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СИНТЕЗ СВЕРХПРОВОДЯЩИХ ЛЕГИРОВАННЫХ БОРОМ АЛМАЗОВ 
В РАСТВОРЕ УГЛЕРОДА И БОРА В РАСПЛАВАХ ЗОЛОТА И МЕДИ
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Впервые не образующие боридов ростовые системы Au–B–С и Cu–B–C были использованы для
синтеза легированных бором сверхпроводящих алмазов. В этих системах превращение графита в ал-
маз происходит при давлениях 8–9 ГПа и температурах 1620–1770 K, доступных для массового про-
изводства. Предполагается, что присутствие бора в расплавах ответственно за снижение температу-
ры синтеза в расплаве меди и появление алмазообразующей способности расплава на основе золота.
Синтезированные алмазы демонстрируют металлический характер проводимости при обычных
температурах и переход в сверхпроводящее состояние при 4.5–2.5 K.

Ключевые слова: сверхпроводимость, алмаз, синтез, бор, золото, медь
DOI: 10.31857/S0002337X23090038, EDN: GFHCWK

ВВЕДЕНИЕ
Чистый алмаз является изолятором с широкой

запрещенной зоной 5.5 эВ. Легирование алмаза
бором приводит к появлению проводимости p-ти-
па с энергией активации 0.37 эВ. Атомы бора от-
носительно легко замещают углерод в решетке
алмаза, и с увеличением степени легирования об-
разуется примесная зона. При концентрации бора
выше (2–5) × 1020 см−3 примесная зона смыкается с
валентной и проводимость в алмазе приобретает
металлический характер при обычных температу-
рах, а при температурах жидкого гелия алмаз пе-
реходит в сверхпроводящее состояние [1–4]. Силь-
но легированные бором сверхпроводящие алмазы
были впервые синтезированы в двойной ростовой
системе C(графит)–B(B4C) при 8–9 ГПа и темпера-
турах выше 2300 К [2]. Напомним, что бор относит-
ся к нетрадиционным элементарным катализаторам,
проявляющим алмазообразующую способность при
температурах плавления метастабильной эвтекти-
ки графит + бор.

Попытки синтеза сверхпроводящих алмазов в
расплавах традиционно используемых переход-
ных металлов-катализаторов (например, Fe, Co,
Ni) не увенчались успехом, что привнесло интри-
гу в изучение сверхпроводимости в алмазе [5–7].
Было высказано предположение, что высокое хи-
мическое сродство бора к боридообразующим ме-
таллам могло быть препятствием в достижении

высокой степени легирования [8]. Однако сведения
о прямых экспериментах, подтверждающих эту ги-
потезу, отсутствуют. Среди металлов, не образую-
щих боридов, есть относящиеся к нетрадиционным
каталитическим ростовым средам, например медь и
цинк [9–11] и такие, например золото и серебро, ко-
торые не проявляют каталитической активности в
процессе превращения графита в алмаз [9, 12].

Целью данного исследования было выяснение
возможности сильного легирования алмаза бором в
расплавах, не образующих боридов меди и золота.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Синтез алмазов в системах М–B–C (М = Cu
или Au) проводили в толстостенной графитовой
капсуле (Графит МГОСЧ, 99.99%) с наружным диа-
метром 6 мм и внутренним диаметром 2 мм, запол-
ненной смесями порошков Cu (99.9) или Au (99.9%)
с кристаллическим бором (99.7%). Концентрации
компонентов в смесях соответствовали составам
от MB до MB2. Чистые металлы были использова-
ны в контрольных экспериментах.

Капсулу, наполненную реагентами, помещали
во втулку из ZrO2 в контейнере из CaCO3. Для син-
теза при давлении 8–9 ГПа использовалась камера
типа “тороид”. Температуру в ячейке контроли-
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ровали на боковой поверхности капсулы с помо-
щью термопары WRe5/WRe20.

Дифрактограммы были получены в режиме
пропускания с использованием -излучения
(Guinier Camera G670, Huber) и майларовой пленки
в качестве держателя образца.

Спектры комбинационного рассеяния света ре-
гистрировали при комнатной температуре, для
возбуждения спектров использовали лазер с дли-
ной волны 488 нм. Для лазерной фокусировки ис-
пользовался объектив ×10, и мощность лазера на
образце поддерживалась на уровне около 0.2 мВт.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Нагрев графитовой капсулы прямым пропус-

канием тока позволяет определить температуры
начала синтеза алмаза. Под давлением температу-
ра в реакционном объеме повышается при про-
хождении электрического тока через графитовую
капсулу до значения, при котором ток начинает па-
дать. Падение тока связано с превращением графи-
та в алмаз, приводящим к увеличению сопротивле-
ния реакционной ячейки: графит растворяется в
расплаве металлов, образуя пересыщенный угле-
родный раствор – ростовую среду, в которой зарож-
даются и растут кристаллы алмаза. Падение тока,
подаваемого на нагрев, сопровождается уменьше-
нием температуры в ячейке, и, следовательно, мак-
симальное показание термопары дает оценку свер-
ху температуры нуклеации алмаза. В серии экспе-
риментов установлено, что превращение графита
в алмаз на контактной границе графита со смесью
золота или меди с бором стартует при температу-
рах около 1770 и 1620 K соответственно.

Температуры синтеза алмазов в изучаемых си-
стемах Au–B–C и Cu–B–C близки температурам
плавления Au (1800 K) и Cu (1620 K), оцененным

1
CuKα

экстраполяцией известных экспериментальных
зависимостей на давление 8.5 ГПа [13]. Этот уди-
вительный факт согласуется с гипотезой Вакатцу-
ки о появлении алмазообразующих свойств у рас-
плавов двойных систем с донорно-акцепторным
механизмом взаимодействия компонентов, кото-
рые по отдельности не являются катализаторами
превращения графита в алмаз [12]. На качествен-
ном уровне изменение каталитических свойств
систем с донором и акцептором электронов объ-
ясняется появлением электронной конфигурации,
подобной таковой в традиционных металлах-ката-
лизаторах (Fe, Ni, Co). В нашем случае Cu и Au
могут быть донорами электронов, а B – акцепто-
ром. И хотя бор и медь являются элементарными
нетрадиционными катализаторами превращения
графита в алмаз, каталитические свойства двой-
ной системы могут быть существенно модифици-
рованы с изменением электронных свойств рас-
плавов. Напомним, что бор и медь проявляют ка-
талитические свойства в отношении синтеза алмаза
из графита при температурах выше 2300 K при дав-
лении 8–9 ГПа [2] и 1870–2070 K при давлениях
6–7 ГПа [9–11] соответственно. Когда чистое зо-
лото или медь были загружены в ячейку для син-
теза, алмаз образовывался только в присутствии
меди при температурах около 1970–2070 K. В экс-
периментах с золотом синтез алмаза не зафикси-
рован при нагреве до 2300 K, что находится в со-
ответствии с данными работ Канды и Вакатцуки
[9, 12]. В то же время нельзя исключать и другое
объяснение превращения графита в алмаз, свя-
занное с “расширением” каталитических свойств
бора на низкие температуры в расплавах, не обра-
зующих бориды. В любом случае вопрос механиз-
ма каталитического синтеза алмаза в изучаемых
средах требует отдельного изучения.

На рис. 1 представлен характерный вид получае-
мых образцов, синтезированных в ростовой среде с

Рис. 1. Характерный вид образцов с изломом, в данном случае синтезированных в ростовой системе с золотом; D – алмаз.
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золотом. На изломе образца в центральной части
видны остатки ростовой среды в виде ядра, окру-
женного толстым слоем поликристаллической
алмазной оболочки. Рентгенофазовый анализ об-
наруживает присутствие в кусочках алмазной
оболочки золота или меди, а также незначитель-
ных количеств карбида бора и графита (рис. 2).

Уместно упомянуть, что имеющиеся сообще-
ния о синтезе боридов золота и меди были впо-
следствии опровергнуты, однако интерес к синте-
зу борида AuB2 в связи с поиском сверхпроводящих
аналогов фаз MgB2 сохранился [14–16]. Расчеты
предполагают, что давление может способствовать
стабилизации боридов [17]. Наши эксперименты
показывают, что при давлениях до 8–9 ГПа обра-
зования боридов не происходило, даже когда со-
став ростовой среды полностью отвечал стехио-
метрии гипотетических боридов МB2.

На рис. 3 и 4 показаны микроструктуры алмаз-
ной оболочки образцов, синтезированных в при-
сутствии золота и меди, а также результаты мик-

рорентгеноспектрального анализа. Для образцов,
синтезированных с золотом, характерна равноос-
ная форма зерен алмаза, включения золота рас-
полагаются в основном по границам зерен алма-
за. В медных образцах алмазные зерна вытянуты
вдоль радиуса от медного ядра на периферию. Из
анализа морфологии вытянутых зерен можно пред-
положить, что рост шел только в направлении (110)
алмазной решетки. Медные включения равномер-
но распределены по объему зерен. Появление
контейнерных примесей в реакционном объеме
методом EDX не зафиксировано, т.е. их содержа-
ние находится ниже порога чувствительности ме-
тода 0.1–0.05 ат. %. Из опыта по синтезу алмаза сле-
дует, что примеси с содержанием менее 1% не могут
влиять на результаты синтеза алмаза [18].

Изучение образцов методом рамановской спек-
троскопии показывает, что графит локализован на
поверхности образцов, контактировавшей с гра-
фитовой капсулой. В спектрах поликристалличе-
ского алмаза идентифицируются особенности при

Рис. 2. Дифрактограммы алмазной оболочки образцов, синтезированных в ростовых системах Cu–B–C (1) и
Au–B–C (2).
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Рис. 3. Микроструктура излома алмазной оболочки образца (D), синтезированного в системе Au–B–C, и результаты
микрорентгеноспектрального анализа.
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Рис. 4. Микроструктура излома алмазной оболочки образца (D), синтезированного в системе Cu–B–C, и результаты
микрорентгеноспектрального анализа.
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485, 1000, 1205 и 1300 см–1, характерные для силь-
но легированного бором алмаза; особенности, ха-
рактерные для sp2-углерода, не обнаружены. Вариа-
ция в размерах зерен алмазов, а также положение
анализируемой области на образце не сказываются
заметным образом на виде спектров, свидетель-
ствуя об относительно однородном легировании
алмаза бором.

Таким образом, по мере продвижения фронта
кристаллизации алмаза вглубь графитовой капсу-
лы примесь бора из расплава М–B встраивается в
алмазную решетку, а из-за быстрого роста алмаза
происходит захват дисперсных включений росто-
вой среды.

Электротранспортные измерения проводились
на фрагментах вытянутой формы с примерно оди-
наковым поперечным сечением вдоль фрагмента,
присутствие исходной поверхности образцов со сле-
дами графитовой капсулы исключалось. На рис. 6
представлены температурные зависимости элек-
тросопротивления синтезированных образцов при
охлаждении до 1.8 K. Переход в сверхпроводящее

состояние стартует при температуре 4.5 K, замед-
ляется в интервале 3–4 K, затем идет с начальным
темпом и заканчивается примерно при 2.5 K. Сту-
пенька на переходе в сверхпроводящее состояние
алмаза, синтезированного в ростовой системе с
золотом, ранее наблюдалась для алмаза, получен-
ного в двойной системе B–C [5]. Ее присутствие
было объяснено неоднородностью легирования
кристаллов/зерен с разными пирамидами нараста-
ния: (111), (110), (100). В образцах с медью ступенька
на температурной зависимости сопротивления от-
сутствует, что хорошо согласуется с единственным
направлением роста, предположительно, (110) ал-
мазных зерен в расплаве меди. Таким образом, ра-
нее сделанное предположение о причинах неодно-
родного легирования алмаза бором находит свое
подтверждение. На основе данных рамановской
спектроскопии и транспортных измерений можно
сделать вывод о высокой эффективности легирова-
ния алмаза бором в бинарных расплавах М–B.

Рис. 5. Рамановские спектры поликристаллических алмазов, синтезированных в ростовых системах Cu–B–C (1) и
Au–B–C (2).
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Рис. 6. Температурные зависимости электросопротивления поликристаллических алмазов (при охлаждении и нагре-
ве), синтезированных в ростовых системах Au–B–C (а) и Cu–B–C (б).
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Впервые медь и золото были использованы для

синтеза под давлением сильно легированных бо-
ром сверхпроводящих алмазов. При давлении 8–

9 ГПа в ростовых системах М–B–C (М = Au, Cu)
образование алмаза из графита стартует при отно-
сительно невысоких температурах 1620–1770 K,
что открывает возможности промышленного по-
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лучения компактных образцов и выращивания
монокристаллов со сверхпроводящими свойства-
ми. Образование боридов Cu и Au не обнаружено.
Предполагается, что присутствие бора в распла-
вах ответствено за снижение температуры синтеза
в расплаве меди и появление алмазообразующей
способности расплава на основе золота.
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Восстановлены значения коэффициента теплового линейного расширения бора по эксперимен-
тальным данным для температурной зависимости его плотности. С использованием правила сме-
шения компонентов аморфного сплава проведена оценка теплофизических свойств аморфного
сплава Fe80B20 в рамках модели двухфазной локально-равновесной области. Продемонстрирована
доминирующая роль атомов железа при формировании неупорядоченной среды. Полученные тео-
ретические результаты являются прогностическими и требуют экспериментальной проверки.

Ключевые слова: теплопроводность, теплоемкость, коэффициент теплового линейного расшире-
ния, температуропроводность
DOI: 10.31857/S0002337X23090142, EDN: GBSPQC

ВВЕДЕНИЕ
Аморфные металлические сплавы относятся к

особому классу твердых тел. В силу высокоскорост-
ного охлаждения их расплава возникает неупорядо-
ченная структура с наличием только ближнего по-
рядка. Срок безопасной эксплуатации техниче-
ского изделия из такого материала зависит от
характеристик использованных компонентов, ско-
рости внутреннего деградационного процесса,
агрессивности внешней среды и т.д. В частности, из
аморфного сплава Fe80B20 (прочность σв = 3600 МПа,
высокие пластичность и коррозионная стой-
кость) изготавливают маховики для установки в
двигателях внутреннего сгорания с целью умень-
шения расхода топлива и снижения загрязнения
атмосферы. Этот сплав также применяют для
производства сердечников трансформаторов, т.к.
он является ферромагнетиком с очень низкой ко-
эрцитивной силой и высокой магнитной прони-
цаемостью. Однако широкое применение аморф-
ного сплава Fe80B20 ограничивается его темпера-
турной и временной стабильностью [1–3].

Эти характеристики определяются условиями
получения и обработки материала (например, изо-
термический отжиг [4] или применение интенсив-
ной пластической деформации для изменения
структуры сплава [5]). Согласно [5], механизм на-
нокристаллизации аморфного материала под

действием интенсивной пластической деформа-
ции пока не установлен. Образование нанокри-
сталлической фазы при обработке нестабильной
неупорядоченной среды высоким давлением со-
провождается выделением тепла, что может при-
вести к возникновению на локальном уровне та-
ких необратимых процессов, как термодиффузия
и др. Реализация этих процессов напрямую зави-
сит от теплофизических свойств сплава: тепло-
проводности λ, теплоемкости Cp или удельной
теплоемкости cp, коэффициента теплового рас-
ширения α и температуропроводности a [6].

Первые работы по исследованию условий
формирования нанокристаллического состояния
были проведены на аморфных сплавах с числом
компонентов не менее трех [5]. Поэтому выбор
аморфного сплава Fe80B20 в качестве объекта ис-
следования связан с рядом преимуществ: мало-
компонентность сплава облегчает трактовку ре-
зультатов эксперимента; подробно изучены фазо-
вые превращения как в компонентах сплава, так и
при распаде аморфной матрицы; этот аморфный
сплав является базовым при создании на его ос-
нове других сплавов [5].

Согласно диаграмме фазовых равновесий Fe–B,
сплав Fe80B20 соответствует эвтектике, т.е. при кри-
сталлизации образуется механическая смесь, состоя-
щая из колоний кристаллов α-Fe и соединения Fe3B.

УДК 536;539.2



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 9  2023

ПРИМЕНЕНИЕ ПРАВИЛА СМЕШЕНИЯ 967

Согласно [7], термическая стабильность аморфного
сплава Fe80B20 обусловлена сохранением индивиду-
альных свойств атомов железа и сильными измене-
ниями электронной плотности атомов бора. Следо-
вательно, реакция сплава на внешние воздействия
зависит от свойств образующих его элементов. По-
этому проведение точных или оценочных вычисле-
ний теплофизических свойств сплава Fe80B20 по
свойствам его компонентов представляет актуаль-
ную задачу теории неупорядоченных сред.

Целью данной работы является оценка тепло-
физических свойств аморфного сплава Fe80B20 с
использованием правила смешения [8] его ком-
понентов.

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ

В работе [9] предложена модель двухфазной
локально-равновесной области, с помощью кото-
рой были успешно описаны: кривая одно- и мно-
гостадийной кристаллизации, теплоемкости раз-
личных твердых веществ, их коэффициенты теп-
лового расширения и т.п. (см., например, [10–13]).
Так, теплоемкость твердого тела при отсутствии
фазовых переходов описывается формулой [11]

(1)

а при их наличии формулой [13]

(2)

где ki (i = 1, 2, 3) ‒ постоянные коэффициенты, Т ‒
абсолютная температура, x и u = dx/dT ‒ фазовый
состав и его первая производная по температуре.

1 2 ,bC k T k x= +

3 ,p bC C k Tu= +

Объемная доля упорядочивающейся фазы ло-
кальной области задается соотношением

(3)

где a0 и Tx0 ‒ теоретические параметры.
Формула (1) описывает базисную линию теп-

лоемкости, т.е. температурную зависимость при
учете вкладов электронной и ей подобных подси-
стем (первое слагаемое в (1)); подсистем, упоря-
дочивающих атомы (второе слагаемое в (1)). В
формуле (2) возникает дополнительный вклад, свя-
занный со структурными, полиморфными, маг-
нитными и агрегатными переходами. Оценка по-
стоянных модельных величин для металлов при-
ведена в [14]. На рис. 1 показаны зависимости от
температуры теплоемкостей железа Fe (рис. 1а,
см. [14]) и кристаллического бора B (рис. 1б, см.
[4]: k1 = 0.00157, k2 = 40.9, a0 = 0.4, Tx0 = 637). На
рис. 1а пик при T = 1043 K описывает магнитный
фазовый переход. При температурах T = 1183 и
1665 K происходят структурные превращения β → γ
и γ → δ соответственно.

Второе правило Грюнайзена (см., например,
[19], с. 13) позволяет вычислить коэффициент теп-
лового линейного расширения (КТЛР) α по форму-
ле вида

(4)

где удельная теплоемкость    − теплоем-

кость и масса образца,  − параметр Грюнайзена
из интервала [1.5; 2.5]. Отсюда следует, что КТЛР
элемента можно вычислить по формулам типа (1)
и (2): при отсутствии фазовых переходов

{ }[ ]0 01 th [( / ) 1] /2,xx a T T= − −

/ const,cα = γ ≈

,Сс
m

= ,C m

γ

Рис. 1. Изменение теплоемкостей железа Fe (а) и бора B (б) при возрастании температуры (здесь и далее сплошная ‒
теоретическая кривая).
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(5)
при их наличии

(6)
где qi (i = 1, 2, 3) ‒ постоянные коэффициенты.

В соответствии с правилом смешения (см., на-
пример, [8]) коэффициент теплового объемного
расширения (КТОР) αV локальной области равен

(7)

где  (i = 1, 2) − КТОР фазы i,  −
коэффициент теплового различия фаз. КТЛР α ло-
кальной области связан с (4) выражением ([20], c. 18)

(8)
Формула (8) позволяет по известным значени-

ям плотности ρ(T) элемента в зависимости от
температуры восстановить данные по КТЛР в со-
ответствии с формулой

(9)
где ρ(T0) – плотность элемента при заданной тем-
пературе T0.

На рис. 2 продемонстрированы температур-
ные изменения КТЛР железа Fe и бора B (рис. 2б,
см. [6]: q1 = 0, q2 = 9.6, a00 = 0.92, Tx0 = 7; переходы ‒
q31 = 13.7, a01 = 5, Tx1 = 276; q32 = ‒13.4, a02 = 5.2,
Tx2 = 285), вычисленные с использованием фор-
мул (5), (6) и (9). На рис. 2а, 2б последователь-
ность пиков и ям связана с реализацией в компо-
нентах полиморфных превращений.

Данные по теплопроводности λ элемента при
разных температурах позволяют вычислить его

6
1 210 ,b qT q xα × = +

6 6
310 10 ,b q T uα × = α × +

1 2 2(1 ) ,V V V Vx x xα = α + α − = α + Δα

iVα 1 2V VΔα = α − α

/3.Vα ≈ α

6 6
0 010 ( ( ) ( )) 10 /[3( ) ( )],T T T T Tα × = ρ − ρ × − ρ

температуропроводность a по формуле (см., на-
пример, [21], с. 58)

(10)

где λ, Вт/(м K) = кг м/(с3 K) ‒ теплопроводность;
cp = Cp/ma, Дж/(кг К) = м2/(с2 K) ‒ изобарная
удельная теплоемкость; ma, г/моль = 10‒3 кг/моль ‒
атомная масса металла; ρ, кг/м3 ‒ плотность.

