группировок [20].

Поверхность GaAs после модифицирования
серой в режиме 170°С, 10 мин относительно рав-
номерна, без явно выраженных дефектов, кри-
сталлиты на поверхности не различимы, имеются
небольшие включения (рис. 4а). Модифицирова-
ние по методу 1 приводит к возникновению зер-
нистой структуры на поверхности без ярко выра-
женных дефектов, наблюдается явная упорядо-
ченность в латеральном направлении (рис. 4б),
максимальный перепад высот рельефа составляет
43 нм. После термооксидирования в режиме
530°С, 60 мин модифицированного парами серы
по методу 1 GaAs (рис. 4в) на поверхности имеют-
ся включения округлой формы. Для оксидиро-
ванных образцов, модифицированных по методу 2
(рис. 5), морфология поверхности сходна с
предыдущей и с таковой для собственного окси-
дирования, где также имеются включения округ-
лой формы.

Удельное сопротивление пленок увеличивает-
ся для образцов, синтезированных по методу 1, в
сравнении с собственными оксидными пленками
на GaAs (2.4 × 1010 и 1 × 107 Ом см соответствен-
но). С ростом толщины пленки сопротивление
пропорционально возрастает. В случае пленок,
сформированных на поверхности GaAs методом 2,
имеет место увеличение удельного сопротивления
на порядок (2.4 × 107 и 6 × 108 Ом см соответственно

Рис. 3. Оже-профили распределения элементов в
приповерхностных слоях GaAs, модифицированных
по методу 1 (а), 2 (б), после термического оксидиро-
вания в режиме 530°С, 60 мин.
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Рис. 4. АСМ-изображения и профили поверхности GaAs после модифицирования парами серы при 170°С, 60 мин (а),
по методу 1 (б) и по методу 1 после термооксидирования в режиме 530°С, 60 мин (в) (размер области сканирования
2 × 2 и 5 × 5 мкм2).
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для пленок одинакового порядка толщины) по
сравнению с собственными оксидными пленками
(<1 × 107 Ом см). Удельное сопротивление макси-
мально для пленок, синтезированных по методу 1, и
составляет 2.4 × 1010 Ом см (диэлектрические
пленки), что, вообще говоря, является значитель-
ным достижением для пленок наноразмерного
диапазона толщины.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

На основании проведенных исследований
можно утверждать, что модифицирование пара-
ми серы поверхности GaAs с последующим от-
жигом, а затем термооксидированием приводит
к химическому связыванию компонентов под-
ложки с образованием сульфидов. Незначитель-
ное влияние такого модифицирования на темп
роста пленок (прирост толщины пленки по срав-
нению с собственным оксидированием), фор-
мируемых в процессе термооксидирования в
кислороде, по сравнению с собственным окси-
дированием GaAs обусловлено торможением
диффузии потоков компонентов подложки в
пленку из-за этого процесса. Воздействие серы на
предокислительном этапе приводит к формирова-
нию после термооксидирования диэлектриче-
ских пленок, тогда как в отсутствие серы пленки
обладают полупроводниковыми свойствами.
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Методом термического испарения в квазизамкнутом объеме выращены на слюде мусковит слои
CdSe, обладающие высокой фоточувствительностью (кратность фотоотклика 6.2 × 104) и характе-
ризующиеся предельно низкой концентрацией (9 × 1011 см–3) носителей заряда (электронов), что
представляет интерес для создания материалов для позиционно-чувствительных фотоприемников
на основе слоев CdSe. Установлено¸ что спектры катодолюминесценции при 78 К слоев селенида
кадмия, выращенных при 853 К, характеризуются единственной линией, отвечающей излучатель-
ной аннигиляции свободных А-экситонов. В спектрах слоев, выращенных при 833 К, присутствуют
линия свободных А-экситонов и линия их первого фононного повторения.
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минесценция, экситоны
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ВВЕДЕНИЕ
Фоточувствительные слои селенида кадмия в

последние годы привлекают внимание в связи с
созданием новых классов элементов твердотель-
ной оптоэлектроники, в частности, полупровод-
никовых позиционно-чувствительных фотопри-
емников (ППЧФ) [1–3].

Представляется перспективным выращивание
слоев CdSe для их применения в качестве свето-
приемной основы ППЧФ. Метод термического
испарения в квазизамкнутом объеме (КЗО) поз-
воляет выращивать на слюде ориентированные
слои CdSe [4, 5]. Выбор слюды мусковит в каче-
стве подложки определялся хорошей изученно-
стью при выращивании слоев CdSe [5], а также
возможностью получения слоев на большой
площади поверхности скола слюды с целью
практического использования в технике [5].
Температура выращивания слоев выбиралась
так, чтобы минимальными были температуры
испарения (640–660°С): высокие температуры
испарения приводят к загрязнению растущих
слоев. Кроме того, мы стремились выращивать
слои CdSe, обладающие высокой фоточувстви-

тельностью и низкой концентрацией носителей за-
ряда, пригодные для использования в качестве ма-
териалов для ППЧФ, при этом такие слои должны
были обладать экситонной люминесценцией.

Целью настоящей работы явилось выращива-
ние слоев CdSe на слюде мусковит в КЗО, опреде-
ление их электрофизических характеристик и ис-
следование спектров экситонной катодолюми-
несценции.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез селенида кадмия проводили двухзон-

ным методом в вакуумированных (р = 10–4 Па)
кварцевых ампулах. Для синтеза использовали кад-
мий марки Кд-000 и селен марки ОСЧ-22-4, пред-
варительно очищенные перегонкой в вакууме.

Кристаллы исходного селенида кадмия были
приведены к составу, отвечающему минимально-
му давлению pmin, сублимацией в динамическом
вакууме. Зона конденсации легколетучих селена
и кадмия была в хвостовой фракции, происходи-
ла очистка от избыточных кадмия, селена, а также
от других легколетучих примесей. При этом про-

УДК 535.215.1+535.376
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исходит очистка CdSe и от труднолетучих приме-
сей, таких как Fe, Co, Ni и др. (М). Соединения
MSe не летучи, при нагревании они не испаряют-
ся, а разлагаются с выделением Seпар и Mтв; труд-
нолетучие примеси накапливаются в остатке.

Слои CdSe выращивали методом термическо-
го испарения в КЗО на стандартной установке
УВН-МР-2 в вакууме (р ≤ 10–4 Па) при температу-
рах испарителя Tи = 933 и 913 К. Слои выращива-
ли на свежих сколах с ориентацией (001) слюды му-
сковита при температурах 703–853 К. В работе ис-
пользовалась слюда (мусковит), устойчивая при
нагревании до 863 К (в соответствии с приложен-
ными техническими характеристиками). Предва-
рительно мы установили, что эти образцы муско-
вита не разлагаются при нагревании в вакууме при
температуре 855 ± 0.5 К в течение 25 мин (время
выращивания слоев). При выращивании слоев
температуры испарения составляли 913 и 933 К.
Контроль, стабилизацию и управление темпера-
турными режимами выращивания слоев в КЗО
проводили с помощью разработанной нами уста-
новки [6]. Точность установления температурно-
го режима составляла ±0.5 К. Оптимальное время
роста слоев составляло 20–25 мин. Следует отме-
тить, что и при росте слоев CdSe происходила
очистка как от легколетучих, так и от труднолету-
чих примесей.

Микрофотографии поверхности слоев получа-
ли с помощью микроскопа МИИ-4 [7].

Толщину слоев определяли с помощью микро-
интерферометра Линника.

Фазовый состав и состояние поверхности сло-
ев исследовали методом рентгенофазового ана-
лиза (РФА), съемку проводили на дифрактометре
ДРОН-4 (излучение CuKα); при обработке ди-
фрактограмм использовали комплекс программ-
ного обеспечения WinXPOW. Во избежание реги-
страции дифракционных линий от подложки
слои CdSe предварительно отделяли от слюды,
без их разрушения. Для получения данных о фа-
зовом составе проводили РФА порошков, полу-
ченных растиранием выращенных слоев СdSe.

Для определения удельного электросопротив-
ления, концентрации и подвижности носителей
заряда слоев CdSe использовали видоизменен-
ный четырехзондовый метод Ван-дер-Пау [8].
Концентрацию, подвижность и знак носителей
заряда в слоях CdSe определяли на основании из-
мерений коэффициента Холла. Холловское на-
пряжение образцов измеряли при температуре
300 К и индукции магнитного поля 0.96 Тл. О ти-
пе проводимости судили по знаку холловского
напряжения.

Погрешности в измерении удельного электро-
сопротивления, коэффициента Холла при рабо-
чем токе 1 мкА составляли не более 10%. При
этом точность измерения величины тока, прохо-
дящего через полупроводниковый слой, состав-
ляла ±0.1 мкА. Точность измерения напряжения

на центральных зондах измерительной головки
находилась в пределах ±1 мкВ.

При измерении кратности фотоотклика ис-
точником излучения служила фотометрирован-
ная вольфрамовая лампа накаливания мощно-
стью 400 Вт.

Спектры катодолюминесценции (КЛ) снима-
ли при 78 К. Возбуждение люминесценции прово-
дили импульсным электронным пучком с энергией
40 кэВ. Спектры КЛ регистрировали монохромато-
ром ДФС-13.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Выращивание слоев CdSe. Все выращенные

слои селенида кадмия имели структуру вюртци-
та (стабильная модификация CdSe). Площадь
поверхности слоев CdSe составляла ~3 см2. Тол-
щина текстурированных слоев была в пределах
6–50 мкм.

Для анализа результатов использовали пара-
метр γ = (Tи – Tп)/Tи (Tи – температура испаре-
ния, Tп – температура подложки) (рис. 1).

На поверхности слоев селенида кадмия, вы-
ращенных при 743 К (температура испарения
913 К), наблюдались шестиугольные зерна с ли-
нейными размерами 180 мкм (рис. 2); эти слои тек-

Рис. 1. Области роста слоев с единственной текстурой
(0001) (1), слоев с двумя текстурами (2) и поликри-
сталлических (3) слоев CdSe на слюде; цифры – зна-
чения коэффициента γ.
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Рис. 2. Микрофотография поверхности слоев CdSe,
выращенных на слюде при температурах подложки
Tп = 763 К и испарителя Tи = 913 K.

60 мкм
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стурированы – на дифактограмме образца име-
лись только линии  

Дальнейшее увеличение температуры подлож-
ки в пределах 793–833 K при температуре испаре-
ния 933 К приводит к увеличению размеров ше-
стиугольников до 400 мкм. При повышении тем-
пературы подложки до 853 K (Tи = 933 K) и
уменьшении γ до 0.08 размеры шестиугольников
достигали 600 мкм; выращенные слои имели
единственную текстуру (0001): на дифрактограм-
ме слоев наблюдалась единственная линия 0002
(рис. 3).

Слои, выращенные при Tи = 933 К и Tп = 833 К
(γ = 0.10), были текстурированными с преоблада-
нием текстуры  при незначительном коли-
честве текстуры 

При температуре испарения 913 К в случае γ =
= 0.16 и 0.18 вырастили слои с наложением двух
текстур, а при γ = 0.21–0.23 – поликристалличе-
ские слои селенида кадмия.

Электрофизические характеристики слоев CdSe
и их зависимость от температур подложки и испари-
теля. Все выращенные слои CdSe были n-типа про-
водимости. Темновое удельное электросопротив-
ление ρт слоев CdSe/слюда, выращенных при тем-
пературе испарения 933 K, резко увеличивается с
повышением температуры подложки (рис. 4, кри-
вая 2).

Слои CdSe обладают высокой чувствительно-
стью к интегральному свету (рис. 5, кривая 2).
При 300 К и освещенности 200 лк кратность фо-
тоотклика составила 6.2 × 104 для слоев, выра-
щенных при температуре подложки 853 К и тем-
пературе испарения 933 К.

На рис. 6 приведены зависимости концентра-
ции носителей заряда (электронов) (кривые 1) и
подвижности носителей заряда (кривые 2) слоев
CdSe от температуры подложки. При высокотемпе-
ратурном режиме роста (Tи = 933 К, Tп = 853 K) кон-

10 13, 10 15.

( )10 13
( )10 15 .

Рис. 3. Дифрактограмма слоев CdSe, выращенных на
слюде при Tп = 853 К и Tи = 933 K.
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Рис. 4. Зависимости удельного темнового электросопро-
тивления ρт (при 300 К) слоев CdSe от температуры под-
ложки при температурах испарения 913 (1), 933 К (2).
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Рис. 6. Зависимости концентрации электронов (1) и
подвижности электронов (2) в слоях CdSe от темпера-
туры подложки при температурах испарения 913 К
(Тп = 700–770 К) и 933 К (Тп = 790–853 К).
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Рис. 5. Зависимости кратности фотоотклика слоев
CdSe от температуры подложки при температурах ис-
парения 913 (1), 933 К (2).

840800760720

Кр

40 000

60 000

20 000

1

2

Тп, К



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 7  2021

СПЕКТРЫ ЭКСИТОННОЙ ЛЮМИНЕСЦЕНЦИИ 703

Рис. 7. Спектры экситонной люминесценции (78 К) слоев CdSe с единственной текстурой (0001) (а) и слоев с двумя
текстурами, выращенных при температуре испарения 933 К и температурах подложки 833 (б) и 813 К (в).
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центрация носителей заряда составила 9 × 1011 см–3.
Такие предельно низкие значения концентрации
носителей заряда свидетельствуют о высокой чи-
стоте слоев CdSe, достигаемой при очистке от не-
контролируемых примесей в процессе выращива-

ния слоев, а также о приближении состава слоев к
стехиометрическому.

Спектры экситонной люминесценции выращен-
ных слоев CdSe. Экситонная люминесценция
проявлялась при энергиях 1.810–1.797 эВ. В спек-
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тре КЛ (78 К) слоев CdSe, выращенных при Tи =
= 933 К, Tп = 853 K (γ = 0.08), присутствует только
одна линия (при записи спектров в области длин
волн от 670 до 1250 нм) – линия свободного А-эк-
ситона (рис. 7а). Присутствие в спектре КЛ един-
ственной линии, отвечающей аннигиляции сво-
бодного А-экситона, свидетельствует о высокой
чистоте слоев, при этом состав слоев CdSe близок
к стехиометрическому.

Линия XA (ЕА = 1.810 эВ) относится к люминес-
ценции, вызванной бесфононной аннигиляцией
свободного А-экситона в основном состоянии с
главным квантовым числом n, равным 1 [9]. Ли-
ния ХА имела характерную полуширину 0.012 эВ, а
рассчитанная энергия связи Ех свободного А-эк-
ситона в основном состоянии равнялась 0.016 эВ,
что соответствует данным [9]. Селенид кадмия
является прямозонным полупроводником, в этом
случае ширина запрещенной зоны Eg рассчитыва-
ется по формуле ЕА = Eg – Ех [9] (ЕА = 1.810 эВ).
При 78 К для слоев селенида кадмия Eg = 1.826 эВ.

В спектрах других текстурированных слоев се-
ленида кадмия, выращенных при температуре ис-
парения 933 К, также проявляется экситонная
люминесценция. Так, наблюдается линия сво-
бодного А-экситона 1.810 эВ с небольшой интен-
сивностью для текстурированных слоев, выра-
щенных при температуре подложки 833 К (Tи = 933,
γ = 0.10) (рис. 7б). Для текстурированных слоев,
выращенных при температуре подложки 813 К (Tи =
= 933, γ = 0.13), в спектре отсутствует линия сво-
бодного А-экситона (рис. 7в); при этом в спектрах
на рис. 7б, 7в проявляется интенсивная полоса
1.797 эВ. Положение пика полосы 1.797 эВ соот-
ветствует первому LO-фононному повторению
свободного А-экситона: XA-1LO [9]. Полоса 1.797 эВ
широкая по сравнению с линией свободного эк-
ситона (рис. 7а). Дело в том, что на линию XA-1LO
(1.797 эВ) накладывается линия экситона, свя-
занного на донорных центрах – на вакансии селе-
на VSe и межузельном кадмии Cdi, – это собствен-
ные дефекты селенида кадмия. Линия экситона,
связанного на донорах, в спектре характеризуется
пиком 1.7995 эВ [10]; вероятно, она входит в ос-
новную полосу XA-1LO (1.797 эВ). Таким образом,
большая полуширина полосы 1.797 эВ (рис. 7)
свидетельствует о существовании линии связан-
ного экситона и о наличии донорных центров
(VSe, Cdi) в кристаллах селенида кадмия, имею-
щихся в текстурированных слоях, выращенных
при температуре испарения 933 К и температурах
подложки 813 и 833 К.

Для слоев селенида кадмия, выращенных при
температуре испарения 913 К, экситонная люми-
несценция не проявляется. В спектрах таких сло-
ев имеются полосы в области 1.67–1.72 эВ, типич-
ные для спектров нелегированного поликристал-
лического порошкообразного селенида кадмия.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом термического испарения в КЗО вы-

ращены на слюде мусковит текстурированные
слои CdSe.

Установлено, что спектры КЛ при 78 К слоев
селенида кадмия, выращенных на слюде при тем-
пературах испарения 933 К и подложки 853 К, ха-
рактеризуются единственной линией, отвечаю-
щей излучательной аннигиляции свободных
А-экситонов. Слои, выращенные при 833 К, ха-
рактеризуются линиями свободных А-экситонов
и их первым фононным повторением.

Показано, что слои CdSe, выращенные при
температуре подложки 853 К (температура испа-
рения 933 К), обладают высокой фоточувствитель-
ностью (кратность фотоотклика 6.2 × 104) и пре-
дельно низкой концентрацией носителей заряда 9 ×
× 1011 см–3, что представляет интерес для создания
на их основе материалов для ППЧФ.
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Разработаны способы синтеза порошка антимонида цинка с использованием методов быстрого
охлаждения расплава: спиннингования и охлаждения расплава в жидкости. Исследованы элемент-
ный и фазовый составы, а также морфология поверхности горячепрессованных образцов β-Zn4Sb3,
нелегированных и легированных 3 мас. % In, методами растровой электронной микроскопии, рент-
геновской дифракции и оптической микроскопии. Измерены коэффициент Зеебека, электропро-
водность и теплопроводность в интервале 300–700 К. При легировании индием решеточная состав-
ляющая теплопроводности уменьшилась в 1.5 раза. При 600 К термоэлектрическая добротность не-
легированного образца (ZT = 0.8) в два раза меньше, чем легированного (ZT = 1.5). Оценено
изменение коэффициента Зеебека и электропроводности образцов при термоциклировании в ин-
тервале 300–700 К.
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ВВЕДЕНИЕ
Структура и свойства антимонида цинка по-

дробно изучены академиком А.Ф. Иоффе в нача-
ле XX века, а с середины XX века он стал активно
применяться в серийном производстве термо-
электрических генераторов [1]. В дальнейшем
для р-ветвей термоэлектрических устройств с
температурой горячих спаев 300–800 К стали
использовать материалы на основе теллурида
висмута и теллурида свинца с более высокой тер-
моэлектрической добротностью ZT, где Z = α2σ/κ
(α – коэффициент Зеебека, σ и κ – удельные
электропроводность и теплопроводность), T –
температура. В последние годы вновь началось
интенсивное исследование материалов на основе
антимонида цинка, что обусловлено более низкой
стоимостью и меньшей токсичностью сурьмы и
цинка по сравнению с теллуром и свинцом, а так-
же возможностью увеличения термоэлектриче-
ской добротности посредством структурного разу-
порядочения сплава β-Zn4Sb3 и его легирования.
Но при этом сохраняется проблема получения
однофазного материала со стабильными термо-

электрическими свойствами при термоциклиро-
вании в диапазоне температур 300–700 К.

В системе Zn–Sb в области концентраций от
50 до 60 ат. % Zn образуется ряд соединений:
ZnSb, Zn4Sb3, Zn3Sb2, причем два последних пре-
терпевают несколько полиморфных превраще-
ний [2] (рис. 1). Соединение Zn4Sb3 плавится кон-
груэнтно при температуре 836 К и имеет три фазо-
вых перехода. Модификация β-Zn4Sb3 существует
в температурном интервале 263–766 К, выше
766 К образуется γ-модификация, которая при
нагревании распадается на ZnSb и Zn, ниже 263 К
образуются α- и α'-модификации [3].

Определено, что β-модификация имеет ром-
боэдрическую кристаллическую решетку, пр. гр.
R3c. Структуру можно изобразить в виде октаэдров
из атомов цинка, внутри которых располагаются
атомы сурьмы, связанные с атомами цинка и не
связанные между собой. В работах [4–6] состав
β-Zn4Sb3 представляют как Zn3.6Sb3 или Zn11.9Sb10.
Материал β-Zn4Sb3 имеет дырочный тип проводи-
мости и обладает низкой решеточной теплопро-
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водностью вследствие структурного разупорядо-
чения. Основной механизм рассеяния фононов
происходит за счет их взаимодействия со стати-
стически расположенными атомами цинка, име-
ющими большие амплитуды тепловых колебаний
[6]. Высокие показатели термоэлектрической доб-
ротности ZT = 1.3 при 650 К горячепрессованных
образцов β-Zn4Sb3 были получены в работе [7].
Установлено, что антимонид цинка содержит при-
месь кислородсодержащих фаз, и от их содержа-
ния зависит термоэлектрическая добротность ма-
териала. Большое количество работ посвящено ис-
следованию влияния легирующих добавок на
термоэлектрические свойства антимонида цинка.
Так, антимонид цинка, полученный искровым
плазменным спеканием (ИПС) и легированный
индием, имел ZT ≈ 1.47 при 720 К и стабильные

термоэлектрические характеристики при термо-
циклировании от 300 до 723 К [8].

Цель работы – разработка двух способов полу-
чения порошков антимонида цинка быстрым
охлаждением расплава: спиннингованием и охла-
ждением расплава в жидкости. При этих способах
скорость охлаждения расплава может достигать
105–106 К/с [9]. Тогда при кристаллизации матери-
ала возможно получение фазы необходимой моди-
фикации (β-Zn4Sb3). Большое переохлаждение
расплава и интенсивный отвод тепла от фронта
кристаллизации подавляют ликвацию, что обу-
славливает высокую химическую однородность и
стабильность термоэлектрических параметров ма-
териала. Эти методы были применены нами для
получения мелкокристаллических материалов на
основе халькогенидов висмута и сурьмы [9] и тел-
лурида свинца [10].

Рис. 1. Диаграмма состояния системы Zn–Sb в интервале составов 30–55 ат. % Sb по данным работы [2].
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Исходными компонентами для приготовления

сплавов служили: цинк (“ч. д. а.”, содержание
цинка 99.9%), сурьма (Су 0, содержание сурьмы
99.6% для спиннингования расплава и 99.996%
для кристаллизации расплава в жидкости), а так-
же легирующая примесь – индий марки Ин-00,
которую добавляли в количестве 3 мас. %.

Получение слитков для спиннингования про-
водили в режиме ступенчатого нагрева сплавле-
нием исходных компонентов в кварцевом стака-
не, вставленном в графитовый тигель, в печах
синтеза под давлением инертного газа (аргон).
Графитовый тигель закрывали крышкой, откачи-
вали и заполняли инертным газом до 18 атм. На
первой ступени температуру поднимали до 1073 К
и включали мотор реверсивного вращения тигля.
Затем температуру увеличивали до 1173 К и вы-
держивали в течение 10 мин. На заключительном
этапе температуру снижали, при этом давление
инертного газа увеличивалось до 50–60 атм. Вре-
мя синтеза – от 1.5 до 2 ч.

Синтезированный и сбрикетированный сплав
в виде кусочков размерами не более 20 мм загру-

жали в графитовый тигель с соплом и расплавля-
ли в ВЧ-нагревателе, обеспечивающем высокую
скорость нагрева, равномерное перемешивание
расплава и его перегрев на 250–300 К выше тем-
пературы плавления. В камерах создавали давле-
ние инертного газа 1.5–1.7 атм. Расплав, нагре-
тый до ∼1300 К, выливали в виде струи диаметром
0.8–1.2 мм на поверхность вращающегося кри-
сталлизатора, выполненного из меди в виде усе-
ченного конуса с никелированной зеркальной
поверхностью. Для данного материала скорость
вращения кристаллизатора составляла 4500–
5000 об./мин. Затвердевший материал под дей-
ствием центробежных сил отрывается от зеркаль-
ной поверхности в виде чешуек и сфер и попадает
в накопительный отсек. В процессе, протекаю-
щем в течение 1 ч, образуется до 0.5 кг разных ча-
стиц: крупных, размерами в сотни микрометров,
и мелких до 1 мкм, в основном имеющих форму
ограненных осколков. Сферические частицы от-
деляли через сепаратор и подвергали переплавке.
РЭМ-изображения некоторых частиц представ-
лены на рис. 2.

Рис. 2. РЭМ-изображение частиц, полученных спиннингованием расплава.

500 мкм
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Второй способ (закалка расплава в жидкости)
был реализован на индукционной литьевой уста-
новке Indutherm GU500-micro. Исходные компо-
ненты – цинк, индий и сурьму – загружали в гра-
фитовый тигель непосредственно перед проведе-
нием процесса кристаллизации расплава. Загрузку
расплавляли высокочастотным индукционным на-
гревом в атмосфере азота в течение 2 мин, расплав
сливали в бункер с водой, имеющей комнатную
температуру.

Полученные порошки засыпали в графитовую
пресс-форму диаметром 60 мм и брикетировали
при комнатной температуре и удельном давлении
15–20 атм с выдержкой 5–10 с. Горячее прессова-
ние брикетов проводили в вакуумированной ка-
мере при ступенчатом нагреве и постепенном
увеличении давления до 25 МПа при температуре
763–773 К с выдержкой 5 мин.

Образцы размером 10 × 10 × 20 мм вырезали на
алмазно-отрезных станках с внутренней режущей
кромкой. Внешний вид слитка и образца антимо-
нида цинка показан на рис. 3. Морфологию по-
верхности образцов изучали на металлографиче-
ском оптическом микроскопе Polivar-Met-66 после
травления шлифов в растворе H2O : НNO3 = 1 : 1 и
в растворе H2O2 : НNO3 = 1 : 1 в течение 5–10 с. На
растровом электронном микроскопе LEO 1420 ис-
следовали фрактограммы сколов образцов, мик-
роструктуру и элементный состав в различных
участках зерен. Фазовый состав измельченных
образцов определяли на рентгеновском дифрак-
тометре ДРОН-4.

Коэффициент Зеебека (α), электропровод-
ность (σ), теплопроводность (κ) образцов изме-
ряли при комнатной температуре по стандартным
методикам. Электронную составляющую тепло-
проводности рассчитывали как κэл = LσT, где L –
число Лоренца; решеточную как κреш = κобщ – κэл.
Температурную зависимость теплопроводности в
интервале 300–500 К для некоторых образцов из-

меряли методом ксеноновой вспышки. Измере-
ны также зависимости α(Т) и σ(Т) в интервале
300–700 К. Оценена термоэлектрическая доброт-
ность ZT полученных материалов. Проведено
термоциклирование этих образцов с одновремен-
ным измерением α(Т) и σ(Т) в указанном выше
интервале температур.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Исследованы элементный и фазовый составы,

параметры решетки, морфология поверхности и
термоэлектрические свойства образцов β-Zn4Sb3,
полученных горячим вакуумным прессованием
порошка, приготовленного спиннингованием
расплава, а также образцов β-Zn4Sb3, легирован-
ных 3 мас. % In, из порошка, полученного охла-
ждением расплава в воде.

На рис. 4 приведены результаты исследования
состава в разных участках зерен на шлифах образ-
цов. По ним можно судить о характере распределе-
ния компонентов по сечению образцов. В горяче-
прессованных образцах, полученных из порошка,
приготовленного спиннингованием расплава (1), и
из порошка, полученного охлаждением расплава в
воде (2), распределение компонентов по зернам
представлено в табл. 1. Разброс значений по со-
держанию компонентов не превышает 4%. Со-
держание индия в образце 2 одинаковое в разных
областях зерен и составляет 3.1 ± 0.13 мас. %.

Образцы, спрессованные из порошка, полу-
ченного охлаждением расплава в воде (1) и спин-
нингованием расплава (2), имеют структуру, ха-
рактерную для ромбоэдрической решетки
β-Zn4Sb3 (пр. гр. R3c). На дифрактограмме образ-
ца 2 обнаружены дополнительные брэгговские
пики, указывающие на наличие небольшого ко-
личества Zn (рис. 5).

Исследование на оптическом микроскопе по-
лированных поверхностей образцов 1 и 2 после их

Рис. 3. Слиток (а) и образец (б) антимонида цинка.

(б)(a)
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Рис. 4. РЭМ-изображения (а, в) и типичные спектры с поверхностей образцов (б, г), спрессованных из порошков, по-
лученных спиннингованием расплава (а, б) (образец 1) и охлаждением расплава в воде (в, г) (образец 2).
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Рис. 5. Дифрактограмма образца 2, полученного горячим прессованием порошка, приготовленного охлаждением рас-
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Таблица 1. Элементный состав образцов по данным микрорентгеноспектрального анализа (см. рис. 4)

Образец
Исследуемые области Содержание, мас. %

№ площадь, мкм Zn Sb In

1

1 34 × 25 38.92 61.08
2 15 × 12 37.65 62.35
3 1–3 39.59 60.41
4 1–3 38.44 61.56
5 1–3 36.64 63.36

Среднее 38.12 ± 1.5 61.89 ± 1.5

2

6 34 × 25 37.04 59.85 3.12
7 15 × 12 36.86 59.91 3.23
8 1–3 36.81 60.18 3.02
9 1–3 36.88 60.14 2.98

10 1–3 37.71 59.23 3.06
Среднее 37.26 ± 0.45 59.71 ± 0.48 3.1 ± 0.13

Таблица 2. Термоэлектрические свойства образцов антимонида цинка при комнатной температуре

Образец α, мкВ/К σ, См/см κобщ, 10–3 Вт/(см К) κреш, 10–3 Вт/(см К) ZT

1 113 776 11.0 6.4 0.28
2 111 443 7.10 4.47 0.25
3 [7] 113 500 9.0 6.5 0.29
4 [9] 107 620 7.90 4.41 0.30

Рис. 6. Морфология поверхности образцов, спрессованных из порошков, полученных спиннингованием расплава
(а, б) (образец 1), охлаждением расплава в воде (в, г) (образец 2).

(б)20 мкм 10 мкм

10 мкм20 мкм(в) (г)

(a)
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травления выявило границы зерен размером до
нескольких десятков микрометров (рис. 6). РЭМ-
изображения зерен представлены на рис. 7а, 7б.
Зерна состоят из наноразмерных частиц порядка
сотен нанометров. Фрактограммы сколов, полу-
ченные на растровом электронном микроскопе,
приведены на рис. 7в, 7г. Видны плоскости спай-
ности, характерные для ромбоэдрической струк-
туры.