При известных свойствах компонентов аморф-
ного сплава правило смешения позволяет оценить
соответствующие свойства сплава. Предположим,
что свойство Ai (i = 1, 2) дает вклад в аналогичное
свойство A системы пропорционально своей мас-
совой доле ni (i = 1, 2), тогда по правилу смешения
(по формуле сплава Fe80B20: n1 = 0.954, n2 = 0.046)

(11)
Оценка теплофизических свойств аморфно-

го сплава Fe80B20 проводилась с использовани-
ем табл. 1 и 2 по соотношению (11). В табл. 1 при-
ведены теплофизические свойства железа Fe, в
табл. 2 ‒ бора B, полученные с применением дан-
ных [6, 16, 22, 23]. Знание найденных величин
позволяет провести оценку теплофизических
свойств сплава Fe80B20. Результаты получены с ис-
пользованием (11) и приведены на рис. 3, а также
в табл. 3. На рис. 3б пик при температуре T ~ 800 K,
по-видимому, связан с полиморфным превраще-
нием в железе.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Вычисленные теоретические величины явля-

ются прогностическими и нуждаются в экспери-

/( ),pa c= λ ρ

1 1 2 2.A n A n A= +

Рис. 2. Температурные зависимости КТЛР железа Fe (а) и бора B (б) (белые кружки ‒ восстановленные по плотности
бора [6] значения).
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ментальной проверке. Однако они позволяют сде-
лать ряд существенных выводов:

‒ теплофизические свойства металлическо-
го стекла определяются основным компонен-
том сплава, т.е. атомами железа;

‒ сохранение индивидуальных свойств атомов
железа и сильные изменения электронной плот-
ности атомов бора определяют в диапазоне тем-
ператур от 150 до 400 K вид температурной зави-
симости КТЛР сплава, который отличен от ана-

логичных зависимостей компонентов сплава (см.
рис. 3б и 2а, 2б);

‒ с повышением температуры температуро-
проводность сплава Fe80B20 приближается к соот-
ветствующей характеристике железа.

Эти выводы позволяют утверждать, что тепло-
физические свойства аморфного сплава Fe80B20

формируются в основном атомами железа, поэто-
му нестабильность сплава связана с перестройка-
ми в этой атомарной подсистеме.

Таблица 1. Теплофизические свойства железа 

Примечание. Размерности параметров см. в тексте.

T, K λ [16] cp
α × 106

([21], с. 224)
ρ a × 106 a × 106 [16] a × 106 [6]

50 385 [22] 52 0.98 7880 932.01 ‒ ‒
100 91.3 [6] 218 5.09 7897 53.09 ‒ 53.4
200 79.6 [6] 380 9.81 7896 26.56 30.9 26.3
300 79.9 450 11.87 7872 22.56 22.7 20.3
400 69.4 496 13.24 7841 17.85 18.1 16.7
500 61.8 534 14.36 7804 14.83 14.9 13.9
600 55.1 573 15.36 7764 12.38 12.4 11.5
700 48.7 625 16.20 7721 10.1 10.2 9.6
800 42.7 690 16.52 7681 8.06 8.18 8
900 37.2 767 15.74 7655 6.34 6.3 6.7

1000 32 984 14.72 7636 4.26 4.06 5.6

Таблица 2. Теплофизические свойства бора 

Примечание. Размерности параметров см. в тексте.

T, K λ ([21], с. 340) cp α × 106 ρ a × 106 a × 106 [16]

100 190 65.4 8.40 2342 1240.5 818

150 93.5 284 8.35 2339 140.8 131

200 55.1 590 10.16 2337 40 42

250 37.1 886 13.67 2335 17.9 19.5

300 27 1138 4.24 2331 10.2 11.2

400 16.8 1510 7.68 2325 4.8 5.7

500 12.5 1758 8.11 2319 3.1 3.7

600 10.6 1932 8.29 2313 2.4 2.8

700 9.81 2061 8.05 2307 2.1 2.4

800 9.6 2162 8.19 2302 1.93 2.1

900 9.69 2242 8.29 2296 1.88 2.0

1000 9.85 2310 8.17 2291 1.86 1.9
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Оценочные расчеты позволяют определить до-
минирующую роль того или иного компонента
сплава, спрогнозировать поведение аморфного
сплава при различных воздействиях со стороны
внешней среды, установить температурные и вре-
менные рамки безопасной эксплуатации техни-
ческого изделия из используемого материала.

Предложенный подход применим ко всем
аморфным сплавам с эвтектическим типом кри-
сталлизации. Кроме того, он может послужить ос-
новой при создании автоматического комплекса
по проектированию новых материалов. Простота
полученных соотношений и их применимость к

расчету свойств различных твердых веществ яв-
ляются главными преимуществами модели двух-
фазной локально-равновесной области.
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По технологии повторяющейся пакетной прокатки композита Cu/NbTi получили высокопрочный
гетерофазный сплав, обладающий сверхпроводящими свойствами. Рентгеноструктурные исследо-
вания показали, что полученный материал обладает ненапряженной, релаксированной структурой
в виде самосогласованных, диффузионно локально легированных, разноразмерных атомных групп
трех типов: 1) мелкокристаллических с дальним атомным порядком с размерами около 450 Å, про-
являющихся в виде дебаевских отражений с острыми вершинами максимумов; 2) мезоскопических
кластеров с наноразмерным атомным порядком, представленных в виде диффузных максимумов с
пологими склонами и 3) мелких низкоразмерных группировок атомов с ближним атомным поряд-
ком 10–50 Å, проявляющихся в виде диффузного некогерентного рассеяния рентгеновских лучей
(сильно размытых диффузных максимумов).

Ключевые слова: волокнистый композиционный материал, интенсивная пластическая деформа-
ция, рентгеноструктурный анализ, аморфизация
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ВВЕДЕНИЕ
Интерес к волокнистым композиционным ма-

териалам в последнее время не теряет актуально-
сти. Это связано с существенным отличием их
физических и химических свойств от свойств ме-
таллов и сплавов, что позволяет получать новые
функциональные материалы с экстремальными
механическими, магнитными и электрическими
свойствами [1–5].

В связи с этим интерес к наноструктурным ма-
териалам, обусловленный необычно высоким по-
тенциалом их свойств [6], вызвал многообразие
работ по способам получения и их влияния на фи-
зико-химические свойства, что привело к разработ-
ке ряда методов на основе интенсивной пластиче-
ской деформации (ИПД) [7–10]. В основе ИПД ле-
жит формирование за счет больших деформаций
сильно фрагментированной и разориентированной
структуры, имеющей признаки рекристаллизован-
ного аморфного состояния. Для достижения боль-
ших деформаций материалов используют: кручение

под давлением, равноканальное угловое прессова-
ние, винтовую экструзию, прокатку, всестороннюю
ковку. Еще одним способом достижения больших
деформаций является пакетная гидроэкструзия,
многократное применение которой позволяет на-
ряду с уменьшением среднего размера зерен по-
лучать массивные образцы с минимальным коли-
чеством пустот на границах зерен [11].

Эволюция микроструктуры и свойства чистых
металлов, подвергнутых ИПД, изучены достаточ-
но хорошо. В меньшей степени это касается мно-
гофазных систем, в частности композитов, хотя
именно они имеют наибольший потенциал прак-
тического применения [12–14]. Композиты с мед-
ной матрицей обладают уникальным комплексом
физических свойств (тепловой и электрической
проводимостью, высокими механическими харак-
теристиками, износо- и коррозиционной стойко-
стью) в сочетании с технологичностью изготовле-
ния [15].

Н. Н. Белоусов

УДК 538.9
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Целью настоящей работы является исследова-
ние структуры волокнистых композитных мате-
риалов NbTi в медной матрице, полученных мето-
дом пакетной гидроэкструзии в сочетании с кру-
чением под высоким давлением.

 ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Материалом для исследования был волокни-
стый композиционный материал (ВКМ) Cu/NbTi
с различной степенью армирования ((211)1, (211)2,
(211)3)), полученный методом пакетной гидроэкс-
трузии. Технология получения ВКМ подробно из-
ложена в работе [16]. Первоначально осуществля-
ли гидропрессование биметаллических заготовок, в
которых оболочку изготавливали из материала
матрицы композита. Затем гидропрессованные
прутки (проволочные изделия) материала-упроч-
нителя в оболочках собирали в пакет и помещали
в общую оболочку. В процессе гидропрессования
происходили уплотнение и вытяжка пакета би-
металлических прутков, а их поперечные сече-
ния принимали форму шестигранников. Ис-
ходная заготовка подвергалась трехкратной гид-
роэкструзии. Для этого использовали в качестве
основного материала проволоку диаметром 1.0 мм
из сплава Ti–45Nb. Из проволоки были нарезаны
фрагменты высотой 2.0 мм, которыми было запол-
нено медное кольцо диаметром 6.0 мм с толщиной
стенки 2.0 мм. В результате изготовлены наборы об-
разцов в виде проволок с плавно уменьшающимися
поперечными размерами волокон и возрастающим
уровнем накопленной деформации.

Изготовленные таким образом образцы под-
вергали кручению под высоким давлением (КВД)
(р = 30 атм) при комнатной температуре. Методика
технологии КВД подробно изложена в работе [17].
Использовали камеру Бриджмена, скорость враще-
ния подвижного Пуассона составляла 0.5 об./мин,
число полных оборотов вращения варьировалось
от 0 до 5 во избежание возможного перегрева образ-
ца [18]. Деформацию растяжения ВКМ осуществ-
ляли на деформационной машине 2167Р-50 [19].

Для металлографического анализа исходного
композита образцы были подготовлены путем шли-
фовки наждачной бумагой из карбида кремния до
зернистости 2000, полировки алмазной суспензи-
ей размером 2.0 мкм и очистки в ультразвуковой
ванне с этанолом. Микроструктура сплава, обрабо-
танного КВД, была исследована с помощью про-
свечивающего электронного микроскопа (ПЭМ),
работающего при 160 кВ. Образцы, обработанные
КВД, для визуализации ПЭМ были подготовлены с
использованием стандартного метода, который
включает шлифовку, углубление и утончение иона-
ми Ar.

С помощью анализа диффузного рассеяния
рентгеновских лучей были проведены исследова-
ния структуры сплава Ti–45Nb в исходном состо-
янии и после КВД. Использовали длинноволно-
вое СrKα-излучение с V-фильтром и фотометод,
чувствительный к регистрации диффузного рассея-
ния рентгеновских лучей слабой интенсивности, с
последующим микрофотометрированием [20].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Из приведенного структурного состояния

композита Cu/NbTi (рис. 1) обнаружено, что в од-
ной части образца частицы NbTi (размером около
100 нм) имеют выразительные четкие границы,
в другой части образца они теряют свою инди-
видуальность и соединяются с медной матри-
цей, что свидетельствует о неравномерной де-
формации вдоль поверхности образца. Фрагмента-
ция и частичное соединение зерен происходят
одновременно в зависимости от реализации ло-
кальных условий деформирования, т.е. в услови-
ях увеличения давления до р = 30 атм и затем бо-
лее интенсивно в условиях деформации кручения
(на угол 1 рад) (рис. 2).

На рис. 2а представлены электронные микро-
фотографии поверхности разрыва гомогенного
нановолокнистого композита Cu/NbTi с количе-
ством волокон (211)3. На рис. 2б приведена про-
филограмма рельефа поверхности разрыва, по
которой оценивали характер разрушения, разме-
ры и структурную организацию границ раздела
между нановолокнами и оболочкой материала.

Профилограмма излома при комнатной тем-
пературе испытания (рис. 2б) свидетельствовала о
хрупком характере разрушения ВКМ с элемента-
ми вязкого течения. Предварительные исследова-
ния микроструктуры исходных образцов Cu/NbTi
с (211)2 показали, что начальные стадии фрагмен-
тации и слияния зерен начинали проявляться в
условиях динамической рекристаллизации на за-
ключительной стадии процесса пакетной гидро-
экструзии. Проведенные деформационно-рези-
стометрические эксперименты in situ в условиях
непосредственного разрыва нановолокон свиде-
тельствовали о начале активизации деформаци-
онно-кинетических процессов.

Одним из актуальных аспектов, связанных с по-
лучением и применением ВКМ, является исследо-
вание температурно-временной стабильности на-
ноструктуры. Исследована зависимость преде-
ла прочности и пластичности Cu/NbTi с (211)2 от
температуры испытания. Показано, что начиная
с 1000 K происходит достаточно резкое уменьше-
ние предела прочности (с 940 МПа при 300 K до
660 МПа при 900 K) со значительным увеличением
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пластичности (с 10% при 300 K до 20% при 900 K).
Величина декремента колебаний в условиях ак-
тивного растяжения Cu/NbTi монотонно увели-
чивалась. Сигналы акустической эмиссии находи-
лись на уровне фона. В области физического преде-
ла текучести наблюдали значительное повышение
декремента колебаний вследствие пластической де-
формации матрицы и микроскопической деформа-
ции волокон. Сигналы акустической эмиссии акти-
визировались в области средних частот. На стадии
макропластического течения Cu/NbTi величина де-
кремента затухания выходила на минимум, при этом
начинали регистрироваться отчетливые импульсы
акустической эмиссии. Регистрируемые импульсы
имели крутой передний фронт (около 10–7 с) с вы-
сокочастотным (80–220 кГц) заполнением, пере-
ходящим к относительно низкочастотному (15–
30 кГц) затуханию. Акустический сигнал имел дис-
кретную структуру и представлял собой последова-
тельность отдельных импульсов, временной интер-
вал между которыми не превышал 1 мкс и зависел
от степени деформации и вида нагружения. В зави-
симости от степени деформации ВКМ Cu/NbTi
длительность отдельных импульсов изменялась
от 1 до 20 мкс, а амплитуда – в интервале от 0.1 до
30 мВ. Изменение интенсивности акустической
эмиссии с увеличением скорости деформации но-
сило сложный характер. В области пластической
деформации при скорости деформации 5 × 10–4 с–1

интенсивность акустической эмиссии повыша-
лась до 103 имп./c.

Таким образом, в процессе in situ исследования
структурно-кинетических процессов в Cu/NbTi
(211)1 обнаружена корреляция между видом кри-
вых деформации и характером поведения декре-
мента колебаний, а также между особенностями
изменения акустической эмиссии и параметрами
дефектной микроструктуры. Наличие данной кор-
реляции позволило качественно судить о характере
разрушения и предшествующих микроструктур-
ных изменениях, происходящих в процессе де-
формации ВКМ Cu/NbTi с (211)2 и (211)3.

Для дальнейшего анализа атомной структуры
материала исследовали дифракционные картины
образцов Cu/NbTi (рис. 3). Рентгеновские дифрак-
ционные картины для всех полученных компози-
тов состояли из суперпозиции рассеяния рентге-
новских лучей от группировок атомов, различаю-
щихся масштабом упорядочения.

Когерентное рассеяние создается в основном
группировками атомов мезоскопического масшта-
ба, в которых намечается тенденция к кристалло-
подобной упаковке атомов.

Некогерентное (фоновое) рассеяние создается
преимущественно средой неупорядоченно распо-
ложенных атомов в межкластерных зонах [21].

На дифракционных картинах композита Cu/NbTi
(рис. 3а), деформированного при отсутствии вра-
щения (n = 0) при малых углах дифракции
(29°‒37°) линия 111 Cu самая интенсивная и уз-
кая, что объясняется совершенством структуры
дальнего порядка в указанных плоскостях Cu; ли-
ния 110 Nb средней интенсивности и узкая, 101 Ti –
слабой интенсивности, отдельно расположенная,
что свидетельствует о незначительном взаимодей-
ствии Cu, Nb и Ti в указанных группах плоско-
стей. При средних и больших углах (37°‒80°) ли-
нии 200 и 220 Cu, а также 211 и 220 Nb и 102, 103,

Рис. 1. Структурное состояние композита Cu/NbTi
при р = 30 атм: перед сжатием и кручением (а), после
сжатия без кручения (б), после кручения (в).

(б)

200 мкм

50 мкм

100 мкм(в)

(a)
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201 Ti асимметричные, с наплывами или с упло-
щенными максимумами, что характеризует нали-
чие дефектности в приведенных семействах плос-
костей с локальным легированием плоскостей Cu и
Nb атомами Ti, на что указывают положения и фор-
мы рядом расположенных линий (см. рис. 3а).

Дифракционная картина композита Cu/NbTi
после его деформации с вращением (n = 2) содер-
жит три структурные группы (рис. 3б): при малых
углах отражения (28°‒41°) от плотноупакованных
плоскостей рефлексы 111 и 200 Cu имеют форму
узких дельтаобразных линий, означающих совер-
шенный дальний порядок, при этом плоская вер-
шина сдвоенного максимума 110 Nb и 101 Ti указы-
вает на обменное взаимодействие в этих плоско-
стях. При средних углах (41°‒57°) присутствуют
рефлексы Nb и Ti. При больших углах (57°‒80°) все
линии – 211 и 220 Nb, 103, 112 и 201 Ti, 220 Cu – раз-
мытые, перекрывающие друг друга, что указывает
на высокую дефектность кристаллической струк-
туры типа сжатых и растянутых групп плоскостей и
на усиление межатомного обменного взаимодей-
ствия различных химических элементов с проявле-
нием локального деформационного легирования
кристаллической структуры, что означает каче-
ственно новое состояние структуры. У основания
же указанной группы рефлексов от 220 Nb до 201 Ti
расположилось диффузное гало (указано тонкой
линией), что свидельствует о переходе материала в
нанокристаллическое состояние вплоть до амор-
физации, возможной согласно [22].

Дифракционная картина композита Cu/NbTi
после его деформации с вращением (n = 5) тоже
содержит три структурные группы (рис. 3в). При

малых углах (28°‒35°) в семействе плотноупако-
ванных плоскостей 110 Nb, 101 Ti, 111 Cu обнару-
жено взаимодействие кристаллических Nb и Cu
через мезоскопический (наноразмерный) Ti, что
проявляется в формировании общей дифракци-
онной аморфно-кристаллической группы из гало
и линий. При средних углах (35°‒55°) заметны
диффузные отражения с небольшими флуктуаци-
онными максимумами от формирующейся новой
аморфно-кристаллической структуры. При боль-
ших углах (55°‒80°) дифракционные полосы от т. н.
“косых плоскостей” с элементарной кубической
ячейкой похожи на диффузные полосы – гало,
что объясняется уменьшением атомного порядка
от дальнего к мезоскопическому (наноразмерно-
му) масштабу при установлении существенного
межатомного взаимодействия между Ti, Nb, Cu.

Измерив интегральные интенсивности от груп-
пировок атомов с различным упорядочением для
отдельных максимумов и приравнивая суммар-
ную интенсивность к 100%, рассчитали распреде-
ление индивидуальных групп кластеров в образ-
цах Cu/NbTi (рис. 4). Во всех образцах заметно
похожее распределение кластеров в объеме мате-
риала.

С увеличением оборотов вращения концен-
трационные кривые Cu-фаз уменьшаются по ин-
тенсивности и сближаются с кривыми других фаз
(n = 5). В образце с n = 5 проявляется наиболее
равномерная смешанная структура с совмещением
кривых концентрационного распределения класте-
ров различных фаз [23].

Оценивая полуширину флуктуационных мак-
симумов β и их углы (рис. 3), используя значение

Рис. 2. ПЭМ-изображение нановолокнистого композита Cu/NbTi (а) и профилограмма торцевой поверхности разрыва (б).
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длины волны для СrKα-излучения по методике
Л.И. Китайгородского [24], определили линей-
ный размер кластеров (рис. 5) из выражения

где λ ‒ длина волны рентгеновского излучения; η ‒
безразмерный коэффициент, связывающий раз-
меры кластеров с шириной диффузного максиму-
ма при учете геометрических параметров регистри-
рующей рентгеновской камеры, определяемый из
соотношения

3 ,
4

D λ=
πη

Рис. 3. Дифракционные картины образца Cu/NbTi
(p = 30 атм) при n = 0 (а), 2 (б), 5 (в).
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Рис. 4. Распределения концентраций кластеров раз-
личных фаз в композите Cu/NbTi, полученные на ос-
нове дифракционных картин.
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где B ‒ ширина диффузного максимума, 2R ‒
диаметр фокусного пятна на образце, θ ‒ величи-
на угла диффузного максимума на дифракционной
картине. Для всех исследуемых композитов разме-
ры кластеров изменяются в пределах 90‒500 Å с
преобладающим развитием крупных кластеров на
основе атомов из близкорасположенных плоско-
стей [25]. Полученный вид зависимостей размеров
флуктуационных кластеров от углового положения
(рис. 5) характеризует неустойчивость данных
структурных образований.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведено исследование структурно-кинети-

ческих изменений в волокнистых нанокомпози-
тах Cu/NbTi, полученных в процессе пластической
деформации. Экспериментально установлено, что в
условиях действия сдвиговых напряжений в гомо-
генных нановолокнистых материалах одновре-
менно протекают два конкурирующих процесса:
фрагментация и динамическая рекристаллизация.

Получена структура, ненапряженная, релак-
сированная, разноразмерная, с дальним (в виде

18 0.0064 ,
2 0.004 0.084 cos
B
R

η= + θ
+ θ

мелких кристаллов), мезоскопическим (в виде на-
норазмерных кластеров, представляющих собой
фрагменты из плоскостей с достаточно совершен-
ным атомным порядком (плоские кластеры)), по-
рядком постепенно переходящим в ближний атом-
ный порядок с дефектной структурой, межкла-
стерные аморфизированные области.

В исследованных образцах выявляется струк-
турное состояние в виде периодических флуктуа-
ционных максимумов при средних углах дифрак-
ционной картины, похожее на образование но-
вой метастабильной наноразмерной фазы.

Исследована термическая стабильность сфор-
мированной нановолокнистой структуры Cu/NbTi.
Экспериментально показано, что при повышении
температуры в условиях предельных напряжений
происходила смена механизмов пластической де-
формации: от хрупкого к вязкому разрушению.

Обнаружен температурный эффект повышен-
ной пластичности гомогенных нановолокнистых
материалов Cu/NbTi. Показано, что повышенная
пластичность может быть обусловлена проскаль-
зыванием между границами мелкокристалличе-
ских и мезоскопических частиц NbTi с окружаю-
щей их матричной оболочкой из аморфизирован-
ной смеси атомов меди, титана и ниобия. Это

Рис. 5. Размеры кластеров в композите Cu/NbTi.
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следует из особенностей дифракционной карти-
ны для образца с n = 5 (рис. 2), где явно видно
формирование диффузного размытого максиму-
ма, объединяющего размытые основания дебаев-
ских отражений одинаковой интенсивности от
группировок параллельных плоскостей: 211 Nb,
103 Ti, 200 Ti, 220 Cu, 112 Ti и 201 Ti (см. рис. 2,
θ = 55°–70°), что указывает на гомогенность со-
стояния структур данного многокомпонентного
композита. Это новое структурное состояние, кото-
рое выявилось при необычном технологическом
процессе, сочетающем нагрев и деформацию ком-
позита, из нескольких разнородных металлов.
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Исследован процесс получения порошков сплавов молибдена с вольфрамом восстановлением ок-
сидных соединений Mo0.3W0.7O3, CaМо0.7W0.3O4 и MgМо0.7W0.3O4 парами магния и кальция при
температуре 750–880°C и остаточном давлении в реакторе 5–15 кПа. При восстановлении
Мо0.3W0.7O3 удельная поверхность порошков сплава Mo–W немного выше, чем порошков смеси ме-
таллов, полученных при восстановлении смеси WO3 и MoO3 при аналогичных условиях. При восста-
новлении соединений CaМо0.7W0.3O4 и MgМо0.7W0.3O4 магнием удельная поверхность порошков сплава
Mo–W выше, чем при восстановлении кальцием. Получены порошки сплавов молибдена с вольфрамом
с параметрами кристаллической решетки 0.3153 ± 0.0001 и 0.3160 ± 0.0001 нм с удельной поверхностью
на уровне 9–22 м2/г. Средний размер кристаллитов сплава, рассчитанный по формуле Шерера, находит-
ся в интервале 12–35 нм. Полученные порошки характеризуются мезопористой структурой.