В табл. 2 приведены коэффициент Зеебека α,
электропроводность σ, теплопроводность общая
κобщ и решеточная κреш, коэффициент термо-
электрической добротности ZТ при комнатной
температуре. Исследованные образцы имели α ~
~ 110 мкВ/К. Согласно данным [11], полученным
для нелегированного материала β-Zn4Sb3 (Zn13Sb10),
образцы с таким коэффициентом Зеебека имеют
холловскую концентрацию носителей тока p = 8.3 ×
× 1019 см–3, подвижность μр = 29 см2/(В с), эффек-
тивную массу плотности состояния m* = 0.979 m0.
По данным [7, 12], оптическая ширина запре-

щенной зоны β-Zn4Sb3 составляет 1.2 эВ, реше-
точная составляющая теплопроводности κреш =
= 6.5 × 10–3 Вт/(см К). Для образца 1 получена
κреш ~ 6.4 × 10–3 Вт/(см К) (табл. 2), что объясняют
структурным разупорядочением, так как ~20%
атомов Zn, расположенных в трех различных
междоузлиях, создают локальные искажения ре-
шетки и очень подвижны [13]. Согласно работе
[14], в Zn4Sb3 присутствуют включения Zn в виде
наноразмерных частиц диаметром около 10 нм в
количестве порядка 1% от объема материала, ко-
торые рассеивают средние и длинноволновые
фононы. В табл. 2 приведены также литературные
данные о термоэлектрических свойствах образ-
цов β-Zn4Sb3, а именно: нелегированного, полу-
ченного горячим прессованием (образец 3 [7]), и
легированного индием, полученного ИПС (обра-
зец 4 [9]). Легирование индием позволяет почти в
полтора раза уменьшить κреш образцов, хотя тер-
моэлектрическая добротность всех образцов при
комнатной температуре ZT ~ 0.3.

Рис. 7. РЭМ-изображения поверхности (а, б) и сколов (в, г) образцов, спрессованных из порошков, полученных спин-
нингованием расплава (а, в) (образец 1), охлаждением расплава в воде (б, г) (образец 2).
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Температурные зависимости термоэлектриче-
ских свойств образцов β-Zn4Sb3, нелегированно-
го и легированного In (1 и 2, табл. 2) в интервале
300–700 К представлены на рис. 8. С увеличением
температуры коэффициент Зеебека возрастает,
электропроводность и теплопроводность умень-
шаются. Теплопроводность решетки оценивалась
как κреш ~ Т–0.4. Для образца β-Zn4Sb3, спрессован-
ного из порошка, полученного спиннингованием
расплава, термоэлектрическая добротность ZT =
= 0.8 при 600 К. При этой же температуре для об-
разца β-Zn4Sb3, легированного индием, где ис-
пользовали гранулы, полученные охлаждением
расплава в жидкости, ZT = 1.5.

Чтобы оценить стабильность воспроизведения
термоэлектрических свойств полученных мате-

риалов при термоциклической нагрузке, были
проведены 4 термоцикла для образца 1 и 14 тер-
моциклов для образца 2. Как видно из рис. 9, для
образца 2 в начале термоциклирования наблюда-
ется небольшое увеличение коэффициента Зее-
бека и уменьшение электропроводности (в пре-
делах 10%). Начиная с третьего цикла для неле-
гированного образца и с пятого для образца,
легированного индием, изменений электрофи-
зических параметров не происходит, что свиде-
тельствует о возможности использования этих
материалов в термоэлектрических генераторах.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методами быстрого охлаждения расплава
(спиннингованием и охлаждением расплава в во-

Рис. 8. Температурные зависимости в интервале 300–700 К коэффициента Зеебека (а), электропроводности (б), об-
щей (в) и решеточной (г) теплопроводности, коэффициента термоэлектрической добротности ZT (д) для β-Zn4Sb3 –
образцов 1, 2 (табл. 2).
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ду) определены условия получения образцов
β-Zn4Sb3, нелегированного и легированного ин-
дием. Разброс значений по содержанию компо-
нентов в разных участках образцов не превыша-
ет 4%. Образцы состоят из зерен в несколько де-
сятков микрометров, имеющих субмикронную

структуру. При легировании индием теплопро-
водность решетки уменьшается в 1.5 раза. Элек-
тропроводность и коэффициент Зеебека при
термоциклировании в интервале 300–700 К не
изменяются после третьего цикла для нелегиро-
ванного образца и после пятого – для образца,

Рис. 9. Температурные зависимости электропроводности (а) и коэффициента Зеебека (б) β-Zn4Sb3 в зависимости от
количества термоциклов.
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легированного индием. При 600 К термоэлек-
трическая добротность нелегированного образ-
ца ZТ = 0.8, легированного – 1.5.
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Изучено структурообразование продуктов горения в системе Ti–Al при взаимодействии с угле-
родными волокнами в режиме самораспространяющегося высокотемпературного синтеза. Про-
дукты горения исследованы методами сканирующей электронной микроскопии с локальным
рентгеноспектральным анализом с использованием энергодисперсионного детектора и рентгено-
фазового анализа. Результаты исследования показывают, что на поверхности графитовых воло-
кон формируется тонкий слой карбидной фазы TiC (~200–300 нм), покрытый слоем нанолами-
натных зерен МАХ-фазы Ti3AlC2. Результаты работы могут быть полезны при создании компози-
ционных материалов на основе алюминидов титана с углеродными волокнами, покрытыми
карбидом титана.
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ВВЕДЕНИЕ
Интерметаллиды на основе Ti–Al широко ис-

пользуются как конструкционные материалы.
Важной материаловедческой задачей является по-
вышение их эксплуатационных свойств, что осу-
ществляют при помощи легирования различными
элементами. Использование углерода в виде гра-
фита, сажи или углеродных волокон позволяет сде-
лать процесс легирования более управляемым. С
этой точки зрения смачивание и возможное взаи-
модействие углерода с расплавами металлов пред-
ставляет большой интерес в материаловедении ме-
таллургических процессов [1].

Смачивание, морфология и возможное хими-
ческое взаимодействие играют важную роль в
способности углерода влиять на физические и хи-
мические свойства сплавов [2]. Даже небольшое
количество углерода (графита, сажи, углеродных
трубок и волокон) влияет на свойства сплавов.
Применение механоактивации для введения в
алюминиевую матрицу углеродных компонентов
(графита, углеродных нанотрубок, фуллеренов)
позволяет добиться равномерности их распреде-
ления в объеме матричного материала [3–7]. Среди
композиционных материалов, способных работать

в условиях повышенных температур и нагрузок,
перспективны титано-алюминиевые сплавы [8].
Так, например, интерметаллидный сплав на осно-
ве системы Al–Ti–C имеет весьма широкий
спектр применения в производстве металло-мат-
ричных композитов на основе Al/C, в которых
алюминий армирован углеродными волокнами
или графитовыми частицами. В [9, 10] описаны
различные химические состояния в системе Al–
Ti–C, указана возможность формирования от-
дельных областей, состоящих из металлов, интер-
металлидных соединений и карбидов.

Одним из методов получения интерметалли-
дов и покрытий на их основе, в том числе в систе-
ме Ti–Al, является самораспространяющийся
высокотемпературный синтез (СВС) [11, 12]. Осо-
бенности структурообразования в системе Ti–Al
с малым содержанием графита (4 мас. %) в про-
цессе СВС изучены в [13]. Установлено, что на
поверхности частиц графита формируется тон-
кий слой карбидной фазы TiC (~500 нм), на кото-
ром начинается рост МАХ-фазы Ti2AlC, имею-
щей ламинатную структуру. При создании мате-
риалов и покрытий на основе углеродсодержащих

УДК 536.74+621.763
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фаз особое внимание уделяется процессам струк-
туро- и фазообразования.

Целью настоящей работы является исследова-
ние особенностей высокотемпературного взаи-
модействия углеродных волокон с расплавом Ti–
Al в процессе СВС.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В работе использовали углеродные волокна
(Quorum Technologies Ltd.) [14] диметром 10–
15 мкм, порошки Al (марка АСД-1) и титана
(марка ПТОМ). Готовили реакционные смеси
состава (мас. %): 60.8 Ti, 34.2 Al, 5 С. Исходные
порошки смешивали вручную в ступке. В процес-
се перемешивания углеродные волокна разруша-

лись до фрагментов длиной 100–200 мкм. При
помощи гидравлического пресса из смесей реак-
ционных порошков прессовали образцы в форме
цилиндров диаметром 3 и высотой 1–2 мм. Прес-
сованные образцы помещали в тигель из BN и
устанавливали в вакуумную камеру на нагрева-
тельный графитовый столик с контролируемым
нагревом до температуры 800°C. Эксперименты
проводили в вакууме 2 × 10–3 Па. После высоко-
температурной термообработки образцы остава-
лись в вакуумной камере до полного остывания.

Микроструктуру и элементный состав изучали
на сканирующем электронном микроскопе высо-
кого разрешения ULTRA plus (Carl Zeiss) c систе-
мой микроанализа INCA 350 (Oxford Instruments).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

По результатам предварительного термодина-
мического анализа по программе Thermo [15]
(табл. 1), можно сделать вывод, что в результате
реакции в смеси Ti + Al + 5 мас. % C в зависимо-
сти от начальной температуры tнач конечный про-
дукт горения состоит из фаз TiAl, TiC, Al и Ti. Рас-
четная адиабатическая температура горения на-
ходится в интервале 1460–1510°С, что выше
температуры горения в смеси Ti + Al и ниже, чем
в смеси Ti + C (табл. 1) [12, 16].

После нагрева в печи до температуры 690–
700°С наблюдалось объемное самовоспламене-
ние смеси. Реакция горения протекала в харак-
терном для СВС режиме теплового взрыва одно-
временно во всем объеме образца. Синтезирован-
ный образец имел высокую пористость – до 45%.
Результаты рентгенофазового анализа (рис. 1) по-
казали, что синтезированный продукт преимуще-

Таблица 1. Термодинамический расчет по программе Thermo

Примечание. L – жидкое, S – твердое состояние.

Смесь
tад, °С Состав, мас. % tад, °С Состав, мас. %

tнач = 25°C tнач = 700°C

Ti + Al + C (5 мас. %) 1460 Al (L) 15.1
TiAl (S) 53.0
TiC (S) 25.1
Ti (S) 6.8

1510 Al (L) 34.2
TiC (S) 25.1
Ti (S) 40.7

Ti + Al 1245 TiAl (S) 100 1460 Al (L) 15.0
TiAl (S) 58.3
Ti (S) 26.7

Ti + C 3020 TiC (S) 82.7
TiC (L)17.3

3020 TiC (S) 37.9
TiC (L) 62.1

Рис. 1. Дифрактограмма продукта горения.
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ственно состоит из TiAl и Ti3Al, а также имеет ма-
лое содержание MAX-фазы Ti3AlC2 и карбида
TiC. Ti3Al образуется при упорядочении α-Ti в
интервале температур 850–1180°С [17].

На дифрактограмме продукта горения полно-
стью отсутствуют пики, соответствующие углеро-
ду, что, скорее всего, связано с его низким содер-
жанием в образце. Наличие фаз Ti3Al, TiC и Ti3AlC2
свидетельствует о значительном отклонении от
стехиометрии интерметаллида TiAl, что объясня-
ется испарением алюминия при высокотемпера-
турном нагреве.

Все углеродные волокна покрыты слоем про-
дукта взаимодействия в системе Ti–Al–C (рис. 2).
На рис. 2 представлена характерная микрострук-
тура синтезированного образца с равномерно
распределенными по объему углеродными волок-
нами. На поверхности углеродных волокон в ре-
зультате взаимодействия с расплавом Ti–Al обра-
зовалось покрытие (слой) толщиной около 2 мкм
(рис. 3) с развитым рельефом, состоящее из диско-
образных пластинчатых зерен размером 1–2 мкм.
Очевидно, что формирование слоистой структу-
ры является результатом смачивания и химиче-

ского взаимодействия расплава Ti–Al и углерод-
ного волокна.

Анализ микроструктуры поперечного излома
углеродного волокна со сформировавшимся сло-
ем, данные локального рентгеноспектрального
анализа с использованием энергодисперсионно-
го детектора и рентгенофазового анализа позво-
ляют предположить, что слой, образовавшийся
на поверхности углеродных волокон, состоит из
зерен, близких по составу к МАХ-фазе Ti3AlC2
[18]. На рис. 3 показан поперечный излом углерод-
ного волокна со слоем продукта реакции расплава
Ti–Al с углеродным волокном. Отчетливо видно,
что на поверхности углеродного волокна образо-
вался слой продукта, состоящий из зерен Ti3AlC2,
которые имеют многослойную наноламинатную
структуру (рис. 3б, 3в). На микрофотографии из-
лома во вторичных электронах на поверхности
непрореагировавшего волокна графита видна об-
ласть ярко-серого цвета, состоящая из глобуляр-
ных зерен размером до 200 нм. Эта область близка
по составу к фазе карбида титана TiC (рис. 3б, 3в).

Можно предположить следующую схему пре-
вращения в исследуемой системе. Самовоспламе-
нение образца при температуре 690–700°C приво-
дит к резкому повышению температуры до величи-
ны, соответствующей температуре плавления
интерметаллида TiAl (1460°C). Известно [19, 20],
что при температурах выше 1000°C углерод сма-
чивается жидким алюминием. Расплав Ti–Al ин-
тенсивно растекается по углеродным волокнам.
Согласно [21–24], взаимодействие расплава Ti–
Al с углеродом приводит к образованию карбида
TiC и тройных фаз Ti2AlC, Ti3AlC, Ti3AlC2, при
этом реакции начинают происходить в твердой
фазе при температуре около 1420°C. Образования
карбида Al4C3, как правило, не происходит вслед-
ствие его метастабильности [25]. При этом фаза
Ti3AlC2 является продуктом взаимодействия кар-
бида TiC с тройными фазами Ti2AlC и Ti3AlC.

В соответствии с известными данными по фа-
зовым превращениям в системе Ti–Al–C [22, 25]

Рис. 2. Микрофотография синтезированного образца.

100 мкм

Рис. 3. Микрофотографии углеродных волокон (а) и фрагмента покрытия на основе Ti3AlC2 (б, в).
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СЫЧЕВ и др.

и исходя из анализа микроструктуры синтезиро-
ванного материала можно предположить, что
растворение углерода в расплаве Ti–Al приводит
к формированию карбида TiC и ламинатных зе-
рен фазы Ti3AlC2 в виде покрытия на углеродных
волокнах. Присутствия промежуточных тройных
фаз Ti2AlC и Ti3AlC не наблюдается. Толщина по-
крытия из Ti3AlC2 на углеродных волокнах состав-
ляет около 2 мкм, что связано с ограниченным вре-
менем взаимодействия вследствие быстрого охла-
ждения образца. Основной объем расплава Ti–Al
кристаллизуется в виде интерметаллидов TiAl и
Ti3Al с пористой структурой.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Изучены особенности структурообразования
продуктов горения в системе Ti–Al–C при взаи-
модействии смеси Ti + Al с углеродными волок-
нами в режиме СВС.

Результаты исследования показывают, что на
поверхности углеродных волокон формируется
тонкий слой карбидной фазы (~200 нм), состоя-
щий из зерен TiC глобулярной формы, покрытый
слоем наноламинатных зерен МАХ-фазы Ti3AlC2
размером до 2 мкм. Слой МАХ-фазы Ti3AlC2 фор-
мируется в результате диффузии углерода из TiC в
расплав Ti–Al, образующийся вследствие СВС-
реакции между титаном и алюминием.

Результаты работы могут быть использованы
при получении композиционных материалов на
основе алюминидов титана, армированных угле-
родными волокнами, с покрытиями из карбида
титана TiC и MAX-фазы Ti3AlC2.
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Исследованы электрофизические, теплофизические и магнитные свойства соединений YRh4B4 и
HoRh3.8Ru0.2B4. Установлено, что YRh4B4 – классический сверхпроводник второго рода с Тc ~ 10 К,
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ферримагнитного перехода (Тm ~ 22–23 К). Для образцов YRh4B4 и HoRh3.8Ru0.2B4 измерены петли
магнитной необратимости в зависимости от поля, рассчитаны зависимости Jс(B) в приближении
модели Бина. Установлено, что в случае YRh4B4 зависимость приведенной силы пиннинга Fp/Fp max
от величины hp = B/Bc2 следует закону “подобия”, тогда как у магнитного сверхпроводника
HoRh3.8Ru0.2B4 при hp > 0.2 наблюдается существенное отклонение от этого закона.
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ВВЕДЕНИЕ
Хорошо известно, что критические токи

сверхпроводников являются структурно чувстви-
тельной величиной [1, 2]. Для достижения их вы-
соких значений в сверхпроводнике должны быть
“сформированы” центры пиннинга, за которые
могут закрепляться вихри Абрикосова. Центрами
пиннинга могут быть дефекты, межзеренные гра-
ницы, неоднородности.

Не так давно появились данные о том, что ма-
териалы, в которых сверхпроводимость и магне-
тизм сосуществуют, могут иметь дополнительные
центры пиннинга, связанные с наличием магнит-
ных областей [3]. Таким образом, вихри могут за-
крепляться за “дополнительные” нормальные об-
ласти, появление которых связано с магнитной
подсистемой.

С учетом вышеизложенного соединения, со-
четающие магнитные и сверхпроводящие свой-
ства в пределах одного фазового состояния, пред-
ставляют большой интерес. К таким соединени-
ям относятся тройные бориды с общей формулой
RRh4B4 (где R – редкоземельный металл). Эти со-
единения были открыты в 1972 году, в них наблю-

далось сосуществование дальнего антиферромаг-
нитного, ферромагнитного упорядочений со
сверхпроводимостью [4, 5]. В данных соединени-
ях активно изучались возвратная сверхпроводи-
мость [6], особенности поведения верхнего кри-
тического поля в зависимости от температуры [7].
Наиболее полно эти вопросы отражены в обзор-
ных работах [8, 9].

В работе [10] было установлено, что магнитная
подсистема RRh4B4 может приводить к аномально-
му ходу кривой верхнего критического магнитного
поля (Bс2(Т)). В исследованных нами сложных бо-
ридах родия наблюдался и ряд других аномалий:
парамагнитный эффект Мейснера, отклонение ве-
личины энергетической щели (Δ(0)) от значений,
предсказываемых теорией БКШ [11].

До настоящего времени данные по критиче-
ским токам сложных боридов родия в литературе
практически отсутствовали. С появлением сведе-
ний о том, что магнитная подсистема может вли-
ять на критические токи магнитных сверхпровод-
ников [3], этот вопрос стал особенно актуальным.

С этой точки зрения представлялось важным ис-
следовать полевые зависимости критических токов

Г. С. Бурханов

УДК 669-669.2:537.312.62



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 7  2021

ОСОБЕННОСТИ МАГНИТНЫХ СВОЙСТВ И КРИТИЧЕСКИХ ТОКОВ 721

боридов родия при различных температурах на при-
мере традиционного сверхпроводника YRh4B4 и
магнитного сверхпроводника HoRh3.8Ru0.2B4 и про-
анализировать влияние магнитной подсистемы на
характер пиннинга в этих соединениях.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В качестве исходных компонентов для синтеза
сложных боридов родия использовали порошки
иттрия, диспрозия, родия, рутения и бора чисто-
той 99.95, 99.93, 99.99, 99.99 и 99.94% соответ-
ственно с размером частиц не более 40 мкм. Не-
обходимые порошки, взятые в требуемых количе-
ствах, тщательно перемешивались в агатовой
ступке с добавлением ацетона и затем прессовались
в цилиндры. Синтез проводился прямым сплавле-
нием исходных компонентов в контролируемой
аргоновой атмосфере под давлением. Стабилиза-
ция кластерной кристаллической структуры типа
LuRu4B4 в ряде случаев осуществлялась частичным
замещением родия рутением.

Температурные зависимости намагниченно-
сти образцов, магнитного момента, а также теп-
лоемкости были измерены на универсальном
приборе PPMS-9 фирмы Quantum Design.

Для исследования критической плотности то-
ка сверхпроводников из выплавленных слитков
были вырезаны образцы требуемой геометрической
формы: цилиндры диаметром 3 и длиной 4 мм.

Оценка критической плотности тока образцов
была выполнена в приближении модели Бина
(Bean) [12, 13] для жестких сверхпроводников 2-го
рода. Согласно модели Бина, критическую плот-
ность тока можно оценить исходя из данных, по-

лученных при измерении магнитного момента
(М(B)). Для цилиндрических образцов значение
плотности критического тока можно получить из
соотношения Jc(B) = 30ΔM/D, где D – диаметр
цилиндра, а ΔM – ширина петли гистерезиса.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Были исследованы два сверхпроводящих со-
единения: YRh4B4 и HoRh3.8Ru0.2B4. Синтезиро-
ванный образец YRh4B4 был практически одно-
фазным (содержание примесных фаз менее 5%) и
состоял из фазы типа LuRu4B4, которая имела тетра-
гональную решетку с параметрами а = 7.482(2) Å,
с = 14.690 Å и была сверхпроводящей (Тc ~ 10 К).
Второе соединение HoRh3.8Ru0.2B4 было также
практически однофазным (фаза типа LuRu4B4). В
случае HoRh3.8Ru0.2B4 для стабилизации требуемой
фазы (LuRu4B4) родий был частично замещен на ру-
тений. Тетрагональные параметры решетки состав-
ляли: а = 7.476 Å, с = 14.672 Å. Критическая темпе-
ратура сверхпроводящего перехода HoRh3.8Ru0.2B4
была ~6 К.

На рис. 1а приведена температурная зависи-
мость, магнитной восприимчивости χ(Т) для
YRh4B4, из которой была определена величина
критической температуры сверхпроводящего пе-
рехода образца (Тc ~ 10 К).

Магнитные и сверхпроводящие свойства со-
единения YRh4B4 были ранее подробно изучены в
работах [10, 14]. Было установлено, что у соедине-
ния YRh4B4 отсутствует магнитная подсистема, а
сверхпроводимость существует на фоне парамаг-
нетизма свободных электронов.

Рис. 1. Температурные зависимости магнитной восприимчивости сверхпроводников YRh4B4 (а), HoRh3.8Ru0.2B4 (б) в
переменном магнитном поле.
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На рис. 1б представлена зависимость χ(Т) для
соединения HoRh3.8Ru0.2B4. Наличие диамаг-
нитного перехода позволило установить значе-
ние Тc ~ 6 К. При 22–23 К χ(Т) довольно резко ме-
няется, что позволяет говорить о магнитном пере-
ходе в соединении HoRh3.8Ru0.2B4 вблизи этой
температуры.

Анализ зависимостей магнитного момента от
поля М(В) для HoRh3.8Ru0.2B4 показывает (рис. 2),
что при температурах выше 40 К величина М(В)
меняется линейно, а гистерезис практически от-
сутствует. При температурах от 20 до 10 К М(В)
откланяется от линейной зависимости (появляет-
ся изгиб), петля гистерезиса практически не на-
блюдается. При температуре 4.2 К (ниже Тс) М(В)
имеет заметную петлю гистерезиса (рис. 2), кото-
рая связана со сверхпроводимостью.

Анализ зависимостей М(В), представленных
на рис. 2, показывает, что в интервале температур
от 40 до 20 К имеет место магнитный переход. Это
согласуется с особенностями хода кривой χ(Т)
вблизи 22–23 К (рис. 1б). Исследования приведен-
ной теплоемкости от температуры для HoRh3.8Ru0.2B4
(рис. 3) позволили установить вблизи 22–23 К из-
лом кривой, характерный для фазового перехода
парамагнетик → ферримагнетик.

При анализе ферримагнитного состояния
HoRh3.8Ru0.2B4 можно воспользоваться известной
моделью [15], согласно которой магнитные ионы
соединения могут быть локализованы в узлах ре-

шетки и взаимодействовать между собой, приво-
дя к упорядоченному состоянию. В простейшем
ферримагнетике обменное взаимодействие мо-
жет приводить к антипараллельному выстраива-
нию соседних магнитных моментов, но, посколь-
ку магнитные моменты соседних ионов не одина-
ковы, полная компенсация отсутствует.

Зависимости величины магнитного момента
от внешнего поля (М(В)) соединения YRh4B4, по-
лученные при различных температурах, приведе-

Рис. 2. Зависимости магнитного момента от приложенного внешнего магнитного поля образца для HoRh3.8Ru0.2B4
при различных температурах.
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ны на рис. 4а. Их вид типичен для обычных сверх-
проводников 2-го рода.

В случае магнитного сверхпроводника
HoRh3.8Ru0.2B4 зависимости М(В), снятые ниже
температуры сверхпроводящего перехода (Тс ~ 6 К),
носят иной характер (рис. 4б). Дело в том, у
HoRh3.8Ru0.2B4 сверхпроводимость возникает на
фоне ферримагнетизма, который, как отмечалось
выше, формируется при температуре ~22–23 К.
Поэтому при измерении М(В) фиксируется два
вклада в магнитный момент: один связан со сверх-
проводящей системой; другой обусловлен магнит-
ной подсистемой соединения.

Как указывалось в описании эксперимента,
критический ток сверхпроводящего образца мож-

но оценить по ширине петель гистерезиса на кри-
вых М(В) для YRh4B4. В случае магнитного сверх-
проводника HoRh3.8Ru0.2B4 расчет критических
токов также можно проводить по модели Бина
[12, 13], поскольку вклад отклика сверхпроводя-
щего сигнала значительно больше, чем от гисте-
резиса, связанного с магнетизмом.

Зависимости критической плотности тока от
величины внешнего магнитного поля при раз-
личных температурах (ниже Тс) представлены на
рис. 5а и 5б соответственно для YRh4B4 и
HoRh3.8Ru0.2B4.

Для YRh4B4 установлена зависимость Jc(В) ~ В–a,
где 0.42 < a < 0.47 (величина показателя степени a

Рис. 4. Зависимости магнитного момента от приложенного внешнего магнитного поля для сверхпроводников YRh4B4 (а),
HoRh3.8Ru0.2B4 (б).
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определена из графика на вставке к рис. 5а). Ход
кривой Jc(В), представленной на рис. 5а, типичен
для сверхпроводников 2-го рода c сильным пин-
нингом вихрей Абрикосова, обладающих дальним
порядком взаимодействия и образующих упорядо-
ченную вихревую структуру [16, 17].

В случае соединения HoRh3.8Ru0.2B4 кривая плот-
ности критического тока соответствует Jc(В) ~ В–a,
где 1.0 < a < 1.2. Показатель степени a определен
из графика на вставке к рис. 5б. Величина a, уста-
новленная для HoRh3.8Ru0.2B4, также указывает на
сильный пиннинг вихрей Абрикосова, который
возникает в данном случае вследствие насыще-
ния центров пиннинга вихрями или наличия ко-
лонарных (протяженных) дефектов [16, 17].

Из анализа данных рис. 5 следует, что наибо-
лее высокие Jс ~ 850 А/см2 (при Т ~ 2 К) наблюда-
ются у немагнитного сверхпроводника YRh4B4.

Это объясняется тем, что у тройного борида ит-
трия более высокая Тс, а величина критической
температуры накладывает ограничения на пре-
дельную (возможную) величину критического то-
ка, поскольку Jс ~ Δ (Δ – величина энергетиче-
ской щели), а Δ ~ Тс [2]. Конечно, YRh4B4 и
HoRh3.8Ru0.2B4 – сверхпроводники 2-го рода, а у
таких сверхпроводников Jc существенно зависит
от величины силы пиннинга, которая является
структурно чувствительным параметром. В каче-
стве центров пиннинга могут выступать межзерен-
ные границы, дислокации, точечные дефекты. До-
полнительные центры пиннинга могут формиро-
ваться и на мелкодисперсных примесных фазах,
которые, как отмечалось выше, в небольших коли-

чествах содержались в образцах. Для более деталь-
ного анализа центров пиннинга требуются допол-
нительные микроскопические исследования, а
также довольно “тонкие” эксперименты по деко-
рированию магнитного потока. Отметим, что в
случае сверхпроводника HoRh3.8Ru0.2B4 возможно
образование центров пиннинга на магнитных де-
фектах. Таким образом, Jс сверхпроводников 2-го
рода определяется как их электрофизическими па-
раметрами, так и особенностями микроструктуры.

На рис. 6 представлена зависимость приведен-
ной силы пиннинга Fp/Fp max от величины приве-
денного магнитного поля B/Bc2. Согласно теории,
предложенной Крамером и Дью-Хугсом [18, 19],
сила пиннинга может нормироваться в единую
кривую (выполняется “закон подобия”) согласно
формуле

(1)
где fp = Fp/Fp max, hp = B/Bc2.

Значения параметров p и q зависят от характе-
ра центров пиннинга: точечные, двумерные или
объемные. Теоретически описаны шесть основ-
ных функций f(h), каждая из которых соответ-
ствует определенному механизму пиннинга [19].
Оценку силы пиннинга можно провести из из-
вестного соотношения: Fp = Jc B, где Jc – плот-
ность критического тока, B – величина прило-
женного внешнего магнитного поля [1, 2].

В случае немагнитного сверхпроводника YRh4B4
кривые приведенной силы пиннинга (рис. 6a)
при низких температурах 2.0 и 4.5 К довольно хо-
рошо ложатся одна на другую, т.е. выполняется
“закон подобия”. Положение пика hp (hp ~ 0.2)

( ) ~ 1 – ,( )q
p p pf h h h

Рис. 6. Зависимости нормированной силы пиннинга от нормированного магнитного поля для сверхпроводников
YRh4B4 (а), HoRh3.8Ru0.2B4 (б).
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указывает на то, что поверхностные дефекты иг-
рают определяющую роль в пиннинге вихрей в
YRh4B4 [20]. При более высокой температуре ~8.0 К
наблюдается отклонение от “закона подобия”.
Возможно, это связано с малым количеством
сверхпроводящей фазы в образце при Т ~ 8.0 К.

Зависимость приведенной силы пиннинга от
величины приведенного магнитного поля для
HoRh3.8Ru0.2B4 (рис. 6б) существенно отличается
от аналогичных зависимостей у классических ана-
логов. Так, если до величины приведенного маг-
нитного поля ~0.2 “закон подобия” выполняется,
то в больших магнитных полях Fp/Fp max очень силь-
но отличается от “стандартных” зависимостей. Это
может быть связано с тем, что в HoRh3.8Ru0.2B4
магнитные области могут давать дополнительные
центры пиннинга. В нашем случае HoRh3.8Ru0.2B4
в качестве магнитных дефектов (дополнительных
центров пиннинга) могут выступать магнитные
ионы соединения, локализованные в узлах ре-
шетки, о которых упоминалось выше. По порядку
величины такие микроскопические образования
соответствуют длине когерентности ξ ~ 10 Å в
пределе “грязного сверхпроводника” [2].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследованы электрофизические и теплофи-

зические свойства сверхпроводников YRh4B4 и
HoRh3.8Ru0.2B4.

Установлено, что YRh4B4 – классический
сверхпроводник (Тc ~ 10 К), тогда как в случае
HoRh3.8Ru0.2B4 (Тc ~ 6 К) сверхпроводимость воз-
никает на фоне ферримагнетизма (точка магнит-
ного фазового перехода ~22–23 К).

С использованием модели Бина для образцов
YRh4B4 и HoRh3.8Ru0.2B4 по кривым магнитного
момента от поля М(B) рассчитаны зависимости
Jc(B) при температурах ниже критической. Наибо-
лее высокие Jc ~ 850 А/см2 (при Т ~ 2 К) установле-
ны для немагнитного сверхпроводника YRh4B4.

Установлена зависимость плотности критиче-
ского тока Jc(В) ~ В–a, где параметр a находится в
интервале от 0.42 до 0.47 для YRh4B4 и от 1.0 до 1.2
для HoRh3.8Ru0.2B4, что типично для сверхпровод-
ников с сильным пиннингом.