Ключевые слова: порошок, сплав, восстановление, удельная поверхность, пористость
DOI: 10.31857/S0002337X23090075, EDN: HWXXJG

ВВЕДЕНИЕ
Благодаря высокотемпературной прочности и

высокой коррозионной стойкости молибден, воль-
фрам и их сплавы находят широкое применение в
различных областях техники [1, 2]. Во всем диа-
пазоне концентраций W и Mo образуют непре-
рывную серию изоморфных твердых растворов
[3]. Это обусловлено одинаковой кристалличе-
ской структурой (объемно-центрированная куби-
ческая (ОЦК)), высокими температурами плавле-
ния (tпл Мо = 2620°C, tпл W = 3410°C), близкими атом-
ными радиусами (RMo = 0.190 нм, RW = 0.193 нм) и
значениями электроотрицательности (Mo – 2.16,
W – 2.36) [4]. Температура плавления молибдена
ниже температуры плавления вольфрама, но он
обладает лучшей коррозионной стойкостью [5].
Поэтому сплавы Mo–W, имея прочностные харак-
теристики и жаропрочность вольфрама, наследу-
ют высокие коррозионные свойства молибдена
[6, 7]. Вследствие высоких температур плавления
W и Mo их сплавы трудно приготовить с помощью
традиционного процесса плавки-литья. При по-
лучении сплавов из металлов со значительно раз-
личающимися температурами плавления обычно
используется метод порошковой металлургии [8].

Для получения высоких механических характери-
стик предпочтительно спекание порошков при от-
носительно низкой температуре с использованием
нано- и ультратонких порошков [5, 9]. В качестве
метода получения порошков сплавов обычно ис-
пользуют высокоэнергетический механический
размол смеси порошков Mo и W в шаровых мель-
ницах [6, 7, 10–13]. Недостатком получения сплавов
путем размола компонентов является долговремен-
ное потребление энергии и загрязнение полученно-
го продукта материалами измельчающей среды.
Нанопорошки сплава Mo–W авторы [14, 15] полу-
чали путем золь–гель-синтеза двойных оксидов
вольфрама и молибдена с их последующим восста-
новлением водородом. При восстановлении таких
соединений может быть значительно снижена тем-
пература сплавообразования за счет плотной упа-
ковки компонентов сплава в прекурсоре и, тем са-
мым, более короткого диффузионного пути атомов
при образовании твердого раствора.

Цель настоящей работы – исследование воз-
можности получения порошков сплавов Mo–W
восстановлением двойных оксидных соединений,
содержащих молибден и вольфрам, парами маг-
ния и кальция.

УДК 669.265:621.762.242
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Для получения сплавов использовали порошки
оксидных соединений Mo0.3W0.7O3, CaМо0.7W0.3O4 и
MgМо0.7W0.3O4, синтезированные по методике [16].
В качестве прекурсоров сравнения использовали
смесь порошков оксидов MoO3 + 80 мас. % WO3.
Аппаратура, методика получения и исследования
порошков аналогичны использованным ранее
[17, 18]. Процесс вели в атмосфере паров магния
(“МГ95”) или кальция (ТУ 083.5.290-92 произ-
водства АО ЧМЗ) и аргона (ВЧ).

Навески прекурсоров массой 3 г загружали в
металлические тигли, которые устанавливали над
емкостью с магнием или кальцием. Над тиглями
помещали экран, расстояние от которого до по-
верхности прекурсора составляло 27–30 мм. Ре-
акционный стакан закрывали крышкой, в центре
которой имелось отверстие для чехла термопары.
Сборку помещали в реторту из нержавеющей ста-
ли, которую герметизировали, вакуумировали, за-
полняли аргоном и нагревали до требуемой темпе-
ратуры при закрытой крышке реакционного стака-
на. Процесс восстановления вели в температурном
интервале 750–880°C при остаточном давлении
аргона в реакторе 5–15 кПа в течение 3–6 ч. Про-
дукты реакции обрабатывали 10%-ным раство-
ром соляной кислоты (“х. ч.”), а затем отмывали
дистиллированной водой до нейтральной реак-
ции раствора и сушили в сушильном шкафу на
воздухе при температуре 80°C. Степень извлече-
ния целевого продукта при восстановлении вы-
бранных соединений, содержащих Mo и W, со-
ставляла 75–85 мас. %.

Рентгенофазовый анализ (РФА) проводили на
дифрактометре SHIMADZU XRD-6000 (CuKα-излу-
чение) с использованием базы PDF-4 (2022). Сред-
ний размер кристаллитов оценивали рентгенов-
ским методом по формуле Шерера [19]. Удельную
поверхность и пористость порошков измеряли ме-
тодами БЭТ и BJH на приборе TriStarII 3020 V1.03.
Морфологию поверхности порошков сплава Mo–W
изучали после напыления золотом с помощью
сканирующего электронного микроскопа (СЭМ)
SEM LEO-420.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Вид тиглей и соответствующих им экранов по-
сле восстановления различных прекурсоров приве-
ден на рис. 1 и 2. Видно, что после восстановления
Mo0.3W0.7O3, CaМо0.7W0.3O4, смесей MoO3 + WO3
кальцием при остаточном давлении 5 и 10 кПа,
после восстановления магнием Мо0.3W0.7O3 и
CaМо0.7W0.3O4 при 5 и 15 кПа (рис. 1), а также
MgМо0.7W0.3O4 при давлении 15 кПа (рис. 2, пра-
вый тигель 2а) на внутренней боковой поверхно-
сти тиглей выше уровня загрузки прекурсоров, на
поверхности реакционной массы и на экранах
наблюдаются отложения в виде корки из веще-
ства белого цвета. В то же время, после восстанов-
ления MgМо0.7W0.3O4 магнием при остаточном дав-
лении 5 кПа реакционная масса представляет собой
однородный порошок черного цвета (рис. 2, ле-
вый тигель 2а). Согласно данным РФА, белое веще-
ство на поверхностях реакционных масс и экранах
представляют собой оксид металла-восстанови-
теля (рис. 3). Ранее было установлено, что разде-

Рис. 1. Тигли с реакционной массой (а, в) и соответствующие им экраны (б, г) после восстановления кальцием; пре-
курсоры: MgМо0.7W0.3O4 (левые тигли 1а и 1в), CaМо0.7W0.3O4 (правые тигли 1а и 1в), Мо0.3W0.7O3 (левые тигли 2а и 2в)
и смесь порошков MoO3 + 80 мас. % WO3 (правые тигли 2а и 2в); температура 880°C, остаточное давление в реакторе:
а, б – 5, в, г – 10 кПа.

1

2

(а) (б) (в) (г)
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ление продуктов реакции при восстановлении
оксидных соединений парами магния или каль-
ция обусловлено протеканием электронно-опо-
средованных реакций (ЭОР) [20].

Результаты исследования влияния условий вос-
становления W0.3Мо0.7O3 парами магния на харак-
теристики порошков приведены в табл. 1. Для срав-
нения также приведены характеристики порошка,
полученного восстановлением в аналогичных усло-
виях смеси MoO3 + 80 мас. % WO3. Формирование
твердого раствора Mo–W в результате восстановле-
ния Мо0.3W0.7O3 подтверждается наличием симмет-
ричных отражений кристаллических плоскостей
ОЦК на дифрактограммах реакционной массы и
отмытого порошка (рис. 4, дифрактограммы 1 и
2). При восстановлении парами магния смеси
MoO3 + 80 мас. % WO3 на дифрактограммах наблю-
даются раздвоенные отражения ОЦК-структуры, со-
ответствующие W и Mo (рис. 4, дифрактограмма 3).
Образование сплава Mo–W при восстановлении
Мо0.3W0.7O3 магнием подтверждается величиной
параметра кристаллической решетки а получен-
ных порошков. На рис. 5 приведена зависимость
значений а сплавов Mo–W от состава по извест-
ным литературным данным. Она находится в
хорошем соответствии с величинами, рассчи-
танными по правилу Вегарда на основе значе-
ний а чистых исходных металлов. Среднее зна-
чение параметра а полученных сплавов состав-
ляет 0.3160 ± 0.0001 нм (табл. 1). С учетом ошибки
определения а полученный сплав имеет состав
Mo–(70 ± 4) ат. % W.

Из данных табл. 1 видно, что при восстановле-
нии Мо0.3W0.7O3 удельная поверхность порошков
сплава Mo–W немного выше, чем порошков сме-

си металлов, полученных при восстановлении
смеси MoO3 + 80 мас. % WO3 при аналогичных
условиях. Однако в обоих случаях поверхность не
превышает 9 м2/г. Средний размер кристаллитов
сплава Mo–W в реакционной массе находится в
интервале 17–25 нм. После отмывки он незначи-
тельно увеличивается за счет вымывания наибо-
лее мелких частиц сплава.

Результаты исследования влияния условий вос-
становления CaМо0.7W0.3O4 и MgМо0.7W0.3O4 пара-
ми магния и кальция на характеристики порошков

Рис. 2. Тигли с реакционной массой (а, в) и соответствующие им экраны (б, г) после восстановления магнием; пре-
курсоры: Мо0.3W0.7O3 (тигли 1а и 1в), MgМо0.7W0.3O4 (левые тигли 2а и 2в), CaМо0.7W0.3O4 (правые тигли 2а и 2в);
температура 750°C, остаточное давление в реакторе: а, б – 5, в, г – 15 кПа.

1

2

(а) (б) (в) (г)

Рис. 3. Дифрактограммы корки белого вещества на
поверхности реакционной массы после восстановле-
ния Мо0.3W0.7O3, MgМо0.7W0.3O4 магнием (1) и после
восстановления CaМо0.7W0.3O4 кальцием (2).
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приведены в табл. 2 и 3. Видно, что при восстанов-
лении соединений CaМо0.7W0.3O4 и MgМо0.7W0.3O4
магнием удельная поверхность порошков сплава
Mo–W выше, чем при восстановлении кальцием.
Это обусловлено более низкими температурами
процесса, требуемыми для обеспечения достаточ-
ного давления паров магния. После выщелачива-
ния оксида металла-восстановителя остается боль-
шое количество нанопор, которые вносят значи-
тельный вклад в удельную поверхность порошка
(рис. 6). Снижение удельной поверхности порош-
ков, полученных при одних и тех же температу-
рах, но при более высоком остаточном давлении,
обусловлено увеличением количества оксидного
соединения, восстанавливаемого в режиме ЭОР с
отложением оксида металла-восстановителя вне
объема реакционной массы (рис. 7). По мере по-
вышения давления увеличивается масса оксида
металла-восстановителя на стенках тигля выше
уровня загрузки прекурсора и на поверхностях
реакционной массы и экрана (рис. 1 и 2).

Средний размер кристаллитов сплава, рассчи-
танный по формуле Шерера, находится в интер-
вале 12–35 нм. Как видно из СЭМ-изображений,
порошки сплава Mo–W, полученные восстанов-
лением MgW0.3Мо0.7O4, и CaW0.3Мо0.7O4, пред-
ставляют собой агрегированные конгломераты, в
которых первичные частицы сплава имеют схо-

жий внешний облик и близкие размеры (рис. 8).
Параметр решетки сплавов Mo–W, полученных
восстановлением CaW0.3Мо0.7O4 и MgW0.3Мо0.7O4,
составляет 0.3153 ± 0.0001 нм. В соответствии с за-
висимостью, приведенной на рис. 5, это соответ-
ствует составу Mo–(30 ± 4 ат. %)W. Кривые адсорб-

Рис. 4. Дифрактограммы реакционной массы (1) и отмытого порошка (2, 3) после восстановления Мо0.3W0.7O3, (1, 2)
и смеси MoO3 + 80 мас. % WO3 (3) парами магния (температура 750°C, остаточное давление 5 кПа).
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Рис. 5. Зависимости параметра кристаллической ре-
шетки сплавов Mo–W от состава по  данным [12] (1),
[21] (2), [22] (3).
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Таблица 1. Зависимость характеристик порошков от условий восстановления парами Mg соединения Mo0.3W0.7O3 и
смеси порошков MoO3 + 80 мас. % WO3

Примечание. S – удельная поверхность по БЭТ; 
аMo–W – параметр кристаллической решетки сплава молибдена с вольфрамом; 
dMo–W – размер кристаллитов сплава молибдена с вольфрамом.

Прекурсор t, °C p, кПа τ, ч РФА S, м2/г аMo–W, нм dMo–W, нм

условия
восстановления

характеристики порошка до (верхняя строка) 
и после отмывки образцов (нижняя строка)

Mo0.3W0.7O3

700 5 5

Сплав Мо–W, MgO – 0.3162 17.1
Сплав Мо–W 8.89 0.3159 18.7

MoO3–80 мас. % WO3
Смесь Мо и W, MgO – – –
Смесь Мо и W 7.78 – –

Mo0.3W0.7O3

750 5 4

Сплав Мо–W, MgO – 0.3160 19.1
Сплав Мо–W 7.82 0.3158 23.5

MoO3–80 мас. % WO3
Смесь Мо и W, MgO – – –
Смесь Мо и W 7.24 – –

Mo0.3W0.7O3

800 5 3

Сплав Мо–W, MgO – 0.3162 23.1
Сплав Мо-W 7.16 0.3159 24.9

MoO3–80 мас. % WO3
Смесь Мо и W, MgO – – –
Смесь Мо и W 6.34 – –

Mo0.3W0.7O3

750 10 4

Сплав Мо–W, MgO – 0.3156 25.2
Сплав Мо–W 6.00 0.3159 27.0

MoO3–80 мас. % WO3
Смесь Мо и W, MgO – – –
Смесь Мо и W 5.42 – –

Mo0.3W0.7O3
750 15 5

Сплав Мо–W, MgO – 0.3159 23.5
Сплав Мо–W 5.72 0.3162 26.9

MoO3–80 мас. % WO3 Смесь Мо и W 5.15 – –

Таблица 2. Зависимость характеристик порошков от условий восстановления оксидных соединений MgW0.3Мо0.7O4
и CaW0.3Мо0.7O4 парами магния

Прекурсор t, °C p, кПа τ, ч РФА S, м2/г аMo–W, нм dMo–W, нм

условия
восстановления

характеристики порошка до (верхняя строка) 
и после отмывки образцов (нижняя строка)

MgМо0.7W0.3O4 700 5 5
Сплав Мо–W, MgO – 0.3152 15.2
Сплав Мо–W 23.1 0.3152 18.9

CaМо0.7W0.3O4 700 5 5
Сплав Мо–W, MgO, CaO – 0.3154 11.4
Сплав Мо–W 21.7 0.3155 15.7

MgМо0.7W0.3O4 750 5 4
Сплав Мо–W, MgO – 0.3153 16.7
Сплав Мо–W 19.8 0.3156 20.4

MgМо0.7W0.3O4 750 10 4
Сплав Мо–W, MgO – 0.3152 25.3
Сплав Мо–W 0.3151 11.9

CaМо0.7W0.3O4 750 10 4
Сплав Мо–W, MgO, CaO 0.3153 14.5
Сплав Мо–W 18.2 0.3152 17.3

CaМо0.7W0.3O4 800 10 5
Сплав Мо–W, MgO, CaO – 0.3154 10.8
Сплав Мо–W 17.3 0.3155 13.1
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ции порошков сплавов, полученных при всех режи-
мах восстановления Mo0.3W0.7O3, CaW0.3Мо0.7O4 и
MgW0.3Мо0.7O4, соответствуют IV типу по IUPAC.
Количество вещества, адсорбируемого порошка-
ми сплавов, увеличивается при повышении
удельной поверхности порошка (рис. 9).

Таким образом, результаты исследований по-
казали возможность получения порошков сплава
молибдена с вольфрамом с развитой поверхно-
стью восстановлением парами магния и кальция
оксидных соединений, содержащих молибден и
вольфрам. Такие порошки могут быть использо-
ваны в качестве прекурсоров при получении би-
металлических карбидов (Mo,W)C и (Mo,W)2C
для катализаторов органического синтеза. Для
ряда каталитических реакций использование би-
металлических карбидов обеспечивает синерге-
тический эффект по сравнению с их монометал-
лическими аналогами [23–26].

Таблица 3. Зависимость характеристик порошков от условий восстановления соединений CaМо0.7W0.3O4 и
MgМо0.7W0.3O4 парами кальция

Прекурсор t, °C p, кПа τ, ч РФА S, м2/г аMo–W, нм dMo–W, нм

условия
восстановления

характеристики порошка до (верхняя строка) 
и после отмывки образцов (нижняя строка)

CaМо0.7W0.3O4 850 5 6
Сплав Мо–W, CaO – 0.3155 20.3

Сплав Мо–W 15.8 0.3153 23.2

MgМо0.7W0.3O4 860 5 5
Сплав Мо–W, MgO, CaO – 0.3151 19.0

Сплав Мо–W 14.5 0.3149 21.7

CaМо0.7W0.3O4 880 5 4
Сплав Мо–W, CaO – 0.3153 20.3

Сплав Мо–W 13.2 0.3153 23.2

MgМо0.7W0.3O4 880 10 5
Сплав Мо–W, MgO, CaO – 0.3152 19.8

Сплав Мо–W 12.8 0.3154 24.6

Рис. 6. Суммарные кривые распределения пор для
порошков сплава, полученных восстановлением па-
рами магния соединений CaМо0.7W0.3O4 (1),
MgМо0.7W0.3O4 (2).

100806040200

П
ло

щ
ад

ь 
по

р,
 м

2 /г

10

15

20

5

1
2

Средний диаметр пор, нм
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5, 2 – 10, 3, 4 – 15 кПа.
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Рис. 8. СЭМ-изображения высокодисперсных порошков сплава W–Mo с удельной поверхностью 21 (а), 15 м2/г (б);
прекурсоры: а – MgМо0.7W0.3O4, б – CaМо0.7W0.3O4.

(б)2 мкм 2 мкм(a)

Рис. 9. Кривые адсорбции–десорбции азота (а, б) и зависимости объема пор от их диаметра (в, г) для порошков спла-
вов Mo–W; удельная поверхность порошков: а, в – 17; б, г – 21 м2/г.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Изучены закономерности восстановления

Mo0.3W0.7O3, MgW0.3Мо0.7O4 и CaW0.3Мо0.7O4 парами
магния и кальция в температурном интервале 700–
880°C при остаточном давлении аргона в реакторе
5–15 кПа. Исследованы характеристики получен-
ных порошков сплавов молибдена с вольфрамом.

Восстановление соединений Mo0.3W0.7O3,
MgW0.3Мо0.7O4 и CaW0.3Мо0.7O4 парами магния и
кальция в приведенном интервале температур при-
водит к пространственному разделению металличе-
ской и оксидной фаз продуктов реакции, обуслов-
ленному протеканием электронно-опосредованной
реакции ЭОР без непосредственного физического
контакта между оксидным соединением и метал-
лом-восстановителем.

Получены порошки сплавов молибдена с воль-
фрамом с параметрами кристаллической решетки
0.3153 ± 0.0001 и 0.3160 ± 0.0001 нм. Удельная по-
верхность находится на уровне 9–22 м2/г. Форма
кривых адсорбции порошков сплавов соответ-
ствует IV типу по классификации IUPAC, что
подтверждает их мезопористую структуру.

Порошки сплавов Mo–W могут быть исполь-
зованы в качестве прекурсоров при синтезе биме-
таллических карбидов, применение которых в ка-
тализаторах повышает их эффективность по срав-
нению с монометаллическими аналогами.
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Методом горячего прессования в атмосфере азота с использованием высокодисперсных порошков
Si3N4, Ti и спекающей добавки CaO–Al2O3 получены и исследованы керамические композиты
Si3N4/TiN. Установлено, что в ходе горячего прессования происходит азотирование титана с обра-
зованием нитрида титана состава TiN0.9. В результате взаимодействия нитрида кремния и спекающей
добавки образуется Ca-α-SiAlON состава Ca0.67(Si10Al2)(N15.3O0.7). Кроме основных фаз, регистрируется
присутствие алюмосиликата кальция состава Ca3Al2Si3O12. При росте концентрации нитрида титана в
композитах, полученных при температуре 1650°C, увеличиваются плотность и микротвердость по
Виккерсу: с 3.18 ± 0.03 до 4.33 ± 0.03 г/см3 и с 17 ± 1.1 до 29.4 ± 0.9 ГПа соответственно.

Ключевые слова: керамические композиты, нитрид титана, нитрид кремния, сиалоны, микротвер-
дость, фазовый анализ
DOI: 10.31857/S0002337X23090063, EDN: XRNGSJ

ВВЕДЕНИЕ
Керамика нитрида кремния обладает рядом

характеристик, благодаря которым керамические
детали активно применяются в современной тех-
нике. К преимуществам нитрида кремния отно-
сят сочетание относительно невысоких плотности и
температурного коэффициента линейного расши-
рения, высоких твердости и химической устойчи-
вости [1–6]. В работах [7–12] исследованы компо-
зиты на основе нитридов кремния и титана, кото-
рые обладают электропроводностью, что является
главным условием обработки изделий методом
электроэрозионной резки.