Показано, что в случае немагнитного сверх-
проводника YRh4B4 зависимость приведенной си-
лы пиннинга Fp/Fp max от величины приведенного
магнитного поля – B/Bc2 следует “закону подобия”.
У магнитного сверхпроводника HoRh3.8Ru0.2B4 при
hp > 0.2 наблюдается существенное отклонение от
“закона подобия”, что может быть связано с маг-

нитной подсистемой сверхпроводника, которая
дает новые центры пиннинга на магнитных де-
фектах.
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Исследована каталитическая активность фосфатов на основе LiZr2(PO4)3 со структурой NASICON
в превращениях алифатических спиртов С2–С3 с целью селективного получения олефинов C2–C4.
Селективность регулировали гетеровалентным замещением части ионов Zr4+ на In3+ или Nb5+ или
фосфора – на Mo. Исследованы структура и морфология полученных катализаторов. Показано, что
решающее влияние на селективность исследованных катализаторов оказывает природа допирующе-
го элемента. Замещение части Zr4+ на In3+ усиливает дегидрирующие, а Zr4+ на Nb5+ и P5+ на Мо6+ –
дегидратирующие свойства материалов. Показана возможность высокоселективного получения эти-
лена и бутиленов из этанола и пропилена из пропанола-1 и пропанола-2.
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ВВЕДЕНИЕ
Короткоцепные олефины С2–С4 широко ис-

пользуются в промышленности при синтезе по-
лимеров и получении других ценных веществ.
Потребность в этих соединениях в мире составля-
ет около 300 млн т/год и постоянно возрастает [1].
Для получения этих олефинов используются про-
цессы крекинга и дегидрирования, например,
этана или пропана [2–5]. Альтернативным путем
получения олефинов может быть использование
продуктов, получаемых при брожении биомассы,
с последующим превращением ее в спирты, кото-
рые затем превращают в олефины путем дегидра-
тации. В этом процессе используется возобновля-
емое сырье. В последние годы этот подход при-
влекает интерес исследователей также благодаря
возможности прямого получения смесей олефи-
нов, исключая процессы разделения продуктов
[6]. При этом высокая селективность катализато-
ра в дегидратации при сохранении высокой кон-
версии исходных спиртов становится основной
целью каталитических превращений [7].

Катализаторы, применяемые для превраще-
ния алифатических спиртов C1–C3, включают ме-
таллы, нанесенные на различные оксиды [8, 9],

фосфаты [10, 11] и цеолиты [12]. Для повышения
активности, селективности и стойкости к заугле-
роживанию как металлы, так и носители могут
допироваться различными добавками [13].

Среди фосфатов, предложенных для превра-
щений спиртов, выделяются сложные фосфаты
со структурой NASICON, которые представляют
собой соединения с общей формулой AxB2(ZO4)3,
где A – одно- или реже двухзарядный ион, B – по-
ливалентный элемент (Zr, Ti, Sc и др.), Z – фос-
фор или кремний. Их структура состоит из соеди-
ненных вершинами двух октаэдров BO6 и трех
тетраэдров ZO4. Каркас [B2(ZO4)3]∞ представляет
собой трехмерную сетку и содержит полости, в
которых располагаются однозарядные катионы
[14–16]. Общий структурный мотив определяется
порядком сочленения тетраэдров и октаэдров.

В ряде работ описано использование каркасных
фосфатов со структурой NASICON в качестве твер-
дых электролитов [17–23]. В то же время эти мате-
риалы используются как катализаторы ряда про-
цессов, включая конверсию спиртов [24–28].

Широкие возможности изоморфного замеще-
ния ионов во всех кристаллографических пози-
циях структур NASICON позволяют варьировать

УДК 66.097.366.081.6661.961
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их свойства – полярность, кислотность, окисли-
тельно-восстановительную способность и др. –
при сохранении исходного кристаллографического
строения. В частности, ионы, служащие допантами
исходного каркасного фосфата LiZr2(PO4)3, напри-
мер ниобий, индий и молибден, позволяют изме-
нять селективность образования продуктов дегид-
ратации спиртов: от преимущественного образо-
вания альдегидов, эфиров и кетонов до
селективного получения олефинов С2–С4 [29].

Цель настоящей работы заключалась в иссле-
довании возможности селективного получения
низших олефинов – этилена, пропилена и бути-
ленов – при дегидратации спиртов С2–С3 с исполь-
зованием в качестве катализатора LiZr2(PO4)3. Для
повышения каталитической активности и селек-
тивности в отношении образования олефинов
часть ионов циркония замещали на индий или
ниобий, а фосфора – на молибден.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез фосфатов LiZr2(PO4)3, Li1 ± 0.1Zr1.9M0.1(PO4)3,

Li1 ± 0.5Zr1.5M0.5(PO4)3 (M = In или Nb),
Li0.1Zr2P2.9Mo0.1O12 и Li0.5Zr2P2.5Mo0.5O12 проводи-
ли методом Печини [30] по методике, описанной
в работе [29].

В корундовом тигле в смеси этиленгликоля и
деионизованной воды последовательно растворя-
ли стехиометрические навески ZrOCl2⋅8H2O, ли-
монной кислоты, Li2CO3 и NH4H2PO4. Затем pH
раствора быстро доводили до 5.5, добавляя кон-
центрированный раствор аммиака для предот-
вращения выпадения осадка фосфата циркония.
Полученный раствор выдерживали в сушильном
шкафу в течение 24 ч при 95°C, 24 ч при 150°C, за-
тем 4 ч при 350°C и после тщательного перетира-
ния подвергали конечному отжигу при 750°C в те-
чение 10 ч. В ходе конечного отжига формирова-
лась итоговая структура материала.

Удельную поверхность синтезированных об-
разцов определяли методом БЭТ на приборе Mi-
cromeritics ASAP 2020 (Центр коллективного
пользования ИНХС РАН). Для дегазации образ-
цы нагревали до 350°C и выдерживали 1 ч. Ана-
лиз проводили в области относительных давле-
ний (p/p0) от 0.01 до 0.99.

Морфологию поверхности образцов исследо-
вали методом растровой электронной микроско-
пии (РЭМ, Carl Zeiss NVision 40 с приставкой для
элементного анализа).

Каталитические свойства синтезированных
материалов исследовали в проточном трубчатом
кварцевом реакторе в токе гелия или аргона, со-
держащих насыщенные пары этанола или пропа-
нола. Продукты реакций анализировали на хро-
матографе Crystallux 4000M с детектором по теп-

лопроводности и колонками HayeSep T 60/80
меш длиной 3 м при температуре 150°C и скоро-
сти потока гелия 30 см3/мин; SKT-6 длиной 3 м
при температуре 150°C и скорости потока гелия
30 см3/мин, а также на колонке с неподвижной
фазой Mole Seive 5 A длиной 3 м при температуре
25°C и скорости потока аргона 10 см3/мин.

Для экспериментов 0.3 г катализатора, смешан-
ного с измельченным кварцем (средний диаметр
частиц d = 250–500 мкм), помещали в центральную
часть кварцевой трубки длиной 25 см и внутрен-
ним диаметром 6 мм таким образом, чтобы слой
катализатора составлял 10 см. Для создания нуж-
ной концентрации паров спирта в подаваемой га-
зовой смеси газ-носитель пропускали через термо-
статированный барботер со спиртом со скоростью
20 мл/мин. Температура барботера составляла 11 и
20°С для этилового и пропиловых спиртов соот-
ветственно.

Конверсию спирта рассчитывали по формуле

(1)

где ϕini/curr – начальная и текущая объемные доли
паров спирта в газовой смеси соответственно.

Селективность образования продукта i рассчи-
тывали по формуле

(2)

где ϕprod – объемная доля продукта i, nprod и nalc –
число атомов углерода в молекулах продукта и
спирта соответственно.

Выход целевых продуктов Y (в %) рассчитыва-
ли по формуле

(3)

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Рентгенограммы всех полученных образцов

весьма близки, что можно видеть на примере об-
разцов, допированных индием (рис. 1). Образец
состава LiZr2(PO4)3 при комнатной температуре
имеет моноклинную модификацию. Изменение
степени замещения приводит лишь к закономер-
ному смещению рефлексов за счет различия
ионных радиусов циркония и допантов (рис. 2).
При этом на примере индиевых образцов видно,
что параметр β моноклинной ячейки быстро
приближается к 90°, что должно свидетельство-
вать о переходе данного материала в орторомби-
ческую модификацию. Действительно, образцы
Li1 + xZr2 – xInx(PO4)3 при х > 0.25 хорошо индекси-
руются в орторомбической модификации.

Рефлексы рентгенограмм, соответствующие
различным модификациям структуры NASICON,
достаточно близки друг к другу. При изменении

ϕ − ϕ= ×
ϕ

100 ,ini curr

ini

X

ϕ
= ×

ϕ − ϕ
100 ,

( )
prod prod

ini curr alc

n
S
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симметрии наблюдается лишь некоторое измене-
ние расщепления рефлексов. Для доказательства
предположения об орторомбической модифика-
ции Li1.3Zr1.7In0.3(PO4)3 проведено уточнение его
дифрактограммы по методу Ритвельда. Как сле-
дует из рис. 3, это предположение подтверждает-
ся. Сходные изменения происходят и при допи-
ровании ниобием, хотя изменение симметрии по
мере допирования происходит медленнее.

Этот эффект обусловлен разупорядочением
решетки за счет формирования в структуре мате-
риала точечных дефектов (литиевых междоузлий
или вакансий) согласно уравнениям

(4)

(5)

(6)

где подстрочный индекс обозначает принадлеж-
ность к структурной позиции, верхние индексы
штрих и звездочка обозначают отрицательный и
положительный заряды дефекта относительно его
позиции в решетке. Следует заметить, что получен-
ные результаты о возможности изменения фазового
состава допированных образцов LiZr2(PO4)3 согла-
суются с данными [31].

РЭМ-изображение свидетельствуют об одно-
родном распределении частиц со средним разме-

( ) ( ) =

= + + +
4

3 2 4 2 43 3

Li Zr 4PO

Li ZrIn PO LiZr PO

* 'Li 2Li 2In 3PO ,i

( ) ( ) =

+ + +
4

4 2 43 3

Li Zr Zr 4PO

NbZr PO LiZr PO

*'= V Nb Zr 3PO ,

( ) ( ) =

= + + +
4 4

4 4 2 42 3

Li Zr 4PO 4PO

Zr PO MoO LiZr PO

*'V Zr MoO 2PO ,

ром 70–250 нм в образцах (рис. 4, табл. 1). Однако
расчет по формуле Шеррера исходя из ширины ли-
ний рентгенограмм показывает, что они также яв-
ляются сростками частиц меньшего размера. Об
этом же свидетельствуют величины удельной пло-
щади поверхности полученных образцов (табл. 1).

Все полученные образцы активны в превраще-
ниях этанола и пропанолов. Продуктами превра-
щений этанола при температурах 150–500°С на
синтезированных катализаторах были диэтило-
вый эфир (ДЭЭ), углеводороды С2 и С4, ацеталь-
дегид и водород. Конверсия этанола на исходном
LiZr2(PO4)3 и на допированных Nb, In и Mo об-
разцах возрастала с ростом температуры, прибли-
жаясь к 100% при 370°С независимо от состава ка-
тализатора, о чем можно судить по сумме селек-
тивностей по различным продуктам (рис. 5).

На примере превращений этанола на исход-
ном LiZr2(PO4)3 и катализаторах, допированных
In, Nb или Mo, рассмотрим влияние степени за-
мещения циркония или фосфора допантами на
селективность образования олефинов С2 и С4,
ДЭЭ и ацетальдегида. При низких температурах
основным продуктом превращения этанола на
LiZr2(PO4)3 является ДЭЭ, селективность по ко-
торому приближается к 90%. При повышении
температуры доминирующими продуктами его
конверсии становятся углеводороды С4.

Частичное замещение Zr или P приводит к из-
менению преимущественного направления проте-
кания превращений, однако при x = 0.1 получается
смесь различных продуктов. Лишь при x = 0.5
можно достичь высокой селективности по продук-
там дегидрирования или дегидратации (рис. 5). При

Рис. 1. Дифрактограммы образцов Li1 + xZr2 – xInx(PO4)3.
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Рис. 2. Зависимости параметров элементарной ячейки образцов Li1 + xZr2 – xInx(PO4)3, уточненных при допущении о
моноклинной модификации.
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Рис. 3. Уточнение дифрактограммы образца Li1.3Zr1.7In0.3(PO4)3, проведенное по методу Ритвельда, в предположении
орторомбической модификации.
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этом селективность образования ацетальдегида
на допированном индием образце, который сти-
мулирует в первую очередь реакцию дегидрирова-
ния, при температуре 350°С достигает 80% (рис. 5I).

Напротив, замещение ниобием приводит к по-
лучению катализатора, стимулирующего проте-
кание реакций дегидратации. Причиной этого,
видимо, является повышение кислотности по-
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верхности. Вследствие этого основным продук-
том превращения на Li0.5Zr1.5Nb0.5(PO4)3 стано-
вится этилен (рис. 5II).

Представляется, что образцы, допированные
молибденом, должны быть во многом подобны ни-
обиевым. Однако молибден характеризуется лег-
ким изменением степени окисления, что должно
усиливать реакции дегидрирования. Одновремен-
ное проявление способности катализировать про-
цессы дегидрирования и дегидратации обеспечивает
получение углеводородов С4 на Li0.5Zr2P2.5Mo0.5O12
при высоких температурах. При 450°С суммарная
доля олефинов С2 и С4 в продуктах превращения
на этом катализаторе достигает 80% (рис. 5III). В
то же время удивительно, что образование бути-
ленов при высоких температурах наиболее актив-
но идет на недопированном образце LiZr2(PO4)3,
что позволяет предположить возможность окис-
лительно-восстановительных превращений са-
мого циркония при относительно высоких темпе-
ратурах.

На рис. 6 сопоставлены температурные зави-
симости выхода этилена и олефинов С4, пред-
ставляющих наибольший практический интерес,
на исходном LiZr2(PO4)3 и допированных катали-
заторах при степени замещения 0.5. Наибольший
выход этилена (близкий к 100%) наблюдали на
катализаторе, допированном ниобием (рис. 6а,
кривая 1). При этом очевидно, что высокая селек-
тивность при низких температурах не может счи-
таться весомым результатом, поскольку при низ-
кой конверсии выход целевого продукта также
будет малым.

При температурах выше 390°С процесс образо-
вания смеси олефинов С4 протекает на LiZr2(PO4)3
и Li0.5Zr2P2.5Mo0.5O12 с селективностью 70 и 42%
соответственно, что выше, чем на дегидрирую-
щем катализаторе Li1.5Zr1.5In0.5(PO4)3 – около 20%
(рис. 6б). Следует подчеркнуть, что катализато-
ры, содержащие гетеровалентные допанты, поз-
воляют достигать более высокой селективности
по сумме олефинов по сравнению с недопирован-
ным LiZr2(PO4)3. Если при допировании ниобием

Рис. 4. Микрофотография образца LiZr2(PO4)3.

2 мкм

100 нм

Таблица 1. Удельная поверхность и размер частиц синтезированных образцов

Состав Удельная поверхность, м2/г
ОКР, нм

(по ф-ле Шеррера)
Размер частиц, нм

(СЭМ)

LiZr2(PO4)3 22 ± 1 56 135
Li1.1Zr.1.9In0.1(PO4)3 11 ± 1 53 81
Li1.5Zr1.5In0.5(PO4)3 20 ± 1 93 205
Li0.1Zr1.9Nb0.1(PO4)3 12 ± 1 – 74
Li0.5Zr1.5Nb0.5(PO4)3 21 ± 1 67 150
Li0.1Zr2P2.9Mo0.1O12 24 ± 1 40 140
Li0.5Zr2P2.5Mo0.5O12 17 ± 1 46 260
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это практически чистый этилен, то при допиро-
вании молибденом суммарный выход этилена и
бутиленов составляет 94%.

Вследствие различного строения пропанола-1
и пропанола-2 активность и селективность кар-
касных фосфатов в отношении образования на них
пропилена отличаются. Катализаторы LiZr2(PO4)3 и
Li0.5Zr1.5Nb0.5(PO4)3 проводят дегидратацию про-

панола-1 в пропилен со 100%-ной селективно-
стью при температурах от 180 до 420°С, что согла-
суется с высоким содержанием на их поверхности
кислотных центров Бренстеда [29].

Превращение пропанола-1 на катализаторах
Li1.5Zr1.5In0.5(PO4)3 и Li0.5Zr2P2.5Mo0.5O12 (рис. 7а)
приводит как к дегидратации с образованием
пропилена, так и к дегидрированию в пропионо-

Рис. 5. Зависимости селективности по продуктам дегидрирования и дегидратации этанола от температуры и степени
замещения циркония (указаны сверху колонок) в LiZr2(PO4)3 ионами In3+ (I), Nb5+ (II) и Mo6+ (III).
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вый альдегид. При этом выход пропилена на
Li1.5Zr1.5In0.5(PO4)3 не превышает 20%. Согласно
результатам исследования адсорбции пиридина с
помощью ИК-спектроскопии, этот катализатор
не содержит на поверхности кислотных центров
Бренстеда [29], что делает его менее активным в
дегидратации. Гораздо более селективно и при
сравнительно низких температурах протекает
процесс дегидратации с образованием пропилена
на LiZr2(PO4)3 и Li0.5Zr1.5Nb0.5(PO4)3. Причем на
последнем из них 100%-ная конверсия в пропи-
лен достигается уже при 260°С.

При каталитических превращениях пропано-
ла-2 на всех образцах кроме Li1.5Zr1.5In0.5(PO4)3
протекает высокоселективное образование про-
пилена. Причем на Li0.5Zr1.5Nb0.5(PO4)3 высокосе-
лективная конверсия приближается к 100% уже
при 200°С (рис. 7б). При использовании в каче-
стве катализатора Li1.5Zr1.5In0.5(PO4)3 параллельно
дегидратации идет процесс дегидрирования в
ацетон. В связи с этим селективность образова-
ния пропилена на этом катализаторе не превыша-
ет 50%.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Изучено гетеровалентное допирование фосфа-
тов на основе LiZr2(PO4)3 со структурой NASICON
для селективного получения олефинов С2–С4 в
процессе превращений спиртов С2–С3. Опреде-
ляющее влияние на селективность исследован-
ных катализаторов оказывает природа допирую-
щего элемента. Замещение части Zr4+ на In3+ уси-
ливает дегидрирующие, а Zr4+ на Nb5+ и P5+ на
Мо6+ – дегидратирующие свойства материалов.
При конверсии этанола на Li0.5Zr1.5Nb0.5(PO4)3
удалось достичь близкой к 100% селективности

по этилену, а на Li0.5Zr2P2.5Mo0.5O12 – 66% селек-
тивности по С4-углеводородам.

Катализаторы, содержащие гетеровалентные
допанты, позволяют достигать более высокой се-
лективности по сумме олефинов по сравнению с
недопированным LiZr2(PO4)3. Если при допиро-
вании ниобием это практически чистый этилен,
то при допировании молибденом суммарный вы-
ход этилена и бутиленов достигает 94%. При кон-
версии пропанола-1 и пропанола-2 на LiZr2(PO4)3
и Li0.5Zr1.5Nb0.5(PO4)3 достигается 100%-ный выход
пропилена в широком интервале температур.
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ВВЕДЕНИЕ
К важнейшим сегнетоэлектрическим, нелиней-

но-оптическим, пироэлектрическим и пьезоэлек-
трическим материалам относится ниобат лития
(LiNbO3) [1–4]. Легирование его разнообразными
элементами (редкими землями, щелочноземель-
ными и переходными металлами и др.) позволяет
существенно изменить свойства LiNbO3 [5–7] и
расширить области его применения. Известно [8],
что эффект фоторефракции и фотоиндуцирован-
ное рассеяние света обусловливают сильную де-
струкцию лазерного луча в кристалле ниобата ли-
тия и являются мешающими факторами для гене-
рации и преобразования излучения кристаллом.
По этой причине исследования, направленные на
оптимизацию фоторефрактивных свойств кри-
сталла LiNbO3, актуальны для создания материа-
лов с заданными характеристиками.

Важной научной и практической задачей явля-
ется создание новых материалов на основе ниобата
лития, легированных одновременно несколькими
примесями. Цель таких исследований заключается
в поиске эффективных способов контролируемого
изменения структуры кристаллов для улучшения
их электрооптических и нелинейно-оптических
свойств, повышения стойкости к оптическому по-
вреждению. К настоящему времени известно до-

статочно ограниченное число работ, посвященных
изучению свойств кристаллов LiNbO3 двойного ле-
гирования [9–17]. При этом авторы исследуют
кристаллы, выращенные из шихты, полученной
методом твердофазного синтеза [18]. Однако вы-
ращивание в этом случае оптически однородно-
го кристалла с достаточно высокой концентрацией
допирующей примеси представляет собой сложную
задачу. Для получения кристаллов LiNbO3 двойно-
го легирования интерес представляет разрабо-
танный авторами [19] метод гомогенного леги-
рования.

Функционирование аппаратуры, на которой
базируются современные оптоэлектронные и те-
лекоммуникационные технологии, во многом
связано с кристаллами ниобата лития. В частно-
сти, они широко применяются в сотовой связи и
для сверхбыстрого интернета. К кристаллам, ис-
пользуемым для подобных приложений, предъ-
являются весьма высокие требования по оптиче-
ской однородности и стойкости к оптическому
повреждению. Известно, что легирование кри-
сталлов ниобата лития нефоторефрактивными
примесями (Zn, Mg, Sc….) приводит к заметному
повышению их оптической стойкости. В то же
время, кристаллы LiNbO3:Er используются как
материал для оптических усилителей в волокон-

УДК 66.091:548.55:546.34’882
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но-оптических линиях связи. Повышение опти-
ческой стойкости такого материала при солегиро-
вании с получением кристаллов LiNbO3:Zn:Er поз-
воляет усиливать более мощное оптическое
излучение без искажения сигнала, что, соответ-
ственно, приводит к увеличению объема передава-
емой по оптоволокну информации.

Цель настоящей работы заключалась в разработ-
ке способа получения оптически однородных кри-
сталлов LiNbO3:Zn:Er из шихты, синтезированной
с использованием прекурсора Nb2O5:Zn:Er и карбо-
ната лития; исследованиях свойств выращенных
кристаллов методами экспресс-оценки их каче-
ства, пьезоакустики, фотоиндуцированного рас-
сеяния света (ФИРС) и лазерной коноскопии.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Шихту LiNbO3:Zn:Er (5.5 мол. % Zn, 1.0 мас. % Er)
для выращивания методом Чохральского кри-
сталлов ниобата лития синтезировали в соответ-
ствии с технологической схемой, приведенной на
рис. 1.

В исследованиях использован высокочистый
ниобийсодержащий раствор состава (г/л): Nb2O5 –
142.8, F– – 139.7, который получен путем раство-
рения Nb2O5 (“ос. ч.”) в HF (“ос. ч.”). Из исходно-
го раствора аммиачным осаждением с последую-
щей трехкратной промывкой деионизированной
водой при соотношении твердой фазы к жидкой
Т : Ж = 1 : 4 получали высокочистый гидроксид
ниобия. При осаждении поддерживали рН 8 с це-
лью снижения во влажных осадках содержания
катионов NH4

+, образующих с цинком хорошо
растворимые аммиачные комплексы [20]. После
сушки при 90°С гидроксиды (влажностью ~65%)
смешивали с азотнокислыми растворами Zn и Er
заданной концентрации. Перемешивание осу-
ществляли в течение 3 ч. Осадок отделяли филь-
трацией от раствора, промывали один раз де-
ионизированной водой при соотношении Т : Ж =
= 1 : 1.5, сушили при 140°С и прокаливали при
1000°С в течение 3 ч. Гранулированную шихту
конгруэнтного состава синтезировали из предва-
рительно гомогенизированной смеси прекурсора
Nb2O5:Zn:Er и Li2CO3 (“ос. ч.”) путем ее термиче-
ской прокалки в камерной печи при ~1250°С в те-
чение 5 ч. Растворы Zn(NO3)2 и Er(NO3)3 готови-
ли растворением оксидов ZnO (“ос. ч.”) и Er2O3
(“ос. ч.”) в HNO3 (“ос. ч.”).

Концентрации легирующих примесей (Zn, Er)
в прекурсоре и шихте определяли методом рент-
генофлуоресцентной спектрометрии (РФС) на
приборе Спектроскан MAKC-GV. Количествен-
ное содержание ниобия в исходном растворе и
шихте ниобата лития (после ее перевода в рас-
твор) определяли гравиметрическим методом,

фторид-ионов – потенциометрическим на иономе-
ре ЭВ-74 с F-селективным электродом ЭВЛ-1М3.
Фтор в легированной шихте LiNbO3:Zn:Er
определяли методом пирогидролиза, концентра-
цию катионных примесей (Mg, Al, Si, Ca, Ti, V,
Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, Zr, Та, Mo, Sn, Pb) – мето-
дом спектрального анализа на приборе ДФС-13, а
содержание Li в шихте LiNbO3:Zn:Er – методом
атомно-эмиссионной спектроскопии с индук-
тивно связанной плазмой.

Рентгенофазовый анализ прекурсора Nb2O5:
Zn:Er и шихты LiNbO3:Zn:Er проводили на ди-
фрактометре ДРОН-2 со скоростью движения
счетчика 2 град/мин (CuKα-излучение, графито-
вый монохроматор).

Монокристаллы ниобата лития LiNbO3:Zn:Er
были выращены в направлении [001] методом Чо-
хральского из платиновых тиглей диаметром 80 мм
на воздухе на ростовой установке индукционного
типа “Кристалл 2”. Исследование условий кри-
сталлизации сильно легированных кристаллов
ниобата лития с измерением температурных гра-
диентов на фронте кристаллизации было прове-
дено в работе [21]. Результаты, полученные в ра-
боте [21], позволили разработать конструкцию
теплового узла, обеспечивающую осевой темпе-
ратурный градиент вблизи поверхности расплава
~3 град/мм и протяженную изотермическую об-
ласть при t = 1210°С в зоне послеростового отжига
монокристалла ниобата лития после подъема его
в платиновый экран. Иные технологические па-
раметры выращивания кристаллов подбирали
экспериментально исходя из необходимости со-
хранения плоского фронта кристаллизации. При
этом скорость перемещения составляла 0.8 мм/ч,
скорость вращения – 14 об./мин.

Для снятия термоупругих напряжений кри-
сталлы подвергали термической обработке при
t = 1240°С в течение 24 ч в высокотемпературной
отжиговой печи “Лантан”, а затем для определе-
ния концентрации легирующих примесей в кри-
сталле срезали пластины из верхней (конус) и
нижней (торец) цилиндрической части були. Со-
держание эрбия анализировали методом РФС, а
цинка – методом атомно-абсорбционной спек-
трометрии на спектрометре Analyst 400. Оставшу-
юся часть були монодоменизировали посред-
ством высокотемпературного электродиффузи-
онного отжига путем приложения постоянного
тока при охлаждении образцов в температурном
интервале 1241–800°С.

Оптическое качество выращенных кристаллов
оценивали по количеству центров рассеяния. Сте-
пень их монодоменности, пьезоэлектрический мо-
дуль d333 определяли по методикам и на установках,
описанных в работе [22].
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В экспериментах по ФИРС применяли лазер
MLL-100 на иттрий-алюминиевом гранате с дли-
ной волны 514.5 нм. Исследуемый образец стави-
ли на пути хода лазерного луча таким образом, что-
бы волновой вектор световой волны был направлен
вдоль оси Y – по нормали к входной грани кристал-

ла, а вектор напряженности электрического поля
световой волны Е был параллелен оси z, совпадаю-
щей с направлением полярной оси кристалла нио-
бата лития Рs. В такой геометрии рассеяния эффект
фоторефракции для кристалла LiNbO3 проявляет-
ся наиболее ярко. Для получения коноскопиче-

Рис. 1. Технологическая схема получения однофазной легированной цинком и эрбием шихты ниобата лития.
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ских картин больших размеров применяли метод
лазерной коноскопии [23, 24]. Использовали излу-
чение лазера MLL-100 (λ = 514.5 нм), Р = 1 и 90
мВт. При проведении коноскопического экспери-
мента кристаллический образец устанавливали на
подвижной двухкоординатной оптической под-
ставке, что позволяло просканировать всю плос-
кость входной грани лазерным лучом и получить
множество коноскопических картин, соответ-
ствующих различным участкам поперечного се-
чения исследуемого образца.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Исходя из предварительно полученных ре-
зультатов установлено, что для получения шихты
ниобата лития с заданной концентрацией легиру-
ющей примеси Zn необходим 3%-ный его избы-
ток по отношению к расчетному количеству. Ана-
лиз экспериментальных данных по определению
содержания Zn(Er) в шихте LiNbO3 показал, что
легирующая примесь Zn(Er) в пределах допусти-
мых погрешностей метода анализа практически

количественно переходит из азотнокислых рас-
творов Zn(Er) в прекурсор Nb2O5:Zn:Er, и ее со-
держание в LiNbO3:Zn:Er соответствует заданно-
му (табл. 1).

Результаты рентгенофазового анализа свиде-
тельствуют, что при заданных концентрациях леги-
рующих примесей прекурсор Nb2O5:Zn:Er не явля-
ется однофазным. На рентгенограмме образца,
прокаленного при 1000°С в течение 3 ч, четко отме-
чается пик 2.95, соответствующий фазе ZnNb2O6
[25], остальные рефлексы совпадают с основной
фазой Nb2O5. В то же время данные анализа ука-
зывают, что шихта ниобата лития LiNbO3:Zn:Er
представляет собой однофазный продукт, соот-
ветствующий фазе LiNbO3 [26].

Для выращивания методом Чохральского мо-
нокристаллов ниобата лития, легированных цин-
ком и эрбием, подготовлена партия однофазной
шихты LiNbO3:Zn:Er (табл. 1). Результаты ее хи-
мического анализа показали, что по содержанию
ниобия (62.26 мас. %) и лития (4.38 мас. %) она
соответствует шихте конгруэнтного плавления.
Концентрация катионных примесей в шихте со-
ставляла (мас. %): Mg, Mn, Pb, Ni, Sn, Co, Mo, Cu,
V, Cr, Ti, Fe, Al, Zr < 2 × 10–4; Ca, Si < 1 × 10–3;
Та < 1 × 10–2, что позволяет использовать шихту
для выращивания легированных кристаллов
ниобата лития. Содержание фтора ниже предела
чувствительности используемого метода анали-
за (F < 1 × 10–3 мас. %).

Первый из выращенных монокристаллов
LiNbO3:Zn:Er (рис. 2) диаметром 32 мм, длиной
цилиндрической части 34 мм, весом 128.3 г был
получен из гранулированной гомогенно легиро-
ванной шихты LiNbO3:Zn:Er. Концентрация ле-
гирующих компонентов в шихте LiNbO3:Zn:Er и,
соответственно, в исходном расплаве составляла:
[Zn] = 2.48 мас. % и [Er] = 0.98 мас. % (табл. 1).
Второй и третий кристаллы LiNbO3:Zn:Er диа-
метром 32 и 30 мм, длиной цилиндрической части
38 и 40 мм, весом 123.7 и 129.3 г соответственно
выращивали, добавляя номинально чистую шихту
ниобата лития LiNbO3 к оставшемуся после выра-
щивания предыдущего кристалла LiNbO3:Zn:Er
плаву, т.е. последовательно разбавляя исходный
расплав. При этом на выращивание каждого из
трех кристаллов LiNbO3:Zn:Er расходовалось не
более 8% массы расплава.

В табл. 2 представлены данные по содержанию
Zn и Er в конусе и торце каждого выращенного
кристалла LiNbO3:Zn:Er. Содержание Zn и Er в
кристаллах LiNbO3:Zn:Er значительно меньше
концентрации легирующих примесей в шихте
LiNbO3:Zn:Er и, соответственно, в исходном рас-
плаве (табл. 1 и 2). Для оценки системы расплав–
кристалл обычно используют эффективные ко-

Таблица 1. Концентрации цинка и эрбия в прекурсоре
Nb2O5:Zn:Er и шихте LiNbO3:Zn:Er (заданные значе-
ния концентраций в шихте, мас. %: [Zn] = 2.44, [Er] = 1.0)

C в прекурсоре 
Nb2O5:Zn:Er, мас. %

C в шихте
LiNbO3:Zn:Er, мас. %

Zn Er Zn Er

2.70 1.069 2.48 0.98

Рис. 2. Внешний вид кристалла LiNbO3:Zn
(2.48 мас. %):Er (0.98 мас. %).
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эффициенты распределения Kр, представляющие
собой отношение концентрации примеси в кри-
сталле в начальный момент роста к концентрации
примеси в расплаве, а также параметр ∆С, характе-
ризующий композиционную однородность кри-
сталла, который определяется как разница концен-
траций легирующего элемента между конусом и
торцом кристалла. Эффективный коэффициент
распределения Kр в данной системе расплав–кри-
сталл и для цинка, и для эрбия заметно меньше
единицы (табл. 1 и 2). В то же время, наблюдается
достаточно однородное распределение легирую-
щих компонентов по длине монокристаллов
LiNbO3:Zn:Er (табл. 2).

Некоторые принципиальные моменты про-
цессов кристаллизации при выращивании сильно
легированных кристаллов ниобата лития ранее
были рассмотрены в работах [27, 28]. Если Kр для
сильно легированных кристаллов LiNbO3 является
функцией электронного строения легирующего
элемента, то для параметра ∆С ситуация не столь
однозначна. Параметр ∆С для всех исследованных
кристаллов LiNbO3:Zn:Er имеет весьма малую ве-
личину, сопоставимую с погрешностью метода
определения концентрации примеси (табл. 2). Это
показывает высокую концентрационную однород-
ность распределения примеси вдоль оси роста кри-
сталла при заметно меньшем единицы Kр.

Объяснение данного факта может быть следую-
щим. При введении легирующего элемента состав
расплава ниобата лития перестает быть конгруэнт-
ным. Это, в частности, означает, что спектр вариа-
ций ионных комплексов в расплаве по структуре и
компонентам сильно увеличивается. Захват рас-
плава происходит в ограниченной зоне вблизи
фронта кристаллизации, имеющей постоянную
температуру. Следовательно, кристаллизоваться
будут те ионные комплексы, для которых эта тем-
пература является солидусной (Тс1), естественно с
учетом некоторого переохлаждения. По мере рас-
ходования части объема расплава в оставшемся
расплаве при Kр < 1 концентрация цинка и эрбия
будет увеличиваться и, соответственно, изменит-
ся соотношение концентраций различных ион-
ных комплексов. При этом доля комплексов, для
которых солидусной температурой является темпе-
ратура Тс1, изменится, она станет меньше. Так бу-
дет продолжаться до тех пор, пока система не до-
стигнет некоторого критического состояния, при
котором концентрация комплексов с солидусной
температурой Тс1 будет недостаточной для роста
кристалла с постоянной концентрацией примеси.
Это ограничивает долю расплава, которую мож-
но кристаллизовать с получением композицион-
но однородного кристалла. В нашем случае по-
лучить композиционно однородные кристаллы
LiNbO3:Zn:Er можно, если кристаллизуется не
более 8% массы расплава. По достижении опи-

санного критического состояния дальнейшее по-
ведение системы может быть различным: от су-
щественного изменения концентрации примеси
в кристалле вдоль оси роста до ячеистого роста и
кристаллизации фазы другого состава [27, 28].

На условия достижения такого критического
состояния, а значит, на размеры кристалла с по-
стоянной концентрацией примеси по всему объе-
му, влияет множество факторов. Это состав рас-
плава, термодинамика исходных компонентов,
графическим выражением которых является диа-
грамма состояния, структура расплава, состояще-
го из ионных комплексов с различными термоди-
намическими и кинетическими характеристиками
и даже технические возможности системы управ-
ления и контроля ростового процесса [27, 28]. Из
приведенных выше рассуждений однозначно сле-
дует, что методом Чохральского можно вырастить
кристаллы легированного ниобата лития с равно-
мерным распределением примеси по объему при
кристаллизации лишь вполне определенной ча-
сти расплава [27, 28].

Более высокое содержание цинка и эрбия в
кристалле 2 (табл. 2), по-видимому, может быть
связано, с одной стороны, с возможностью увели-
чения Kр при снижении концентрации легирую-
щих компонентов в расплаве (после добавления
номинально чистой шихты LiNbO3) [28, 29]. С дру-
гой стороны, добавление после выращивания кри-
сталла 1 к расплаву, полученному из гомогенно ле-
гированной шихты, номинально чистой шихты
LiNbO3 однозначно приводит к изменению струк-
туры ионных комплексов. Причем коэффициент
распределения примеси Kр при кристаллизации
таких комплексов в общем случае может быть вы-
ше, чем комплексов с солидусной температурой
Тс1, которые обеспечивали рост кристалла 1 при
кристаллизации исходного расплава.

Результаты оценки оптического качества моно-
кристаллов LiNbO3:Zn:Er по количеству центров
рассеяния, обусловленных дефектами структуры и
внутренними напряжениями, возникающими в
процессе роста и последующей технологической
обработки, а также наличием примесных катионов,
показали полное отсутствие как протяженных оп-

Таблица 2. Концентрация цинка и эрбия в кристаллах
LiNbO3:Zn:Er

Кристалл Проба Zn, мас. % Er, мас. %

1 Конус
Торец

1.66
1.68

0.77
0.78

2 Конус
Торец

1.7
1.68

0.85
0.82

3 Конус
Торец

1.51
1.55

0.78
0.76
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тических дефектов, так и каких-либо микро- или
мезодефектов. Непрерывное сканирование ла-
зерным лучом также не выявило оптических де-
фектов во всем объеме исследуемых кристаллов.

Оценка монодоменности кристаллов осуществ-
лялась пьезоакустическим методом [22]. Для моно-
кристаллов ниобата лития z-ориентации характер-
но наличие одного основного и одного побочного
пиков электроакустического резонанса. Из по-
лученных амплитудно-частотных характеристик
(АЧХ) исследуемых кристаллов (рис. 3) установ-

лено, что во всех случаях амплитуда пика главно-
го резонанса примерно в девять раз превышала
фоновое значение. В кристаллах 1, 2 и 3 основной
пик (главный резонанс) наблюдался на частотах
163.5, 163.9 163.5 кГц соответственно. В то же вре-
мя в кристалле 1 (рис. 3а) имелись еще три второ-
степенных пика на частотах 56.0, 81.1 и 112.5 кГц,
в кристалле 2 (рис. 3б) – два второстепенных пи-
ка на частотах 82.7 и 116.8 кГц, в кристалле 3
(рис. 3в) – три второстепенных пика на частотах
57.8, 83.2 и 117.0 кГц. Полученные пьезоакустиче-
ским методом результаты свидетельствуют о том,
что после проведения процесса монодомениза-
ции кристаллы достигли достаточно высокой сте-
пени униполярности. В то же время присутствие
на графиках АЧХ двух или трех второстепенных
резонансов значительной амплитуды свидетель-
ствует о наличии в образцах остаточной домен-
ной структуры.

Для подтверждения этого факта было проведе-
но исследование статического пьезоэлектрическо-
го эффекта кристаллов. В соответствии с методи-
кой [22] были построены графики зависимости ве-
личины поляризационного заряда Qп от силы F
(рис. 4), на основе которых рассчитаны компо-
ненты пьезомодуля d333 для каждого кристалла:

 = 6.15 × 10–12 Кл/Н,  = 2.72 × 10–12 Кл/Н,

= 2.7 × 10–12 Кл/Н. Для сравнения на рис. 4
представлены также результаты измерений вели-
чины Qп монокристалла 1 до проведения процес-
са монодоменизации (кристалл 4). Расчетное зна-
чение компоненты пьезомодуля в этом случае со-
ставило всего d333 = 0.85 × 10–12 Кл/Н.

(1)
333d (2)

333d
(3)
333d

Рис. 3. АЧХ низкочастотной части спектра исследуе-
мых кристаллов ниобата лития: а – кристалл 1, б – 2,
в – 3.
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Рис. 4. Зависимости Qп(F) для кристаллов 1–3 после
монодоменизации и для полидоменного кристалла 4.
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Известно [30], что для монодоменного кристал-
ла ниобата лития значения пьезомодуля (d0)333 на-
ходятся в интервале (8–12) × 10–12 Кл/Н. Как вид-
но, значения компоненты пьезомодуля исследуе-
мых кристаллов не входят в диапазон указанных
значений. Таким образом, полученные результа-
ты согласуются с данными измерений АЧХ и сви-
детельствуют лишь о частичной монодоменности
рассматриваемых кристаллов. Исходя из выше-
сказанного можно сделать вывод, что стандарт-
ные разработанные ранее режимы монодомени-
зации легированных двумя примесями (напри-
мер, Zn и Mg) кристаллов ниобата лития не
подходят для случая двойного легирования цинком
и эрбием. Для достижения более высокой степени
монодоменности кристаллов LiNbO3:Zn:Er необхо-
дима корректировка режимов монодоменизации.

На рис. 5 представлены временные зависимо-
сти картин ФИРС кристаллов LiNbO3:Er:Zn. Вид

спекл-структуры индикатрисы ФИРС характерен
для кристаллов ниобата лития. И все же для кри-
сталлов разного состава, выращенных разными
способами, спекл-структура ФИРС имеет свои
тонкие особенности, по которым можно исследо-
вать структуру, микро- и макрооднородность кри-
сталлов. Из рис. 5 видно, что даже после воздей-
ствия лазерным излучением мощностью 160 мВт в
течение 6 мин фоторефрактивный отклик отсут-
ствует, индикатриса ФИРС не раскрывается, а на-
блюдается только рассеяние на статических струк-
турных дефектах. Полученные результаты указыва-
ют на то, что данные кристаллы ниобата лития
перспективны в качестве нелинейно-оптических
материалов с низким эффектом фоторефракции и
малым уровнем ФИРС, т.е. с незначительной де-
струкцией лазерного луча.

Оптическое качество выращенных кристаллов
контролировали наглядным и доступным мето-
дом лазерной коноскопии, дающим информацию

Рис. 5. Картины ФИРС кристаллов LiNbO3:Zn:Er 1–3 после лазерного воздействия в течение 1 с, 30 с, 6 мин (λ = 532 нм,
Р = 160 мВт).

2

3

Z

1

1 c 30 c 6 мин
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о строении, оптических свойствах, ориентации
кристалла, а также наличии в нем различного ро-
да дефектов [24, 31].

Были зарегистрированы коноскопические кар-
тины исследованных кристаллов при возбуждении
излучением лазера MLL-100 малой (1 мВт) и боль-
шой (90 мВт) мощностей. При воздействии излуче-
ния мощностью 1 мВт коноскопические картины
отражают состояние дефектности кристалла в от-
сутствии эффекта фоторефракции. При возбуж-
дении излучением лазера мощностью 90 мВт в
коноскопических картинах проявляются как соб-
ственная дефектность кристалла (определяемая
составом и условиями выращивания), так и де-
фектность, наведенная лазерным излучением. По-
скольку для изученных кристаллов LiNbO3:Zn:Er
не был обнаружен фоторефрактивный отклик, то
и на коноскопических картинах, полученных при
увеличении мощности лазерного излучения, от-
сутствовали дополнительные аномалии (рис. 6, 7).
На рис. 6, 7 приведены коноскопические карти-
ны пластин толщиной 1 и 3 мм при мощности из-
лучения 90 мВт.

Результаты лазерного сканирования по плос-
кости входной грани исследованных кристаллов
LiNbO3:Zn:Er показывают наличие коноскопиче-
ских картин двух видов: соответствующих одно-

осным кристаллам (рис. 6а, 6в, 6д; рис. 7а, 7в, 7д)
и кристаллам с аномальной двуосностью (рис. 6б,
6г, 6е; рис. 7б, 7г, 7е). Коноскопические картины
на рис. 6а, 6в, 6д и 7а, 7в, 7д имеют круговую
симметрию, при которой черный “мальтийский
крест” сохраняет целостность в центре поля зре-
ния, а изохромы представляют собой концентриче-
ские окружности с центром в точке выхода оптиче-
ской оси. Именно такой вид коноскопических кар-
тин свидетельствует об оптической однородности
образцов и хорошем оптическом качестве. Коно-
скопические картины на рис. 6б, 6г, 6е и 7б, 7г, 7е
содержат незначительные признаки аномальной
оптической двуосности, при которой появляются
деформация в центре черного “мальтийского
креста” в виде просветления и смещение от цен-
тра фрагментов креста в направлении, соответ-
ствующем направлению деформации оптической
индикатрисы кристалла. Изохромы приобретают
слабую эллиптичность, сохраняя правильную гео-
метрическую форму. Необходимо отметить, что в
ряду исследованных кристаллов 1–3 признаки
имеющейся слабой оптической двуосности усили-
ваются, что особенно заметно на коноскопических
картинах пластин толщиной 3 мм (рис. 7б, 7г, 7е).

Таким образом, полученные результаты по-
казывают, что в исследованных кристаллах

Рис. 6. Коноскопические картины кристаллов
LiNbO3:Zn:Er (пластины 1 мм): а, б – кристалл 1; в, г –
кристалл 2; д, е – кристалл 3 (λ = 532 нм, Р = 90 мВт).

(б)

(в) (г)

(д) (е)

(a)

Рис. 7. Коноскопические картины кристаллов
LiNbO3:Zn:Er (пластины 3 мм): а, б – кристалл 1; в, г –
кристалл 2; д, е – кристалл 3 (λ = 532 нм, Р = 90 мВт).

(б)

(в) (г)

(д) (е)

(a)
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LiNbO3:Zn:Er отсутствует фоторефрактивный от-
клик, индикатриса ФИРС не раскрывается при
воздействии лазерного излучения мощностью
160 мВт. Кристаллы по результатам лазерной ко-
носкопии обнаруживают достаточно хорошее оп-
тическое качество. Присутствующие на коноско-
пических картинах всех кристаллов незначитель-
ные признаки аномальной оптической двуосности
могут быть связаны с флуктуациями состава в се-
чении кристалла, фиксируемыми при прохожде-
нии лазерного луча через объем кристаллическо-
го образца.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Разработана технологическая схема получения

прекурсора Nb2O5:Zn:Er заданного состава, ис-
пользуемого при синтезе шихты LiNbO3:Zn:Er,
содержащей (мас. %): [Zn] = 2.48, [Er] = 0.98.
Подтверждена однофазность шихты и соответ-
ствие по регламентированным примесям техниче-
ским условиям, позволяющим выращивать из нее
методом Чохральского кристаллы ниобата лития.

На основе экспресс-оценки оптического каче-
ства кристаллов LiNbO3:Zn:Er, полученных из
этой шихты, а также путем разбавления плава не-
легированной шихтой LiNbO3, установлено, что
микродефекты в объеме кристалла отсутствуют.
Значения пьезомодуля выращенных кристаллов
LiNbO3:Zn:Er свидетельствуют о неполной их мо-
нодоменности, что требует дальнейшей отработ-
ки режимов их монодоменизации.

Результаты исследования оптических характе-
ристик кристаллов LiNbO3:Zn:Er однозначно
подтвердили их высокое оптическое качество.
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ВВЕДЕНИЕ
Взаимодействие оксидов гафния и тербия

приводит к образованию непрерывного ряда ку-
бических твердых растворов (1 – x)TbO1.5⋅xHfO2
(x ≈ 0.45–1.0) со структурой разупорядоченного
флюорита (пр. гр. Fm3m). При стехиометрическом
соотношении тербия и гафния 1 : 1 происходит об-
разование гафната тербия Tb2Hf2O7 с относительно
узкой областью гомогенности со структурой пиро-
хлора (пр. гр. Fd3m) [1, 2]. Кристаллохимическим
условием образования структуры пирохлора явля-
ется соотношение r(Ln3+) : r(Hf4+) > 1.46 [3], а ки-
нетическим – отжиг при температурах 1500–1900 K
[4, 5]. Повышение температуры до ~2500 K при-
водит к превращению гафната тербия в разупоря-
доченный флюорит Tb2O3⋅2HfO2 [3, 6].

Гафнат тербия имеет широкие перспективы ис-
пользования в качестве ионного проводника, полу-
проводника, сцинтиллятора, материала атомной
промышленности, а также вещества для разработ-
ки термобарьерных покрытий [7, 8]. Для использо-
вания гафната тербия в качестве высокотемпера-
турного защитного покрытия необходимо подтвер-
ждение его химической инертности по отношению
как к защищаемому материалу, так и к веществам,
которые могут находиться в окружающей среде.
Особую опасность для деградации защитного по-
крытия могут представлять вещества группы
CMAS (calcium-magnesium-alumina-silicate) [9].

Экспериментальные исследования поведения
материалов в условиях высокотемпературного
контакта с активными средами достаточно трудо-
емки и затратны. Существенно сократить их объ-
ем можно проведением термодинамических мо-

дельных расчетов равновесных состояний. Осо-
бенностью таких расчетов является то, что в них
не учитываются кинетические факторы [9, 10].
Однако для проведения таких вычислений требу-
ются прецизионные исследования термодинами-
ческих величин участвующих в расчетах веществ.
Для гафната тербия такие численные значения
отсутствуют. Теплоемкость Tb2Hf2O7 в области
температур 2–350 K в графическом виде пред-
ставлена в работе [11], однако эти данные не мо-
гут быть использованы для расчета термодинами-
ческих величин и оценки высокотемпературного
(>350 K) поведения Tb2Hf2O7. Не менее важной
характеристикой вещества является термическое
расширение в области температур получения по-
крытий и их эксплуатации. 

Целью настоящей работы явилось изучение
термического расширения методом высокотем-
пературной дифракции (298–1273 K) и измерение
стандартной молярной теплоемкости гафната
тербия со структурой пирохлора в интервале 310–
1360 K.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Гафнат тербия получали методом обратного

осаждения. Исходными веществами являлись
сексвиоксид тербия (99.99 мас. %), диоксид гаф-
ния (99.99 мас. %) производства LANHIT LLC,
соляная кислота (35–38 мас. %, ОСЧ 20-4) и рас-
твор аммиака (25–28 мас. % NH4OH, “ос. ч.”)
производства ООО “Химмед”. Синтез, методы из-
мерения термического расширения, теплоемкости
и обработки результатов подробно описаны в рабо-
тах [12, 13]. Молярную массу Tb2Hf2O7, равную

УДК 544.31
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786.8265 г/моль, рассчитывали из атомных масс
[14].

Молярную теплоемкость измеряли методом
дифференциальной сканирующей калориметрии
(ДСК) на приборе STA 449 F1 Jupiter (Netzsch).
Термическое расширение изучали методом высо-
котемпературной дифракции с использованием
приставки НА-1001 и X-ray-дифрактометра Shi-
madzu на излучении CuKα (λ = 1.5418 Å) в интер-
вале температур 298–1273 K.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Полученный в результате синтеза и оконча-
тельного прокаливания при 1550 K (4 ч) образец
имел состав Tb1.99Hf2.01O7.01. Такое отклонение от
стехиометрии не может внести существенной по-
грешности в величину теплоемкости [15]. Прове-
денные дифракционные исследования показали,
что полученный однофазный образец имеет ку-
бическую структуру типа пирохлора с парамет-
ром решетки a = 10.455(4) Å (рис. 1), что удовле-
творительно соответствует данным [11, 16]. Растро-
вая электронная микроскопия, так же как и
расчеты по Шереру, показали (рис. 2), что образец
не является наноразмерным, что могло бы оказать
существенное влияние на его теплоемкость.

Измерения теплоемкости были выполнены
методом ДСК с неопределенностью 2.5% в интер-
вале температур 310–1360 K, полученные значе-
ния хорошо описываются уравнением Майера–
Келли [17]

(1)
= +

− =2 2

Дж (моль К) 264.6 0.03343503 –

3968552.5 , 0.99994.

( )pC T

T R

Расчет по Нейману–Коппу из температурных
зависимостей молярных теплоемкостей оксидов
Tb2O3 [18] и HfO2 [19] приводит к выражению

(2)

Обе зависимости представлены на рис. 3. Как
видно, расчетная кривая 3 расположена выше и
круче экспериментальной зависимости (уравне-
ние (1), кривая 2), использование в расчетах урав-
нения (2) (кривая 3) может привести к значитель-
ным погрешностям, особенно при экстраполя-
ции в область высоких температур.

Термическое расширение гафната тербия изу-
чали методом рентгеновской высокотемператур-
ной дифракции на порошке. Расширение кри-
сталлической решетки Tb2Hf2O7 (пирохлор) но-
сит положительный характер (рис. 4).

Температурная зависимость параметра а куби-
ческой решетки Tb2Hf2O7 c достаточно хорошей
точностью может быть представлена в виде ли-
нейного уравнения

(3)

Дифференцирование этого уравнения и расчет
относительного коэффициента термического рас-
ширения α298 (K–1) показывает, что он практически
не зависит от температуры:

тогда как текущий коэффициент термического рас-
ширения

=
= + 2

Дж (моль К)

263.1 0.0416661 – 3467798

( )

.
pC

T T

( ) −= + ×

=

4

2

Å 10.3965 1.4386 10 ,

0.9997 298–1273 K .( )

a T

R

α = = ×–1 –6
298 298( ) ( )(K 1 d d 13.78 ,) 10a a T

α =–1K 1( ) ( ) d )d(T Ta a T

Рис. 1. Дифрактограмма Tb2Hf2O7 (пирохлор) при
комнатной температуре.
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Рис. 2. Морфология поверхности образца гафната
тербия.
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закономерно уменьшается при нагревании, а от-
носительное линейное термическое расширение

увеличивается до 1.33% при 1273 K. Результаты
расчетов представлены в табл. 1.

На рис. 4 для сравнения приведена темпера-
турная зависимость параметра кристаллической
решетки гафната гадолиния, изученная в работе
[12], где также были обнаружены практически ли-
нейная зависимость параметра а от температуры,
постоянство относительного коэффициента рас-
ширения α298 = 11.75 K–1 и уменьшение при нагре-
вании текущего коэффициента расширения αT.

( ) = 298 298% 100 –( )TTE a a a

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Выполнены измерения молярной теплоемко-

сти гафната тербия со структурой пирохлора и по-
казано отсутствие структурных аномалий в обла-
сти 310–1360 K. Экспериментальные значения
теплоемкости сглажены и представлены в виде
уравнения Майера–Келли.

Методом высокотемпературной рентгенов-
ской дифракции определена зависимость пара-
метра кристаллической решетки гафната тербия
при 298–1273 K и рассчитаны коэффициенты
термического расширения.
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Bi4 – xNdxTi3O12 (x = 0.4, 0.8, 1.2, 1.6)
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Твердые растворы титанатов висмута-неодима Bi4 – xNdxTi3O12 (x = 0.4, 0.8, 1.2, 1.6) получены мето-
дом твердофазных реакций в процессе обжига смесей исходных оксидов на воздухе в интервале тем-
ператур 1003–1323 K. Методом рентгеновской дифракции определена кристаллическая структура
синтезированных фаз. Установлено, что с увеличением концентрации неодима вследствие морфо-
тропного фазового перехода происходит изменение орторомбической структуры (пр. гр. B2cb) ис-
ходного Bi4Ti3O12, сохраняющейся при x = 0.4 и 0.8, на тетрагональную (пр. гр. P42/ncm) при x = 1.2
и 1.6. С использованием дифференциальной сканирующей калориметрии измерена теплоемкость
синтезированных образцов титанатов висмута-неодима в интервале температур 320–1000 К. На за-
висимостях Cp = f (T) образцов Bi4 – xNdxTi3O12 при x = 0.4 и 0.8 обнаружены экстремумы, связанные
с сегнетоэлектрическим фазовым переходом.

Ключевые слова: титанаты висмута, кристаллическая структура, дифференциальная сканирующая
калориметрия, высокотемпературная теплоемкость, фазовый переход
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ВВЕДЕНИЕ

Слоистый титанат висмута Bi4Ti3O12 является
крайним членом гомологического ряда фаз Аури-
виллиуса Am – 1Bi2BmO3m + 3 [1] с m = 3. Интерес к
этому соединению обусловлен его сегнетоэлек-
трическими [2, 3] и пьезоэлектрическими [4]
свойствами. Считается, что слоистый титанат
висмута благодаря высокой спонтанной поляри-
зации (∼50 мкКл/см2), наряду с PbZr1 – xTixO3 и
BiFeO3, является одним из самых перспективных
материалов для использования в сегнетоэлектри-
ческой ячейке памяти FeRAM (Ferroelectric Ran-
dom Access Memory) [2, 3, 5]. Согласно [2], легиро-
вание титаната висмута лантаном или неодимом
уменьшает токи утечки и препятствует деградации
его свойств. Кроме того, легирование лантаном
уменьшает усталость Bi4Ti3O12.

Несмотря на то что в последнее время интен-
сивные ведутся исследования условий синтеза и
свойств легированного редкоземельными эле-
ментами титаната висмута (Bi4 – xRxTi3O12 с R = Pr,
Nd, Gd, Dy; x = 0.8 [7]; Bi4 – xRxTi3O12 с R = Pr, Nd,
Gd, Dy; x от 0 до 2.0 в зависимости от РЗЭ [8];

Bi3.44La0.56Ti3O12 [9]; Bi4 – xSmxTi3O12 с x = 0.85 [10];
Bi4 – xSmxTi3O12 с 0 ≤ x ≤ 0.61 [11]; Bi4 – xErxTi3O12 с
0 ≤ x ≤ 0.18 [12]), нет работ, посвященных изуче-
нию теплофизических свойств таких материалов.
Диаграмма состояния тройной системы Bi2O3–
TiO2–Nd2O3 полностью не построена. Имеются
данные только по взаимодействию компонентов
при 1373 K [13]. Для ее построения с помощью
термодинамического моделирования требуются
сведения по термодинамическим свойствам со-
единений, образующихся в этой системе. В лите-
ратуре такие данные отсутствуют.

Цель работы состояла в осуществлении синте-
за, исследовании высокотемпературной теплоем-
кости твердых растворов Bi4 – xNdxTi3O12 (x = 0.4,
0.8, 1.2, 1.6) и определении по этим данным тер-
модинамических свойств полученных фаз.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Образцы для измерения теплоемкости

Bi3.6Nd0.4Ti3O12, Bi3.2Nd0.8Ti3O12, Bi2.8Nd1.2Ti3O12 и
Bi2.4Nd1.6Ti3O12 получали с помощью твердофаз-
ных реакций между исходными оксидами Bi2O3 и

УДК 536.63
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TiO2 (`ос. ч.”), Nd2O3 (`х. ч.”). Для этого смеси
компонентов Bi2O3 и TiO2, Nd2O3 заданного со-
става (предварительно прокаленных при 973 и
1173 K соответственно) гомогенизировали в агато-
вой ступке. Порошки прессовали в таблетки, кото-
рые обжигали на воздухе по 20 ч при температурах
1003, 1053, 1103, 1153, 1203, 1253, 1273 и 1323 K. При
выборе температур обжига руководствовались
следующими данными. Во-первых, как и в работе
[14], наличием полиморфного превращения
α-Bi2O3 → δ-Bi2O3 при температуре 1003 K, при
котором скорость протекания твердофазной ре-
акции увеличивается (эффект Хэдвала). Во-вто-
рых, сложностью синтеза сегнетоэлектрических
материалов из-за тенденции к образованию
структур типа пирохлора [8]. Авторами [8] уста-
новлено, что структура пирохлора формируется
при температуре ~1073 K, а структура типа перов-
скита образуется при температурах 1273–1373 K.
Для предотвращения образования примесной
фазы пирохлора была проведена термическая об-

работка при 1273 и 1323 K. С целью увеличения
полноты протекания твердофазной реакции спе-
ченные таблетки после каждого цикла перетира-
ли и снова прессовали. Фазовый состав получен-
ных образцов контролировали методом рентге-
нофазового анализа подобно [14].

Теплоемкость синтезированных образцов из-
меряли методом дифференциальной калоримет-
рии с использованием термоанализатора STA 449
C Jupiter (NETZSCH, Германия). Методика изме-
рений описана ранее [15, 16]. Ошибка экспери-
ментов не превышала 2%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Дифрактограммы синтезированных титанатов
висмута показаны на рис. 1. Параметры элемен-
тарных ячеек, определенные путем полнопро-
фильного уточнения методом минимизации про-
изводной разности [17], приведены в табл. 1. Вли-
яние замещения части висмута неодимом на

Рис. 1. Дифрактограммы Bi4 – xNdxTi3O12 с x = 0.4 (а), 0.8 (б), 1.2 (в), 1.6 (г) при комнатной температуре: эксперимен-
тальный (1), расчетный (2) и разностный (3) профили рентгенограмм после уточнения методом Ритвельда; штрихи
указывают расчетные положение рефлексов.
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параметры элементарных ячеек твердых раство-
ров Bi4 – xNdxTi3O12 демонстрирует рис. 2. Из дан-
ных, представленных в табл. 1 и на рис. 2, следует,
что при увеличении степени замещения висмута
неодимом происходит изменение структуры: орто-
ромбическая сингония (пр. гр. B2cb), свойственная
Bi4Ti3O12, Bi3.6Nd0.4Ti3O12 и Bi3.2Nd0.8Ti3O12, изменя-
ется на тетрагональную в Bi2.8Nd1.2Ti3O12 и
Bi2.4Nd1.6Ti3O12 (пр. гр. P42/ncm). Предполагаемая
область изменения структуры Bi4 – xNdxTi3O12 за-
штрихована на рис. 2. Она оценена по изменениям
параметров элементарных ячеек титанатов, обла-
дающих орторомбической и тетрагональной син-
гониями.

Сравнение наших результатов с данными ра-
боты [8] показывает следующее. Значения пара-

метров элементарных ячеек твердых растворов
Bi4 – xNdxTi3O12 не всегда совпадают. В отличие от
наших данных, авторы [8] не обнаружили измене-
ния структуры твердых растворов с увеличением
концентрации неодима. При этом в работе [8] на-
блюдалось сильное “скачкообразное” изменение
параметров решеток при изменении концентра-
ции неодима. Так, например, при x = 0.8 пара-
метр b (по сравнению со значением при x = 0.4)
резко увеличивался с ~5.39 Å почти до 5.41 Å, а
при x = 1.2 снова возвращался к прежнему значе-
нию. Не исключено, что это связано с установ-
ленным авторами [8] неоднородным распределе-
ние Nd в анализируемых образцах.