Современные технологии позволяют получать
композиты Si3N4/TiN методами искрового плаз-
менного спекания или горячего прессования
(ГП) с использованием высокодисперсных по-
рошков нитридов кремния и титана [13, 14]. Из-
вестны работы, в которых композиты Si3N4/TiN
получены методами азотирования металлическо-
го титана и оксида титана в атмосфере азота либо
аммиака методом ГП до 1850°C при давлении до
30 МПа [15–19]. В частности, в работе [20] проводи-
лись исследования по взаимному растворению без-
оксидных фаз β-Si3N4 и TiN при температуре 1800°C
и давлении 170 МПа. Вероятно, есть возможность
получения твердых растворов путем внедрения ато-
мов титана в решетку нитрида кремния и наоборот.

Целью данной работы является получение ке-
рамических композитов Si3N4/TiN методом ГП в
атмосфере азота с использованием металличе-
ского титана и исследование влияния концентра-
ции образующегося TiN на фазовый состав и ме-
ханические свойства керамики.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Материалы. В качестве исходных компонен-

тов для синтеза композитов Si3N4/TiN использо-
вали порошки высокочистого нитрида кремния с
содержанием α-Si3N4 не менее 95% (Ube Indus-
tries, Токио, Япония, марка SN-E10) и титана, по-
лученного методом плазмохимического синтеза
(ИМЕТ РАН). В качестве спекающей добавки ис-
пользовали эвтектическую смесь алюминатов
кальция (58 мас. % CaO + 42 мас. % Al2O3) с тем-
пературой плавления tпл = 1371°C [21].

СЭМ-изображения порошков нитрида крем-
ния и металлического титана представлены на
рис. 1. Видно, что порошок нитрида кремния
представляет собой агломераты произвольной фор-
мы, состоящие из зерен с размерами 70–250 нм.
Порошок металлического титана представлен ча-
стицами с размерами 1–10 мкм.

Для получения керамических образцов исход-
ные порошки нитрида кремния, алюминатов

УДК 547.245:541.64
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кальция и титана смешивали в планетарной мель-
нице Pulverisette 5 (Fritsch GMBH) в тефлоновых
барабанах в среде изопропанола в течение 1 ч, в ка-
честве мелющих тел использовали шары из диокси-
да циркония. Содержание металлического титана в
исходной смеси составляло 5–50 мас. % от массы
порошков нитрида кремния с 10 мас. % спекаю-
щей добавки алюминатов кальция. Конкретные
составы исследуемых смесей порошков и их мар-
кировка указаны в табл. 1. Полученные суспен-
зии высушивали при 90°C, затем гранулировали
через сито 0063 и прессовали методом полусухого
прессования при давлении 30 МПа. Порошковые
заготовки обжигали методом ГП в интервале тем-
ператур 1650–1700°C в атмосфере азота при дав-
лении 30 МПа с изотермической выдержкой 1 ч.
Скорость нагревания составляла 10°C/мин.

Методы исследования. Обжиг керамики прово-
дили методом ГП с использованием печи Thermal
Technology HP20-3560-20 в графитовых пресс-фор-
мах. Плотность керамических композитов измеря-
ли методом гидростатческого взвешивания с

использованием высокоточных весов с точностью
0.0001 г в дистиллированной воде при температуре
25°C. Рентгенофазовый анализ полученных образ-
цов проводили с использованием дифрактометра
XRD ДРОН-3 (излучение CoKα, λ = 1.79020 Å, ско-
рость сканирования 2θ = 2 град/мин). Для иденти-
фикации фаз использовали базы данных PDF-2,
JCPDS-ICDD 2012. Микротвердость по Виккерсу
определяли с помощью микротвердомера Micro-
hardness Tester 401/402 MVD Shanghai при нагрузке
981 мН. Микроструктуру керамики изучали методом
сканирующей электронной микроскопии (СЭМ) на
электронном микроскопе SEM, Tescan Vega II SBN.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 2 приведены рентгенограммы керами-
ческих образцов ST25, ST215 и ST230; кроме ос-
новных фаз α-Si3N4 и TiN, регистрируется присут-
ствие алюмосиликата кальция состава Ca3Al2Si3O12,
что свидетельствует об окислении нитрида крем-
ния оксидным расплавом и взаимодействии ок-

Рис. 1. СЭМ-изображения порошков α-Si3N4 (Ube Industries) и Ti (ИМЕТ РАН).

(б)2 мкм 10 мкм

�-Si3N4

(a)

Ti

D4 = 1.05 мкм
D2 = 7.96 мкм

D3 = 4.57 мкм

D1 = 1.35 мкм

Таблица 1. Исходные смеси порошков и содержание TiN в композите Si3N4/TiN

Образец α-Si3N4 + 10 мас. % CaO–Al2O3, мас. % Ti, мас. % TiN0.9, мас. %

ST25 95 5 6.31

ST210 90 10 12.63

ST215 85 15 18.94

ST230 70 30 37.89

ST240 60 40 50.52

ST250 50 50 63.15
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сидного расплава с SiO2 содержащимся на поверх-
ности частиц α-Si3N4 исходного порошка. На рент-
генограммах образцов (рис. 2) заметны рефлексы
β-Si3N4 слабой интенсивности, что обусловлено ме-
ханизмом растворения α-Si3N4 в оксидном распла-
ве с последующей кристаллизацией [3]. Получен-

ные результаты так же согласуются с результата-
ми работы [22], в которой было установлено, что
добавление свыше 10 мас. % титанового порошка
с последующим образованием нитрида титана
вследствие азотирования приводит к торможе-
нию роста стержнеобразных зерен β-Si3N4.

Рис. 2. Рентгенограммы образцов ST25, ST215 и ST230; горячее прессование при 1650°C.

45 50 55 60 65 70 8040353025 75201510

1

1

1
1

1 1 1

1

1

1 1

1 1 1 1 1
1 1

1 1 1

1

1

11
1

1

1
1111

111

11

1

1

111

1

11

1

1

1

1

1
1

1

1

1 1

1

1

1

1

1

1

1 1
1

1
1

1

1

1

1
1

1 1

1

2�, град

2 2 2

22

2 2

2

3
3

3

3 3 3

3

3

3

3
3

3

3

3
3

3 3

33
3

3

3

33
33

33
3

33

3

3

33

3

3

3

3
3

3 3 3

3 3 3

3 3
3

3 3 3 3

3

3

3

4

4

4 4

4

44

4

4

4

5 5
5

5
5 5

5 5

5 5

5 5

5

5
55

5
5

5
55

555

5

55

5

555

5

5

5 5 5
5

5 5 5 5 5
5 5

5

ST215

ST230

ST25

1 – �-Si3N4 (01-070-3756)
2 – �-Si3N4 (01-071-0623)
3 – Ca-�-SiAlON (01-084-0785)
4 – TiN (01-087-0629)
5 – Ca3Al2Si3O12 (01-083-2207)



992

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 9  2023

КИМ и др.

Исходя из анализа дифрактограмм образцов и
оценки параметров элементарных ячеек нитрида
титана и Ca-α-SiAlON можно предположить, что
состав образующихся фаз соответствует TiN0.9 и
Ca0.67(Si10Al2)(N15.3O0.7) [23, 24]. Образование
Ca-α-SiAlON в интервале температур 1550–1650°C
при взаимодействии спекающей добавки CaO–
Al2O3 и α-Si3N4 подробно рассмотрено в работе [25].

При повышении температуры обжига от 1650
до 1700°C интенсивность рефлексов β-Si3N4 увели-
чивалась. На рис. 3 приведены рентгенограммы об-
разцов ST25 и ST215, полученных при 1700°C, на
которых заметно присутствие обеих модификаций
нитрида кремния (α и β), однако интенсивность ре-
флексов β-Si3N4 существенно выше, что обусловле-
но более высокой температурой обжига.

Полученные композиты состоят из несколь-
ких фаз, преобладание которых определяет уро-
вень свойств. Так, распределение и содержание
нитрида титана в керамической матрице является
основным фактором электропроводящих свойств.

На рис. 4 показаны фотографии СЭМ исследуемых
образцов. По мере роста концентрации нитрида ти-
тана наблюдается увеличение размеров зерен TiN.

При рассмотрении СЭМ-фотографий поверх-
ностей керамических композитов, полученных при
1650°C, заметно, что образуемые зерна нитрида ти-
тана представляют собой агломераты, состоящие
из более мелких зерен TiN с размерами 1–5 мкм
(рис. 5). Образование подобной структуры зерен
объясняется более высокой плотностью нитрида
титана. В работе [17], в которой исследован про-
цесс азотирования титана в композите Si3N4/TiN,
было отмечено образование пористых зерен TiN.
Однако в композите ST230 с добавлением 30 мас. %
титана наблюдалось образование крупных кон-
тактирующих включений TiN. При увеличении
температуры происходит повышение пластично-
сти исходного титана в керамической матрице,
что способствует уплотнению и рекристаллиза-
ции образуемого TiN.

По мере образования нитрида титана увеличи-
вается его массовая доля, поэтому исходя из хими-

Рис. 3. Рентгенограммы образцов ST25 и ST215; горячее прессование при 1700°C.
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Рис. 4. СЭМ-изображения шлифованных поверхностей керамики Si3N4/TiN с добавлением 5–40 мас. % Ti.

100 мкм

100 мкм

100 мкм

100 мкм100 мкм

ST215 ST230

ST240

ST25 ST210

Рис. 5. СЭМ-изображение зерна TiN в композите с добавлением 15 мас. % Ti.
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ST215

TiN
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ческой реакции азотирования титана были рассчи-
таны массовые доли TiN0.9 в образцах. Влияние
концентрации нитрида титана на микротвердость
по Виккерсу, плотность и открытую пористость
композитов показано на рис. 6 и 7. По мере роста
концентрации TiN от 6.31 до 63.15 мас. % возрас-

тают значения микротвердости по Виккерсу от
17 ± 1.1 до 29.4 ± 0.9 ГПа. Полученные результаты
согласуются с результатами [12, 16].

На рис. 7 представлены значения плотности и
открытой пористости керамических композитов
Si3N4/TiN. Плотность керамических композитов
увеличивалась с ростом концентрации TiN, плот-
ность которого составляет 5.39 г/см3, в то время как
плотность нитрида кремния – 3.21 г/см3. Плот-
ность образца ST25 составила 3.18 ± 0.03 г/см3, а
образца ST250 – 4.33 ± 0.03 г/см3. Открытая пори-
стость керамических образцов с ростом концен-
трации TiN существенно не изменялась, остава-
ясь в диапазоне 0.054–0.071%.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом ГП при температурах 1650 и 1700°C
получены керамические композиты Si3N4/TiN с ис-
пользованием 10 мас. % спекающей добавки эвтек-
тического состава CaO + Al2O3. Изучено влияние
концентрации исходного титана в интервале 5–
50 мас. % в порошковых смесях на свойства кера-
мических композитов Si3N4/TiN, полученных при
1650°C. В керамических композитах присутствие

Рис. 6. Микротвердость по Виккерсу керамики Si3N4/TiN и фотографии шлифованных поверхностей образцов; горя-
чее прессование при 1650°C.
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Рис. 7. Плотность и открытая пористость образцов
Si3N4/TiN; горячее прессование при 1650°C.
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остаточного титана не обнаружено, что свидетель-
ствует о полноте азотирования титана и образова-
нии TiN состава TiN0.9, что в свою очередь способ-
ствует росту его массовой доли относительно исход-
ного количества титана. При спекании вследствие
взаимодействия Si3N4 и расплава оксидной добавки
алюмината кальция происходит образование Ca-α-
SiAlON состава Ca0.67(Si10Al2)(N15.3O0.7), также было
установлено образование алюмосиликата кальция
состава Ca3Al2Si3O12. В образцах, полученных при
1650°C, образуется β-Si3N4, объемная доля которо-
го увеличивается с ростом температуры обжига до
1700°C.

При росте содержания нитрида титана в кера-
мическом композите наблюдалось увеличение
размера зерен TiN, вызванное повышением пла-
стичности зерен исходного титана с ростом тем-
пературы и, как следствие, рекристаллизацией.
Значения микротвердости по Виккерсу увеличи-
вались с ростом концентрации TiN от 17 ± 1.1 до
29.4 ± 0.9 ГПа.
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Наноструктурированные композиты на основе Li4Ti5O12 в форме микросфер, состоящих из хаотич-
но собранных призмоподобных частиц, получены при гидротермальной обработке ксерогелей TiO2
в водных растворах LiOH с последующим прокаливанием продуктов реакции при t ≥ 550°C. Пока-
зано, что фазовый состав микросфер, образующихся в процессе гидротермального синтеза, соот-
ветствует α-Li2TiO3. По данным элементного анализа, титан и кислород неравномерно распределя-
ются в микросферах. Последовательное прокаливание микросфер при t ≤ 750°C приводит сначала к
фазовой трансформации α-Li2TiO3 → β-Li2TiO3, затем к образованию наноструктурированной
шпинели Li4Ti5O12 или композитов (Li4Ti5O12/TiO2, Li4Ti5O12/β-Li2TiO3) на ее основе. При этом
прокаленные при 750°C микросферы Li4Ti5O12 наряду с основной кристаллической фазой содержат
примесные рентгеноаморфные фазы TiO2 (анатаз) и β-Li2TiO3, нерегистрируемые методом рентге-
нофазового анализа.

Ключевые слова: наноструктурированные материалы, Li4Ti5O12, спонтанная кристаллизация, фазо-
вый переход α-Li2TiO3 → β-Li2TiO3
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ВВЕДЕНИЕ
Литий-титановая шпинель (Li4Ti5O12, LTO) в ка-

честве анодного материала перезаряжаемых литий-
ионных аккумуляторов (ЛИА) и композиты на ее
основе (Li4Ti5O12/TiO2, Li4Ti5O12/β-Li2TiO3) при-
влекают внимание многих исследователей [1, 2].
Такие материалы характеризуются превосходной
структурной стабильностью в ходе циклирования,
низкой деформацией и относительно низким зна-
чением электродного потенциала. Эти свойства
позволяют использовать их в качестве наиболее
перспективных и безопасных анодных материа-
лов с длительным сроком службы. Однако LTO
имеет низкие значения электронной и литий-
ионной проводимости, что приводит к снижению
рабочего тока и существенно ограничивает воз-
можности коммерциализации материала.

С целью повышения электрохимических ха-
рактеристик LTO легируют катионами различных

металлов [3, 4], модифицируют поверхность угле-
родом и другими элементами [5, 6], контролиру-
ют размер частиц [7]. Наряду с традиционными
подходами, направленными на улучшение элек-
тронной и ионной проводимости материала, в
последние годы много внимания уделяется полу-
чению Li4Ti5O12 в виде высоко окристаллизован-
ных наноструктур с неординарной морфологией
[8–11]. Такие наноструктурированные материалы
характеризуются большим соотношением пло-
щади поверхности к объему, высокой удельной
поверхностью, активностью, превосходной тер-
мической стабильностью.

Так, авторы [9] сообщают о синтезе иерархи-
ческих полых микросфер Li4Ti5O12, состоящих из
зигзагообразных ультратонких нанолистов при ис-
пользовании в качестве исходных реагентов TiO2
(анатаз) и водного раствора LiOH. Благодаря уни-
кальной морфологии полученный материал де-

УДК 541.64546.3-31
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монстрирует высокую емкость (139 мА ч/г при
скорости разряда 10С), сохраняя ее на уровне 94%
после 1000 циклов заряда–разряда. В работе [10]
сообщается, что наноструктурированную шпинель
Li4Ti5O12 подобной морфологии можно получить в
результате гидротермальной обработки тетраизо-
пропоксида титана в водном растворе LiOH с по-
следующей сушкой и прокаливанием образующих-
ся осадков при 500°C. Однако высокая стоимость
металлорганических соединений, используемых в
качестве источников титана, и загрязнение окру-
жающей среды органическими растворителями
препятствуют масштабному производству мате-
риала таким способом.

С целью увеличения контактной поверхности
между активным материалом и электролитом ис-
следуют композиты Li4Ti5O12/M (M = Ag, Au, TiO2,
Li2TiO3 и др.) [12–17]. В недавно опубликованных
работах [16, 17] показано, что двухфазные компо-
зитные материалы LTO/TiO2 и LTO/β-Li2TiO3 про-
являют улучшенные электрохимические свойства.
Отмечается, что образование фаз TiO2 и β-Li2TiO3
при получении высокодисперсных неструктури-
рованных порошков LТО приводит к повыше-
нию стабильности структуры и увеличению ско-
рости заряда–разряда активного материала.

Целью настоящей работы был синтез нано-
структурированной шпинели Li4Ti5O12 и компо-
зитов на ее основе, образующихся в результате
спонтанной кристаллизации при гидротермаль-
ной обработке компонентов, а также исследова-
ние их фазового состава и структурно-морфоло-
гических свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве исходных реагентов были использо-

ваны: ксерогель TiO2, предварительно синтезиро-
ванный электрохимическим золь–гель-методом,
30%-ная перекись водорода (H2O2, ТУ 2611-003-
25665344-2008) и моногидрат гидроксида лития
(LiOH·H2O, марка ЛГО-3, ГОСТ 8595-83).

В типичной процедуре LiOH·H2O растворяли в
25 мл дистиллированной воды, затем в получен-
ный раствор добавляли 2 мл H2O2 и ксерогель
TiO2 в количестве, соответствующем массовому
соотношению Li : Ti = 4 : 5 или 4.5 : 5. Смесь пере-
мешивали до образования прозрачного раствора
желтого цвета. Полученные растворы переносили
в стальные автоклавы с тефлоновыми ячейками,
нагревали их до 180°C и выдерживали при этой
температуре в течение 24 ч. После завершения
гидротермальной реакции осадки отделяли, про-

мывали дистиллированной водой, сушили на воз-
духе при 80°C в течение 12 ч, затем прокаливали
при 550 и 750°C в течение 4 ч.

Фазовый состав осадков изучали с помощью
рентгенофазового анализа (РФА) на дифракто-
метре D8 Advance с монохроматическим излуче-
нием CuKα. Уточнение параметров кристалличе-
ской решетки проводили методом Ритвельда.

Для записи КР-спектров использовали спектро-
метр комбинационного рассеяния RFS100/SS,
оснащенный Nd:YAG-лазером (λ = 1064 нм).

Морфологию и микроструктуру образцов иссле-
довали методами сканирующей электронной мик-
роскопии (СЭМ) и просвечивающей электронной
микроскопии высокого разрешения (ПЭМ ВР) с
помощью микроскопов Hitachi ТМ1000 и The-
misZ. Построение карт распределения элементов
проводили в HAADF-STEM-режиме с использова-
нием энергодисперсионного спектрометра рентге-
новского характеристического излучения.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 приведены дифрактограммы порош-

ков, полученных при массовом отношении Li : Ti =
= 4 : 5. Фазовый состав высушенных осадков, обра-
зующихся в результате гидротермальной реакции,
соответствует метастабильному кубическому тита-
нату лития (α-Li2TiO3, JCPDS, карта № 03-1024)
(рис. 1а). Рефлексы прокаленного при 550°C по-
рошка соответствуют смеси двух соединений: мо-
ноклинного титаната лития (β-Li2TiO3, JCPDS,
карта № 33-0831) и литий-титановой шпинели
(Li4Ti5O12, JCPDS, карта № 49-0207) (рис. 1а). Точ-
ное определение соотношения фаз β-Li2TiO3 и LTO
в прокаленных при 550°C порошках весьма затруд-
нительно из-за очень близкого расположения ре-
флексов и малого размера кристаллов. Однако рас-
четы, сделанные с помощью метода Ритвельда, по-
казывают, что прокаленные при 550°C образцы
содержат ~46 мас. % β-Li2TiO3 и ~54 мас. % Li4Ti5O12.
Данные по параметрам решетки, размеру кри-
сталлитов и соотношению фаз в этих образцах
приведены в табл. 1. Фазовый состав прокаленно-
го при 750°C порошка соответствует чистой фазе
LTO или смеси двух фаз: LTO и TiO2 (рис. 1б). Ин-
тенсивность рефлексов TiO2 повышается с увеличе-
нием количества промывок осадка, образующегося
в результате гидротермальной реакции (см. рис. 1б).

На рис. 2 приведены дифрактограммы порош-
ков, полученных при массовом отношении Li : Ti =
= 4.5 : 5. В этом случае рефлексы на дифракто-
грамме высушенного образца также соответству-
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ют чистой фазе α-Li2TiO3 (JCPDS, № 3-1024). По-
сле прокаливания порошка при 550°C рефлексы
соответствуют смеси двух фаз: β-Li2TiO3 (JCPDS,
№ 33-0831) и LTO (JCPDS, № 49-0207). Однако, со-
гласно расчетам, сделанным с помощью метода
Ритвельда, такие образцы содержат уже ~62 мас. %
β-Li2TiO3 и ~38 мас. % LTO. После прокаливания
при 750°C соотношение компонентов меняется
(табл. 2), размер кристаллитов обеих фаз, β-Li2TiO3

и LTO, заметно возрастает.

Для более глубокого понимания связи между
кристаллической структурой и фазовым составом
образующихся композитов полученные порошки

были исследованы методом КР-спектроскопии.
На рис. 3 приведены КР-спектры прокаленных
при 750°C образцов LTO и композитов LTO/TiO2,
LTO/β-Li2TiO3. Видно, что в КР-спектре LTO на-
блюдаются три интенсивных полосы при 671, 423
и 231 см–1 и пять полос с более низкой интенсив-
ностью при 751, 510, 344, 264 и 146 см–1. В КР-
спектре композита LTO/TiO2 можно выделить че-
тыре узких полосы при 426, 264, 195 и 173 см–1 и
две более широких с максимумами при ~880 и
~605 см–1. В КР-спектре композита LTO/β-Li2TiO3

наблюдаются четыре интенсивных полосы с мак-

Рис. 1. Дифрактограммы порошков при массовом отношении Li : Ti = 4 : 5 после термообработки (а); прокаленных
при 750°C с различным количеством промывок образующегося осадка (б).
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Таблица 1. Характеристики порошка, полученного при отношении Li : Ti = 4 : 5

Фаза t, °C a, Å b, Å c, Å β, град Размер кристаллитов, нм С, мас. %

β-Li2TiO3
Li4Ti5O12

550 5.0820(15)
8.3773(12)

8.8511(18)
–

9.7475(10)
–

99.82(15)
–

21.3 ± 0.8
21.0 ± 0.6

45.79
54.21

Li4Ti5O12 750 8.3667(8) – – – 89.1 ± 1.6 100

Li4Ti5O12
TiO2

750 8.3632(10) – – – 96.3 ± 1.6 94.43
5.57
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симумами при 656, 418, 401, 231 см–1 и четыре бо-
лее слабых при 565, 347, 301 и 292 см–1.