На рис. 3 показано влияние температуры на
удельную теплоемкость Bi4 – xNdxTi3O12. Видно,

Таблица 1. Параметры элементарных ячеек Bi4 – xNdxTi3O12

x 0 [14] 0.4 0.8 1.2 1.6

a, Å 5.4473(3) 5.4258(7) 5.4069(9) 5.3936(1) 5.3898(1)

b, Å 5.4082(3) 5.4065(9) 5.4029(9) 5.3936(1) 5.3898(1)

c, Å 32.818(2) 32.817(5) 32.817(6) 32.795(1) 32.748(1)

V, Å3 966.82(8) 962.65(26) 958.59(30) 954.03(5) 951.31(5)

d, г/см3 8.05 7.90 7.76 7.61 7.46

Пр. гр. B2cb B2cb B2cb P42/ncm P42/ncm

Рис. 2. Влияние замещения неодимом висмута на
параметры элементарных ячеек твердых растворов
Bi4 – xNdxTi3O12.
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Рис. 3. Влияние температуры на теплоемкость 
Bi4 ‒ xNdxTi3O12 (x = 1.6 (1), 1.2 (2), 0.8 (3), 0.4 (4)).
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Таблица 2. Коэффициенты уравнения (1) для Bi4 – xNdxTi3O12

x a ± Δ a (b ± Δb), 10–3 –(c ± Δc), 105 r

0.4 484.4 ± 2.6 15.6 ± 0.3 75.9 ± 0.2 0.9898
0.8 456.3 ± 2.1 39.0 ± 0.2 59.5 ± 2.0 0.9977
1.2 393.2 ± 1.6 158.1 ± 1.7 6.63 ± 1.0 0.9987
1.6 438.3 ± 2.3 44.0 ± 2.5 47.4 ± 0.2 0.9920
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Таблица 3. Термодинамические свойства твердых растворов Bi4 – xNdxTi3O12 с x = 0.4, 0.8, 1.2, 1.6

T, K
Cp,

Дж/(K моль)
H°(T) – H°(320 K),

кДж/моль
So(T) – So(320 K),

Дж/(K моль)
–∆G/T*,

Дж/(K моль)

x = 0.4
320 405.3 – – –
350 416.7 12.34 36.86 1.60
400 430.7 33.55 93.49 9.60
450 439.9 55.33 144.8 21.82
500 446.2 77.50 191.5 36.49
550 450.7 99.92 234.2 52.55
600 453.9 122.5 273.6 69.35
650 456.3 145.3 310.0 86.48
700 458.0 168.2 343.9 103.7
900 461.0 260.1 459.5 170.4
950 461.1 283.2 484.4 186.3

1000 461.2 306.2 508.0 201.8
x = 0.6

320 410.7 – – –
350 421.4 12.49 37.29 1.61
400 434.7 33.91 94.48 9.71
450 444.5 55.90 146.3 22.05
500 452.0 78.32 193.5 36.87
550 458.1 101.1 236.9 53.11
600 463.2 124.1 277.0 70.11
750 475.0 194.5 381.6 122.3
800 478.2 218.3 412.4 139.5
850 481.2 242.3 441.5 156.4
900 484.1 266.5 469.1 173.0
950 486.8 290.7 495.3 189.4

1000 489.3 315.1 520.4 205.2
x = 1.2

320 437.3 – – –
350 443.1 13.21 39.44 1.71
400 452.3 35.59 99.21 10.23
450 461.0 58.43 153.0 23.16
500 469.6 81.69 202.0 38.63
550 477.9 105.38 247.2 55.56
600 486.2 129.5 289.1 73.29
650 494.4 154.0 328.3 91.42
700 502.5 178.9 365.3 109.7
750 510.6 204.2 400.2 127.9
800 518.6 230.0 433.4 145.9
850 526.6 256.1 465.1 163.8
900 534.6 282.6 495.4 181.4
950 542.6 309.6 524.5 198.7

1000 550.6 336.9 552.6 215.7
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* ∆G/T = [H°(T) – H°(320 K)]/T – [S°(T) – S°(320 K)].

x = 1.4
320 406.1 – – –
350 415.0 12.32 36.80 1.60
400 426.3 33.37 93.00 9.57
450 434.7 54.91 143.7 21.70
500 441.4 76.81 189.9 36.25
550 446.9 99.02 232.2 52.16
600 451.6 121.5 271.3 68.82
650 455.7 144.2 307.6 85.81
700 459.4 167.1 341.5 102.9
750 462.9 190.1 373.3 119.8
800 466.1 213.3 403.3 136.6
850 469.2 236.7 431.7 153.2
900 472.1 260.2 458.6 169.4
950 474.9 283.9 484.6 185.2

1000 477.6 307.7 508.6 200.8

T, K
Cp,

Дж/(K моль)
H°(T) – H°(320 K),

кДж/моль
So(T) – So(320 K),

Дж/(K моль)
–∆G/T*,

Дж/(K моль)

Таблица 3.  Окончание

что для твердых растворов с x = 0.4 и 0.8 на кривых
cp = f(T) имеются экстремумы при Tmax = 824 и
623 K соответственно. В работах [14, 18] при изу-
чении влияния температуры на высокотемпера-
турную теплоемкость незамещенного титаната
Bi4Ti3O12 было установлено, что на зависимости
cp = f(T) в области сегнетоэлектрического фазово-
го перехода при 943 K [19, 20] наблюдается хоро-
шо выраженный экстремум (на рис. 3 не показа-
но, т.к. представление этих данных на одном гра-
фике приведет к “наложению” кривых cp = f(T)
для Bi4 – xNdxTi3O12). Отметим, что фазовый пере-
ход в Bi4Ti3O12 ранее подробно обсуждался в лите-
ратуре [20–23].

Сравнение данных по температурной зависимо-
сти теплоемкости Bi4Ti3O12 [14] и Bi4 – xNdxTi3O12 по-
казывает, что при замещении части висмута нео-
димом происходит смещение фазового перехода
(ФП) в область более низких температур. Величи-
ны энтропии (∆SФП) и энтальпии (∆HФП) ФП со-
ответственно равны для x = 0.4: 3.57 Дж/(моль K)
и 2.94 кДж/моль, x = 0.8: 0.78 Дж/(моль K) и
0.49 кДж/моль. Кроме того, на кривых сp = f(T)
образцов с высокими концентрациями неодима
(x = 1.2 и 1.6) экстремумы не наблюдаются. По-
добное явление наблюдали ранее при исследова-
нии теплоемкости La2 – xSrxCuO4 (0 ≤ x ≤ 0.2) [24].
На зависимостях сp = f(T) La2CuO4 при температу-
ре ФП из низкотемпературной орторомбической
фазы в высокотемпературную тетрагональную фа-
зу 523 K (для поликристалла 535 K) имеется четкий

экстремум. Замещение части лантана стронцием
приводит как к размытию этого экстремума, так и
к его смещению в область более низких темпера-
тур. При увеличении содержания стронция от 0
до x = 0.08 температура ФП поликристаллов умень-
шается от 535 до 336.9 K, а при x = 0.1 и 0.2 экстре-
мумы на зависимостях сp = f(T) не наблюдаются.

Температурные зависимости молярной тепло-
емкости исследованных твердых растворов (без
учета ФП для Bi3.6Nd0.4Ti3O12 и Bi3.2Nd0.8Ti3O12)
описываются уравнением Майера–Келли [25],
коэффициенты которого представлены в табл. 2

(1)

Используя известные термодинамические со-
отношения [26], рассчитали термодинамические
функции (H°(T) – H°(320 K), S°(T) – S°(320 K), –
∆G/T) для твердых растворов Bi4 – xNdxTi3O12 раз-
личного состава, которые приведены в табл. 3.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе выполнен твердофазный синтез одно-

фазных образцов твердых растворов Bi4 – xNdxTi3O12
(x = 0.4, 0.8, 1.2, 1.6). Методом рентгеновской ди-
фракции исследована кристаллическая структура
полученных фаз. Установлено, при увеличении
замещения висмута неодимом происходит изме-
нение структуры твердых растворов титанатов
висмута-неодима с орторомбической, свойствен-
ной Bi4Ti3O12, Bi3.6Nd0.4Ti3O12 и Bi3.2Nd0.8Ti3O12

= + –2– .pC a bT cT



754

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 7  2021

ДЕНИСОВА и др.

(пр. гр. B2cb), на тетрагональную для фаз
Bi2.8Nd1.2Ti3O12 и Bi2.4Nd1.6Ti3O12 (пр. гр. P42/ncm).

Измерена высокотемпературная теплоемкость
Bi4 – xNdxTi3O12 (x = 0.4, 0.8, 1.2, 1.6) в интервале
температур 320–1000 K. Показано, что на темпе-
ратурной зависимости теплоемкости cp = f(T) тита-
натов Bi3.6Nd0.4Ti3O12 и Bi3.2Nd0.8Ti3O12 наблюдают-
ся экстремумы в области сегнетоэлектрического
фазового перехода.
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Исследована возможность механохимически стимулированного термического синтеза моноалю-
минатов лития из смеси бемит + карбонат лития с использованием полупромышленной шаровой
мельницы. Методами ТГ, РФА in situ, РФА, измерения удельной поверхности и распределения ча-
стиц по размерам исследовано влияние предварительной механической обработки смеси бемита с
карбонатом лития на их твердофазное взаимодействие. Показано, что предварительная механиче-
ская обработка указанной смеси с атомным отношением Al : Li = 1 : 1 в полупромышленной шаро-
вой мельнице при скорости вращения барабана 120 об./мин и времени процесса 58 ч с последующей
термической обработкой на воздухе в течение 4 ч при 950°С позволяет получить однофазный гамма-
алюминат лития.
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ВВЕДЕНИЕ

Однофазные алюминаты лития (α-LiAlO2,
γ-LiAlO2) находят широкое применение в каче-
стве материала матричного электролита в топлив-
ных элементах с карбонатным расплавленным
электролитом [1], для модифицирования прово-
димости литий-полимерных электролитов [2], в
тепловых литиевых батареях [3], для получения
керамических мембран для литий-ионных бата-
рей [4], в ядерной энергетике [5]. Наиболее рас-
пространенными методами их синтеза считаются
керамический [6] и золь–гель-метод [7]. Механо-
химический синтез обладает определенными
преимуществами по сравнению с традиционны-
ми методами. Проведенные ранее исследования
[8, 9] позволили обобщить сведения о возможности
и условиях механохимического синтеза α-LiAlO2 и
γ-LiAlO2 из смесей гиббсит + карбонат лития и
бемит + карбонат лития. В исследованиях учиты-
вали энергонапряженность мельницы-активато-
ра, время механической активации, время и тем-
пература последующей термической обработки.
В работе [9] авторы показали возможность синте-
за однофазного высокодисперсного α-LiAlO2 из
смеси гиббсит + карбонат лития, предварительно

обработанной в шаровой мельнице 2–4 ч с после-
дующей 4-часовой термической обработки при
650°С. Однако, несмотря на привлекательность
использования гиббсита для синтеза моноалюми-
натов, он, как правило, содержит значительную
примесь натрия (0.2–0.4 мас. %) [10], которая за-
грязняет синтезированный моноалюминат лития
[11]. Поэтому для синтеза алюминатов лития
представляет интерес использование бемита, ко-
торый может быть получен при гидротермальной
обработке гиббсита и обладает более высокой чи-
стотой по натрию.

Целью настоящей работы является исследова-
ние возможности и условий механически стиму-
лированного термического синтеза моноалюми-
натов лития из смеси бемита и карбоната лития с
использованием полупромышленной шаровой
мельницы.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для приготовления смесей в работе использо-

вали кристаллический карбонат лития квалифика-
ции “х. ч.” (ТУ 6-09-3728-83) и бемит, синтезиро-
ванный путем гидротермальной обработки гиббси-
та квалификации “ч. д. а.” (ГОСТ 118441-76) в

УДК 546.623.34–66.040.2549.669.712.7
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стальном автоклаве с тефлоновыми вкладышами
при 200°С в течение 6 ч. Согласно данным рентге-
нофазового анализа, полученный образец бемита
хорошо окристаллизован и имеет параметры эле-
ментарной ячейки: a = 2.8675(1) Å, b =
= 12.2199(6) Å, c = 3.6983(1) Å и размеры кристал-
литов около 200 нм.

Исходные реагенты смешивали в соотноше-
нии, необходимом для получения моноалюмина-
та лития. Полученные смеси подвергали механи-
ческой обработке в шаровой мельнице на воздухе
в фарфоровом барабане объемом 1000 мл с фар-
форовыми шарами диаметром 15 мм при враще-
нии барабана со скоростью 120 об./мин в течение
6–58 ч. Соотношение массы вещества к массе ша-
ровой загрузки составляло 1 : 10. Исходные смеси
и продукты их термической обработки исследо-
вали методами РФА, РФА in situ, термогравимет-
рического анализа (ТГ), измерения удельной по-
верхности (Sуд) и гранулометрии.

Для РФА применяли дифрактометр D8 Ad-
vance (Bruker, Германия, CuKα-излучение) с ша-
гом съемки 0.02° и временем накопления 35 с.
РФА in situ проводили на дифрактометре D8 Ad-
vance, ступенчатый нагрев образца осуществляли
в камере HTK 1200N (Anton Paar, Австрия) в ко-
рундовой кювете на воздухе, скорость нагрева
12°C/мин. При достижении необходимой темпе-
ратуры нагрев прекращали и проводили реги-
страцию рентгенограмм. Фазовый состав продук-
тов синтеза анализировали с использованием по-
рошковой базы данных PDF-4 (2011 г.). ТГ
проводили на дериватографе системы Ф. Паулик,
И. Паулик и Э. Эрдей на воздухе с использовани-
ем корундовых тиглей при скорости нагрева

10°С/мин и массе навесок 100 мг. Термическую
обработку смесей осуществляли на воздухе в ла-
бораторной печи SNOL 7.2/1100 со скоростью на-
грева 10°С/мин.

Удельную поверхность измеряли на приборе
“Сорбтометр-М”, используя многоточечный ме-
тод БЭТ и азот в качестве газа-адсорбата. Дис-
персность оценивали на лазерном измерителе
дисперсности частиц “Микросайзер-201А” в эти-
ловом спирте, насыщенном Li2CO3.

Степень аморфизации бемита (A, %) после ме-
ханической обработки рассчитывали по выраже-
нию: A = {(S0 – Sτ)/S0} × 100%, где S0 – интенсив-
ность его рефлексов 130 и 021 для исходной сме-
си, Sτ – интегральная интенсивность этих же
рефлексов после обработки смеси в шаровой
мельнице. Средний размер частиц D исходной и
механически обработанной смесей был рассчи-
тан по формуле D = 6/(ρSуд), где ρ смеси бемит +
+ карбонат лития (2.7 г/см3) рассчитана из плот-
ностей компонентов (для AlO(OH) – 3.0 г/см3,
для Li2CO3 – 2.1 г/см3) и уравнения реакции:
2AlО(OH) + Li2CO3 = 2LiAlO2 + H2O + CO2.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
Механическая обработка смеси бемита и карбо-

ната лития. На рентгенограммах смесей, подверг-
нутых механической обработке в шаровой мель-
нице, присутствуют только рефлексы исходных
реагентов (рис. 1), химического взаимодействия
между ними не происходит. Механическая обра-
ботка приводит к снижению интегральных ин-
тенсивностей рефлексов исходных компонентов
смесей, а также к увеличению их полуширины.
Степень аморфизации бемита зависит от индекса
Миллера рефлексов [12] и монотонно увеличива-
ется, достигая 25% при времени механической
обработки 58 ч (рис. 2).

Величина удельной поверхности смесей (рис. 3)
возрастает в процессе механической обработки
до 16 м2/г. Одновременно в течение первых 6 ч су-
щественно снижается средний размер частиц сме-
си бемита с карбонатом лития, дальнейшее его из-
менение невелико (рис. 3).

По данным гранулометрического анализа
(рис. 4), размер частиц смеси изменяется в очень
широком диапазоне. Бóльшую часть исходной сме-
си составляют крупные частицы (65–260 мкм). Ме-
ханическая обработка смесей в течение 12 ч приво-
дит к заметному уменьшению содержания крупных
частиц и появлению большого количества частиц с
размерами менее 5 мкм. Возникает полидисперс-
ное распределение частиц по размерам с максиму-
мами кривых распределения при 50, 15 и 7 мкм.
Увеличение времени механической обработки с
12 до 32 ч ведет к возрастанию содержания частиц

Рис. 1. Рентгенограммы смесей бемита с карбонатом
лития после механической обработки в шаровой мельни-
це в течение 0 (1), 6 (2), 12 (3), 24 (4), 32 (5), 58 ч (6).
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с размерами менее 10 мкм и к началу процессов
агрегирования, усиливающихся к 58 ч. Об этом
свидетельствуют увеличение содержания частиц
с размерами более 40 мкм и появление агрегатов с
максимумом около 100 мкм.

Термическая обработка исходной и механически
обработанных в шаровой мельнице смесей бемита с
карбонатом лития. В соответствии с данными
РФА in situ (рис. 5а) при нагревании исходной
смеси AlO(OH) + Li2CO3 при температуре выше
400°С происходит разложение бемита и образова-
ние γ-Al2O3. Об этом свидетельствуют уменьше-
ние интегральной интенсивности пиков бемита,
которые практически исчезают при 600°С, и по-
явление уширенных рефлексов γ-Al2O3 (2θ = 37.6°,
45.5°, 66.6°) при сохранении рефлексов карбоната
лития (рис. 5).

При температуре выше 600°С происходит взаи-
модействие Li2CO3 с γ-Al2O3, образуется α-LiAlO2.
На это указывают уменьшение интегральной ин-
тенсивности рефлексов Li2CO3 и появление уши-
ренных рефлексов α-LiAlO2 при 2θ = 18.7°, 37.4°,
45.4°, 66.3°, часть из которых (37.4°, 45.4°, 66.3°) пе-
рекрывается с уширенными рефлексами γ-Al2O3.
Дальнейшее нагревание смеси до 800°С и далее до
900°С приводит к появлению на рентгенограмме,
наряду со слабыми рефлексами α-LiAlO2 и γ-Al2O3,
интенсивных рефлексов γ-LiAlO2.

При нагревании смеси, обработанной в шаро-
вой мельнице в течение 6 ч (рис.6), до 400°С на-
блюдается появление рефлексов при 2θ = 14.7°,
27.4°, 44.1°, 47.1°, 61.7°, 66.3°, которые с большой
долей вероятности можно отнести к Х-фазе,
представляющей собой метастабильный алюми-
нат лития, что было показано ранее [8]. Увеличе-
ние температуры до 500°С и далее до 600°С при-
водит к увеличению интенсивности рефлексов

Х-фазы при одновременном уменьшении интен-
сивности рефлексов AlO(OH) и Li2CO3. Одновре-
менно с этим нагрев до 500°С сопровождается по-
явлением рефлексов γ-Al2O3 (2θ = 19.2°, 31.7°,
37.4°, 45.4°). Повышение температуры до 600°С
приводит к практически полному исчезновению
рефлексов бемита и снижению интегральной ин-
тенсивности рефлексов Li2CO3. Увеличение тем-
пературы до 700°С приводит к увеличению ин-
тенсивности рефлексов α-LiAlO2 (2θ = 18.7°, 37.4°,
45.1°), а также к снижению интенсивности ре-
флексов Х-фазы. Наконец, при повышении тем-
пературы до 800°С возрастает интенсивность ре-

Рис. 2. Степень аморфизации бемита в зависимости
от времени механической обработки смеси AlO(OH) +
+ Li2CO3 в шаровой мельнице.
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Рис. 3. Изменение удельной поверхности (1) и сред-
него размера частиц (2) смеси AlO(OH) + Li2CO3 в
процессе механической обработки.
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флексов γ-LiAlO2 и сохраняются слабые рефлек-
сы α-LiAlO2. При 900°С происходит дальнейшая
кристаллизация фаз γ-LiAlO2 и α-LiAlO2.

Увеличение времени механической обработки
смеси бемит + карбонат до 12 ч практически не
меняет картины фазовых превращений, однако
Х-фаза образуется при более низкой температуре
(300°С) и отсутствует в продуктах после термиче-
ской обработки при 700°С. Интенсивность ре-

флексов Х-фазы, максимальное содержание ко-
торой наблюдается при 600°С, существенно выше
(рис. 7). Возрастает также содержание α-LiAlO2.

При дальнейшем увеличении времени меха-
нической обработки до 24 ч, затем до 32 ч и далее
до 58 ч (рис. 8) картина фазовых превращений ка-
чественно не меняется за исключением некото-
рого снижения содержания α-LiAlO2 после 24 ч
механической обработки смеси.

Рис. 5. Результаты РФА in situ смеси AlO(OH) + Li2CO3 (а); зависимости интегральной интенсивности рефлексов ос-
новных фаз от температуры термической обработки (б).
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Данные РФА in situ согласуются с данными
ТГ-анализа. На ТГ-кривой смеси до механиче-
ской обработки наблюдаются три области изме-
нения массы (рис. 9). Первая область при 350–550
(600)°С, где происходят разложение бемита и об-

разование γ-Al2O3, характеризуется изменением
массы около 9%. Для второй области (600–750°С)
изменение массы составляет около 4–5% и связа-
но со взаимодействием γ-Al2O3 с карбонатом ли-
тия и образованием α-LiAlO2. Третья область

Рис. 7. Результаты РФА in situ смеси AlO(OH) + Li2CO3, обработанной в шаровой мельнице в течение 12 ч.
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(750–900°С) характеризуется изменением мас-
сы около 16–17%, что связано с образованием
α-LiAlO2 и затем γ-LiAiO2. Выхода кривой ТГ на
плато не наблюдается, взаимодействие между ре-
агентами не завершено полностью, на рентгено-
граммах продуктов реакции сохраняются рефлек-
сы γ-Al2O3 (рис. 5).

Механическая обработка смесей в течение 6–
58 ч в шаровой мельнице приводит к снижению
температуры, при которой начинается потеря мас-
сы, примерно на 300°С (рис. 9). ТГ-кривые механи-
чески обработанных смесей сдвигаются в область
более низких температур по мере увеличения вре-
мени механической обработки. При температуре

от 300 до 500°С происходит образование Х-фазы,
интенсивность рефлексов которой возрастает по
мере увеличения времени механической обработ-
ки. При достижении температуры нагрева 850–
900°С для всех механически обработанных сме-
сей ТГ-кривые выходят на плато, что свидетель-
ствует об окончании реакции образования алюми-
натов лития. В соответствии с данными рентгено-
фазового анализа (рис. 10) в продуктах вплоть до
900°С сохраняется смесь α-LiAlO2 и γ-LiAiO2.
Термическая обработка смесей при 950°С позволя-
ет получить однофазный γ-LiAlO2 только в случае
механической обработки в течение не менее 58 ч.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Из результатов рентгенофазового анализа и

распределения частиц по размерам видно, что на
начальных этапах механической обработки в ша-
ровой мельнице происходят измельчение и дис-
пергирование компонентов смеси. Увеличение
времени механической обработки приводит к сни-
жению интегральной интенсивности рефлексов
компонентов смесей (рис. 1), что свидетельствует
об аморфизации, а также к увеличению их полу-
ширины, что является следствием уменьшения
размера частиц и накопления микродеформаций.
При механической обработке в шаровой мельни-
це, наряду с диспергированием и измельчением
реагентов с образованием субмикронных частиц,
происходит образование агрегатов микронных и
более размеров.

Исходная смесь бемита и карбоната лития со-
стоит из достаточно крупных частиц. При нагре-
вании смеси в интервале температур от 400 до
600°С происходит дегидратация бемита с образо-

Рис. 9. ТГ-кривые смесей AlO(OH) + Li2CO3 до (1) и
после механической обработки в шаровой мельнице в
течение 6 (2), 12 (3), 32 (4), 58 ч (5).
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Рис. 10. Рентгенограммы продуктов термической обработки смесей AlO(OH) + Li2CO3 до (а) и после обработки в ша-
ровой мельнице в течение 58 ч (б) (время термической обработки 4 ч).
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ванием псевдоморфозы γ-Al2O3 по кристаллам
исходного бемита. При увеличении температуры
выше 600°С γ-Al2O3 взаимодействует с карбона-
том лития, образуя α-LiAlO2, который при темпе-
ратуре более 700°С переходит в γ-LiAlO2. Образо-
ванные из крупных частиц исходной смеси моно-
алюминаты лития имеют микронные размеры,
поэтому даже при высокотемпературной обра-
ботке (950°С, 4 ч) их взаимодействие с γ-Al2O3
протекает не полностью и в продуктах синтеза со-
храняется смесь фаз α-LiAlO2 и γ-LiAlO2.

В процессе механической обработки смеси бе-
мита и карбоната лития в шаровой мельнице про-
исходят диспергирование, измельчение и переме-
шивание компонентов, в результате чего образуют-
ся субмикронные (0.1–0.2 мкм) частицы бемита и
карбоната лития. При дальнейшей термической
обработке образуются субмикронные частицы
γ-Al2O3, а также, в интервале 300–500°С, Х-фазы
алюмината лития неизвестной структуры, фор-
мирующейся при взаимодействии бемита и кар-
боната лития. Указанная фаза, представляющая
собой метастабильный алюминат лития [8], при
нагревании выше 500°С переходит в α-LiAlO2.
Небольшие размеры частиц образовавшегося
γ-Al2O3 обеспечивают высокую скорость взаимо-
действия с карбонатом лития при термической
обработке, что приводит к образованию γ-LiAlO2
без примесей других алюминатов. Однако для ре-
ализации такого механизма при использовании
шаровой мельницы помимо измельчения необхо-
димо достичь определенной величины степени
аморфизации бемита, которая должна быть не
менее 25–30%, что обеспечит образование рент-
геноаморфного Al2O3 при разложении бемита в
процессе дальнейшей термической обработки
смеси и его взаимодействие с карбонатом лития
при повышении температуры более 800°С.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В результате исследования возможности син-

теза моноалюминатов лития из смеси бемита с
карбонатом лития, предварительно подвергнутой
механической обработке в полупромышленной
шаровой мельнице, показано, что механическая
обработка указанной смеси в течение не менее 58 ч
при дальнейшей термической обработке в интер-
вале температур от 900 до 950°С в течение 4 ч на
воздухе позволяет синтезировать однофазный вы-
сокодисперсный γ-LiAlO2. При этом в процессе
предварительной механической обработки смеси
помимо измельчения и диспергирования компо-
нентов должна быть достигнута степень аморфиза-
ции бемита не менее 25–30%. Присутствие в про-
дуктах термической обработки промежуточной
Х-фазы вплоть до 600–700°С не позволяет полу-
чить однофазный альфа-алюминат лития из сме-

си бемита и карбоната лития при всех исследо-
ванных временах предварительной механической
обработки смесей.
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Исследованы возможности дисперсного и дисперсионного модифицирования кобальтового сплава
в режиме горения под действием центробежных сил. Шихта состояла из Co3O4, Cr2O3, Nb2O5,
MoO3, Al с модифицирующими добавками карбида титана и механической смеси порошка титана и
сажи. Установлено, что базовая смесь горит в широком диапазоне добавки карбида титана при нор-
мальных условиях, наложение поля центробежных сил позволяет увеличить предел по фазоразделе-
нию с 17.5 до 20% содержания добавки. В случае дисперсионного модифицирования система имеет
более высокий потенциал как по горению, так и по фазоразделению, а структурные составляющие
сплава характеризуются малыми размерами, более тонкой структурой. Предложена цепочка хими-
ческих реакций, протекающих при модифицировании по дисперсионному механизму, с ведущей
ролью разложения Co3O4 c последующим выделением активного кислорода.

Ключевые слова: композиционный материал, жаропрочный сплав на основе Co, дисперсное и дис-
персионное модифицирование
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ВВЕДЕНИЕ
Характерной особенностью структуры компо-

зиционных материалов (КМ) является наличие
матрицы с равномерным распределением дис-
персной фазы. К материалам с подобной структу-
рой относятся твердые и жаропрочные сплавы, а
также функционально-градиентные материалы
(ФГМ). В свою очередь ФГМ, представляющие со-
бой композиты, характеризуются плавным детер-
минированным изменением структуры и свойств
по одному из измерений. При этом выбор методи-
ки легирования является одним из важнейших
вопросов материаловедения. В качестве дисперс-
ной (упрочняющей) фазы могут выступать как
MAX-фазы (тройные тугоплавкие соединения,
сочетающие достоинства металла и керамики),
так и фазы Лавеса (интерметаллиды, обладающие
высокой прочностью и достаточной вязкостью)
[1, 2]. Образование композиционных материа-
лов, в том числе и в режиме горения, происходит
посредством дисперсного или дисперсионного
способов модифицирования.

При дисперсном модифицировании добавка
вводится уже в готовом виде, позволяя увели-

чить эксплуатационную температуру материала
до 0.85Тпл матрицы [3]. Преимущество состоит не
только в получении высоких эксплуатационных ха-
рактеристик, но и в малой энергозатратности про-
цесса. Дисперсионное модифицирование принци-
пиально отличается тем, что упрочняющая фаза по-
является в момент синтеза композиционного
материала (in situ) [4, 5]. Фаза для модифицирова-
ния выбирается из тугоплавких соединений, не рас-
творяющихся в матричном металле вплоть до
температуры плавления [6]. К такой группе отно-
сятся КМ на основе Co, Ni и Fe, легированные
различными металлами и неметаллами [7–10].
Кобальтовые сплавы сохраняют прочность до
температур, близких к точке плавления, ввиду то-
го что кобальт со многими элементами образует
широкие области твердых растворов. Сужение
области твердых растворов при понижении тем-
пературы с образованием соединений при после-
дующей термической обработке позволяет полу-
чать кобальтовые сплавы с желаемой структурой.

Целью настоящей работы является синтез КМ
на основе кобальта в режиме горения, изучение

УДК 546.733/662.612.32
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роли дисперсного и дисперсионного модифици-
рования основы.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В качестве объекта исследования была выбра-
на экзотермическая смесь на основе кобальтово-
го сплава ХТН-61 с исключением из ее состава
вольфрама для предотвращения формирования
двойных карбидов системы W–Co–C (табл. 1).
Модифицирование в режиме горения организо-

вывалось двумя подходами: готовым продуктом
(карбидом титана) и образующейся карбидной
фазой в процессе синтеза из смеси Ti (ПТМ) и са-
жи (Т-804). Экзотермическая смесь для получе-
ния целевого сплава состояла из следующих реа-
гентов: Co3O4 (“ч. д. а.”), Cr2O3 (“х. ч.”), Nb2O5 (“т.
с.”), MoO3 (“ч. д. а.”), Al (АСД-1). Синтез прово-
дили в кварцевых формах с d = 25 мм и h = 70 мм.

Эксперименты включали в себя три серии,
смеси для которых содержали базовую и модифи-
цирующую составляющие в соотношениях:
100/0, 95/5, 90/10, 85/15 и 80/20%. Первая серия
экспериментов проводилась при нормальных
условиях (p = 1 атм, a = 1g) с введением в экзотер-
мическую смесь готового карбида титана. Во вто-
рой серии также использовали готовый карбид
титана, но сжигания проводили под действием
перегрузки 50g на центробежной установке, ве-
личина которой задавалась по показаниям тахо-
метра (рис. 1) исходя из следующего равенства:
a = ω2R = 4π2N2R, где а – центробежное ускоре-
ние, ω – угловая скорость, R – радиус вращения
реакционной формы и N – частота вращения. В
третьей серии легирующая составляющая карби-
да титана была заменена на механическую смесь
порошка титана и сажи, сжигание проводили при
перегрузке 50g. С помощью программы Thermo
была оценена адиабатическая температура горе-
ния, среднее значение которой составило 2200°C
[11]. Продуктами горения являлись как целевой
кобальтовый сплав, так и оксидный материал на
основе корунда с примесями недовосстановлен-
ных исходных оксидов.

Характеристики процесса горения – скорость
горения (u), разброс продуктов горения (η1) и вы-
ход целевого продукта (η2) – рассчитывали по
формулам:

 

где h – высота слоя исходной смеси, τг – время го-
рения слоя, m1 и m2 – массы исходной смеси и
продуктов горения, m и mр – экспериментальная

= τг ,u h

η = ×1 1 2 1[( )– 1 ,] 00%m m m

η = ×2 ( ) 100%,рm m

Таблица 1. Расчетный химический состав КМ

Компоненты смеси Содержание, мас. % Компоненты сплава Содержание, мас. %

Сo3O4 43.8 Co 59.0
Cr2O3 16.8 Cr 21.1
Nb2O5 13.0 Nb 16.7
MoO3 1.7 Mo 2.1
Al 24.7 Al 1.1

Рис. 1. Внешний вид (а) и схема (б) центробежной
установки с системой видеофиксации процесса: 1 –
тахометр; 2, 3 и 4 – ременная передача; 5 – скользя-
щие контакты; 6 – тоководы; 7 – реакционная форма
со смесью; 8 – защитный экран с фотофильтром; 9 –
видеокамера.
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и расчетная массы слитка. Время горения опреде-
ляли с помощью видеокамеры Canon Legria HF
M36 (частота съемки 50 кадр/с с разрешением
1920 × 1080).

Для исследования химического состава и
структуры продуктов синтеза использовали авто-
эмиссионный сканирующий электронный мик-
роскоп Carl Zeiss Ultra Plus на базе Ultra 55. Фазо-
вый состав конечных продуктов горения опреде-
ляли на дифрактометре ДРОН-3М, в качестве
источника излучения использовалась рентгенов-
ская трубка типа БСВ–27 с медным анодом (λ =
= 1.54178 Ǻ).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

С увеличением содержания карбида титана в
экзотермический смеси процесс характеризовал-
ся снижением скорости горения с 0.55 до 0.4 см/с
для нормальных условий и аналогичной тенден-
цией при перегрузке a = 50g – с 7.8 до 0.7 см/с.
При достижении содержания TiC 15% был до-
стигнут предел по фазоразделению при a = 1g; в
случае наложения поля центробежных сил предел
по фазоразделению был сдвинут в область бóль-
ших концентраций TiC. В интервале содержания
TiC от 5 до 10% процесс сопровождался увеличен-
ным разбросом продуктов горения в обоих случа-
ях (рис. 2 и 3).

На рис. 4 представлены результаты для третей се-
рии экспериментов, в рамках которой наблюдается
провал по выходу целевого продукта (η2), коррели-
рующий с увеличенным разбросом в окрестности
α = 5%. Скорость горения с ростом α снижается,
пределы горения и фазоразделения сдвигаются в
область высоких концентраций α, система имеет

больший потенциал по введению модифицирую-
щей составляющей – смеси Ti + C.

КМ при α = 0% в случае как a = 1g, так и a = 50g
представляет собой сплав на основе интерметал-
лического соединения Co3Nb и твердого раствора
CoCr (рис. 5). В зависимости от метода модифи-
цирования и величины α меняется состав целево-
го продукта. В случае дисперсного модифицирова-
ния карбид титана идет на формирование титан-
ниобиевого карбида, титан-хромового карбида, а
также их сложного карбида. С ростом α в целевом
продукте фиксируется повышенное содержание
фазы Al2O3, свидетельствующее о неполном фазо-
разделении металлоподобной и оксидной фаз.
При дисперсионном модифицировании целевой
продукт представляет собой КМ на основе хром-

Рис. 2. Зависимости скорости горения (u), разброса
(η1) и выхода целевого продукта (η2) от содержания
TiC в экзотермической смеси: p = 1 атм, a = 1g.
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Рис. 3. Зависимости скорости горения (u), разброса
(η1) и выхода целевого продукта (η2) от содержания
TiC в экзотермической смеси: a = 50g.
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Рис. 4. Зависимости скорости горения (u), разброса
(η1) и выхода целевого продукта (η2) от содержания Ti
и сажи в экзотермической смеси: a = 50g.
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кобальтового алюминида, индивидуальных кар-
бидов Cr и Co, а также титан-ниобиевого карби-
да. Фазы на основе молибдена при дисперсном и
дисперсионном модифицировании не зафикси-
рованы ввиду его малых концентраций (рис. 6).

На рис. 7 представлены характерные микро-
структуры для образцов, полученных при дисперс-
ном (рис. 7а, 7б) и дисперсионном модифицирова-
нии (рис. 7в) с α = 10%. В случае дисперсионного
модифицирования образцы характеризуются более
тонкой структурой эвтектики в пределах блоков зе-
рен по сравнению с дисперсным, преимущественно
состоящей из фаз на основе Co, Сr и титан-ниобие-
вого карбида. Наибольшая концентрация остаточ-
ного кислорода в образцах, по результатам энерго-
дисперсионного анализа, была зафиксирована для
целевого продукта при дисперсном модифицирова-
нии (табл. 2).

Анализируя экспериментальные результаты
по горению экзотермических смесей при диспер-
сионном модифицировании с учетом термодина-
мического расчета и фазового состава продуктов
горения, можно сформировать схему химическо-
го превращения в волне горения:

(1)

где gas – СO, Al2O, CrO, Alп и Coп.
Определяющими кинетику процесса с учетом

концентраций исходных веществ будут химиче-
ские реакции алюмотермического восстановле-
ния оксидов Co, Nb и Cr. Конкуренцию алюми-
нию в восстановительных процессах может со-
ставить титан, который будет расходоваться не
только на формирование сложных карбидов. По-

+ + + →
→ + +

3 4 2 3 2 5 3

2 3

Co O Cr O Nb O MoO Al Ti С
Co–Cr–Nb–Mo–Ti–C–Al Al O ,gas

мимо экзотермических реакций, могут протекать
и эндотермические с участием углерода. Ведущей
реакцией будет разложение Co3O4 до CoO выше
температуры плавления алюминия при t = 900°C
с последующим взаимодействием с Al

(2)

(3)

Выделившийся кислород при разложении Co3O4
также может вступить в реакцию с титаном, созда-
вая конкуренцию алюминию

(4)

Далее протекает ряд параллельных и последо-
вательных реакций

(5)

(6)

→ +3 4 22Co O 6CoO O ,

+ →2 2 34Al 4O 2Al O .

+ →2 2Ti O TiO .

+ → + 2 3CoO Al Co Al O ,

+ → +2 5 2 3Nb O Al Nb Al O ,

Рис. 5. Дифрактограмма целевого продукта: α = 0% и
a = 50g.
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Рис. 6. Дифрактограммы целевого продукта: а – дис-
персное, б – дисперсионное модифицирование: α =
= 10%, a = 50g.
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(7)

Пренебрегая эндотермическими реакциями
взаимодействия углерода с исходными оксидами
и промежуточными соединениями ввиду его не-
участия в восстановительных реакциях, мы пола-
гаем, что углерод расходуется лишь на формиро-
вание карбидных соединений

(8)

Восстановленные металлы и Al2O3 в волне горе-
ния образуют двухфазный расплав, в металличе-
ской фазе которого происходит растворение оста-
точного Al, образовавшегося при недовосстановле-
нии Cr2O3 ввиду невысокой температуры горения и
низкой конверсионной способности перехода ок-
сида хрома в хром. Образующиеся при горении га-
зообразные продукты, CO, низшие (Al2O, CrO) и
пары металлов (Al и Co) образуют пузырьки и по-
кидают расплав под действием Архимедовой си-
лы, что приводит к разбросу продуктов горения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

При синтезе кобальтового сплава в режиме го-
рения как при дисперсном модифицировании
карбидом титана, так и при дисперсионном меха-
нической смесью на основе титана и сажи полу-
чен КМ с желаемым набором фаз и химическим
составом. Использование центробежных сил поз-
воляет расширить пределы горения и фазоразде-
ления для целевого продукта. Разработана хими-
ческая схема синтеза кобальтового сплава при
дисперсионном модифицировании с учетом тер-
модинамики и анализа продуктов синтеза. Син-
тезированный сплав при данном подходе имеет
перспективы для применения в установках, рабо-
тающих при высоких температурах.

+ → +2 3 2 3Cr O Al Cr Al O .

+ →
→
Co– Cr–Nb–Ti–Mo–Al C

Co–Cr–Nb–Ti–Mo–C–Al.

Рис. 7. Микроструктура целевого продукта при α = 10%:
а, б – дисперсное модифицирование, a = 1g (а), 50g (б);
в – дисперсионное модифицирование, a = 50g.

(б)

20 мкм

10 мкм

10 мкм(в)

(a)

Таблица 2. Локальный химический состав целевого продукта

Элемент

C, мас. %

дисперсное модифицирование дисперсионное 
модифицирование

a = 1g a = 50g a = 50g
C 14.6 12.9 10.6
O 0.6 0.9 0.1
Al 3.9 2.5 2.4
Ti 7.3 22.8 8.4
Cr 14.7 16.1 14.8
Co 40.3 27.8 45.9
Nb 17.0 15.9 15.6
Mo 1.6 1.1 2.2
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Твердофазным синтезом из исходных оксидов Dy2O3 (Eu2O3), Ga2O3 и TiO2 обжигом на воздухе при
температурах 1273 и 1573 K получены титанаты DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7. С использованием рентге-
новской дифракции исследована их кристаллическая структура. Методом дифференциальной ска-
нирующей калориметрии измерена высокотемпературная теплоемкость (350–1000 K). На основа-
нии экспериментальных данных Cp = f(T) рассчитаны термодинамические свойства.

Ключевые слова: твердофазный синтез, титанаты редкоземельных элементов, кристаллическая
структура, высокотемпературная теплоемкость, термодинамические свойства
DOI: 10.31857/S0002337X21070058

ВВЕДЕНИЕ

Титанаты редкоземельных элементов (РЗЭ)
R2Ti2O7 в течение длительного времени привлека-
ют внимание исследователей и практиков [1–4].
Для изменения их физико-химических свойств и
расширения тем самым областей практического
применения проводят как изоморфное замеще-
ние  [4, 5], так и замещение части
РЗЭ другими металлами RMTi2O7 (M = Ga, Fe)
[6]. Свойства таких замещенных титанатов иссле-
дованы только для RFeTi2O7. Имеются сведения о
кристаллической структуре и результатах магнит-
ных измерений: SmFeTi2O7 [7], GdFeTi2O7 [8],
TbFeTi2O7 и LuFeTi2O7 [9], DyFeTi2O7 [10], HoFeTi2O7
[11], TmFeTi2O7 [12], YbFeTi2O7 [13]. В работе [6]
сообщено о получении титанатов RGaTi2O7 (R =
= Sm–Lu, Y), но кристаллическая структура опре-
делена только для одного их них – GdGaTi2O7. От-
мечено, что соединения RMTi2O7 не образуются с
M = Al, Cr, а также при замене Ti на Sn или Zr. Для
оптимизации условий синтеза и уточнения фазовых
равновесий в системах R2O3–M2O3–TiO2 методами
термодинамического моделирования необходимы
сведения о термодинамических свойствах оксид-

ных соединений, образующихся в таких системах.
Такие данные для RMTi2O7 в литературе практиче-
ски отсутствуют, за исключением LuGaTi2O7 [14].

Цель настоящей работы – исследование кри-
сталлической структуры и теплофизических свойств
замещенных титанатов DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Титанаты DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7 получали

твердофазным синтезом из исходных оксидов
Dy2O3, Eu2O3 “х. ч.”, Ga2O3 и TiO2 “ос. ч.” подобно
[14]. Порошковые рентгенограммы титанатов
снимали при комнатной температуре на дифрак-
тометре D8 ADVANCE фирмы Bruker с использо-
ванием линейного детектора VANTEC и CuKα-
излучения. Шаг сканирования составлял 0.016°, а
время экспозиции на каждый шаг 2 с. Установле-
но, что после проведенного синтеза в образцах
EuGaTi2O7 (суммарное время отжига 25 ч) содер-
жались следы исходных компонентов. Поэтому
для этого соединения время обжига при 1573 K
было увеличено еще на 60 ч (с перетираниями че-
рез каждые 20 ч). Только после этого были полу-
чены однофазные образцы EuGaTi2O7.

−1 2 2 7
' "(R R ) Ti Ox x

УДК 536.63
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Теплоемкость синтезированных титанатов
DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7 измеряли на термоанали-
заторе STA 449 C Jupiter (NETZSCH, Германия).
Методика экспериментов аналогична описанной в
[15, 16]. Ошибка экспериментов не превышала 2%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Все рефлексы на рентгенограммах были про-
индицированы в ромбической сингонии (пр. гр.
Pcnb) с параметрами, аналогичными GdGaTi2O7 [6].
Учитывая это, структуру данного титаната взяли в
качестве исходной модели для уточнения методом

Ритвельда в программе TOPAS 4.2 [17]. Результаты
РФА приведены в табл. 1–3 и на рис. 1.

На рис. 2 показано влияние радиусов редкозе-
мельных ионов на параметры элементарной
ячейки и плотность титанатов RGaTi2O7. Видно,
что зависимости b (c, d) = f(r3+) имеют линейный
характер. Эти данные хорошо описываются урав-
нениями

(1)

(2)

(3)

В то же время параметр a в зависимости от ра-
диусов ионов РЗЭ меняется более сложным обра-
зом. Коэффициенты корреляции уравнений (1)–
(3) равны соответственно 0.9982, 0.9989 и 0.9985.
Значения параметров элементарных ячеек соеди-
нений RGaTi2O7 (R = Eu, Gd, Dy, Er, Lu) получе-
ны в настоящей работе, а величины ионных ради-
усов РЗЭ заимствованы из [18].

Влияние температуры на теплоемкость тита-
натов DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7 показано на рис. 3.
С повышением температуры от 350 до 1000 K зна-
чения Cp закономерно увеличиваются. На зависи-
мостях Cp = f(T) нет каких-либо экстремумов, что
может свидетельствовать об отсутствии у этих со-
единений в исследованном интервале температур
полиморфных превращений. Эксперименталь-
ные результаты хорошо описываются уравнением
Майера–Келли [19]

(4)

( ) ( ) += ± + ± 311.7128 0.0639 1.7953 0.0623 ,b r

( ) ( ) += ± + ± 35.5066 0.0515 1.8253 0.0502 ,c r

( ) ( ) += ± + ± 312.0257 0.1903 5.8881 0.1855 .d r

−= + 2– ,pC a bT cT

Таблица 1. Параметры элементарных ячеек и плот-
ность DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7

Примечание. Факторы недостоверности: Rwp – весовой про-
фильный, Rp – профильный, RB – интегральный, χ2 – каче-
ство подгонки.

Соединение DyGaTi2O7 EuGaTi2O7

Пр. гр. Pcnb Pcnb
a, Å 9.77917(14) 9.78426(12)
b, Å 13.5581(2) 13.62120(15)
c, Å 7.37579(11) 7.45394(9)

V, Å3 977.94(3) 993.42(2)

d, г/см3 5.98 5.74

Rwp, % 2.21 2.61
Rp, % 1.71 2.05
RB, % 0.52 0.51

χ2 1.35 1.32

Рис. 1. Экспериментальный (1), расчетный (2) и разностный (3) профили рентгенограмм DyGaTi2O7 (а) и EuGaTi2O7 (б)
при комнатной температуре, полученные после уточнения методом Ритвельда; штрихи указывают расчетные положе-
ния рефлексов.
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Таблица 2. Координаты атомов и изотропные тепловые параметры (Å)

Атом x y z Biso Occ

DyGaTi2O7

Dy 0.2412(4) 0.13445(18) 0.0075(5) 0.39(18) 1

Ti1 0.2608(10) 0.3850(5) 0.4978(16) 1.0(2) 0.865(20)

Ga1 0.2608(10) 0.3850(5) 0.4978(16) 1.0(2) 0.135(20)

Ti2 0.5 0.25 0.252(2) 1.0(5) 0.592(71)

Ga2 0.5 0.25 0.252(2) 1.0(5) 0.408(71)

Ti3 0.0018(14) 0.4893(6) 0.2630(14) 1.0(4) 0.839(41)

Ga3 0.0018(14) 0.4893(60) 0.2630(14) 1.0(4) 0.161(41)

Ga 0 0.25 0.3461(14) 1.6(30) 0.78

Gai 0.090(5) 0.292(4) 0.315(7) 1.6(3) 0.11

O1 0.1625(14) 0.3977(14) 0.233(4) 0.3(2) 1

O2 0.406(2) 0.113(2) 0.257(4) 0.3(2) 1

O3 0.104(3) 0.1550(120) 0.231(4) 0.3(2) 1

O4 0.379(3) 0.287(2) 0.445(4) 0.3(2) 1

O5 0.368(3) 0.276(2) 0.052(4) 0.3(2) 1

O6 0.364(3) 0.488(2) 0.427(4) 0.3(2) 1

O7 0.381(4) 0.494(2) 0.058(4) 0.3(2) 1

EuGaTi2O7

Eu 0.2360(2) 0.13454(17) 0.0137(3) 0.45(19) 1

Ti1 0.2673(6) 0.3863(5) 0.4994(11) 1.4(2) 0.872(19)

Ga1 0.2673(6) 0.3863(5) 0.4994(11) 1.4(2) 0.128(19)

Ti2 0.5 0.25 0.2523(13) 1.2(4) 0.609(59)

Ga2 0.5 0.25 0.2523(13) 1.2(4) 0.391(59)

Ti3 0.0061(11) 0.4874(5) 0.2786(9) 1.1(3) 0.824(35)

Ga3 0.0061(11) 0.4874(5) 0.2786(9) 1.1(3) 0.176(35)

Ga 0 0.25 0.3543(12) 1.5(3) 0.78

Gai 0.078(5) 0.286(4) 0.372(7) 1.5(3) 0.11

O1 0.1655(13) 0.4002(12) 0.222(2) 0.4(2) 1

O2 0.4102(18) 0.1175(18) 0.267(3) 0.4(2) 1

O3 0.109(2) 0.1562(11) 0.259(3) 0.4(2) 1

O4 0.376(2) 0.2795(18) 0.430(3) 0.4(2) 1

O5 0.379(2) 0.2888(16) 0.053(3) 0.4(2) 1

O6 0.373(3) 0.4891(15) 0.409(3) 0.4(2) 1

O7 0.373(2) 0.4901(14) 0.037(3) 0.4(2) 1
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Таблица 3. Основные длины связей (Å)

Примечание. Элементы симметрии: (1) –x + 1/2, y, z – 1/2; (2) –x + 1/2, y – 1/2, –z + 1/2; (3) x, y – 1/2, –z; (4) –x + 1/2, y, z + 1/2;
(5) –x + 1/2, y + 1/2, –z + 1/2; (6) –x, –y + 1/2, z; (7) x – 1/2, –y + 1, –z + 1/2; (8) x – 1/2, –y + 1/2, z + 1/2.

DyGaTi2O7

Dy–O2 2.46(3) Ga–O3 1.84(2)

Dy–O21 2.36(3) Ga–O54 2.02(3)

Dy–O3 2.15(3) Gai–O1 1.71(6)

Dy–O31 2.56(3) Gai–O3 1.97(6)

Dy–O41 2.42(30) Gai–O36 2.12(6)

Dy–O5 2.31(3) Gai–O54 1.81(6)

Dy–O62 2.28(3) (Ti2/Ga2)–O4 1.92(3)

Dy–O73 2.39(3) (Ti2/Ga2)–O5 1.99(30)

(Ti1/Ga1)–O1 2.18(3) (Ti3/Ga3)–O1 2.02(2)

(Ti1/Ga1)–)14 1.90(3) (Ti3/Ga3)–O25 1.91(3)

(Ti1/Ga1)–O4 1.81(3) (Ti3/Ga3)–O36 2.22(2)

(Ti1/Ga1)–O54 1.98(3) (Ti3/Ga3)–O67 1.97(3)

(Ti1/Ga1)–O6 1.80(3) (Ti3/Ga3)–O74 2.46(3)

(Ti1/Ga1)–O74 2.08(3) (Ti3/Ga3)–O77 1.79(3)

(Ti2/Ga2)–O2 2.07(3)

EuGaTi2O7

Eu–O2 2.553(19) Ga–O3 1.811(19)

Eu–O21 2.343(19) Ga–O54 1.97(2)

Eu–O3 2.23(2) Gai–O1 2.10(5)

Eu–O31 2.45(2) Gai–O3 1.98(5)

Eu–O41 2.34(2) Gai–O36 2.17(6)

Eu–O5 2.54(2) Gai–O54 2.41(6)

Eu–O62 2.32(2) Gai–O58 2.58(5)

Eu–O73 2.41(2) (Ti2/Ga2)–O4 1.84(2)

(Ti1/Ga1)–O1 2.302(19) (Ti2/Ga2)–O5 1.97(2)

(Ti1/Ga1)–)14 1.795(19) (Ti3/Ga3)–O1 2.005(17)

(Ti1/Ga1)–O4 1.87(3) (Ti3/Ga3)–O25 1.98(3)

(Ti1/Ga1)–O54 1.99(2) (Ti3/Ga3)–O36 2.263(18)

(Ti1/Ga1)–O6 1.87(2) (Ti3/Ga3)–O67 1.94(3)

(Ti1/Ga1)–O74 1.99(2) (Ti3/Ga3)–O74 2.26(2)

(Ti2/Ga2)–O2 2.01(2) (Ti3/Ga3)–O77 1.92(2)
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имеющим для DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7 соответ-
ственно следующий вид:

(5)

(6)

( ) ( )
( )

= ± + ± ×
− ± ×

–3

5 –2

255.30 0.56 30.3 0.6 10 –

33.93 0.55 10 ,
pC T

T

( ) ( )
( )

= ± + ± ×
− ± ×

–3

5 –2

259.10 0.90 37.6 0.9 10 –

43.96 0.78 10 .
pC T

T

Коэффициенты корреляции для уравнений (5)
и (6) равны 0.9990 и 0.9988, а максимальные от-
клонения экспериментальных точек от сглажива-
ющих кривых – 0.58 и 0.83% соответственно.

Сравнить полученные значения молярной
теплоемкости титанатов DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7
с данными других авторов не представлялось воз-
можным вследствие их отсутствия. Сделать это
можно, сопоставляя значения Cp, 298, рассчитан-
ные по уравнениям (5) и (6) и в соответствии с мо-
дельными представлениями: аддитивным методом
Неймана–Коппа (НК) [20, 21] и инкрементным
методом Кумока (ИМК) [22]. Полученные резуль-
таты приведены в табл. 4. Видно, что в целом на-
блюдается удовлетворительное согласие рассчи-
танных значений теплоемкости с эксперименталь-
ными величинами. Необходимые для расчетов
методом НК значения теплоемкостей бинарных
оксидов Dy2O3, Eu2O3, Ga2O3 и TiO2 взяты из рабо-
ты [20].

На рис. 3 приведены экспериментальные и
рассчитанные методом НК температурные за-
висимости молярной теплоемкости титанатов
DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7. Видно, что эксперимен-
тальные и рассчитанные зависимости Cp = f(T)
близки между собой. Необходимые для расчета зна-
чения Cp = f(T) для Dy2O3 и Eu2O3 взяты из работы
[23], Ga2O3 – из [24, 25], TiO2 (рутил) – из [26].

С использованием уравнений (5) и (6) по из-
вестным термодинамическим соотношениям рас-
считаны основные термодинамические функции
DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7 (табл. 5). При T > 800 K зна-
чения Cp для этих титанатов превышают класси-
ческий предел Дюлонга–Пти 3Rs, где R – универ-
сальная газовая постоянная, s – число атомов в
формульной единице оксидного соединения.

Рис. 2. Влияние значения радиуса редкоземельных
ионов r3+ на параметры элементарной ячейки a (1),
b (2), c (3) и плотность d (4) титанатов RGaTi2O7.
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Рис. 3. Экспериментальные (1) и рассчитанные методом Неймана–Коппа (2) температурные зависимости молярной
теплоемкости титанатов DyGaTi2O7 (а) и EuGaTi2O7 (б).
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Таблица 4. Сравнение экспериментальных значений теплоемкости Cp, 298 (Дж/(моль К)) с рассчитанными вели-
чинами для DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7

* Значения получены из уравнений (5) и (6) при Т = 298 K.

Соединение Cp (эксп.)* Cp (НК) Δ, % Cp (ИМК) Δ, %

DyGaTi2O7 226.2 215.3 –4.8 220.5 –2.5
EuGaTi2O7 220.8 219.5 –0.6 222.8 +0.9

Таблица 5. Термодинамические свойства титанатов DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7

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

T, K Cp, Дж/(моль К) H°(T) – H°(320 K),
кДж/моль

S°(T) – S°(320 K), 
Дж/(моль К)

–(ΔG°/Т), * 
Дж/(моль К)

DyGaTi2O7

320 231.93 – – –

350 238.3 7.056 21.07 0.91

400 246.3 19.18 53.44 5.49

450 252.2 34.65 82.80 12.47

500 256.9 44.38 109.6 20.87

550 260.8 57.33 134.3 30.07

600 264.1 70.45 157.1 39.72

650 267.0 83.73 178.4 49.58

700 269.6 97.15 198.3 59.50

750 272.0 110.7 217.0 69.38

800 274.3 124.4 234.6 79.16

850 276.4 138.1 251.3 88.80

900 278.4 152.0 267.1 98.27

950 280.4 166.0 282.2 107.6

1000 282.3 180.0 269.7 116.6

EuGaTi2O7

320 228.2 – – –

350 236.3 6.97 20.82 0.90

400 246.6 19.06 53.09 5.44

450 254.3 31.59 82.60 12.40

500 260.3 44.46 109.7 20.79

550 265.2 57.60 134.6 30.03

600 269.4 70.97 158.0 39.73

650 273.1 84.54 179.7 49.68

700 276.4 98.27 200.1 59.70

750 279.4 112.1 219.2 69.71

800 282.3 126.2 237.4 79.62

850 284.9 140.4 254.6 89.42

900 287.5 154.7 270.9 99.05

950 289.9 169.1 286.5 108.5

1000 292.3 183.7 301.5 117.8
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Твердофазным методом выполнен синтез ти-
танатов DyGaTi2O7 и EuGaTi2O7. Определена их
кристаллическая структура. Методом дифферен-
циальной сканирующей калориметрии исследо-
вано влияние температуры на их молярную теп-
лоемкость. Установлено, что в области темпера-
тур 350–1000 K зависимости Cp = f(T) хорошо
описываются уравнением Майера–Келли. На ос-
новании экспериментальных данных рассчитаны
их основные термодинамические функции.
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Фосфаты M0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (M – Cd, Sr) синтезированы осадительным методом. В изученных
системах получены ограниченные твердые растворы структурного типа NaZr2(PO4)3 (NZP) (при 0 ≤
≤ x ≤ 0.6 для M – Cd, 0 ≤ x ≤ 0.5 для M – Sr). Уточнение структуры SrMg0.5Zr1.5(PO4)3 методом Рит-
вельда показало, что катионы Zr4+ и Mg2+ занимают позиции каркаса структуры, а ионы Sr2+ за-
селяют ее полости. Методом терморентгенографии исследовано тепловое расширение фосфатов
M0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (M – Cd, Sr) в области 173–473 K. Показано, что введение в полости NZP-
структуры крупных катионов Sr2+ приводит к уменьшению абсолютных значений осевых ТКЛР.
Спрогнозирован и изучен состав твердого раствора Sr0.7Mg0.2Zr1.8(PO4)3 с близкой к нулю анизотро-
пией (0.55 × 10–6 К–1) при сохранении малого среднего коэффициента расширения (3.92 × 10–6 К–1).

Ключевые слова: NZP/NASICON, рентгенография, кристаллическая структура, анизотропия теп-
лового расширения
DOI: 10.31857/S0002337X21070149

ВВЕДЕНИЕ
Фосфаты – структурные аналоги NaZr2(PO4)3

(семейство NZP/NASICON) – характеризуются
каркасным строением и широкими возможно-
стями изо- и гетеровалентного изоморфизма с
образованием твердых растворов, обладающих
высокой устойчивостью к действию температур,
агрессивных сред и радиации [1–10]. Такие веще-
ства могут применяться в качестве основы высо-
котехнологичных полифункциональных керамик
с регулируемыми теплофизическими характери-
стиками, а также матричных форм для изоляции
высокотоксичных отходов.

Широко изучаемым свойством каркасных
фосфатов является тепловое расширение. NZP-
фосфаты, имеющие ультрамалое тепловое рас-
ширение, могут быть разделены на 2 группы [7].
Первая включает соединения, характеризую-
щиеся высокими значениями термических ко-
эффициентов линейного расширения (ТКЛР)
и анизотропии расширения, но небольшим
средним ТКЛР αav (NaT2(PO4)3 (T – Zr, Hf, Ti),
RbZr2(PO4)3, Ca0.5Zr2(PO4)3, Cd0.5Zr2(PO4)3). Та-
кая картина обусловлена тем, что их ТКЛР
вдоль различных кристаллографических на-

правлений имеют противоположные знаки. Вто-
рая группа объединяет фосфаты с незначительной
анизотропией и малым средним ТКЛР αav ≤ 2.0 ×
× 10–6 K–1 (Sr0.5Zr2(PO4)3, Ca0.25Sr0.25Zr2(PO4)3,
Sr0.25Zr1.5Nb0.5(PO4)3, CsZr2(PO4)3, CsHf2(PO4)3,
Cs1.3Ln0.3Zr1.7(PO4)3 (Ln – Pr, Sm, Gd)). Для созда-
ния керамик, резистентных к тепловым шокам,
предпочтительнее фосфаты второй группы. По-
лучение керамик, удовлетворяющих указанным
критериям, возможно за счет модифицирования
составов твердых растворов на основе NZP-фос-
фатов.

Целью настоящей работы являются синтез и
комплексная характеристика состава, строе-
ния, теплового расширения фосфатов
M0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (M – Cd, Sr), позволяю-
щая выявить составы образцов с малыми значе-
ниями среднего ТКЛР и его анизотропии.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для получения фосфатов M0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3

(M – Cd, Sr) использовали осадительный метод.
Исходными реагентами служили реактивы (“х. ч.”):
CdCl2∙2.5H2O, Sr(NO3)2, MgO (предварительно

УДК 546.185
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растворяли в HCl), ZrOCl2 и (NH4)2HPO4. При
синтезе водные растворы солей металлов сливали
при перемешивании, затем добавляли раствор гид-
рофосфата аммония. Образцы высушивали при
363 K и подвергали ступенчатому обжигу до за-
вершения синтеза при 873–1123 K.

Рентгенограммы полученных фосфатов изуча-
ли на дифрактометре Shimadzu XRD–6000 в CuKα-
фильтрованном излучении (λ = 1.54178 Å), в диа-
пазоне углов 2θ от 10° до 60° с шагом сканирования
0.02°. Съемки для расчета параметров элементар-
ных ячеек проводили со скоростью 0.5 град/мин.
Корректировку нуля гониометра осуществляли
по внешнему стандарту – образцу кристалличе-
ского Si. Кристаллографические параметры рас-
считывали в программе UnitCell.