Согласно ранее опубликованным данным [18],
КР-спектр LTO содержит пять характеристиче-
ских полос, относящихся к колебательным модам
A1g + Eg + 3F2g, при 751, 671, 423, 344 и 231 см–1.
Наиболее интенсивные полосы при 671, 423 и
231 см–1 относятся к симметричным валентным
колебаниям νs(Ti–O), асимметричным валент-
ным колебаниям νas(Li–O) и деформационным
колебаниям δ(Ti−O) соответственно. Появление
дополнительных полос в КР-спектре LTO при
510, 264 и 146 см–1 может быть связано с присут-
ствием в образце примесных фаз TiO2 (анатаз) и

β-Li2TiO3, которые, по-видимому, не регистриру-
ются методом РФА (см. рис. 1а).

В КР-спектре тетрагональной структуры ана-
таза TiO2 регистрируются полосы, соответствую-
щие колебательным модам A1g + 2B1g + 3Eg, при
635, 515, 395, 195 и 146 см–1 [18]. Среди них, по
мнению авторов [18], особое место занимает по-
лоса при 146 см–1. Предполагается, что эта полоса
может полностью исчезать, когда ионы Li+ входят
в решетку TiO2. При этом в результате вхождения
Li+ в решетку TiO2 возможно появление новой
полосы с максимумом при ~165 см–1. В КР-спек-
тре полученного нами композита LTO/TiO2 поло-
са при 146 см–1 не наблюдается (см. рис. 3). При

Рис. 2. Дифрактограммы порошка при массовом от-
ношении Li : Ti = 4.5 : 5.
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Таблица 2. Характеристики порошка, полученного при отношении Li : Ti = 4.5 : 5

Фаза t, °C a, Å b, Å c, Å β, град Размер кристаллитов, нм С, мас. %

β-Li2TiO3
Li4Ti5O12

550 5.0809(12)
8.3843(15)

8.8466(8)
–

9.7442(8)
–

99.86(6)
–

22.9 ± 1
18.3 ± 1.2

68.92
31.08

β-Li2TiO3
Li4Ti5O12

750 5.0721(15)
8.3636(12)

8.7866(9)
–

9.7688(9) 
–

99.88(8)
–

98 ± 8.2
172.8 ± 13.2

49.89
50.11

Рис. 3. КР-спектры прокаленных при 750°C порошков.
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этом дополнительная полоса регистрируется при
171 см–1. Мы предполагаем, что ее появление также
связано с вхождением Li+ в решетку TiO2 и разупо-
рядочением ионов Li+ и Ti4+ в структуре образую-
щегося композита.

По данным авторов [18], в КР-спектре β-Li2TiO3
присутствуют три характеристические полосы при
656, 418 и 401 см–1 и семь полос с более низкой
интенсивностью при 565, 483, 347, 301, 292, 210
и 95 см–1. В КР-спектре полученного нами компо-
зита LTO/β-Li2TiO3 (см. рис. 3) полоса при 483 см–1

не наблюдается. При этом низкоинтенсивная по-
лоса при 210 см–1, по-видимому, перекрывается
более интенсивной полосой при 231 см–1, которая
является характеристической для кристалличе-
ской структуры LTO.

Таким образом, из данных КР-спектроскопии
следует, что в прокаленных при 750°C порошках,
полученных методом гидротермальной обработ-
ки ксерогеля TiO2 в водном растворе LiOH, наряду с
Li4Ti5O12 образуются TiO2 и β-Li2TiO3. Отсутствие
рефлексов примесных фаз TiO2 и/или β-Li2TiO3 на
дифрактограммах порошка LTO (см. рис. 1а) мо-
жет быть связано с рентгеноаморфной природой
этих фаз и/или с более высокой чувствительно-
стью метода КР-спектроскопии по сравнению с
методом РФА.

Типичные СЭМ-изображения высушенных при
80°C продуктов синтеза, полученных при соотно-
шении Li : Ti = 4 : 5, показаны на рис. 4. Видно,

что в результате гидротермальной реакции образу-
ются микросферы диаметром до 1.5 мкм (рис. 4а).
Отдельные сферические образования соединены
в более крупные агрегаты. Каждая из микросфер
состоит из хаотично собранных призмоподобных
наночастиц (рис. 4б). Более детальный анализ
изображений с помощью ПЭМ ВР (рис. 5) позво-
лил установить, что микросферы имеют плотную
упаковку структурных элементов (рис. 5а), имею-
щих длину/ширину в диапазоне от 50 до 200 нм при
толщине, не превышающей 30–50 нм. Хаотичное
расположение отдельных наночастиц наблюдается
лишь на поверхности микросфер (рис. 5б). По дан-
ным элементного анализа, проведенного методом
кольцевой визуализации темного поля (HAADF) с
помощью ПЭМ, микросферы характеризуются
неравномерным распределением титана и кисло-
рода. На карте распределения элементов отчетли-
во видны нанометровые области с преобладанием
одного из них (рис. 5е). При этом интегральное
атомное отношение O/Ti = 1.86. Неравномерность
распределения элементов может быть обусловлена
хаотичным объединением первичных частиц вслед-
ствие их высокой поверхностной энергии.

При изменении соотношения исходных ком-
понентов в реакционной смеси морфология об-
разующихся микросфер не меняется. После про-
каливания при 750°C морфология сферических об-
разований также сохраняется, но при этом можно
заметить более плотное объединение призмопо-
добных наночастиц на поверхности.

Рис. 4. Типичные СЭМ-изображения продуктов гидротермального синтеза.

(б)2 мкм 500 нм(a)
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Микросферы LTO, LTO/TiO2, LTO/Li2TiO3, со-
стоящие из хаотично собранных призмоподобных
наночастиц, получены методом гидротермальной
обработки реагентов с последующим прокалива-
нием продуктов реакции при t ≥ 550°C. Фазовый
состав сферических образований, сформирован-
ных при гидротермальном синтезе, соответствует
α-Li2TiO3. Микросферы характеризуются нерав-
номерным распределением элементов. Неравно-
мерность распределения титана и кислорода в
микросферах может быть обусловлена хаотичным

объединением первичных частиц с высокой по-
верхностной энергией.

Прокаливание образцов приводит к фазо-
вой трансформации α-Li2TiO3 → β-Li2TiO3 и
образованию LTO или композитов (LTO/TiO2,
LTO/β-Li2TiO3) на ее основе. При этом микро-
сферы LTO, по данным КР-спектроскопии, содер-
жат примесные рентгеноаморфные фазы TiO2 (ана-
таз) и β-Li2TiO3, нерегистрируемые методом РФА.
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ВВЕДЕНИЕ

Вольфрамат кальция (CaWO4) является из-
вестным материалом с привлекательными свой-
ствами люминесценции, который находит новые
области использования. Недавно было показано,
что CaWO4 перспективен для криогенных сцин-
тилирующих болометров [1–4]. Его люминесцен-
ция [3–6] и оптические [7] свойства были деталь-
но изучены, установлено влияние примесных и
собственных дефектов, в т.ч. вакансий кислоро-
да. Эмиссионный спектр CaWO4 хорошо соответ-
ствует спектральной чувствительности фотокато-
дов и кремниевых фотоумножителей, поэтому
материал может быть включен в устройства обра-
ботки рентгеновских изображений [3].

Для интерпретации природы центров захвата и
люминесценции перспективны методы на основе
теории функционала плотности (DFT). Первона-
чальная информация об электронной структуре
была выведена из спектров отражения, измерен-
ных в области фундаментального поглощения,
которые были проанализированы с использова-
нием результатов расчетов молекулярных орбита-
лей как линейной комбинации атомных орбит
(МО ЛКАО) [8]. CaWO4 имеет ширину запрещен-
ной зоны Eg = 6.5 эВ. Валентная зона главным обра-
зом состоит из состояний O 2р, смешанных с W 5d-
состояниями, тогда как зона проводимости – из W

5d-состояния. Однако расчетные данные зависят
от применяемого метода [1, 7–12]. Эффектив-
ность вычислений должна определяться в этом
случае сравнением с экспериментальными дан-
ными [1, 13, 14].

Расчет дает диапазон Eg от значения 3.5 эВ, по-
лученного методом DFT с использованием паке-
та CASTEP, до 6.5 эВ (ЛКАО) CRYSTAL06 [8]. В
экспериментах получены значения Eg от 3.87 эВ
(по спектрам поглощения) [15] до 7.0 эВ (возбуж-
дение термостимулированной люминесценции
(ТСЛ)) [16].

Чаще используют значение Eg = 5.2 ± 0.3 эВ
[14, 17], которое хорошо совпадает в эксперимен-
тах и расчетах, поэтому его можно использовать
для исследования эффектов в процессе измене-
ния концентрации дефектов. Авторы [9] прихо-
дят к заключению, что центры, связанные с кис-
лородными вакансиями, производят донорные
энергетические уровни в запрещенной зоне.

Целью работы было установление природы
центров захвата электронов, а также роли дефек-
тов структуры в формировании этих центров.

Основными дефектами в CaWO4 [10] являются

кислородные вакансии  для изучения эффек-
та их влияния выполнялись вычисления из пер-
вых принципов с пакетом программного обеспе-
чения CRYSTAL17 [18].

+2
O ,V

УДК 544.22
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В данной работе для изучения эффекта влия-
ния VO в структуре CaWO4 выполнялись вычисле-
ния из первых принципов с использованием па-
кета программного обеспечения QUANTUM
ESPRESSO PWscf (плоская волна с самосогласо-
ванным полем). Были построены две модели на
основе суперячейки 2 × 2 × 2: чистого CaWO4 и
CaWO4, содержащего кислородные вакансии VO,
аналогично [19]. Структурная оптимизация вы-
полнялась с помощью алгоритма Broyden-Fletch-
er-Goldfarb-Shanno (BFGS) [20], с использовани-
ем подходов в рамках DFT [19].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Вакансии кислорода создавали в процессе от-
жигов в широком интервале парциальных давле-
ний кислорода с выдержкой при заданном давле-
нии и последующей закалке. Давление кислорода
регулировали и контролировали с использовани-
ем твердотельного насоса и датчика на основе
циркониевой керамики с ионной проводимостью
по кислороду. Подтверждением образования ва-
кансий является образование центров “зеленой”
люминесценции [21] и металлических кластеров
при длительном отжиге при парциальных давле-
ниях ниже 10–15 Па.

Диапазон температур измерений ТСЛ состав-
лял 78–650 K. Испускаемая при термостимулиро-
ванном высвечивании светосумма измерялась от-
носительно эталонного люминофора Р-420-1 стан-
дартной техникой [22].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На кривых ТСЛ (рис. 1) наблюдаются основ-
ные пики при 100 и 152 K, после отжигов с пони-
жением давления кислорода появляются пики
при температурах 272 и 304 K.

Бездефектные структуры CaWO4 показали по-
толок валентной зоны (ВЗ) около 7 эВ, дно зоны
проводимости (ЗП) – 11.7 эВ (расчетное значение
EF = 7.348 эВ), при этом электронные структуры
идентичны для всех атомов (рис. 2). Образование

 создает дополнительные уровни в зоне запре-
щенных энергетических состояний [23, 24]. Об-
разуются глубокий уровень (2.65 эВ) за счет вкла-
да dW и pO и мелкие вблизи ВЗ и ЗП (рис. 3 и 4).
Структура CaWO4, включающая  показывает
образование дополнительных уровней около дна
ЗП и потолка ВЗ: потолок ВЗ около 7.26 эВ, дно
ЗП – 11.52 эВ (рис. 3) (EF = 9.915 эВ). Наблюдается

2
OV +

2
O ,V +

Рис. 1. Кривые ТСЛ CaWO4 после отжига в атмосфере с различным парциальным давлением кислорода : 1 – 10–10,
2 – 10–8, 3 –10–5, 4 – 2.1 × 104 Па.
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Рис. 2. Полная плотность состояний (DOS) бездефектной структуры CaWO4, EF = 7.348 эВ.
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Рис. 3. Полная плотность состояний (DOS) CaWO4 + VO, EF = 9.915 эВ.
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Рис. 4. Парциальная плотность состояний кислорода (pDOS) CaWO4 + VO (приведены для различных позиций вблизи
вакансий кислорода (О10–О12 входят в дефектный тетраэдр WO3)).
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различная электронная структура для атомов су-
перячейки вследствие их неидентичности. Наи-
больший вклад в образование дополнительных
уровней вносят атомы вольфрама дефектного
тетраэдра вблизи вакансий. Близкие результаты
получены в работе [6], однако пик плотности со-
стояния в запрещенной зоне (ЗЗ) на уровне при-
близительно 2.3 эВ возникает только за счет вкла-
да O 2p. В данной работе электронная структура и
спектры поглощения для идеального CaWO4 и

CaWO4, содержащего кислородные вакансии 
были вычислены с помощью теории функциона-
ла плотности кодом CASTEP с оптимизируемой
структурой решетки.

Сужение ЗЗ смещает спектры возбуждения и
люминесценции, возникает “зеленая” полоса [21].
Спектры возбуждения и люминесценции внут-
ренних “синих” центров – соответственно 5.2 и
2.88 эВ, внешней “зеленой” люминесценции –
4.6 и 2.3 эВ [13]. Эти центры одной природы, что
подтверждено при изучении температурной зави-
симости спектров возбуждения и люминесцен-
ции [25]: первые связаны с регулярными тетраэд-
рами WO4, вторые – вблизи с тетраэдрами WO4
вакансий кислорода. Повышение температуры

2
O ,V +

приводит к высокоэнергетическому сдвигу и рас-
ширению полос излучения [25] вследствие пере-
крытия края возбуждения внутренней эмиссии с
соседней полосой поглощения дефектных цен-
тров. Это подавляет их возбуждение и приводит к
спектральному перераспределению излучаемого
света в пользу “синей” эмиссии. Можно предпо-
ложить, что эти центры идентичны, т.е. это нор-
мальный и искаженный тетраэдры рядом с вакан-
сией кислорода. Следовательно, полосы излуче-
ния на уровне 2.2–2.4 эВ являются результатом
рекомбинации электронно-дырочных (e–h) пар
около кислородных вакансий [13].

Электронно-дырочные ловушки образуют цен-
тры захвата, ответственные за пики ТСЛ. Пики
ТСЛ при 100 и 152 K, вероятно, связаны с примес-

ными дефектами [22], пик 304 K обусловлен 
глубина ловушки примерно соответствует глуби-
не уровней (рис. 3–5). Основной вклад в образо-
вание этих уровней вносят окрестности дефекта.
Аналогичные результаты получены в работе [23],
где приведены спектры ТСЛ идеального кристал-
ла CaWO4 с двумя основными пиками – при 160 и
240 K, природа пика 302 K в спектрах неупорядо-
ченных кристаллов не выяснена.

2
O ,V +
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
ТСЛ вольфраматов со структурой шеелита

изучена как функция их состава по кислороду.
Нейтральный сложный дефект NaСa–VО, как
предполагается, ответственен за пик при 100 K.
Пики при 164 и 290 K предварительно приписы-
вались комплексу NaСa– –WO4 [22]. Пик при

304 K связан с 
Значение Eg = 4.7 эВ для бездефектного воль-

фрамата меньше расчетного Eg = 6.5 эВ [8], но
ближе к экспериментальному 5.2 эВ [14]. Расчет
ширины ЗЗ с привлечением зонных методов за-
нижает значения Eg по сравнению с методами
Хартри–Фока. Вычисления позволили получить
информацию о происхождении и положении элек-
тронных состояний в энергетических зонах CaWO4.
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ВВЕДЕНИЕ

Нитридные керамические материалы облада-
ют высокой термической, химической и механи-
ческой стабильностью, что определяет их приме-
нение в машиностроении, авиакосмической, хими-
ческой и медицинской промышленностях [1–5].
Оксонитриды кремния-алюминия (SiAlON – си-
алоны) используются для изготовления деталей
автомобильных двигателей, сильно нагруженных
подшипников, лопаток газовых турбин и т. п. бла-
годаря также и легкой компактируемости, спекае-
мости и простоте в обработке [1, 6–8]. В то же
время, синтез сиалонов с заданным составом и
свойствами является непростой задачей. Сиалоны
представляют собой твердые растворы, образую-
щиеся в результате замещения в Si3N4 кремния и
азота алюминием и кислородом в широком диа-
пазоне концентраций [8]. Всего на сегодняшний
день известно 6 типов сиалонов, включая α-, β-,
O'-, X-, R- и H-SiAlON. α-SiAlON являются произ-
водными α-Si3N4, они могут быть описаны общей
формулой Mm/zSi12–m–nAlm+nOnN16–n, где M – ме-
талл с валентностью z [9, 10]. α-SiAlON сложны в
получении, поскольку исходная структура
α-Si3N4 неустойчива в типичных условиях синтеза
и может быть стабилизирована только в присут-

ствии ионов M. O'-SiAlON изоструктурны оксо-
нитриду кремния Si2N2O, структура которого со-
стоит из слоев, сформированных кольцами Si3N4
и объединенных связями Si–O–Si. В O'-SiAlON
Al и O замещают часть атомов Si и N, поэтому об-
щая формула имеет вид Si2–zAlzN2–zO1+z с z < 0.4 [11].
X-SiAlON это соединение состава Si12Al18O39N8 с
узкой областью гомогенности [12, 13]. X-SiAlON
имеет триклинную структуру, ячейка которой со-
держит (в идеальном случае) шесть фрагментов
Si3Al6O12N2. Кристаллическая структура в целом со-
стоит из чередующихся цепей октаэдров и тетраэд-
ров, связанных в слои. Слои в свою очередь упа-
кованы параллельно друг другу и связаны сетью
тетраэдров, некоторые элементы которой напоми-
нают элементы ячеек Si6N8 в структуре β-Si3N4. R-
и H-SiAlON представляют собой твердые раство-
ры состава zAlN·SiO2. Растворы являются упоря-
доченными политипами со слоистой структурой,
описываемыми символами Рамсделла 8H (z = 3),
15R (z = 4), 12H (z = 5), 21R (z = 6), 27R (z = 8) и 2Hδ

[6, 14–16].
β-SiAlON являются производными β-Si3N4 с

общей формулой Si6–zAlzOzN8–z, z = 0–4.2 [9, 17–19].
β-Si3N4 является наиболее стабильной формой нит-
рида кремния, поэтому β-SiAlON могут быть полу-

УДК 666.3;666.3-187
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чены высокотемпературным синтезом без ионов
дополнительных металлов. Однако, как и в случае
других сиалонов, сложность состоит в довольно
низкой скорости диффузии, которая становится за-
метной только при температурах выше 1700°C, при
которых уже может наблюдаться частичное раз-
ложение Si3N4. Поэтому в настоящее время активно
ведется разработка подходов с использованием спе-
кающих добавок, которые облегчают образование
жидкой фазы и позволяют снизить температуру
спекания под давлением или же без него [20].
Уплотнение и спекание Si3N4 и SiAlON различ-
ных типов может быть достигнуто за счет исполь-
зования оксидных добавок, таких как Y2O3, Al2O3,
MgO, а также фторидов – в первую очередь MgF2
и CaF2 [21, 22], в то время как фториды щелочных
металлов – NaF, LiF – чаще используются для син-
теза α-SiAlON [23, 24]. Ранее нами были исследова-
ны условия синтеза сиалонов с использованием в
качестве исходных компонентов различных комби-
наций соответствующих нитридов и оксидов крем-
ния и алюминия, а также не содержащих нитридов
исходных смешанных ксерогелей кремния-алюми-
ния [25–36].

Еще одной актуальной проблемой, которая мо-
жет быть решена путем использования оксидных
и фторидных добавок, является получение про-
зрачной керамики на основе сиалонов. Для боль-
шинства прозрачных керамических материалов
характерна кубическая структура, их прозрач-
ность не зависит от толщины слоя. Сиалоны же
имеют гексагональную структуру, обуславливаю-
щую двойное лучепреломление, и их оптические
свойства заметно хуже, чем у керамики с кубиче-
ской структурой. Однако оптические свойства
можно существенно улучшить, добившись под-
ходящего размера и структуры зерен, как было
показано, например, для поликристаллическо-
го оксида алюминия [37]. Как показали прове-
денные исследования, фториды щелочных и ще-
лочноземельных металлов могут быть эффектив-
ны в такого рода применениях [38].

Цель настоящей работы – исследование влия-
ния фторида натрия NaF как спекающей добавки
для β-SiAlON на состав и структуру Si5AlON7 и
Si6Al2O2N6.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Исходные вещества и материалы. В качестве ис-
ходных веществ использовали порошки SiAlON
производства ООО “Плазмотерм”. Согласно дан-
ным рентгенофазового анализа (РФА), порошки
представляют собой β-SiAlON Si5AlON7 (S1) и
Si4Al2O2N6 (S2) с небольшой (не более 3 об. %)
примесью X-SiAlON Si2Al3O7N. Использовался
фторид натрия NaF квалификации “х. ч.”. Ацетон

квалификации “х. ч.” использовался без допол-
нительной очистки.

Обжиг сиалонов с добавлением NaF. Смеси по-
рошков сиалона и фторида натрия в заданных соот-
ношениях перед обжигом предварительно гомоге-
низировали посредством интенсивного перетира-
ния в агатовой ступке с ацетоном с последующей
сушкой на воздухе при температуре 120°C в течение
30 мин. Гомогенизированную смесь прессовали и
обжигали в токе азота под давлением 1 атм. Тем-
пературу поднимали со скоростью ~350°C/ч и вы-
держивали образец при 1450°C в течение 1 ч, по-
сле чего нагревали со скоростью около 70°C/ч до
1650°C и выдерживали в течение 2 ч, затем давали
остыть естественным путем.

Электронная микроскопия. Изображения РЭМ
были получены с помощью растровых электрон-
ных микроскопов (РЭМ) Carl Zeiss Sigma VP и
Carl Zeiss LEO 430i, оснащенных приставками рент-
геновской энергодисперсионной спектроскопии.