Рентгенограммы для исследования теплового
расширения записывали при тех же условиях в
интервале температур 173–473 K с помощью темпе-
ратурной приставки Anton Paar TTK 450. В качестве
внутреннего стандарта при съемке использовали
кристаллический Si. Образец охлаждали контроли-
руемым потоком жидкого азота. Температуру изме-
ряли термометром сопротивления Pt100 RTD.

Рентгенограмму SrMg0.5Zr1.5(PO4)3 для струк-
турных исследований снимали в интервале углов
2θ 10°–110° с шагом сканирования 0.02° и экспо-
зицией 12 с в точке. Уточнение структуры прово-

дили методом Ритвельда [11] в программе Rietan-
97 [12]. В качестве исходной модели использова-
ли структурные данные для Sr0.5Zr2(PO4)3 (NZP,
пр. гр. R ) [13].

Химический состав и однородность образцов
исследовали на сканирующем электронном мик-
роскопе JEOL JSM-7600F с энергодисперсионным
спектрометром OXFORD X-Max 80 (Premium) при
ускоряющем напряжении 15 кВ. Образцы для ис-
следований были запрессованы в шашки из поли-
мерного материала с последующей полировкой
поверхности. Для расчета составов использовали
алгоритм РАР-коррекции. Точность определения
элементного состава составляла 0.5–2.5 мол. %.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Фосфаты M0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (M – Cd, Sr)
синтезированы осадительным методом. В обеих
изученных системах получены ограниченные твер-
дые растворы NZP-структуры (M – Cd: 0 ≤ x ≤ 0.6;
M – Sr: 0 ≤ x ≤ 0.5). Температура синтеза кадмий-
содержащих фосфатов – 1123 К, стронцийсодер-
жащих – 1073 К.

Результаты исследования фазообразования в
кадмийсодержащем ряду были аналогичны по-
лученным в [14], результаты для стронцийсодер-
жащего ряда приведены на рис. 1. Рентгенограм-

3

Рис. 1. Рентгенограммы (а) и параметры ячеек (б) фосфатов Sr0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3; микроструктура образца
SrMg0.5Zr1.5P3O12 (в).

503010

I

0.60.40.2
0

а8.70

8.71

23.3

23.4

23.5

8.69

10 мкм

1

2θ, град

x = 0

x = 0.2

x = 0.3

x = 0.5

00
3

10
1

01
2 10

4
11

0
01

5
11

3

02
4

11
6

21
1,

 0
18

21
4,

 3
00

20
8,

 1
19

22
0,

 3
06

22
6

30
9

31
8 41

0
31

0

a, c, Å

x

(а) (б)

(в)

2
3

4

5

с



778

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 57  № 7  2021

ПЕРОВА и др.

мы полученных однофазных образцов (рис. 1а)
были подобны по положению и интенсивности ре-
флексов. При заселении полостей структуры круп-
ными ионами Sr2+ наблюдалось увеличение пара-
метра ячейки а, из-за соответствующих структур-
ных деформаций параметр с при этом уменьшался
(рис. 1б).

Результаты определения химического состава
синтезированных фосфатов показали однород-
ность образцов и соответствие их составов теоре-
тическим (рис. 1в, табл. 1).

Для подтверждения изоморфной смесимости
ионов Mg2+ и Zr4+ в позициях каркаса NZP-струк-
туры изученных твердых растворов проведено
структурное исследование SrMg0.5Zr1.5(PO4)3. Кри-
сталлическая структура фосфата уточнена методом
Ритвельда по данным порошковой рентгеногра-
фии в рамках NZP-типа с пр. гр. R  Условия
съемки, параметры кристаллической решетки и
основные данные по уточнению структуры при-
ведены в табл. 2.

В каркасе NZP-структуры с пр. гр. R  имеются
два типа (2 × 6с) октаэдрически координирован-
ных катионных позиций и два типа позиций окта-
эдрически координированных полостей (3a и 3b),
окруженных гранями различных каркасообразу-
ющих октаэдров. При уточнении предполагали,
что эти позиции могут быть заняты одинаковыми
или разносортными катионами (Sr2+, Mg2+, Zr4+).
Атомы фосфора, как правило, занимают тетраэд-
рически координированные позиции NZP-кар-
каса (18е), являющиеся центрами группировок

 Для атомов кислорода в структуре имеются
4 типа позиций (4 × 18f). При уточнении изотроп-
ные тепловые параметры атомов кислорода в
структуре принимались равными.

Согласно полученным результатам (табл. 3),
каркасообразующие катионные позиции струк-
туры SrMg0.5Zr1.5(PO4)3 заняты катионами Zr4+ и

3.

3

−3
4РО .

статистически распределяющимися ионами Zr4+

и Mg2+, близкими по размерам (  =  = 0.72 Å).

Крупные ионы Sr2+ (  = 1.18 Å) располагаются в
полостях структуры. Точность результатов под-
тверждается значениями факторов достоверно-
сти (табл. 2) и совпадением экспериментальной и
вычисленной рентгенограмм (рис. 2).

В каркасе структуры SrMg0.5Zr1.5(PO4)3 (рис. 3)
можно выделить топологические единицы из
двух разных типов октаэдров (ZrO6 и (Zr/Mg)O6) и
трех фосфатных тетраэдров, формирующие колон-
ки вдоль кристаллографической оси с; ионы Sr2+

размещены в полостях, находящихся внутри коло-
нок каркасобразующих полиэдров NZP-структу-
ры. Значения межатомных расстояний (табл. 4) в

+4
Zrr +2

Mgr
+2

Srr

Таблица 2. Условия съемки и результаты уточнения
кристаллической структуры SrMg0.5Zr1.5(PO4)3

* Фоновые, профильные параметры, сдвиг нуля, шкальный
фактор.

** Rwp = {(Σwi[yi эксп – yi расч]2)/(Σwi[yi эксп]2)}1/2.
*** Rp = (Σ|yi эксп – yi расч|)/(Σyi эксп).

Пр. гр. R

Z 6

2θ, град 10–110

Параметры ячейки:
a, Å 8.7053(4)
c, Å 23.3048(7)

V, Å3 1529.5(10)

Число отражений 437

Число уточняемых параметров:
структурные 28
другие* 19

Факторы достоверности:
Rwp**, Rp***, % 7.65; 5.59

3

Таблица 1. Результаты рентгеноспектрального микроанализа фосфата SrMg0.5Zr1.5P3O12 в расчете на 12 атомов
кислорода

Номер точки на рис. 1в n(Sr) n(Mg) n(Zr) n(P)

1 0.99 0.49 1.45 3.05

2 1.04 0.52 1.49 2.98

3 0.97 0.47 1.48 3.04

4 1.03 0.5 1.47 3.01

5 1.02 0.49 1.46 3.03

Среднее значение 1.01 0.49 1.47 3.02
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Таблица 3. Координаты и изотропные тепловые параметры атомов в структуре фосфата SrMg0.5Zr1.5(PO4)3

Атом Позиция x y z B, Å2

Sr(1) 3a 0 0 0 2.21(4)

Sr(2) 3b 0 0 0.5 2.24(4)

Mg/Zr 6c 0 0 0.1488(4) 1.12(6)

Zr 6c 0 0 0.6497(3) 1.12(6)

P 18f 0.2846(4) –0.0021(4) 0.2492(5) 3.19(5)

O(1) 18f 0.1739(5) –0.0162(3) 0.1982(4) 0.25(6)

O(2) 18f 0.0568(5) –0.1879(5) 0.6930(3) 0.25(6)

O(3) 18f 0.1900(4) 0.1601(5) 0.0806(4) 0.25(6)

O(4) 18f –0.1661(4) –0.1989(5) 0.5850(4) 0.25(6)

Рис. 2. Экспериментальная (1), вычисленная (2), разностная (3) и штрих(4)-рентгенограммы фосфата SrMg0.5Zr1.5(PO4)3.
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Рис. 3. Фрагмент кристаллической структуры фосфата SrMg0.5Zr1.5(PO4)3.
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координационных полиэдрах, формирующих
кристаллическую структуру SrMg0.5Zr1.5(PO4)3,
согласуются с литературными данными для дру-
гих NZP-фосфатов [13, 14].

Одним из важных для практического примене-
ния свойств NZP-материалов является их тепло-
вое расширение.

Фосфаты M0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (M – Cd, Sr)
исследованы методом терморентгенографии в
области 173–473 K. По полученным данным рас-
считаны температурные зависимости параметров
их гексагональных ячеек (рис. 4, 5).

Для фосфатов Cd0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (рис. 4)
наблюдалось значительное расширение структуры
вдоль оси с при нагревании, что характерно для
NZP-фосфатов, содержащих небольшие по разме-
ру катионы в полостях. За счет сопутствующих де-
формаций (скручиваний и разворотов) каркасооб-
разующих полиэдров параметр а при этом умень-
шался.

Для фосфатов ряда Sr0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (рис. 5),
включающих в полости структуры крупные ионы
стронция, при нагревании увеличивались оба па-
раметра ячейки.

О влиянии температуры на структуру судили
по значениям ТКЛР: αа = Δа/(аΔТ), αс = Δс/(сΔТ),
среднему коэффициенту αav = (2αа + αс)/3, анизо-
тропии теплового расширения |αa – αc|. В табл. 5
приведены ТКЛР крайних членов рядов изучен-
ных рядов. Фосфаты M0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (M –
Cd, Sr) характеризуются небольшими значения-
ми средних ТКЛР, позволяющими надеяться на
успех в разработке на их основе керамик, устой-
чивых к тепловым ударам. Однако анизотропия
расширения у крайних членов изученных твер-
дых растворов достаточно велика. При сравнении
термического поведения кадмиевого и стронцие-
вого рядов очевидно, что более крупные катионы
(Sr2+) приводят к уменьшению абсолютных зна-
чений осевых ТКЛР.

Изменение значений αa и αс в ряду
Sr0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (рис. 6) позволяет спро-
гнозировать состав фосфата с близкой к нулю

Таблица 4. Основные межатомные расстояния в поли-
эдрах, образующих структуру SrMg0.5Zr1.5(PO4)3

Атомы d, Å

Sr(1)–O(3) (×6) 2.429(8)

Sr(2)–O(4) (×6) 2.551(8)

Mg/Zr–O(1) (×3)
Mg/Zr–O(3) (×3)

1.962(8)
2.213(10)

Zr–O(2) (×3)
Zr–O(4) (×3)

2.179(7)
2.204(9)

P–O(1)
P–O(4)
P–O(2)
P–O(3)

1.496(12)
1.513(6)
1.542(12)
1.606(4)

Рис. 4. Температурные зависимости параметров ячейки фосфатов Cd0.5Zr2(PO4)3 (а, б), Cd1.1Mg0.6Zr1.4(PO4)3 (в, г).
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анизотропией теплового расширения при сохра-
нении малого среднего ТКЛР. При х = 0.18 в точ-
ке пересечения концентрационных зависимостей
ТКЛР достигается нулевая анизотропия расши-
рения. ТКЛР ближайшего к этой точке изученно-
го фосфата (х = 0.2) составили: αa = 3.73 × 10–6,
αc = 4.28 × 10–6, αav = 3.92 × 10–6, |αa – αc| = 0.55 ×
× 10–6 К–1.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Фосфаты M0.5+xMgxZr2–x(PO4)3 (M – Cd, Sr)
синтезированы методом осаждения и охарактери-
зованы методами рентгенографии и рентгеноспек-
трального микроанализа. Полученные образцы

кристаллизовались в структурном типе NZP с
пр. гр. R  (M – Cd: 0 ≤ x ≤ 0.6; M – Sr: 0 ≤ x ≤ 0.5).

В кристаллической структуре SrMg0.5Zr1.5(PO4)3
цирконий- и цирконий/магнийсодержащие окта-
эдры совместно с фосфатными тетраэдрами фор-
мируют колонки вдоль оси ячейки с, а ионы Sr2+

размещаются в полостях структуры.

При изучении теплового расширения
M0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (M – Cd, Sr) выявлено,
что введение в полости NZP-структуры более
крупных катионов (Sr2+) приводит к уменьшению
абсолютных значений осевых ТКЛР. На основа-
нии концентрационных зависимостей ТКЛР ряда
Sr0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 спрогнозирован и изучен

3

Рис. 5. Температурные зависимости параметров ячейки фосфатов Sr0.5Zr2(PO4)3 (а, б), SrMg0.5Zr1.5(PO4)3 (в, г).

473273
23.25

73

23.35

23.30

23.40

473273
23.48

73

23.52

23.50

23.54

473273
8.68

73

8.70

8.72

473273
8.700

73

8.710

8.705

8.715

c, Å

c, Å

a, Å

a, Å

(a) (б)

(в) (г)

T, K T, K

T, KT, K

Таблица 5. Коэффициенты теплового расширения фосфатов М0.5 + xMgxZr2 – x(PO4)3 (M – Cd, Sr) в интервале
температур 173–473 К

* Анизотропия теплового расширения.

Состав
ТКЛР × 106, К–1

αa αc αav  |αa–αc|*

Cd0.5Zr2(PO4)3 (х = 0) –2.26 7.16 0.88 9.42

Cd1.1Mg0.6Zr1.4(PO4)3 (х = 0.6) –1.02 10.80 2.92 11.82

Sr0.5Zr2(PO4)3 (х = 0) 4.60 0.85 3.35 3.75

SrMg0.5Zr1.5(PO4)3 (х = 0.5) 0.80 5.57 2.39 4.77
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фосфат (х = 0.2) с близкой к нулю анизотропией
расширения при малом среднем осевом ТКЛР.
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Показано, что n-кратное рафинирование системы основа–примесь со скоростью V и коэффициен-
том разделения K < 1 при конечном выходе G в процессах простой дистилляции или нормальной на-
правленной кристаллизации более эффективно по чистоте продукта и производительности, чем од-
нократное со скоростью v < V и коэффициентом разделения k < K < 1 при том же выходе G, если
≈lnk/lnK < n < V/v (V и v – линейные скорости направленной кристаллизации или скорости испаре-
ния с единицы поверхности при дистилляции).
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ВВЕДЕНИЕ

Дистилляция и кристаллизация – основные ме-
тоды получения высокочистых веществ, в связи с
чем поддерживается интерес к теории и практике
этих процессов [1–6]. Простая дистилляция и нор-
мальная направленная кристаллизация в процессе
n-кратного рафинирования при коэффициенте
разделения K < 1 описываются уравнением

(1)

где Сn – усредненное содержание примеси в кри-
сталле (или в конденсате при дистилляции), C0 –

исходное содержание примеси, G =  – конеч-
ный выход процесса (как отношение массы про-
дукта к начальной массе вещества) при выходе gn
в каждом единичном процессе, K – коэффициент
разделения при дистилляции (как отношение
концентрации примеси в паре, покидающем по-
верхность испарения, к ее концентрации в жид-
кости, из которой образуется пар, вблизи поверх-
ности испарения) или коэффициент распределе-
ния при кристаллизации [6]. При n = 1 уравнение (1)
имеет вид:

(2)

где g1 – выход продукта в процессе однократного
рафинирования.

При K = 1 разделение компонентов рафини-
руемого вещества отсутствует. С увеличением
скорости процесса K приближается к единице,
т.е. разделение ухудшается; лучший результат
очистки достигается при меньшей скорости про-
цесса. Для кристаллизации известна зависи-
мость коэффициента распределения k от скоро-
сти кристаллизации v при заданном равновесном
коэффициенте распределения k0 – по уравнению
Бартона–Прима–Слихтера с параметром vδ/D,
где δ – толщина диффузионного слоя, а D – ко-
эффициент диффузии для примеси в жидкости
[4, 7].

Отмечается, что в процессах рафинирования
важными факторами, помимо чистоты продукта,
являются выход продукта и производительность
[6]. В технологических процессах эти параметры
выбираются из соображений рентабельности про-
цесса.

Многократное рафинирование позволяет по-
высить чистоту продукта. Если однократное ра-
финирование заменяется многократным при той
же скорости (т.е. с тем же коэффициентом разде-

( )  − −=
1

0

1 1 ,
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nC G
C G

n
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− −=1 1
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ления) и с тем же выходом g1 в каждом единичном
процессе, то конечный выход продукта n-кратно-
го рафинирования G =  меньше выхода g1, а
производительность n-кратного рафинирования
в n раз ниже производительности однократного.
Замену однократного технологического процесса
n-кратным можно считать целесообразной, когда
n-кратное рафинирование обеспечивает не толь-
ко более высокую чистоту продукта, но и больший
выход при большей производительности. Бóльшая
производительность n-кратного процесса по срав-
нению с однократным может достигаться только
при большей его скорости, хотя и при менее вы-
годном значении коэффициента разделения.

В связи с этим возникает задача разработки кри-
териев целесообразности применения n-кратного
рафинирования со скоростью V взамен однократ-
ного процесса со скоростью v < V (v и V – линейные
скорости направленной кристаллизации или ско-
рости испарения с единицы поверхности при ди-
стилляции) – т.е. задача разработки критериев,
учитывающих все три параметра технологического
процесса: его производительность, чистоту про-
дукта, выход продукта.

Цель данной работы – разработать критерии
целесообразности применения n-кратного рафи-
нирования со скоростью V взамен однократного
процесса со скоростью v < V.

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ
Могут быть сформулированы общие для ди-

стилляции и для кристаллизации критерии целе-
сообразности рассматриваемой замены.

Очевидно, первым условием является выпол-
нение неравенства

(3)
Другим условием целесообразности рассмат-

риваемой замены является выполнение неравен-
ства

Сn/С0 с коэффициентом K < С1/С0 с коэффи-
циентом k,

или, с учетом уравнений (1) и (2), трансцен-
дентного неравенства

(4)

Используя разложение функции (1 – G)k в ряд
Тейлора [8] и ограничиваясь при G < 1 первыми
двумя слагаемыми, получили (1 – G)k ≈ 1 – kG и
(1 – G1/n)K ≈ 1 – KG1/n. Тогда неравенство (4) упро-
щается к виду

(5)
или, после логарифмирования при k < K < 1, к виду

(6)

1
ng

< .n V v

( )− − < − −1[1 (1 ) ] 1 1 .n kK nG G

≈ <  1,nK k

≈ <ln ln .k K n

Полученные неравенства являются искомыми
критериями производительности (неравенство (3)) и
чистоты продукта (неравенства (5) и (6)). Нера-
венства (3) и (6) могут быть объединены в двой-
ное неравенство

(7)

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Основным результатом сравнения многократ-

ного и однократного рафинирования является
неравенство (7). Его выполнение обеспечивает
более высокую чистоту продукта при большей
производительности и большем выходе. Справед-
ливость этого неравенства может быть проверена
в расчетах процессов дистилляции и кристалли-
зации.

Сравнение однократной и многократной дистил-
ляции при одном и том же конечном выходе и нерав-
ных температурах процессов (на примерах некоторых
систем основа–примесь). Выполняли сравнение од-
нократной дистилляции вещества при температуре
Т1 с коэффициентом разделения β1 < 1 и n-кратной
дистилляции при температуре Т2 > Т1 с коэффи-
циентом разделения β2 < 1 (β1 < β2 < 1).

Зависимость скорости испарения w в вакууме
от температуры Т определяется уравнением Ленг-
мюра [9]

(8)

где p – давление пара при температуре Т, M – мо-
лекулярная масса вещества, А – константа.

Согласно уравнению (8), отношение скоро-
стей испарения w2 и w1 при температурах Т2 и Т1
соответственно равно

где р1 и р2 – давление пара вещества при темпера-
турах Т1 и Т2 соответственно.

Рассматривали дистилляцию систем основа–
примесь: Cd–Zn, Be–Fe, Be–Cu, Ga–Al и Ga–Cu
с практически важным значением конечного вы-
хода 80%. (Были выбраны системы с трудноудаля-
емыми примесями, давление пара которых близко
к давлению пара основы.)

Вычисленные значения w2/w1 для основных
компонентов рассматриваемых систем приведе-
ны в табл. 1. Величины давления пара чистых ве-
ществ взяты из монографии [10]. Значения Т1 бы-
ли взяты из работ [5, 11]. При указанных Т1 и Т2 =
= Т1 + 100 К за время полного испарения некоторой
массы кадмия, бериллия или галлия при темпера-
туре Т1 (и заданной поверхности испарения) мо-
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жет быть осуществлено 9 процессов полного ис-
парения той же массы кадмия при большей тем-
пературе Т2 или 4 процесса полного испарения
той же массы бериллия или галлия (при той же
поверхности испарения).

В расчетах использовался идеальный коэффи-
циент разделения βi = рi/р, где р и рi – давление
пара чистых компонентов: основы и примеси со-
ответственно [10]. Расчетные значения идеаль-
ных коэффициентов разделения β1 и β2 для рас-
сматриваемых систем при разных значениях Т1 и
Т2 даны в табл. 2. Вычисленные значения β1 и β2
использовались для нахождения эффективности
очистки сравниваемых процессов дистилляции.
Величина Сn/С0 вычислялась с помощью уравне-
ния (1) при G = 0.8 и n из интервала 1 < n < w2/w1,
а величина С1/С0 – с помощью уравнению (2)
при том же значении g1 = 0.8 (т.е. сравнение
n-кратного и однократного процессов делалось
при одном и том же значении конечного выхода
и неравных скоростях сравниваемых процес-
сов). Так как G =  где gn – выход единичного
процесса при его n-кратном повторении, то при
G = 0.8 и n = 2 и 4 выход gn = 0.89 и 0.95 соответ-
ственно.

Результаты вычислений С1/С0 (при Т1) и Сn/С0
(при Т2) представлены в табл. 2. Видно, что для
рассматриваемых систем существуют температу-
ры Т1 и Т2, при которых выполняются неравен-
ства (4), (5) и (7), т.е. при которых n-кратная ди-
стилляция обеспечивает лучшую очистку, чем од-
нократная, – при одном и том же выходе и с
большей производительностью. Выделены значе-
ния Сn/С0 ≥ С1/С0, при которых n-кратная дистил-
ляция не обеспечивает лучшей очистки. В системе
Be–Cu при Т1 = 1500 К и Т2 = 1600 К даже 4-крат-
ное повторение процесса при Т2 > Т1 оказывается
недостаточным для получения лучшего результата
очистки по сравнению с менее производительной
однократной дистилляцией при Т1, причем Т2 от-
личается от Т1 всего лишь на 100 К. Напротив,
2-кратная дистилляция системы Ga–Al при Т2 = Т1 +
+ 300 К обеспечивает бóльшую чистоту продукта
с большей производительностью, чем однократ-
ная дистилляция с меньшей производительно-
стью при Т1.

Как видно из данных табл. 2, повышение тем-
пературы Т2 при фиксированной температуре Т1
увеличивает производительность, но снижает эф-
фект очистки – в связи с приближением β2 к еди-
нице. При этом эффект повышения температуры
Т2 зависит от значения коэффициента разделе-
ния: при малых значениях коэффициента разде-
ления в системах Be–Fe и Ga–Cu повышение Т2
не приводит к заметному изменению эффектив-
ности Сn/С0.

,n
ng

Несмотря на то что расчеты С1/С0 и Сn/С0 вы-
полнены при большом G = 0.8, в большинстве
случаев значения  и  соответствуют не-
равенству (7) как критерию полезности n-крат-
ной дистилляции.

Сравнение однократного и многократного кри-
сталлизационного рафинирования при одном и том
же конечном выходе и неравных скоростях процес-
сов (на примерах модельных систем основа–при-
месь). Выполняли сравнение эффективности
Сn/С0 n-кратного кристаллизационного рафини-
рования при скоростях кристаллизации v = 10 и
100 см/ч с эффективностью С1/С0 однократного ра-
финирования при меньшей скорости v = 1 см/ч.
Для нахождения значений k при выбранных зна-
чениях v = 1, 10 и 100 см/ч (обозначенных как k1,
k10 и k100 соответственно) использовались резуль-
таты расчетов зависимости k(v) по уравнению
Бартона–Прима–Слихтера при различных зна-
чениях толщины диффузионного слоя δ, коэф-
фициента диффузии D и равновесного коэффи-
циента k0 [7]:

Как и в [7], рассматривали модельное веще-
ство основа–примесь с практически значимыми
значениями величин k0, D и δ.

Величина Сn/С0 вычислялась при практически
значимом значении G = 80% с помощью уравне-
ния (1) для k = k10 и k = k100, а величина С1/С0 – с
помощью уравнению (2) для k = k1 при том же
значении g1 = G = 0.8 (т.е. выполнялось сравнение
n-кратного и однократного процессов при одном
и том же конечном выходе и неравных скоростях

β β2
2 1 β β4

2 1

( )= δ+ − −
0

0 0

.
(1 )exp

kk
k k

D
v

Таблица 1. Отношение скоростей испарения w2/w1 для
кадмия, бериллия и галлия

Материал Т1, К Т2, К w2/w1

Cd

600
800 153

900 797

700
800 9

900 44

Be

1500
1600 5

1700 17

1600
1700 4

1800 13

Ga

1400 1500 4

1500
1600 4

1700 11
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сравниваемых процессов). Так как G =  (где gn –
выход единичного процесса при его n-кратном
повторении), то при G = 0.8 и n = 2, 3 и 4 выход gn =
= 0.89, 0.93 и 0.95 соответственно.

Результаты расчетов С1/С0 при скорости v = 1 см/ч
и Сn/С0 при v = 10 или 100 см/ч и используемые в
расчетах значения коэффициентов разделения
при δ ~ 0.01 см представлены в табл. 3. Выделены
значения Сn/С0 > С1/С0 (при одном и том же значе-
нии k0). Видно, что существуют режимы n-кратно-
го рафинирования, которые обеспечивают луч-
ший результат очистки при большей скорости
процесса по сравнению с однократным процес-
сом при меньшей скорости процесса – при оди-
наковом конечном выходе, но при большей про-
изводительности. Так, при k0 = 0.1 С3/С0 < С1/С0;
при k0 = 0.01 (и при k0 = 0.001) С2/С0 < С1/С0. На-
против, при k0 = 0.1 С2/С0 > С1/С0. При этом в рас-
смотренных примерах n < V/v, где V и v – скорости
процессов (V > v).

n
ng При k0 = 0.1 положительный эффект n-кратно-

го рафинирования системы основа–примесь со
скоростью v = 10 см/ч (которая в 10 раз больше,
чем скорость в однократном процессе, с которым
делается сравнение) достигается при n = 3 (т.е. за
время, которое примерно в 3 раза меньше време-
ни однократного процесса) – при одном и том же
выходе. Однако при очень большой скорости v =
= 100 см/ч соотношение Сn/С0 > С1/С0 сохраняет-
ся даже при n = 100: С100/С0 = 0.31 > 0.19 (при g100 =
= G0.01 = 99.8%). Очевидно, что условием целесо-
образности применения n-кратного рафинирова-
ния со скоростью V взамен однократного со скоро-
стью v является выполнение неравенства n < V/v,
поэтому при k0 = 0.1 и v = 100 см/ч положитель-
ный эффект применения n-кратного рафиниро-
вания взамен однократного не достигается.

При k0 = 0.01 положительный эффект n-крат-
ного рафинирования достигается при n = 2 для
скорости v = 10 см/ч (т.е. за время, которое в 5 раз
меньше времени однократного процесса, с кото-
рым делается сравнение) и при n = 4 для скорости

Таблица 2. Эффективности С1/С0 (при Т1) и Сn/С0 (при Т2) дистилляционного рафинирования систем Cd–Zn,
Be–Fe, Be–Cu, Ga–Al и Ga–Cu с выходом G = 80% (β1 и β2 – идеальные коэффициенты разделения при Т1 и Т2
соответственно)

Система Т1, К β1 С1/С0 Т2, К β2 С2/С0 С4/С0

Cd–Zn

600 0.04 0.08
800 0.11 0.06 0.007

900 0.15 0.10 0.02

700 0.08 0.15

800 0.11 0.06 0.007

900 0.15 0.10 0.02

1000 0.18 0.15 0.03

Be–Cu

1500 0.17 0.30 1600 0.44 0.39 0.34

1600 0.44 0.63

1700 0.45 0.51 0.36

1800 0.48 0.54 0.40

1900 0.50 0.57 –

2000 0.52 0.59 –

Be–Fe 1600 0.03 0.06
1700 0.04 0.01 ~10–4

1800 0.06 0.02 ~10–4

Ga–Al

1400 0.16 0.28

1500 0.19 0.15 0.04

1700 0.26 0.24 0.10

1800 0.30 0.30 0.14

1500 0.19 0.33

1600 0.23 0.20 0.07

1800 0.30 0.30 0.14

1900 0.33 0.34 0.18

Ga–Cu 1500 0.03 0.06
1600 0.04 0.01 ~10–4

1700 0.05 0.01 ~10–4
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v = 100 см/ч (т.е. за время, которое в 25 раз мень-
ше времени однократного процесса).

При k0 = 0.001 положительный эффект n-крат-
ного рафинирования достигается уже при n = 2
даже при очень большой скорости v = 100 см/ч.

Результаты расчетов С1/С0 и Сn/С0 при δ ~ 0.001 см
представлены в табл. 4. В табл. 4, как и в табл. 3,
выделены результаты расчета процессов n-крат-
ного рафинирования, эффективность очистки в
которых меньше по сравнению с однократным
процессом.

Также было сделано сопоставление результа-
тов сравнения Сn/С0 и С1/С0 при k100 и k1 соответ-
ственно и результатов сравнения этих же величин
при k100 и k10 соответственно. Отмечено, что сопо-
ставляемые результаты почти не различаются –
вследствие близости значений k1 и k10 и удаленно-
сти от них значения k100.

Данные табл. 3 и 4 подтверждают справедли-
вость неравенства (7) как критерия полезности n-
кратной кристаллизации.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Установлены критерии целесообразности при-

менения n-кратного рафинирования системы ос-
нова–примесь простой дистилляцией или нор-
мальной направленной кристаллизацией со скоро-
стью V > v (V и v – линейные скорости
направленной кристаллизации или скорости ис-
парения с единицы поверхности при дистилля-
ции) и коэффициентом разделения K < 1 взамен
однократного процесса со скоростью v и коэффи-

циентом разделения k < K < 1 при заданных про-
изводительности и выходе:

Существование критериев подтверждают рас-
четы эффективности n-кратного дистилляцион-
ного или кристаллизационного рафинирования в
различных режимах. В то же время, вследствие того
что в реальных процессах дистилляции и кристал-
лизации эффективный коэффициент разделения
зависит от ряда факторов, которые не поддаются
учету до опыта [4, 5], критерии следует рассматри-
вать как основание для экспериментального по-
иска оптимальных режимов рафинирования рас-
смотренными методами.
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Таблица 3. Эффективности очистки С1/С0 при v = 1 см/ч и Сn/С0 при v = 10 и 100 см/ч нормальной направленной
кристаллизацией при различных n (G = 80%, D = 5 × 10–5 см2/с, δ = 0.01 см)

k0 k1

при k = k1

k10

при k = k10 при k = k10

k100

при k = k100 при k = k100 при k = k100

0.1 0.1 0.19 0.14 0.25 0.04 0.7 0.78 0.72 0.67
0.01 0.01 0.03 0.015 0.014 – 0.15 0.10 0.02 –
0.001 0.001 0.003 0.0016 2 × 10–5 – 0.016 0.002 – –
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Таблица 4. Эффективности очистки С1/С0 при v = 1 см/ч и Сn/С0 при v = 10 и 100 см/ч нормальной направленной
кристаллизацией при различных n (G = 80%, D = 5 × 10–5 см2/с, δ = 0.001 см)

k0 k1

при k = k1

k10

при k = k10

k100

при k = k100 при k = k100

0.1 0.1 0.19 0.11 0.06 0.3 0.30 0.016
0.01 0.01 0.03 0.012 8 × 10–4 0.03 0.005 –

0.001 0.001 0.003 0.0012 9 × 10–6 0.003 6 × 10–5 –
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C

2
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C
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C

3
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Рассмотрена сублимация модельной системы М–Х (где М – Mg, Cr, Sm или Eu, а Х – примесь с за-
данной энергией активации диффузии), для которой при разных температурах полуэмпирическим
методом выполнен расчет числа Пекле Ре = wr/(ρD), где D – коэффициент диффузии, w – скорость
испарения вещества, ρ – плотность вещества, r – размерный фактор. Установлен сложный характер
температурной зависимости Ре(Т). Нахождение числа Пекле при разных температурах позволяет
использовать его для расчета сублимационного рафинирования вещества от примеси с заданным
коэффициентом разделения и получить представление о характере температурной зависимости
сублимационного рафинирования.
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ВВЕДЕНИЕ
Сублимация рассматривается как перспектив-

ный метод получения некоторых высокочистых
веществ [1, 2], в связи с чем проявляется интерес
к особенностям метода и к его теории.