Рентгенофазовый анализ. Фазовый состав исход-
ных порошков и полученных керамических образ-
цов устанавливали методом РФА на дифракто-
метре Ultima IV с высокоскоростным счетчиком
D/teX в CuKα-злучении при 40 кВ и 30 мA.

Определение плотности. Плотность образцов
определялась классическим гидростатическим
взвешиванием. Образцы взвешивали в сухом
состоянии  после чего подвергали кипяче-
нию в дистиллированной воде в течение 40 мин и
взвешивали в воде  и далее на воздухе 
Плотность рассчитывали по формуле

Микротвердость по Виккерсу измеряли на при-
боре Micro-Hardness Tester 401/402 MVD при на-
грузке 981 мН с выдержкой 10 c.

Прочность на изгиб определялась при трехто-
чечном изгибе при помощи разрывной машины
Instron 5581.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Характеристика исходных порошков SiAlON.
Характеристика порошков методами РФА и РЭМ
в сочетании с рентгеновской энергодисперсион-
ной спектроскопией была выполнена ранее [27].
Образцы S1 и S2 состоят из однородных частиц
размером менее 2 мкм, представляющих собой
агломераты частиц меньшего размера. Составля-
ющие элементы (Si, Al, O и N) равномерно рас-
пределены в объеме образцов, их содержание отве-
чает предполагаемым составам с учетом точности
определения, а также избыточного содержания
кислорода в поверхностном слое.

( ),drym

( )wm ( ) .wetm

.dry

wet w

m
m m

ρ =
−
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Синтез и характеристика β-SiAlON:NaF. Син-
тез β-SiAlON:NaF осуществляли путем высоко-
температурного обжига смесей соответствующих
β-SiAlON с фторидом натрия. Были приготовле-
ны образцы Si5AlON7 и Si4Al2O2N6 с содержанием
фторида натрия 0.5 и 5.0 мас. % (образцы S1:xNaF
и S2:xNaF), а также проведены обжиги обоих видов
сиалонов без добавления NaF (образцы S1blank и
S2blank).

Полученные образцы, согласно данным РФА,
являются фактически однофазными (табл. 1,
рис. 1), фазовый состав образцов после обжига
соответствует исходным образцам независимо от
содержания NaF. Вместо фазы X-SiAlON состава
Si2Al3O7N, содержащейся в исходных материалах, в
образцах после обжига идентифицируется фаза того
же структурного типа, однако несколько иного со-
става, который может быть описан как Si3Al6O12N2.
Наибольшее ее содержание наблюдается в образ-
цах, обожженных без добавления фторида натрия.
Кроме того, в образцах S1:0.5NaF и S2:0.5NaF об-
наруживается фаза Si6Al6O8N9, хотя и в незначи-
тельных количествах, в то время как образцы
S1:5.0NaF и S2:5.0NaF представляют собой чи-
стые Si5AlON7 и Si4Al2O2N6 соответственно.

Следует упомянуть, что использовавшийся ранее
подход к модификации β-SiAlON спекающей до-
бавкой NaF с содержанием 0.5 и 2.0 мас. %, преду-
сматривающий двухстадийный обжиг при 900°C на
воздухе и затем при 1650°C в атмосфере азота, при-
водил к существенным изменениям в фазовом со-
ставе образцов [27]. Предложенный в данной работе

метод позволяет достичь той же степени уплотне-
ния образцов при сохранении их однофазного со-
стояния.

РЭМ-изображения образцов после обжига по-
казывают консолидацию отдельных кристаллитов в
компактный материал (рис. 2), однако процесс
проходит не до конца, поскольку отдельные кри-
сталлиты все еще могут быть идентифицированы
на изображениях, а кроме того, наблюдается зна-
чительное количество пор. На микроуровне по-
верхность сохраняет свою шероховатость, но при
этом является однородной (рис. 2а и 2г).

Выполненный при помощи рентгеновской
энергодисперсионной спектроскопии (РЭДС) эле-
ментный анализ показывает наличие малых ко-
личеств натрия и фтора в составе образцов, по-
этому их содержание не может быть правильно оце-
нено. Для всех основных элементов (Si, Al, O, N)
наблюдается равномерное распределение по все-
му объему образцов (рис. 3), а общий элементный
состав отвечает ожидаемому с учетом погрешно-
сти определения содержания элементов, а также
избытка кислорода в поверхностном слое вслед-
ствие контакта образца с воздухом (см. табл. 2).
Содержание элементов было нормализовано исхо-
дя из того, что суммарное содержание Si, Al, O и N
составляет 100%. Помимо перечисленных элемен-
тов, образцы содержат значительное количество
поверхностного углерода, не входящего в общий
состав образца.

Физико-механические характеристики β-SiA-
lON:NaF. Достигаемая степень компактирования
может быть оценена по плотности образцов, опре-
деляемой методом гидростатического взвешива-
ния. Теоретические плотности для β-сиалонов со-
ставляют 3.160 (z = 1), 3.118 (z = 2) и 3.077 г/см3

(z = 3) [10]. В табл. 3 приведены значения плотно-
сти полученных образцов и их относительные от-
клонения от теоретических плотностей соответ-
ствующих сиалонов. Видно, что в случае Si5AlON7
отклонение составляет 3.8% в случае обжига без
спекающей добавки и возрастает до 4.7 и 5.4% при
введении 0.5 и 5.0 мас. % NaF соответственно, т.е.
добавка NaF приводит к снижению достигаемой
плотности. Учитывая, что данные РЭМ показыва-
ют уплотнение материала на микроуровне, можно

Таблица 1. Фазовый состав образцов β-сиалонов по-
сле высокотемпературного обжига

Образец Основная фаза Минорная фаза

S1blank Si5AlON7 Si3Al6O12N2

S1:0.5NaF Si5AlON7 Si6Al6O8N9

S1:5.0NaF Si5AlON7 –
S2blank Si4Al2O2N6 Si3Al6O12N2

S2:0.5NaF Si4Al2O2N6 Si6Al6O8N9

S2:5.0NaF Si4Al2O2N6 –

Таблица 2. Элементный состав образцов β-SiAlON и β-SiAlON:NaF после высокотемпературного обжига по дан-
ным РЭДС

Образец Si, ат. % Al, ат. % O, ат. % N, ат. % Si/Al

S1blank 35.1 5.6 9.5 49.8 6.3
S1:0.5NaF 32.2 5.2 12.2 50.4 6.2
S1:5.0%NaF 37.6 6.1 9.9 46.3 6.5
S2blank 31.1 14.1 13.4 41.4 2.2
S2:0.5NaF 33.3 13.1 12.1 41.6 2.5
S2:5.0NaF 30.9 12.8 12.6 43.7 2.4
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предположить, что снижение плотности является
следствием одновременного образования значи-
тельного количества пор, которые также обнаружи-
ваются на РЭМ-изображениях. Любопытно, что ра-

нее при использовании режима с предварительным
обжигом на воздухе [27] добавление фторида на-
трия, напротив, приводило к повышению плот-

Рис. 1. Дифрактограммы образцов β-сиалонов S1 (а) и S2 (б) после высокотемпературного обжига без добавления NaF
и с добавлением 0.5 и 5.0 мас. % NaF.
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ности, однако при этом наблюдалось сильное из-
менение фазового состава материала.

Для Si4Al2O2N6 введение фторида натрия как
спекающей добавки приводит к повышению
плотности получаемых образцов: в присутствии
0.5 мас. % NaF удается достичь плотности на 2.2%
ниже теоретической для данной фазы, при том
что в отсутствие NaF соответствующий образец
(S2blank) демонстрирует плотность на 3.5% ниже.
В то же время, повышение содержания NaF в шихте
до 5.0 мас. % позволяет повысить плотность в срав-

нении с обжигом без спекающих добавок, однако
плотность образца S2:5.0NaF оказывается все же
ниже, чем образца S2:0.5NaF.

Интересное поведение демонстрируют твер-
дость и прочность на изгиб образцов, полученных
спеканием чистых сиалонов и с добавлением фто-
рида натрия. Так, твердость (здесь и далее речь идет
о микротвердости, определяемой по методу Вик-
керса) снижается при использовании добавки NaF,
при этом снижение тем более выражено, чем боль-
ше содержание добавки, и этот эффект наблюда-

Рис. 2. РЭМ-изображения образцов S1blank (a), S1:0.5NaF (б), S1:5.0NaF (в), S2blank (г), S2:0.5NaF (д) и S2:5.0NaF (е).

(б)2 мкм 20 мкм 10 мкм

1 мкм 100 мкм100 мкм

(в)

(г) (д) (е)

(a)

Рис. 3. РЭМ-изображение образца S1:5.0NaF (а) и результаты картирования по элементам при помощи приставки
РЭДС (б–е).
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ется для обоих β-сиалонов (табл. 4). Прочность на
изгиб повышается при добавлении 0.5 мас. % NaF
по сравнению с чистым сиалоном Si5AlON7, одна-
ко снижается до исходного значения, если содержа-
ние фторида достигает 5.0 мас. %. Для Si4Al2O2N6
прочность на изгиб, напротив, снижается при со-
держании 0.5 мас. % NaF, а рост до 5.0 мас. % при-
водит к повышению прочности на изгиб до значе-
ния, превышающего таковое для чистого сиалона
(табл. 4).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Изучены особенности применения фторида
натрия в качестве спекающей добавки для β-си-
алонов Si6–zAlzOzN8–z на примере β-сиалонов
Si5AlON7 (z = 1) и Si4Al2O2N6 (z = 2). Показано, что
при двухстадийном высокотемпературном обжиге в
токе инертного газа (азота) β-сиалонов с добавле-
нием фторида натрия в количестве до 5.0 мас. % не
наблюдается значимых изменений в фазовом и
общем элементном составе образцов. При этом для
Si4Al2O2N6 добавление 0.5 мас. % NaF приводит к
дополнительному уплотнению образца. Микро-
скопическое исследование показывает, что в це-
лом уплотнение наблюдается во всех случаях, од-
нако в образцах остается некоторое количество
пор. По всей вероятности, вследствие этого до-
бавка NaF отрицательно сказывается на микро-
твердости сиалонов после спекания, вызывая ее
снижение на величину до 16.8% для Si5AlON7 и до
24.8% для Si4Al2O2N6. При этом прочность на из-

гиб, напротив, повышается на величину до 14.3%
для Si5AlON7 при содержании 0.5 мас. % NaF и до
4.9% для Si4Al2O2N6 при содержании 5.0 мас. % NaF.
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Абсолютным стационарным методом продольного теплового потока в интервале температур 50–
300 K измерена теплопроводность k серии монокристаллов твердого раствора Na0.4(Y1 – xNdx)0.6F2.2
с x = 0–0.5. Температурная зависимость теплопроводности всех исследованных образцов характер-
на для разупорядоченных материалов. При комнатной температуре теплопроводность твердых рас-
творов низка и составляет k = 1.1–1.4 Вт/(м K).
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ВВЕДЕНИЕ
Фазы переменного состава Na0.5 – xR0.5 + xF2 + 2x

с кубической структурой типа флюорита, образу-
ющиеся в системах NaF–RF3, где R – редкозе-
мельные элементы (РЗЭ) [1], являются основой
кристаллических материалов, которые представ-
ляют интерес для фотоники как матрицы твердо-
тельных лазеров различного диапазона спектра
[2–8] и магнитооптики [9]. Кроме того, они обла-
дают заметной фтор-ионной проводимостью
[10–12]. Наличие максимумов на кривых плавле-
ния этих фаз облегчает выращивание из расплава
монокристаллов высокого качества [13, 14]. Поло-
жение точки максимума в системе NaF–YF3 отве-
чает конгруэнтно плавящемуся составу Nа0.4Y0.6F2.2
(60 ± 1 мол. % YF3) [15].

В этих фазах возможны широкие изоморфные
замещения катионов [11]. Предложены уравне-
ния, связывающие параметр кубической решетки
фаз Na0.5 – xR0.5 + xF2 + 2x с содержанием РЗЭ и ион-
ными радиусами катионов [16].

Фазы Na0.5 – xR0.5 + xF2 + 2x являются высокотем-
пературными. При понижении температуры они
становятся термодинамически неустойчивыми и
уступают место на диаграммах состояния фазам
гексагональной структуры (структурный тип
гагаринита) с идеализированным составом NaRF4.
Кроме того, при понижении температуры в
Na0.5 – xR0.5 + xF2 + 2x имеют место процессы упоря-
дочения структурных дефектов с образованием

упорядоченных флюоритоподобных фаз различ-
ных симметрии и состава. Процессы распада и упо-
рядочения заторможены (их скорость резко умень-
шается при переходе от гадолиния к лютецию), и
соответствующие монокристаллы, выращенные из
расплава, могут использоваться в качестве функци-
ональных и конструкционных материалов.

Соответствующие лазерные материалы имеют
аббревиатуру NYF. Использование в некоторых ра-
ботах обозначения типа Na5Y9F32 [2, 7] восходит к
старым работам [17, 18] и не имеет физического
смысла.

Как показывают предварительные данные [19,
20], эти материалы характеризуются специфиче-
ским поведением теплопроводности, которая мо-
нотонно возрастает с повышением температуры.
Такое стеклоподобное поведение теплопровод-
ности кристаллов данного семейства объясняется
наличием в их структуре характерных многочис-
ленных и разнообразных дефектов [10, 21]. Осо-
бая роль в рассеянии фононов в таких кристаллах
принадлежит крупным кластерам дефектов типа
R6F36 (R – трехвалентные ионы, в данном случае
Y3+ и Nd3+), неупорядоченно встраиваемых во
флюоритовую структуру. Кроме того, в случае
твердых растворов Na0.4(Y1 – xRx)0.6F2.2 значитель-
ное различие конкурирующих ионов Y3+ и R3+ яв-
ляется еще одной из причин рассеяния фононов.

Целью работы является исследование влияния
катионного замещения в кристаллах твердого рас-
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твора Na0.4(Y1 – xNdx)0.6F2.2 на температурную за-
висимость теплопроводности k(T).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Монокристаллы твердого раствора
Na0.4(Y1 – xNdx)0.6F2 с x = 0.002–0.5 выращены ме-
тодом вертикальной направленной кристаллиза-
ции (метод Стокбаргера) в графитовых тиглях во
фторирующей атмосфере [22]. Составы исследован-
ных кристаллов приведены в табл. 1. Составы образ-
цов с х = 0, 0.25 и 0.50 соответствуют формульным
выражениям Na0.38Y0.62F2.24, Na0.38(Y0.75Nd0.25)0.62F2.24
и Na0.37(Y0.5Nd0.5)0.63F2.26. Для остальных образцов
составы не уточнялись.

Измерение теплопроводности k(T) кристаллов
проводили в интервале T = 50–300 K стационарным
методом продольного теплового потока. Описание

аппаратуры и методики измерений приведено в
[23]. Для измерений использовали образцы в виде
крупных параллелепипедов (на рис. 1 представле-
ны фотографии пяти из восьми исследованных
образцов). Погрешность определения абсолют-
ной величины теплопроводности находилась в
пределах ±6%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Полученные результаты представлены в виде
графиков температурной k(T) и концентрацион-
ной k(x) зависимостей на рис. 2, 3, в табл. 1 при-
ведены численные значения теплопроводности.

В целом исследованные кристаллы характери-
зуются весьма низкой теплопроводностью. При
50 K теплопроводность всех содержащих Nd об-
разцов составляет k300 = 0.49 ± 0.01 Вт/(м К). При

Таблица 1. Теплопроводность твердого раствора Na0.4(Y1–xNdx)0.6F2.2 с х = 0–0.5 для различных температур

Т, K
k, Вт/(м K)

0 0.002 0.005 0.01 0.05 0.1 0.25 0.5

50 0.51 0.49 0.49 0.49 0.49 0.48 0.49 0.49
100 0.76 0.75 0.73 0.72 0.72 0.72 0.71 0.69
150 0.97 0.95 0.92 0.90 0.90 0.90 0.88 0.83
200 1.15 1.11 1.06 1.04 1.03 1.04 1.00 0.94
250 1.30 1.22 1.16 1.14 1.13 1.14 1.10 1.02
300 1.41 1.29 1.24 1.20 1.21 1.22 1.18 1.11

Рис. 1. Фотография образцов твердого раствора Na0.4(Y1–xNdx)0.6F2.2 с x = 0.002, 0.005, 0.01, 0.05, 0.1 (слева направо).
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300 K измеренные величины k лежат в диапазоне
1.1–1.4 Вт/(м K). Для сравнения у кристалла флю-
орита k300 = 10.3 Вт/(м K) [24]. Для всех образцов
теплопроводность монотонно возрастает с повы-
шением температуры. Такое поведение присуще
стеклам и не характерно для кристаллов. Для
обычных кристаллов наблюдается возрастание
теплопроводности с понижением температуры,
которая проходит через максимум при приближе-
нии к гелиевым температурам [25].

Температурная зависимость теплопроводно-
сти стеклообразного типа реализуется также для
разупорядоченных кристаллических материалов,
которые характеризуются наличием дальнего по-
рядка, но сильными флуктуациями ближнего.
Для таких веществ предложен термин “антистек-
ла” [26, 27], типичными представителями кото-
рых являются гетеровалентные твердые растворы
M1 – xRxF2 + x, где M – щелочноземельные элементы
(Ca, Sr, Ba), характеризующиеся наличием сложных
кластеров дефектов. При образовании таких гетеро-
валентных твердых растворов с увеличением кон-
центрации легирующей добавки и, соответственно,
дефектности кристаллической решетки и неодно-

Рис. 2. Температурные зависимости теплопроводности монокристаллов твердого раствора Na0.4(Y1–xNdx)0.6F2.2 с х =
= 0–0.5.
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Рис. 3. Концентрационная зависимость теплопро-
водности твердого раствора Na0.4(Y1–xNdx)0.6F2.2 при
Т = 300 K.
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родности фононного спектра наблюдаются ухудше-
ние теплопроводности, сглаживание низкотемпе-
ратурного максимума теплопроводности, при этом
начиная с определенной концентрации RF3 появ-
ляется монотонная стеклоподобная зависимость
теплопроводности от температуры [28]. Детально
этот процесс исследован для флюоритового твер-
дого раствора Ca1 – xYbxF2 + x [29].

Низкая абсолютная величина теплопроводно-
сти кристаллов данного твердого раствора и стек-
лоподобный характер ее температурной зависи-
мости соответствуют значительной разупорядо-
ченности их структуры и свидетельствуют об
интенсивном фонон-дефектном рассеянии. Как
показывают структурные исследования [10, 21], в
фазах Na0.5 – xR0.5 + xF2 + 2x РЗЭ в основном собраны
в кластеры типа R6F36, которые естественным путем
неупорядоченно встраиваются в решетку флюори-
та. Образование таких же кластеров характерно и
для твердых растворов M1 – xRxF2 + x в системах
фторидов кальция и стронция с фторидами РЗЭ
иттриевой подгруппы [30]. Полностью упорядо-
ченное расположение таких кластеров во флюори-
товых фазах, образующихся в системах их фторидов
щелочных металлов и РЗЭ, приводит к соединени-
ям типа KY3F10, которые имеют флюоритоподоб-
ную структуру с удвоенным параметром решетки
[1]. Кристаллы соответствующих фаз имеют кри-
сталлический тип зависимости теплопроводно-
сти от температуры [20].

В исследованной температурной области экс-
периментальные зависимости k(T) с высокой
точностью аппроксимируются полиномами 3-й
степени и удовлетворительно, в пределах погреш-
ности, полиномами 2-й степени. В рамках фо-
нонной модели теплопереноса можно считать,
что на фоне снизившейся вследствие интенсив-
ного фононного рассеяния до минимальных зна-
чений средней длины свободного пробега фоно-
нов поведение коэффициента теплопроводности
определяется в основном ростом с температурой
теплоемкости кристалла. При Т = 50 K результа-
ты измерений практически неразличимы и наи-
большие различия значений теплопроводности
наблюдаются в области комнатной температуры.
Это можно связать с различиями плотности ρ кри-
сталлов. В рамках фононной модели теплопереноса
коэффициент теплопроводности  где

– теплоемкость единицы объема,  – средняя
скорость распространения фононов (звука), l –
средняя длина свободного пробега фононов [25].
При условии слабой зависимости от состава упру-
гих характеристик и молярной теплоемкости ско-
рость звука обратно пропорциональна  а вели-
чина  связанная с молярной теплоемкостью С
выражением  где M – молярная масса,
от плотности практически не зависит. Определя-

/3,Vk C l= v

VC v

,ρ
,VC

,V MC C ρ=

ющая в значительной степени величину l эффек-
тивность фонон-дефектного рассеяния обычно
убывает с ростом температуры [25]. Перечислен-
ные обстоятельства делают выявленную в данном
случае (при стеклоподобном характере теплопро-
водности) убывающую концентрационную зави-
симость k(x) ожидаемой.

Высокая степень беспорядка в кристалличе-
ских фазах проявляется в ряде аномальных
свойств [26, 27]. В частности, стеклоподобное по-
ведение теплопроводности обычно коррелирует с
высокой ионной проводимостью [26, 27, 31].
Имеющиеся данные по электропроводности фаз
Na0.5 – xR0.5 + xF2 + 2x [10–12] подтверждают это.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Измеренные величины теплопроводности по-

казывают, что по этому параметру монокристаллы
данного семейства не оптимальны для использова-
ния в лазерной технике. Однако исследованные ма-
териалы можно отнести к классу термических изо-
ляторов и они представляют интерес для создания
низкотемпературных термобарьерных покрытий.
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На основе матрицы LaBWO6 получены серии боратовольфраматов лантана (БВЛ), допированных
эрбием La1 – xErxBWO6 и содопированных Yb–Er La1 – x – yYbxEryBWO6, которые кристаллизуются в
моноклинной сингонии, пр. гр. P21. Синтез проводили керамическим и золь–гель (Печини) мето-
дами с последующим отжигом. Исследованы спектрально-люминесцентные свойства синтезиро-
ванных БВЛ, которые при возбуждении в ближней инфракрасной области люминесцируют пре-
имущественно в зеленой области спектра. Наиболее высокая энергетическая эффективность была
получена для состава La0.97Yb0.02Er0.01BWO6 и составила Ben = 0.55%. Показано, что оптимальным для
получения люминофоров является золь–гель-синтез (метод Печини). Синтезированные ап-конверси-
онные люминофоры, обладающие высокой энергетической эффективностью и термостабильностью,
могут использоваться для создания источников белого света с накачкой в ближней ИК-области.

Ключевые слова: боратовольфраматы РЗЭ, синтез Печини, люминесцентные свойства
DOI: 10.31857/S0002337X23090087, EDN: GFJUXD

ВВЕДЕНИЕ

Интерес к боратовольфраматам РЗЭ связан с
наличием у них лазерных, люминесцентных, не-
линейных оптических и магнитных свойств [1–11].
Боратовольфрамат лантана (БВЛ) LaBWO6 впервые
был получен при изучении фазовых равновесий в
субсолидусной области системы La2O3–B2O3–WO3
[12]. Согласно рентгеноструктурным данным [13],
БВЛ кристаллизуется в моноклинной сингонии,
пр. гр. P21 с параметрами a = 6.019(2), b = 4.106(1),
c = 9.468(4) Å; β = 99.71(3)°, Z = 1, V = 230.6 Å3. В
основе его структуры цепочки из плоских BO3-
треугольников, связанных друг с другом мостико-
выми атомами кислорода, которые сшиваются ка-
тионами лантана в гофрированные слои, между ко-
торыми располагаются изолированные друг от
друга тетраэдры WO4. Такое строение обеспечи-
вает БВЛ различные функциональные свойства, в
т.ч. нелинейно-оптические, гиротропные и др., что
объясняет интерес исследователей к этому соеди-
нению [7, 11, 14, 15].

БВЛ LaBWO6 является также подходящей мат-
рицей для создания люминофоров [6, 8–10]. По

данным [6], у люминофоров La1 – xEuxBWO6, где
x = 0.01–0.25, интенсивность люминесценции воз-
растала с ростом концентрации допанта вплоть до
x = 0.20, что соответствует 20 ат. % европия от-
носительно лантана. У БВЛ La1 – xSmxBWO6 и
La1 – xDyxBWO6 (x = 0.01–0.10), допированных
ионами Sm3+ и Dy3+, также отмечался рост интен-
сивности люминесценции с повышением концен-
трации допантов до x = 0.06 (6 ат. % допантов от-
носительно лантана) [8]. Дальнейшее повышение
концентрации допантов приводило к понижению
интенсивности люминесценции из-за процесса
тушения, который часто связывают с миграцией
энергии между ионами допантов.

Функциональные свойства БВЛ сочетаются с
их высокой химической и термической стойко-
стью (температура плавления LaBWO6 – 1078 и
1110°C по данным [7] и [16] соответственно). Та-
кой набор свойств указывает на перспективу ис-
пользования LaBWO6 в качестве матрицы для со-
здания преобразующих люминофоров в технологии
получения белых светодиодов, которые являются
альтернативой традиционным лампам накалива-
ния [17]. Поиск таких люминофоров – одна из важ-
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ных задач, на решение которой обращено внимание
широкого круга исследователей. Для преобразую-
щих люминофоров активно исследуются туго-
плавкие оксидные матрицы: фосфаты [18], воль-
фраматы [19, 20], а также боратовольфраматы
Ln3BWO9 и LaBWO6 [4, 6, 8–10]. Допантами явля-
ются редкоземельные ионы, которые определяют
спектральный состав излучения люминофора. При
допировании матрицы БВЛ ионами Pr3+ и Eu3+

были получены красные люминофоры [6, 9]. Введе-
ние ионов Sm3+ в БВЛ привело к получению оран-
жевой люминесценции, а спектр БВЛ La1 – xBWO6,
допированных ионами Dy3+, состоял из двух по-
лос – в синей и желтой областях [8]. Люминофо-
ры с настраиваемой цветовой эмиссией: от зеленой
до желтой, а затем и красной, были получены авто-
рами [10] в ходе изменения соотношения и концен-
трации ионов Tb3+ и Eu3+ в составе БВЛ-матрицы.
Для получения люминесценции в видимой обла-
сти такие люминофоры возбуждают УФ-источ-
ником [21]. Однако коротковолновое УФ-воз-
буждение не только оказывает вредное воздей-
ствие на организм человека, но может привести к
фотодеградации самого люминофора, что снижа-
ет эффективность люминесценции и производи-
тельность устройства [22, 23]. Ап-конверсионные
люминофоры, позволяющие получить видимую
люминесценцию при ИК-возбуждении и лишен-
ные этих недостатков, привлекают все большее
внимание исследователей [24, 25].

Хотя наиболее эффективными ап-конверсион-
ными люминофорами являются фториды с низкой
энергией фононов [26, 27], оксидные матрицы,
имеющие безусловные преимущества в термостой-
кости и экологичности по сравнению с фторидами
[28–30], все еще недостаточно хорошо изучены.

Анализ литературных источников показал от-
сутствие сведений о получении ап-конверсион-
ных люминофоров на основе оксидной матрицы
LaBWO6. В данной работе показана возможность
получения таких люминофоров, которые смогут
найти применение в белых светоизлучающих ди-
одах с накачкой в ближнем ИК-диапазоне.

Для этого в работе синтезированы La1 – x-
BWO6:Erx (x = 1, 2, 3), допированные ионами
Er3+, и La1 – x – yBWO6:Ybx,Ery (x = 1, 2, 3, 5, 7;
y = 0.5, 1, 2, 5), содопированные ионами Yb3+ и
Er3+, и изучены их люминесцентные свойства.
Определены микроструктура и составы ап-кон-
версионных люминофоров с максимальной энер-
гетической эффективностью.

Известны различные способы получения БВЛ
без допантов, а также люминофоров на основе
этой матрицы. Авторами [14] LaBWO6 был синтези-
рован путем кристаллизации стекла, а в [15] сооб-
щается о получении БВЛ механохимической акти-
вацией аморфного продукта с последующим его от-

жигом. Наиболее часто люминофоры на основе
LaBWO6 синтезируют cтандартным керамическим
методом [8–10]. Наноразмерные La1 – xEuxBWO6
получены авторами [6] методом Печини с добав-
лением лимонной кислоты (ЛК), этиленгликоля
и этилендиаминтетрауксусной кислоты.

В данной работе синтез люминофоров La1 – x – y-
BWO6:Ybx,Ery проводили твердофазным и золь–
гель (Печини) методами. Печини-синтез допиро-
ванных БВЛ был аналогичен синтезу ап-конверси-
онных люминофоров состава Gd3 – x – yYbxEryBWO9
[31] и проводился с добавлением лимонной кис-
лоты и маннита.

На первом этапе требовалось понять, какому
методу следует отдать предпочтение для получе-
ния наиболее эффективных люминофоров. Для
этого предварительно двумя методами синтези-
ровали БВЛ La1 – x – yBWO6:Ybx,Ery с соотношени-
ем активных ионов Yb : Er = 2 : 1 и 5 : 1 и сравнили
их спектральные свойства.

Дополнительно исследовали равномерность
распределения активных ионов в структуре люми-
нофоров, полученных керамическим и золь–гель-
методами путем допирования БВЛ-матрицы. Этот
параметр оценивали по результатам спектрально-
кинетического исследования микрочастиц БВЛ
La1 – xNdxBWO6, допированных ионами Nd3+ в
малой концентрации (0.1 ат. %) и полученных в
тех же условиях (твердофазным и Печини-метода-
ми). В этом случае ионы Nd3+ выполняют роль лю-
минесцентного маркера однородности распределе-
ния РЗЭ в кристаллической матрице. Выбор ионов
Nd3+ обусловлен тем, что они испытывают сильное
концентрационное тушение люминесценции с
уровня 4F3/2, реализующееся по кросс-релаксаци-
онному механизму между электронными уровня-
ми ((4F3/2 – 4I15/2) + (4I9/2 – 4I15/2)), с последующей
безызлучательной релаксацией с уровня 4I15/2 в
большинстве известных кристаллических мат-
риц: от оксидов (Y2O3) [32] и фторидов РЗЭ (LaF3)
[33] до гранатов (Y3Al5O12) [34] и смешанно-ани-
онных оксидных соединений (Gd3BWO9) [35]. Не-
однородное распределение ионов Nd3+ приводит к
локальным флуктуациям (сгущениям и разрежени-
ям) их относительной концентрации внутри кри-
сталлитов, что в свою очередь приводит к некото-
рому тушению люминесценции ионов Nd3+ в та-
ких сгущениях. Тушение наглядно проявляется
при измерении временного затухания люминес-
ценции. Анализ полученных спектральных дан-
ных позволил определить оптимальный метод и
условия синтеза люминофоров при использова-
нии матрицы БВЛ.

На втором этапе проводилась оптимизация
концентрации допантов (Yb3+ и Er3+), вводимых в
структуру БВЛ, с целью получения ап-конверси-
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онных люминофоров, имеющих более высокую
энергетическую эффективность. Для этого были
получены БВЛ La1 – xBWO6:Erx, допированные
Er3+ (х = 0.1, 1.0 и 5.0), и La1 – x – yBWO6:Ybx,Ery
(x = 1, 2, 3, 5, 7; y = 0.5, 1.0, 2.0, 5.0), содопирован-
ные Yb3+ и Er3+ в парах.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Синтез. При твердофазном синтезе БВЛ про-
водился поэтапный отжиг смесей из оксидов РЗЭ
Ln2O3 (99.995%), WO3 (“ос. ч.”) и борной кислоты
H3BO3 (“х. ч.”), взятых в стехиометрических ко-
личествах, с промежуточными диспергирования-
ми смесей до получения конечного продукта при
950°C. Для компенсации потери бора при высо-
котемпературном отжиге в смеси добавляли 10%-
ный избыток H3BO3. В золь–гель-синтезе допи-
рованных БВЛ La1 – xErx и La1 – x – yYbxEry (c актив-
ными ионами Er3+ и Yb3+) реагентами были: окси-
ды РЗЭ Ln2O3 (99.995%), борная кислота H3BO3
(“х. ч.”), вольфрамат аммония (NH4)4W5O17·2.5H2O)
(“ч. д. а.”), ЛК C6H8O7 (“ос. ч.”), маннит С6H14O6
(“ч. д. а.”), HNO3 (“ч.”). Ln2O3 растворяли при на-
гревании в минимальном количестве HNO3 (∼1 : 1).
Одновременно готовили раствор вольфрамата
аммония и борной кислоты. После полного рас-
творения реактивов к ним добавляли комплексо-
образователь (ЛК) из расчета 1 моль М : 2 моля
ЛК, растворы сливали и к полученной смеси до-
бавляли маннит для получения пластичной мас-
сы. Мольные отношения ЛК к манниту – 3 : 2.
Для осуществления полимеризации реагенты вы-
держивались при 80°C при постоянном переме-
шивании в течение 2 ч. Затем раствор переносили
в фарфоровую чашку и выдерживали при 140°C в
течение 2 ч. В результате получался вязкий пени-
стый гель коричневого цвета. Температуру повы-
шали до 300°С и поддерживали в течение 3 ч, что
приводило к образованию черной пластичной
массы. После окончания процесса полимериза-
ции (при t1 = 80°C, t2 = 140°C и t3 = 300°C) темпе-
ратуру прекурсора повышали до 700°C, чтобы сжечь
органическую часть. Полученный таким образом
порошок перетирали и отжигали в интервале тем-
ператур 700 – 800 или 700–950°C с выдержкой
при каждой температуре в течение 3 ч.

Рентгенофазовый анализ (РФА) промежуточных
и конечных продуктов реакции проводили с ис-
пользованием дифрактометра Bruker D8 Advance
(CuKα-излучение, Ni-фильтр, LYNXEYE-детек-
тор, геометрия на отражение) в интервале углов
2θ = 10°–60° с шагом сканирования 0.0133° и базы
кристаллографических данных ICDD PDF2.

Колебательная спектроскопия. ИК-спектры син-
тезированных БВЛ регистрировали в диапазоне
частот 400–4000 см–1 в режиме нарушенного пол-

ного внутреннего отражения на спектрометре
Bruker ALPHA (алмазная приставка).

Люминесцентно-кинетические свойства мик-
ропорошков La0.999Nd0.001BWO6, cодержащих
0.1 ат. % Nd3+, изучали на экспериментальной спек-
троскопической установке в ИОФ РАН. Возбужде-
ние люминесценции ионов Nd3+ в ближней ИК-
области (БИК) проводилось в уровень 4F5/2 ионов
Nd3+ импульсным Al2O3–Ti лазером LOTIS-TII
LS-2134-LT40 (f = 10 Гц, τpulse = 8–30 нс). Люми-
несценция с метастабильного электронного уров-
ня 4F3/2 ионов Nd3+ детектировалась при комнатной
температуре с помощью монохроматора МДР-23
(ЛОМО) со спектральным разрешением 0.3 нм.
Интерференционный краевой (longpass) фильтр
FEL0850 (Thorlabs) прикреплялся к входной щели
монохроматора для блокирования лазерного излу-
чения. Кинетику затухания люминесценции детек-
тировали ФЭУ Hamamatsu R13456P в режиме стро-
бированного счета фотонов с помощью многока-
нального счетчика TimeHarp 260 (PicoQuant GmbH)
с наносекундным временным разрешением. Дис-
криминаторы 584 и 583 (ORTEC) стандарта NIM
использовали для создания точных временных
логических импульсов запуска и счета фотонов
импульсов люминесцентного сигнала. Люминес-
ценцию ионов Nd3+ детектировали на электрон-
ном переходе 4F3/2 → 4I9/2 ионов Nd3+. Для получе-
ния кинетики затухания люминесценции, кото-
рая не искажается различными нелинейными
процессами, например, кооперативными ап-кон-
версионными процессами между ионами Nd3+

[36] при возбуждении в уровень 4F5/2, проводи-
лось ослабление энергии лазерного импульса воз-
буждения до значений, при которых дальнейшее
понижение энергии импульса приводит только к
уменьшению интенсивности люминесценции с
уровня 4F3/2, но не меняет процесс кинетики зату-
хания люминесценции.

Регистрация спектров ап-конверсионной люми-
несценции и оценка энергетической эффективности
La1 – xBWO6:Erx и La1 – x – y BWO6:Ybx,Ery. Спектры
ап-конверсионной люминесценции БВЛ с актив-
ными ионами регистрировали в видимом диапазоне
(300–800 нм) при БИК-возбуждении (λ = 974 нм)
при помощи оптоволоконного спектрометра
ЛЭСА-01 (“Биоспек”, Россия). Выходную мощ-
ность лазера измеряли при помощи измерителя
мощности PM100D, оснащенного интегрирую-
щей сферой S142C (Thorlabs, США). Чтобы избе-
жать паразитного лазерно-индуцированного на-
грева исследуемых образцов, использовали ми-
нимальную плотность мощности, достаточную для
возбуждения ап-конверсионной люминесценции.
Плотность мощности возбуждающего излучения на
поверхности образца составляла 2.5 Вт/см2. Следу-
ет отметить, что при более высокой интенсивно-



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 9  2023

СИНТЕЗ И СПЕКТРАЛЬНЫЕ СВОЙСТВА АП-КОНВЕРСИОННЫХ ЛЮМИНОФОРОВ 1025

сти накачки возможно увеличение эффективно-
сти в связи с нелинейной зависимостью интен-
сивности ап-конверсионной люминесценции от
интенсивности накачки [37, 38]. Спектрально-
люминесцентные характеристики (энергетическую
эффективность (Ben, %) и отношение интенсивно-
стей красной и зеленой составляющих спектра
(R/G) определяли с помощью специально отка-
либрованной интегрирующей сферы Avantes (Ни-
дерланды). Энергетическую эффективность (Ben, %)
рассчитывали как отношение мощности, излучен-
ной в видимом диапазоне, к мощности, поглощен-
ной на длине волны возбуждения. Методика по-
дробно изложена в [39].

Морфологию синтезированных люминофоров
анализировали с помощью сканирующего элек-
тронного микроскопа TESCAN AMBER (Чехия).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

РФА допированных БВЛ и их морфология. При
твердофазном синтезе БВЛ, допированных ак-
тивными ионами Yb3+, Er3+, образуются ортобо-
раты РЗЭ. На рентгенограмме продукта, получен-
ного при 700°C, присутствуют дополнительные

рефлексы, принадлежащие ортоборату лантана
LaBO3 и непрореагировавшему оксиду вольфра-
ма WO3 (рис. 1, дифрактограмма 1). На рентгено-
грамме продукта, полученного при 800°C, наблю-
даются только основные рефлексы (рис. 1, ди-
фрактограмма 2), т.е. образование допированных
БВЛ La1 – x – yYbxEry происходит поэтапно:

(1)

(2)
При золь–гель-синтезе La1 – x – yYbxEryBWO6 на

рентгенограмме продукта, полученного при 700°C,
присутствуют все рефлексы LaBWO6, но они уши-
рены (рис. 2). Средние размеры кристаллитов
(области когерентного рассеяния), рассчитанные
по формуле Селякова–Шеррера по рефлексам 002
и  составили ~36 и 90 нм после отжига про-
дукта при 700 и 800°C соответственно. Хорошо за-
кристаллизованный материал был получен при
950°C. В образцах, полученных методом Печини,
формирование итогового продукта происходит уже
при 700°C, дальнейший отжиг приводит лишь к ро-
сту размера кристаллитов, что проявляется в суже-
нии рефлексов (рис. 2). Положения рефлексов на
рентгенограммах допированных БВЛ, получен-
ных при 950°C двумя методами, совпадают с рентге-
нограммой моноклинного LaBWO6 (№ 57-1075,
JCPDF, пр. гр. P21). Полученные образцы не со-
держат примесных фаз, а различие в интенсивно-
сти рефлексов обусловлено присутствием допан-
тов и условиями съемки.

Микроструктура допированных БВЛ показана
на примере образца состава La0.94Yb0.05Er0.01BWO6
(с cоотношением Yb : Er = 5 : 1), синтезированного
золь–гель-методом. Продукты, полученные при
разных температурах отжига, различны по своей
морфологии (рис. 3). Продукт, полученный при
800°C, представляет собой мелкокристаллический
порошок, состоящий из агрегатов наночастиц. При
950°C формируются частицы с размером в несколь-
ко микрон, хотя у них отсутствует четкая огранка.

Спектрально-люминесцентные свойства 
допированных БВЛ

Зависимость интенсивности ап-конверсионной
люминесценции La1 – x – yYbxEryBWO6, полученных
разными методами, от температуры синтеза. Для
образцов, полученных при 700°C, ап-конверси-
онная люминесценция не наблюдалась. Образцы,
полученные твердофазным путем при 800°C, так-
же не люминесцировали, в то время как у образ-
цов, полученных золь–гель-методом при 800°C, на-
блюдалась слабая люминесценция в зеленой и
красной частях спектра (рис. 4). Низкая люминес-
ценция вызвана недостаточной закристаллизован-

700 С

2 3 3 3 3 2Ln O 2H BO 2LnBO 3H O,
°

+ = +
700 800 С

3 3 6LnBO WO LnBWO .
− °

+ =

102,

Рис. 1. Рентгенограммы продуктов отжига смеси ре-
активов при твердофазном синтезе БВЛ La1 – x – yYbxEry
(на примере La0.94Yb0.05Er0.01BWO6 с соотношением
Yb : Er = 5 : 1) при 700 (1); 800 (2); 950°C (3) и штрих-
рентгенограмма LaBWO6 (№ 57-1075, JCPDF) (4).
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ностью материала, что подтверждается данными
РФА (рис. 2) и электронной микроскопии (рис. 3).

При температуре 950°C у люминофоров, полу-
ченных методом Печини, значительно возрастает
интенсивность люминесценции в зеленой части
спектра (рис. 4), что связано с получением хоро-
шо закристаллизованного материала (рис. 3б).

Сравнение спектроскопических свойств ап-кон-
версионных люминофоров La1 – x – yYbxEryBWO6, по-

лученных разными методами при 950°C. При воз-
буждении БИК-лазером образцы, содопирован-
ные Yb3+ и Er3+ и синтезированные твердофазным
и золь–гель-методами, люминесцируют в види-
мой области спектра, т.е. проявляют свойства ап-
конверсионных люминофоров. Их спектры лю-
минесценции состоят из двух полос – в зеленой и
красной областях, соответствующих переходам
2H11/2, 4S3/2–4I15/2; 4F9/2–4I15/2 ионов Er3+ (рис. 5 и 6).
Структура электронных уровней Yb3+ и Er3+ с воз-
можными электронными переходами, которые
формируют возбуждение ионов, излучательную ре-
лаксацию (люминесценцию) и канал/каналы
безызлучательной релаксации электронных уров-
ней, показаны на рис. 6.

Отмечено, что цвет люминесценции люми-
нофоров La1 – x – yYbxEryBWO6 одного состава (c
Yb : Er = 2 : 1 или 5 : 1) различается в зависимости
от метода получения. Образцы, полученные твер-
дофазным способом, люминесцируют слабо и
преимущественно в красной области спектра, а
синтезированные по золь–гель-технологии, име-
ют более интенсивную люминесценцию и преиму-
щественно в зеленой области спектра (рис. 5). Та-
ким образом, синтез люминофоров на основе БВЛ
LaBWO6 с интенсивной ап-конверсионной люми-
несценцией предпочтительнее проводить золь–
гель (Печини) методом при температуре 950°C.

Оптимизация состава ап-конверсионных люми-
нофоров La1 – x – yYbxEryBWO6, полученных золь–
гель-методом, для усиления интенсивности люми-
несценции БВЛ. Для этого сравнивали значения
энергетической эффективности (Ben, %) синтези-
рованных люминофоров. На первом этапе БВЛ
допировали только ионами эрбия. В этом случае
наблюдалась люминесценция, соответствующая
переходам 2H11/2, 4S3/2–4I15/2 ионов Er3+ и преиму-
щественно в зеленой части спектра (R/G < 1)
(рис. 7). С ростом концентрации эрбия от 0.1 до

Рис. 2. Рентгенограммы промежуточных продуктов
отжига при Печини-синтезе La0.94Yb0.05Er0.01BWO6
(с соотношением Yb : Er = 5 : 1).
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Рис. 3. Микрофотографии образцов La0.94Yb0.05Er0.01BWO6, полученных золь–гель-методом при t = 800 (а), 950°C (б).
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Рис. 4. Спектры ап-конверсионной люминесценции БВЛ La0.94Yb0.05Er0.01BWO6, полученных золь–гель-методом
(Печини) с последующим отжигом при 800 и 950°С.
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Рис. 5. Спектры ап-конверсионной люминесценции допированных БВЛ, полученных методом твердофазного взаи-
модействия (1) и золь–гель-методом (Печини) с последующим отжигом при 950°C (2): La0.94Yb0.05Er0.01BWO6 (с Yb :
: Er = 5 : 1) (а), La0.97Yb0.02Er0.01BWO6 (с Yb : Er = 2 : 1) (б).
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5.0 ат. % в составе БВЛ-матрицы возрастают сум-
марная интенсивность люминесценции и энерге-
тическая эффективность люминофоров (табл. 1),
что, предположительно, свидетельствует об ап-
конверсии посредством безызлучательной пере-
дачи энергии между ионами эрбия (energy transfer
upconversion, ETU), а не только поглощении из
возбужденного состояния (excited state absorbtion,
ESA) [40]. Наблюдаемое при этом небольшое воз-
растание R/G обусловлено ростом интенсивности
красной люминесценции при высоких концен-
трациях эрбия в связи с кросс-релаксацией.