В связи с тем, что было обращено внимание на
различие значений эффективного (β) и идеально-
го (βi) коэффициентов разделения (отношение
давления пара примеси к давлению пара основы)
в испарительных методах рафинирования, воз-
ник интерес к диффузии примесей в сублимируе-
мом материале как к одной из причин расхожде-
ния β и βi.

В работе [3] представлен расчет сублимацион-
ного рафинирования, с помощью которого нахо-
дится усредненная концентрация примеси С/С0 в
конденсате (С0 – начальная концентрация) в зави-
симости от степени перегонки при заданных значе-
ниях двух параметров: коэффициента разделения β
и диффузионного числа Пекле Ре = wr/(ρD), где
D – коэффициент диффузии, w – скорость испа-
рения вещества с единицы поверхности, ρ –
плотность вещества, r – размерный фактор (на-
пример, начальный радиус шаров, из которых со-
стоит материал) (рис. 1). Рафинирование улучша-
ется с уменьшением числа Ре. В зависимости от β
и Ре диффузия либо не влияет на рафинирование
(при малых Ре), либо несколько его ухудшает

(при умеренных значениях Ре), либо делает рафи-
нирование практически невозможным (при боль-
ших Ре). Влияние диффузии на рафинирование
усиливается по мере приближения β к единице.

Из двух указанных параметров процесса (β и
Ре) коэффициент β мало зависит от температуры.
Косвенным подтверждением этого могут служить
температурные зависимости βi(Т), построенные с
использованием справочных данных о давлении
пара простых веществ [4]. Так, при изменении
температуры системы Cr–Fe (основа–примесь)
от 1500 до 2000 К коэффициент βi изменяется от
0.38 до 0.42, а при изменении температуры систе-
мы Sm–Mn от 1000 до 1300 К коэффициент βi из-
меняется от 2 × 10–3 до 9 × 10–3. Зависимость βi от
температуры меньше в системах с трудноудаляе-
мыми примесями (при βi ~ 0.1). При этом эффек-
тивный коэффициент β зависит от температуры
намного меньше, чем βi [1].

Напротив, другой параметр расчета сублима-
ции – число Пекле Ре – имеет явную зависимость
от температуры вследствие зависимостей w(Т) и
D(Т). В целом, зависимость Ре(Т) не изучена.

Зависимость w(Т) известна как уравнение Ленг-
мюра

(1)( )=
1 2

,Mw Ap
T

УДК 669
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где p – давление пара вещества при температуре
Т. Это уравнение известно также в виде формулы
для численного нахождения w [г см2/с] материала
с молекулярной массой М [г/моль] и давлением
пара p [мм рт. ст.] при температуре Т [К] [5]:

(2)

Экспериментальные значения p при различ-
ных значениях Т могут быть взяты из справочной
литературы.

( )=
1 2

0.058 .Mw p
T

Известен общий вид температурной зависи-
мости D(Т) [6–9]:

(3)

где Q – энергия активации диффузии, R – уни-
версальная газовая постоянная, D0 – константа. В
первом приближении D0 и Q считаются величи-
нами, не зависящими от температуры [6]. При
этом известно, что коэффициент диффузии боль-
шинства примесей в металлах при температуре,

( )= −0 exp ,QD D
RT

Рис. 1. Зависимости относительной усредненной концентрации С/С0 примеси в конденсате от степени перегонки g
при различных значениях числа Пекле Ре и коэффициента разделения β: β = 0.1 (a), β = 0.01 [3] (б).
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близкой к температуре плавления Тm, имеет зна-
чение D* ~ 10–6 см2/с [7–9].

Поскольку температура является основным
технологическим параметром сублимации, пред-
ставляет интерес разработка методики расчета
сублимации с температурой в качестве парамет-
ра, для чего требуется нахождение зависимости
числа Пекле от температуры процесса. Это и бы-
ло целью работы.

ТЕОРЕТИЧЕСКАЯ ЧАСТЬ
Для нахождения зависимости Ре = wr/(ρD) от

температуры использовался полуэмпирический
метод, в котором принимались во внимание экс-
периментальные данные о давлении пара про-
стых веществ, а также о коэффициенте диффузии
примеси в кристаллических материалах при тем-
пературе вблизи температуры плавления Тm. Так-
же использовались литературные сведения о зна-
чениях Q.

Поскольку учет зависимости w(Т) в Ре =
= wr/(ρD) с помощью формулы (2) и справочных
данных о давлении пара при температуре Т не вы-
зывает затруднений, то нахождение температур-
ной зависимости числа Ре сводится к учету зави-
симости D(Т).

Для вычисления D при Т в процессах сублима-
ции применялось уравнение (3), с помощью ко-
торого величина D* для примесей в твердом теле
при температуре вблизи Тm может быть представ-
лена в виде

откуда

(4)

Тогда уравнение (3) с учетом (4) преобразовы-
вается к виду

или

(5)

Последнее уравнение представляет зависи-
мость D(T) для сублимации с энергией активации
диффузии Q и известной величиной D*.

Рассматривалась сублимация магния, хрома и
некоторых лантаноидов – материалов, к которым
проявляется практический интерес. Рассматри-

 = − 
 

0* exp ,
m

QD D
RT

 = − 
 

0 * exp .
m

QD D
RT

( )−
=

 − 
 

exp
* ,

exp
m

Q
RTD D
Q

RT

  = −  
  

1 1* exp .
m

QD D
R T T

вались температуры, удаленные от Тm не более
чем на 300 К, а также температура вблизи Тm/2.
Необходимые для расчетов свойства веществ,
взятые из справочной литературы, приведены в
табл. 1, а давление пара веществ – в табл. 2. 

Расчеты D(Т) выполнялись с помощью урав-
нения (5) при D* = 5 × 10–6 см2/с и трех значениях
Q/R, выбранных с учетом данных об энергии ак-
тивации диффузии [10–12]: 1 × 104, 2 × 104 и 3 ×
× 104 К. Полученные данные совместно с резуль-
татами расчета w(Т) использовались для построе-
ния зависимости Ре(Т). Значение Ре вычислялось
при r = 1 см; для нахождения Ре при других значе-
ниях r следует использовать пропорциональную
зависимость Ре величине r.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Результаты вычислений температурных зави-

симостей w(Т), D(Т) и Ре(Т) в процессах сублима-
ции указанных веществ (с примесью, характери-
зуемой указанным значением величины Q/R)
представлены в табл. 2–4. Найденные значения
Ре могут быть использованы (например, с помо-
щью графиков, представленных на рис. 1) для
оценки эффективности сублимационного рафи-
нирования вещества при заданной температуре.
Результаты расчетов дают представление о харак-
тере температурной зависимости сублимацион-
ного рафинирования.

Видно, что порядок числа Ре для рассмотрен-
ных веществ находится в широких пределах (от
~10–2 до ~109). Отмечается сложный характер зави-
симостей Ре(Т), который определяется характе-
ром зависимостей w(Т) и D(Т) – причем D(Т) силь-
но зависит от Q. В некоторых системах Ре сильно
зависит от Т, в других почти не зависит. В отдель-
ных системах характер зависимости Ре(Т) меняется
при изменении значения Q/R. Зависимость Pe(T) в
большей степени определяется зависимостью w(T),
нежели зависимостью D(T).

Значения Ре, приведенные в табл. 2–4, в соче-
тании с графиками на рис. 1 позволяют судить о

Таблица 1. Свойства веществ

Вещество Тm, К М, г/моль ρ, г/см3

Mg 923 24 1.7

Cr 2130 52 7.2

Sm 1350 150 7.5

Eu 1099 152 5.2
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влиянии диффузии рассмотренных примесей на
сублимационное рафинирование указанных ве-
ществ при указанном размерном факторе (r = 1 см)
испаряемого материала: роль диффузии в рас-
смотренных примерах заметна или значительна –
в зависимости от значений Q, T и β. При этом уве-
личение (или уменьшение) r ухудшает (или улуч-
шает) рафинирование.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Рассмотрена сублимация модельной системы
М–Х (где М – Mg, Cr, Sm или Eu, а Х – примесь с
заданной энергией активации диффузии), для ко-
торой при разных температурах выполнен расчет
диффузионного числа Пекле Ре = wr/(ρD), где
D – коэффициент диффузии, w – скорость испа-
рения вещества, ρ – плотность вещества, r – раз-

Таблица 2. Давление пара p и скорость испарения w веществ при различных температурах Т

Вещество Т, К p, мм рт. ст. w, г/(см2 с)

Mg

450 6.3 × 10–9 8.4 × 10–11

600 1.1 × 10–4 1.3 × 10–6

700 7.1 × 10–3 7.4 × 10–5

800 0.16 1.6 × 10–3

900 1.74 1.6 × 10–2

Cr

1100 1.0 × 10–8 1.3 × 10–10

1700 2.5 × 10–2 2.5 × 10–4

1800 0.11 1.1 × 10–3

1900 0.41 3.9 × 10–3

2000 1.26 1.2 × 10–2

Sm

700 2.0 × 10–7 5.3 × 10–9

1000 9.7 × 10–3 2.2 × 10–4

1100 9.4 × 10–2 2.0 × 10–3

1200 0.63 1.3 × 10–2

1300 3.1 6.1 × 10–2

Eu

600 1.1 × 10–7 3.2 × 10–9

700 1.8 × 10–5 4.8 × 10–7

800 8.5 × 10–4 2.1 × 10–5

900 1.7 × 10–2 4.0 × 10–4

1000 0.18 4.1 × 10–3
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Таблица 3. Коэффициент диффузии D примеси с заданным значением Q/R при D* = 5 × 10–6 см2/с в различных
веществах при различных температурах Т

Вещество Т, К
D, см2/с

Q/R = 1 × 104 К Q/R = 2 × 104 К Q/R = 3 × 104 К

Mg 450 5.5 × 10–11 6.0 × 10–17 7.0 × 10–21

600 1.4 × 10–8 3.7 × 10–11 1.0 × 10–13

700 1.5 × 10–7 4.6 × 10–9 1.4 × 10–10

800 1.3 × 10–6 1.7 × 10–7 3.0 × 10–8

900 2.8 × 10–6 2.8 × 10–6 8.3 × 10–7

Cr 1100 6.0 × 10–8 6.0 × 10–15 6.8 × 10–18

1700 1.5 × 10–6 4.5 × 10–7 1.4 × 10–7

1800 2.1 × 10–6 8.3 × 10–7 3.4 × 10–7

1900 2.7 × 10–6 1.5 × 10–6 8.3 × 10–7

2000 3.7 × 10–6 2.7 × 10–6 2.0 × 10–6

Sm 700 5.0 × 10–9 5.0 × 10–13 5.0 × 10–15

1000 3.7 × 10–5 2.8 × 10–8 2.0 × 10–9

1100 1.3 × 10–6 1.7 × 10–7 3.0 × 10–8

1200 2.1 × 10–6 8.3 × 10–7 8.3 × 10–7

1300 3.7 × 10–6 2.7 × 10–6 2.0 × 10–6

Eu 600 2.5 × 10–9 1.3 × 10–13 6.0 × 10–16

700 3.0 × 10–9 3.0 × 10–8 1.1 × 10–12

800 1.7 × 10–7 1.7 × 10–7 1.8 × 10–10

900 6.8 × 10–7 6.8 × 10–7 1.2 × 10–8

1000 2.1 × 10–6 2.1 × 10–6 3.4 × 10–7
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мерный фактор. Использован полуэмпиричекий
метод расчета – при известном значении коэф-
фициента диффузии примеси в твердом теле
вблизи температуры плавления, известных значе-
ниях энергии активации диффузии и известных
справочных данных о давлении пара простых ве-

ществ при различных температурах. Установлен
сложный характер зависимости Ре(Т), который
определяется характером зависимостей w(Т) и
D(Т) – причем D(Т) сильно зависит от Q. Нахож-
дение числа Ре при разных температурах позволя-
ет использовать Ре для расчета сублимационного

Таблица 4. Температурная зависимость Ре = wr/(ρD) при r = 1 см для различных веществ и примесей с заданным
значением Q/R

Вещество Т, К
Ре

Q/R = 1 × 104 К Q/R = 2 × 104 К Q/R = 3 × 104 К

Mg

450 ~1 ~105 ~109

600 80 ~104 ~106

700 2 × 102 9 × 103 ~105

800 1 × 103 6 × 103 ~104

900 2 × 103 3 × 103 ~103

Cr

1100 ~10–2 ~10–2 2

1700 20 80 3 × 102

1800 80 2 × 102 5 × 102

1900 2 × 102 4 × 102 7 × 102

2000 5 × 102 6 × 102 8 × 102

Sm

700 ~0.1 1.4 × 102 ~105

1000 80 103 ~104

1100 2 × 102 2 × 103 9 × 103

1200 9 × 102 2 × 103 2 × 103

1300 2 × 103 3 × 103 4 × 103

Eu

600 ~0.1 4 × 102 ~106

700 3 6 × 102 ~105

800 24 7 × 102 ~104

900 1 × 102 9 × 102 6 × 103

1000 4 × 102 1 × 103 2 × 103
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рафинирования вещества от примеси с заданным
коэффициентом разделения и получить представ-
ление о характере температурной зависимости
сублимационного рафинирования. Расчет субли-
мации с учетом температуры процесса полезен для
лучшего понимания особенностей сублимацион-
ного рафинирования и его оптимизации.

Следует, однако, отметить, что остается от-
крытым вопрос о причинах расхождения эффек-
тивного (β) и идеального (βi) коэффициентов раз-
деления в испарительных процессах рафинирова-
ния и роли диффузии в процессах сублимации
при существовании других причин, например, за-
хвата примесей паром основного компонента.
Для выяснения этого вопроса, видимо, требуется
тщательный сопоставительный анализ экспери-
ментальных и расчетных данных (в частности, с
учетом различного характера температурных за-
висимостей разных возможных факторов). При
этом знание зависимости Ре(Т) способствует луч-
шему пониманию сублимационного рафиниро-
вания.
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Фосфат Y0.95Gd0.05PO4 со структурой ксенотима синтезировали в виде порошка и керамики. Кера-
мику c относительной плотностью ~99% получили методом электроимпульсного плазменного спе-
кания. Максимальная температура спекания составила tmax = 1140°С, общее время процесса спека-
ния – ~18 мин, стадия изотермической выдержки отсутствовала. Исследовали радиационную
устойчивость керамики при облучении ионами 132Xe26+ и восстановление образовавшейся мета-
миктной фазы до кристаллической путем высокотемпературной обработки. Полная аморфизация
образцов при примененных флюенсах не достигнута. Расчетное значение критического флюенса
составило (9.2 ± 0.1) × 1014 см–2, рассчитанное значение радиуса латентного трека ~2.8 нм. Гидро-
литические испытания показали, что исследуемый фосфат стабилен в воде в динамических условиях
при повышенной температуре. Достигнутые скорости выщелачивания Y и Gd имели значения Ri =
= 1.68 × 10–6 и 1.5 × 10–7 г/(см2 сут) соответственно.

Ключевые слова: электроимпульсное плазменное спекание, микроструктура, флюенс, латентный
трек, метамиктная фаза, скорость выщелачивания
DOI: 10.31857/S0002337X21070125

ВВЕДЕНИЕ
Минерал ксенотим имеет тетрагональную кри-

сталлическую решетку (пр.гр. I41/amd) и описыва-
ется общей формулой RPO4, где R = Ln с к. ч. = 8 [1].
В структуру ксенотима включаются лантаноиды
от Tb до Lu, а также редкоземельные элементы Y
и Sc [1]. К настоящему времени в литературе опи-
саны соединения, содержащие Pu, Cm, Np [2–4].
Это позволяет рассматривать фосфатные соеди-
нения со структурой ксенотима в качестве матри-
цы для консолидации актиноидов [5, 6].

Природные соединения ксенотима могут содер-
жать Th и U и при этом обладать высокой устойчи-
востью к радиационным повреждениям, так как
доза облучения природного ксенотима может до-
стигать значения (1.4–14) × 1016 α/мг [7]. Известно,
что синтетические кристаллы LuPO4, содержащие
1.0 мас. % 244Cm, за 18 лет выдержки накапливали

дозу 5 × 1016 α/мг и при этом оставались в высоко-
кристаллическом состоянии [7]. Влияние ионной
имплантации (Au–, 2 МэВ, дозы: 1 × 1014, 5 × 1014,
1 × 1015 ион/см2) изучали на фосфатах La1 – xYbxPO4
(x = 0–1.0) [8]. Образцы всех составов были под-
вержены структурным повреждениям, а образцы
с x = 0.7 и 1.0 частично рекристаллизовались по-
сле облучения максимальной дозой. Образцы при
всех х восстанавливались от повреждений после
отжига при 300°С.

В работе [9] при исследовании облучения ке-
рамики ErPO4 ионами Au и He установлено, что
при одновременном облучении ионы He частич-
но препятствовали аморфизации образца.

Керамические образцы с относительной плот-
ностью 96–98% на основе соединений со структу-
рой ксенотима получали прессованием порошков
с последующим спеканием [9–11]. Температуры

УДК 546.786:[666.3-121+666.3-127.7]
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спекания были высокими: ~1300–1600°С, время
спекания составляло 1–5 ч.

С точки зрения радиационной безопасности,
материал, содержащий компоненты радиоактив-
ных отходов, должен быть скомпактирован до
плотности, близкой к теоретической, при пони-
женной температуре и за минимальное время.

Одним из перспективных методов получения
керамик для радиохимических приложений явля-
ется высокоскоростное электроимпульсное (“ис-
кровое”) плазменное спекание (ЭИПС) [12, 13].
Опыт показывает, что технология ЭИПС позво-
ляет получать минералоподобные керамики с вы-
сокой относительной плотностью за малые вре-
мена, часто – при пониженных температурах [14].

Целью настоящей работы являлось исследова-
ние керамики на основе соединения со структурой
ксенотима Y0.95Gd0.05PO4, полученной методом
ЭИПС, изучение ее радиационной и гидролитиче-
ской устойчивости. Gd3+ выбрали в качестве ими-
татора Cm3+ ввиду схожести их электронных кон-
фигураций и ионных радиусов, а следовательно,
химических и физических свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Фосфаты Y1 – хGdхPO4 (структурный тип ксе-

нотима) получали золь–гель-методом. В качестве
исходных реагентов использовали Y(NO3)3·6H2O,
Gd2O3 (растворяли в избытке слабокислого рас-
твора (pH 4–5) HNO3) и дигидрофосфат аммония
NH4H2PO4 в качестве осадителя. Добавление 1 М
раствора NH4H2PO4 проводили по каплям при

постоянном перемешивании. Полученный гель
дополнительно интенсивно перемешивали в те-
чение 5 мин до полной гомогенизации и высуши-
вали при 90°С в течение суток. Сухой остаток дис-
пергировали в агатовой ступке, затем поэтапно на-
гревали при 600, 700, 800 и 900°С в течение 5 ч на
каждой стадии без промежуточного диспергиро-
вания.

Керамические образцы диаметром 10 и высо-
той 3–5 мм получали методом ЭИПС с помощью
установки Dr. Sinter model SPS-625. Спекание
проводили в вакууме в графитовых пресс-формах
при давлении p = 70 МПа путем нагрева со скоро-
стью 200°С/мин до 560°С и далее до 1140°С со
скоростью 50°С/мин. Выдержка при температуре
спекания отсутствовала, общее время процесса спе-
кания составило ~18 мин.

Фазовый состав порошков и керамик, а также
долю метамиктной фазы определяли методом
рентгенофазового анализа (РФА) на дифракто-
метре Shimadzu LabX XRD-6000 с применением
программного обеспечения Match! и PhasanX v.2.0.
Для расчета параметров кристаллической решет-
ки и рентгенографической плотности использова-
ли программное обеспечение KRIST. Микрострук-
туру образцов исследовали на растровом электрон-
ном микроскопе JEOL JSM-6490 с рентгеновским
микроанализатором Oxford Instruments INCA-350.

Плотность образцов (ρ) измеряли методом гид-
ростатического взвешивания в дистиллированной
воде при помощи весов Sartorius CPA.

Радиационные испытания проводили на цик-
лотроне ИЦ-100 Лаборатории ядерных реакций
Объединенного института ядерных исследований
(г. Дубна). В ходе экспериментов керамики облу-
чали многозарядными ионами Xe26+ с энергией
167 МэВ до флюенсов в интервале 1 × 1012–3 ×
× 1013 см–2.

Гидролитические исследования керамических
образцов Y0.95Gd0.05PO4 проводили в динамиче-
ском режиме, используя аппарат Сокслета в соот-
ветствии с ГОСТ Р 52126-2003. Испытания прово-
дили в дистиллированной воде при 90°С в тече-
ние 28 дней. Анализ воды на содержание ионов
Y3+ и Gd3+ выполняли на атомно-абсорбционном
спектрофотометре Shimadzu AA-7000F.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Согласно данным РФА (рис. 1), синтезирован-

ный порошок представлял собой однофазный
фосфат Y0.95Gd0.05PO4 (ICDD PDF #83-0658,
пр. гр. I41/amd, a = b = 6.8905 ± 0.0003 Å, c =
= 6.0227 ± 0.0004 Å, α = β = γ = 90°). Рентгеногра-

Рис. 1. Дифрактограммы порошка Y0.95Gd0.05PO4 по-
сле синтеза при температуре 900°C (5 ч) (1) и керами-
ки на его основе (2).
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фическая плотность (ρth) исследуемой фазы со-
ставила 4.349 ± 0.001 г/см3.

Электронные микрофотографии синтезиро-
ванного порошка Y0.95Gd0.05PO4 представлены на
рис. 2. Видно, что частицы порошка крупные (от
10 до 150 мкм), имеют неправильную ограненную
форму (рис. 2а) и на их поверхности присутству-
ют наночастицы размером 100–300 нм.

Характерный вид зависимости усадки (L) по-
рошков Y0.95Gd0.05PO4 от времени процесса спека-
ния представлен на рис. 3. Наиболее интенсивная
усадка порошков при ЭИПС происходила в интер-
вале 860–1140°C. Относительная плотность спе-
ченных керамических образцов составила 99.9%.
Стоит отметить, что температура ЭИПС керами-
ки из порошка со структурой ксенотима была ни-
же, чем в работах [9–11], а характерное время
процесса – намного меньше, чем в [9–11]. Полу-
ченный результат свидетельствует о высокой тех-
нологичности метода ЭИПС для получения кера-
мики на основе соединения Y0.95Gd0.05PO4 со струк-
турой ксенотима.

Фазовый состав керамических образцов был
аналогичен фазовому составу исходных порош-
ков (рис. 1).

Микроструктура изломов керамических об-
разцов приведена на рис 4. Видно, что керамика
имеет высокоплотную мелкозернистую структу-
ру. Основная объемная доля зерен керамики име-
ет размер от 5 до 15 мкм (рис. 4а), при этом встре-
чаются участки мелкозернистой структуры с раз-
мером зерна ~1–2 мкм, в которых попадаются
единичные поры (рис. 4б). На некоторых участ-
ках присутствуют крупные зерна, свидетельству-
ющие об аномальном росте зерен в процессе спе-
кания керамики. Наличие аномально крупных
зерен является, по нашему мнению, следствием

присутствия крупных частиц и агломератов в со-
ставе синтезированных порошков (см. рис. 2).

Керамические образцы облучали ионами Xe26+

с флюенсами Ф = 1 × 1012, 3 × 1012, 7 × 1012, 1 × 1013,
3 × 1013 см–2. На рис. 5 представлены результаты
РФА облученных образцов. Уменьшение интен-
сивности дифракционных максимумов, связанное
с частичной аморфизацией структуры, наблюда-
лось уже при флюенсе 1 × 1012 см–2. При флюенсе
1 × 1013 см–2 наблюдается возрастание интенсив-
ности рефлексов по сравнению с флюенсом 7 ×
× 1012 см–2, что может быть связано с частичной
рекристаллизацией образца, обусловленной ре-
лаксационным эффектом непосредственно после
воздействия тяжелого иона на кристаллическую
структуру фосфата [15], но данный эффект в подоб-
ном соединении необходимо исследовать подроб-

Рис. 2. Микрофотографии порошка Y0.95Gd0.05PO4.

10 мкм 1 мкм(а) (б)

Рис. 3. Зависимости усадки (L) порошков и темпера-
туры спекания (tсп) от времени спекания (τсп).
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нее. Полная аморфизация образца Y0.95Gd0.05PO4
при облучении не зафиксирована.

Критический флюенс для исследуемого соеди-
нения рассчитывали теоретически, путем анализа
зависимости относительной интенсивности (по
отношению к интенсивности необлученного об-
разца I0) главного дифракционного максимума
соединения 200 от величины флюенса облуче-
ния. Результаты расчетов представлены на рис. 6а.
Расчетная величина критического флюенса,
определенная путем линейной интерполяции
зависимости I/I0–Ф в логарифмических коорди-
натах (рис. 6б), составила (9.2 ± 0.1) × 1014 см–2.

Пользуясь рентгенографическими данными
облученных образцов, также можно рассчитать
оценочный радиус отдельного латентного трека в
рамках модели одиночного столкновения приме-
нительно к облучению заряженными тяжелыми
ионами [16–18]. Идея такой оценки состоит в

том, что каждый падающий на поверхность об-
разца тяжелый ион создает отдельный трек, а на-
блюдаемые на рентгенограммах повреждения
(аморфная часть) являются результатом пере-
крытия множества таких треков [17].

Величина поврежденной (аморфной) части мо-
жет быть вычислена по данным РФА с помощью
следующего уравнения [17, 18]:

где  и  – площадь i-рефлекса отражения
облученного и необлученного образцов, n – чис-
ло проанализированных рефлексов.

Зависимость FD от флюенса выражается урав-
нением

где Fsat – доля аморфизированной фазы; S – об-
ласть, окружающая траекторию иона, в которой
произошла аморфизация; Ф – флюенс иона. Ра-
диус трека может быть вычислен как R = (S/π)1/2.

Расчет FD проводили по рефлексам: 200, 112,
301 и 312. Графическая зависимость FD от флюен-
са приведена на рис. 7.

Расчетное значение радиуса латентного трека
составило ~2.8 нм.

Восстановление метамиктной фазы образца, об-
лученного максимальным флюенсом 3 × 1013 см–2,
проводили при последовательном нагревании от
200 до 700°C в течение 3 ч при каждой из темпера-
тур и РФА после каждой стадии (рис. 8). Из полу-
ченных данных следует, что восстановление кри-
сталлической фазы происходило уже после на-
гревания при 500°C (общее время нагрева 15 ч).
Дальнейший нагрев при 600°C приводил к увели-
чению интенсивности рефлексов, а после отжига
при 700°C (время отжига 18 ч) интенсивность ди-

( )
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= −
обл необл

1
1 ,

n

D i i
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Рис. 4. Электронные микрофографии изломов керамики Y0.95Gd0.05PO4, полученной методом ЭИПС.

10 мкм 10 мкм(а) (б)

Рис. 5. Дифрактограмма керамики Y0.95Gd0.05PO4 по-
сле облучения ионами Xe26+ с флюенсами: 0 (1), 1 ×
× 1012 (2), 3 × 1012 (3), 7 × 1012 (4), 1 × 1013 (5), 3 ×
× 1013 см–2 (6).
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фракционных максимумов восстановленного об-
разца достигла ~80% от I0.

Таким образом, полученные керамики радиа-
ционно-устойчивы в изучаемых условиях и спо-
собны выдерживать облучение потоками ионов с
высокими флюенсами, не претерпевая полной
аморфизации, и восстанавливаться до высококри-
сталлического состояния при нагревании.

В ходе гидролитических испытаний необлу-
ченного керамического образца Y0.95Gd0.05PO4

определяли выщелачиваемость ионов Y3+ и Gd3+

из матрицы. По полученным результатам постро-

Рис. 6. Зависимость относительной интенсивности рефлекса 200 от флюенса в обычных (а) и логарифмических (б) ко-
ординатах.
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Рис. 7. Зависимость величины аморфизированной
фракции от флюенса.
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Рис. 8. Дифрактограммы керамики непосредственно
после облучения (1) и после отжигов при 200 (2),
300 (3), 400 (4), 500 (5), 600 (6) и 700°С (7); дифракто-
грамма 8 – необлученный образец.
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или графики скоростей выщелачивания Ri ионов
Y и Gd (рис. 9). Обобщение представленных ре-
зультатов показывает, что с увеличением времени
испытания скорость выщелачивания снижает-
ся. Минимальные значения скоростей выщела-
чивания на 28 сут составили 1.68 × 10–6 и 1.51 ×
× 10–7 г/(см2 сут) для Y и Gd соответственно, что
свидетельствует о высокой гидролитической стой-
кости исследуемого соединения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Фосфат Y0.95Gd0.05PO4, где Gd выступал в роли
имитатора Cm, в виде порошка был получен золь–
гель-методом. Керамические образцы с высокой
относительной плотностью (более 99%) получили
методом ЭИПС за время ~18 мин.

Образцы керамик демонстрируют высокую
стойкость при облучении ионами Xe (E = 167 МэВ).
При максимальном флюенсе 3 × 1013 см–2 веще-
ство частично сохранило кристалличность. Рас-
четное значение флюенса, приводящего к полной
аморфизации, составило (9.2 ± 0.1) × 1014 см–2,
расчетный радиус латентных треков – 2.8 нм.
Восстановление метамиктной фазы происходило
после нагревания при 500°С; после нагрева до
700°С степень восстановления достигала ~80%.

Керамика на основе фосфата Y0.95Gd0.05PO4

имела высокую гидролитическую устойчивость в
динамической режиме (28 сут, 90°С, испытания в
дистиллированной воде). Достигнутые мини-
мальные скорости выщелачивания составили
1.68 × 10–6 и 1.51 × 10–7 г/(см2 сут) для ионов Y и
Gd соответственно.
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