Усилить интенсивность ап-конверсионной лю-
минесценции допированных БВЛ удалось путем
дополнительного введения в состав люминофоров
ионов Yb3+, которые выполняют роль сенсибилиза-
тора люминесценции. Эффективность при содопи-
ровании 1% Yb3+ и 1% Er3+ составила 0.31% по срав-
нению с 0.11% для БВЛ, легированных 1% Er3+.

Рис. 6. Схема процесса ап-конверсионного преобразования возбуждающего ИК-излучения в люминесценцию зеле-
ного и красного диапазонов для пары ионов Yb3+–Er3+ (ET – прямая передача энергии от иттербия к эрбию, BET –
обратная передача энергии от эрбия к иттербию).
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Рис. 7. Спектры люминесценции серии образцов
La1 – xErxBWO6, где x = 0.1, 1.0, 5.0, полученных ме-
тодом Печини с последующим отжигом при 950°C.
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Таблица 1. Спектральные характеристики ап-конвер-
сионных люминофоров БВЛ LnBWO6 (Ln = La1 – xErx;
La1 – x – yYbxEry), полученных методом Печини (с ЛК и
маннитом) с последующим отжигом при t = 950°C

C, ат. %
Ben, % R/G

Yb Er

0 0.1 0.03 0.03

1.0 0.11 0.03

5.0 0.26 0.12

1.0 1.0 0.31 0.65

2.0 0.5 0.022 0.52

1.0 0.55 0.45

2.0 0.15 1.3

5.0 0.14 2.63

3.0 1.0 0.14 0.94

5.0 2.0 0.031 0.33

7.0 1.0 0.025 0.99
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Спектры ап-конверсионной люминесценции се-
рии БВЛ, содопированных Yb3+ и Er3+, в зависи-
мости от концентрации иттербия при концентра-
ции Er3+ 1% приведены на рис. 8. Спектральные
характеристики синтезированных люминофоров
(Ben, %) и отношения интенсивностей красной и зе-
леной составляющих спектра (R/G) для LnBWO6
(Ln = La1 – xErx; La1 – x – yYbxEry), синтезированных
методом Печини, приведены в табл. 1. Зависи-
мость энергетической эффективности от концен-
трации иттербия имеет максимум при концентра-
ции 2% (рис. 9), максимальная эффективность
(Ben = 0.55%) была получена для образца с Yb : Er =
= 2 : 1. С увеличением концентрации Yb3+ в соста-
ве БВЛ от 1 до 7 ат. % при фиксированной кон-
центрации Er3+ 1 ат. % также возрастает интен-
сивность красной составляющей спектра (табл. 1).
Уменьшение эффективности ап-конверсионного
преобразования при увеличении концентрации
иттербия обусловлено обратной передачей энер-
гии от эрбия к иттербию, что подтверждается ро-
стом интенсивности люминесценции в красной
части спектра при концентрации иттербия боль-
ше 2%, R/G изменяется от 0.45 до 0.99 для отно-
шения концентраций 2 : 1 и 7 : 1 соответственно
[41–43].

Вариации с концентрацией эрбия (0.5, 2.0 и
5.0 ат. %) при фиксированной концентрации Yb3+

2% приводят к снижению эффективности до 0.15–
0.14% (табл.1). При низкой концентрации ионов эр-
бия (0.5 ат. %) низкая эффективность обусловлена
низкой интенсивностью ап-конверсионной люми-
несценции в связи с малым количеством излучаю-
щих центров. При отношении концентраций 2 : 2 и
5 : 5 количества введенных ионов иттербия недоста-
точно для эффективной сенсибилизации.

Возможные причины различия спектроскопиче-
ских свойств БВЛ La1 – x – yYbxEry, полученных раз-
ными методами. Одна из гипотез природы разли-
чия люминесценции БВЛ La1 – x – yYbxEry, получен-

ных твердофазным взаимодействием и методом
Печини, сводится к наличию в составе одного из
люминофоров OH-групп, которые являются эф-
фективными тушителями люминесценции в
ближней ИК-области [44].

В целом ИК-спектры материалов, полученных
керамическим и золь–гель (Печини) методами с
отжигом при 950°C, близки (рис. 10). Полосы в
диапазоне от 1470 до 1100 см–1 обусловлены при-
сутствием в структуре соединений ВO3-групп, на-
личие полос в области 950–708 см–1 связано с
присутствием изолированных WO4-тетраэдров, а
узкие полосы в ИК-спектрах при 660 и 630 см–1

указывают на наличие связей B–O–B в цепочках
из BO3-групп, что согласуется с данными [13–15].
Однако в ИК-спектре допированного БВЛ, полу-
ченного твердофазным методом, наблюдается ши-
рокая полоса низкой интенсивности в области ва-
лентных колебаний OH-групп (2900–3400 см–1)
(рис. 10, вставка). В то же время в спектре образ-
ца, полученного методом Печини, они отсутству-
ют (рис. 10, спектр 1), что может свидетельство-
вать в пользу приведенной выше гипотезы.

Присутствие OH-групп в люминофорах, полу-
ченных твердофазным методом, не совсем понят-
но, однако рассмотрение рентгенограмм продук-
тов отжига смеси реактивов при твердофазном
синтезе (рис. 1) явно указывает на более низкую
степень кристалличности продукта, полученным
при 700°C (рис. 1, дифрактограмма 1) по сравне-
нию с продуктом, полученным при той же темпера-
туре золь–гель-методом (рис. 2). Кроме того, в про-
дукте твердофазного синтеза БВЛ La1 – x – yYbxEry,
отожженного при 700°C, присутствует значитель-
ное количество ортобората лантана LaBO3 и ок-
сида WO3. Наиболее вероятно, что это является
следствием худшей гомогенизации продукта при
твердофазном синтезе по сравнению с золь–гель-
методом. Можно предположить, что некоторый
дисбаланс состава сохраняется также при прока-

Рис. 8. Спектры ап-конверсионной люминесценции
серии образцов La1 – x – yYbxEryBWO6, полученных
методом Печини с последующим отжигом при 950°C.
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Рис. 9. Зависимость энергетической эффективности
(Ben, %) БВЛ La1 – x – yYbxEry, содержащих 1 ат. % Er,
от концентрации иттербия.
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ливании продукта при более высоких температу-
рах. Вследствие этого на поверхности образцов
БВЛ La1 – x – yYbxEry, полученных керамическим
методом, может присутствовать некий избыток
одного из компонентов, что приводит к сорбции
воды с образованием OH-групп.

Основной причиной различия спекроскопи-
ческих свойств БВЛ La1 – x – yYbxEry, полученных
разными методами, очевидно, является разная
степень гомогенизации исходных компонентов
реакции в разных методах синтеза. Как показано
выше, в случае твердофазного синтеза процесс
кристаллизации готового продукта проходит ста-
дию образования ортобората лантана, допиро-
ванного Yb и Er. И только с повышением темпе-
ратуры ортоборат лантана взаимодействуют с ок-
сидом вольфрама с образованием допированного
БВЛ. В этом случае отсутствие гомогенного продук-
та приводит к неравномерному распределению ак-
тивных ионов в структуре БВЛ-матрицы. Для под-
тверждения этого предположения проведено спек-
трально-кинетическое исследование микрочастиц
БВЛ La1 – xNdxBWO6, допированных ионами Nd3+

в малой концентрации (0.1 ат. %).

Кинетика затухания люминесценции ионов Nd3+

в БВЛ La0.999Nd0.001BWO6, полученных твердофаз-
ным и золь–гель (Печини) методами (t = 950°C). Про-
ведены люминесцентно-кинетические исследова-
ния микрочастиц LaBWO6, допированных ионами
Nd3+ в малой концентрации (0.1 ат. %). В спектре
люминесценции, зарегистрированном на перехо-
де 4F3/2–4I9/2 ионов Nd3+, видны слабо структуриро-
ванные спектральные полосы, образованные элек-

тронными переходами между двумя штарковскими
компонентами возбужденного и пятью компо-
нентами основного электронных уровней этого
перехода (рис. 11). Для детектирования кинетики
затухания люминесценции с уровня 4F3/2 ионов
Nd3+ выбрана самая интенсивная спектральная
полоса в спектре люминесценции с длиной вол-
ны около 873 нм (указана стрелкой на рис. 11).

Кинетика затухания люминесценции в БВЛ, по-
лученном методом Печини, является строго одно-

Рис. 10. ИК-спектры образцов La0.94Yb0.05Er0.01BWO6 (Yb : Er = 5 : 1), синтезированных золь–гель- (1) и твердофазным ме-
тодом (2).
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Рис. 11. Спектр люминесценции микрочастиц
LaBWO6:Nd (0.1 ат. %) зарегистрированный на элек-
тронном переходе 4F3/2–4I9/2 ионов Nd3+ при воз-
буждении λexc = 797.4 нм, Т = 300 K.
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экспоненциальной (рис. 12а, кривая 2) на глубину
затухания 4-го порядка (рис. 12б, черная кривая) и
описывается уравнением  где

 = 116 мкс – радиационное время жизни уровня
( )0 exp ,rI I = −τ τ

rτ

4F3/2 ионов Nd3+ в кристаллической матрице
LaBWO6 (рис. 12б). Такое поведение кинетики зату-
хания люминесценции cогласуется с наличием
только одной кристаллографической позиции

Рис. 12. Кинетика затухания люминесценции микрочастиц БВЛ La0.999Nd0.001BWO6, полученных керамическим син-
тезом (1) и Печини-синтезом с последующим отжигом при 950°C (2) (а); зарегистрированная при комнатной температуре
на электронном переходе 4F3/2–4I9/2 ионов Nd3+ на длине волны λdet = 873 нм при возбуждении λexc = 797.4 нм (б).
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ионов лантана (LaO10) в структуре БВЛ [13] и четко
показывает отсутствие любых процессов безызлу-
чательной передачи энергии с возбужденных ионов
Nd3+ (как концентрационного тушения, так и ту-
шения на неконтролируемых акцепторах, напри-
мер, ОН-группах). Последний факт свидетель-
ствует о высокой однородности распределения
ионов Nd3+ в кристаллитах БВЛ, полученных ме-
тодом Печини, и отсутствии в них OH-групп.

В то же время для образца La0.999Nd0.001BWO6,
полученного твердофазным методом, в кинетике
затухания люминесценции с уровня 4F3/2 ионов
Nd3+ во временном диапазоне 0–60 мкс наблюда-
ется отклонение от одноэкспоненциальной зави-
симости (рис. 12а, кривая 1). Этот факт может
быть связан с двумя причинами: 1) с концентра-
ционным тушением люминесценции ионов Nd3+

в локальных “сгущениях” ионов в кристаллитах
БВЛ за счет неоднородности распределения этих
примесных ионов; 2) с тушением люминесценции
на ангармонических колебаниях молекулярных
OH-групп [44], которые обнаружены на ИК-спек-
трах в БВЛ, полученных методом твердофазного
синтеза. Точнее определить природу неэкспонен-
циальности кривой затухания люминесценции в
этом случае нам не удалось. По-видимому, оба
описанных выше процесса в разной степени при-
водят к некоторому тушению люминесценции.

Полученное значение  = 116 мкс в
La0.999Nd0.001BWO6 практически совпадает с тако-
вым (  = 115 мкс), полученным для монокристал-
ла боратомолибдата La0.995Nd0.005BMoO6, содер-
жащего 0.5 ат. % Nd [45]. Этот результат является
косвенным доказательством изоструктурности
боратовольфрамата La0.999Nd0.001BWO6 боратомо-
либдату La0.995Nd0.005BMoO6, синтезированному
авторами [45], а также согласуется с данными [13]
и [16] об изоструктурности LaBWO6 и LaBMoO6,
которые кристаллизуются в моноклинной синго-
нии, пр. гр. P21.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

На основе матрицы БВЛ LaBWO6 получены
люминофоры La1 – xErxBWO6 с различными кон-
центрациями Er3+ и La1 – x – yYbxEryBWO6 с различ-
ными концентрациями и соотношениями актив-
ных ионов Yb3+ и Er3+. Показано, что La1 – xErxBWO6
и La1 – x – yYbxEryBWO6 люминесцируют преиму-
щественно в зеленой области спектра.

По данным ИК-спектроскопии, спектров лю-
минесценции и кинетики затухания люминесцен-
ции обоснован выбор золь–гель-метода синтеза для
получения ап-конверсионных люминофоров на
основе матрицы БВЛ. Определены оптимальные

rτ

rτ

концентрации допантов (Yb3+ и Er3+) в составе
этой оксидной матрицы.

Полученные ап-конверсионные люминофоры,
обладающие высоким энергетическим выходом,
могут использоваться для создания источников
белого света с накачкой в ближней ИК-области.
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В рамках поиска новых вариантов матричных материалов для остекловывания высокоактивных радио-
активных отходов различного состава и совершенствования способов их применения были синтезиро-
ваны и изучены образцы матричных материалов системы Na2O–Rb2O–SrO(Ba,Ca)–B2O3–SiO2–
Al2O3–ZrO2. Методами электронной микроскопии, рентгеновской дифракции и инфракрасной
спектроскопии для образцов, полученных быстрым охлаждением из расплавов с содержанием ру-
бидия 3.6–4.5 мол. %, зафиксировано формирование однородного стеклообразного вещества, установ-
лены значения концентрации циркония, отражающие его растворимость в стекле, и присутствие равно-
мерно распределенных кристаллов бадделеита, указывающих на избыточное содержание циркония в
исходном расплаве. Для образцов с содержанием рубидия 6.7–8.5 мол. % установлено формирование
вещества с менее однородной структурой и значительным присутствием цирконий- и рубидийсо-
держащих кристаллических фаз. На основе сравнения полученных результатов сделан вывод об оп-
тимальном содержании циркония и рубидия в составе радиоактивных отходов при их иммобилиза-
ции методом остекловывания с использованием матричных материалов изученной системы.

Ключевые слова: радиоактивные отходы, иммобилизация, алюмоборосиликатное стекло, рубидий,
цирконий, структура
DOI: 10.31857/S0002337X2309004X, EDN: HXFQMM

ВВЕДЕНИЕ
Проблема переработки и хранения больших

объемов радиоактивных отходов (РАО) [1–4] опре-
деляет постоянный интерес к поиску новых вари-
антов матричных материалов для их иммобилиза-
ции методом остекловывания и исследованию
структуры и свойств этих материалов. Наиболее
привлекательным вариантом повышения емко-
сти данных матричных материалов по отноше-
нию к объему вносимых РАО является получение
комплексных стеклообразных материалов с уча-
стием радиоактивных изотопов из состава РАО в
формировании структурных единиц стекла в ка-
честве катионов-модификаторов (Cs, Rb, Sr, Ba) и
катионов-сеткообразователей (Zr, Mo).

Рубидий относится к распространенным ком-
понентам РАО [5, 6]. В структуре алюмобороси-
ликатных стекол ионы Rb+ участвуют в коорди-
нации немостиковых атомов кислорода (O), связан-

ных с треугольниками ВØ2О–, ВØО  и тетраэдрами

[BØ3О]–, SiØ2О , SiØ3О– (Ø – мостиковый атом
кислорода). Также они могут выступать как ком-
пенсаторы заряда четырехкоординированного
алюминия и бора в тетраэдрах [AlØ4]– и [BØ4]–.

Цирконий, как и рубидий, также является рас-
пространенным и массовым компонентом реак-
торных РАО [5–8]. Присутствие ZrO2 в составе
РАО при остекловывании приводит к участию
ионов Zr2+ в формировании сетки стекла в соста-
ве комплексов [ZrO6]2– с участием ионов щелоч-
ных и щелочноземельных металлов в координа-
ции заряда этих комплексов [7–10]. Участие
рубидия и циркония в формировании структур-
ных единиц сетки стекла оказывает значительное
влияние на степень полимеризации структуры
стекол и их физико-химические свойства.

2
2

−

2
2

−

УДК 544.23:543.42
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С целью поиска новых вариантов матричных
материалов для остекловывания РАО с высоким
содержанием рубидия и циркония и совершен-
ствования способов их применения были синте-
зированы и изучены образцы материалов системы
Na2O–Rb2O–SrO(Ba,Ca)–B2O3–SiO2–Al2O3–ZrO2,
составы которых представляют интерес при им-
мобилизации РАО.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Методом быстрого охлаждения расплава (закал-

ки) были синтезированы восемь образцов стекло-
содержащих материалов, имитирующих материа-
лы, которые могут быть получены методом остек-
ловывания при иммобилизации РАО с высоким
содержанием рубидия и циркония. Выбранный
состав этих материалов отражает разное соотно-
шение Na2O/Rb2O и возможное присутствие Ca, Sr
и Ba. Коэффициенты, характеризующие мольное
соотношение оксидов-стеклообразователей в со-
ставе материалов, имели следующие значения: K1 =
= n(SiO2)/n(B2O3) = 2.5 и K2 = n(SiO2)/(n(B2O3) +
+ n(Al2O3)) = 2. Добавление ZrO2 в общий состав
образцов составило 10 мол. % от суммы всех ком-
понентов, представленных в оксидах.

Для синтеза из реактивов SiO2, B2O3, Al2O3,
Na2CO3 и Rb2CO3 квалификации “ос. ч.” и CaO,
BaO, SrO и ZrO2 квалификации “х. ч.” были подго-
товлены исходные смеси с рассчитанным сочетани-
ем компонентов. Высокотемпературный синтез об-
разцов был проведен плавлением и быстрым охла-
ждением (закалкой) полученного расплава по
методике, описанной ранее [11–13]. Для этого все
смеси после тщательного перемешивания были по-
мещены в платиновые тигли и нагреты в электропе-
чи до 1200–1250°C. После выдержки при макси-
мальной температуре для гомогенизации получен-
ные расплавы были вылиты на металлическую
поверхность и охлаждены до комнатной темпера-
туры. Дополнительно была выполнена термооб-
работка (отжиг) полученных образцов в электро-
печи при температуре 600°C в течение 4 ч.

Получение изображений поверхности образ-
цов, изучение однородности, определение содер-
жания и распределения химических элементов в
объеме образцов было выполнено методом рент-
геноспектрального анализа (РСА) на сканирующем
электронном микроскопе Tescan Vega3, оснащен-
ном энергодисперсионным рентгенофлуоресцент-
ным спектрометом Oxford Instrument X-act. Изме-
рения проводились с ускоряющим напряжением
15–20 кВ на четырех разных участках полиро-
ванной поверхности каждого образца с разме-
рами 4 × 4 мкм. Точность определения среднего
значения содержания химических элементов соста-
вила ±0.5 мас. %. Карты распределения характери-
стического излучения, отражающие распределение

химических элементов по поверхности образцов,
были получены наложением пяти последователь-
ных кадров с временем набора 262 с.

Фазовый состав образцов материалов после их
синтеза был изучен методом рентгеновской дифрак-
ции. Дифрактограммы регистрировались на порош-
ковом дифрактометре Rigaku Ultima IV с CuKα-из-
лучением в диапазоне углов 2θ от 5° до 90°.

Исследование структурных особенностей стекла
в полученных образцах было проведено методом ин-
фракрасной спектроскопии с использованием мето-
дики прессования исследуемого вещества с KBr и
регистрации спектров на ИК-Фурье-спектрометре
Shimadzu IRAffinity-1S в диапазоне 400–2000 см–1.
Для сравнения были использованы ИК-спектры
образцов стекол аналогичного состава, ранее син-
тезированных нами без добавления циркония.

Измерение плотности синтезированных образ-
цов было выполнено на гелиевом пикнометре Accu-
Pyc 1340 (АККУПИК 1340, Micromeritics, США)
для навесок массой 0.9–1.2 г.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Результаты определения химического состава

образцов (табл. 1) указывают на его соответствие
запланированному содержанию натрия, щелоч-
ноземельных элементов, алюминия, циркония и
кремния. Несколько заниженное содержание
рубидия и бора является следствием частичного
испарения этих компонентов при синтезе и слож-
ности количественного определения их содержа-
ния методом РСА. Карты распределения химиче-
ских элементов на поверхности участков образ-
цов без кристаллов подтверждают равномерное
распределение всех химических элементов.

Концентрация ZrO2, отражающая раствори-
мость циркония в стекле, во всех образцах лежит
в диапазоне 8.03–9.48 мол. %, что соответствует
12.35–15.43 мас. % и ниже содержания ZrO2 в ис-
ходной смеси (10 мол. %). Наибольшее содержание
циркония в стекле установлено в образце NRZ-4,
который отличается более высоким содержанием
натрия.

Изображения полированной поверхности об-
разцов, полученные в обратно-рассеянных элек-
тронах с помощью сканирующей электронной
микроскопии, указывают на то, что образцы с более
низким содержанием рубидия более однородные.
Они состоят из стекла и кристаллов небольшого
размера, неравномерно распределенных в объеме
образцов в результате их гравитационного оседа-
ния в расплаве (рис. 1). По данным РСА, химиче-
ский состав этих кристаллов соответствует бадде-
леиту (ZrO2).

В образцах с более высоким содержанием ру-
бидия присутствуют зоны стекла, чередующиеся со
значительно раскристаллизованными участками
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(см. рис. 1). На этих участках установлено присут-
ствие кристаллов оксида циркония, цирконоси-
ликата рубидия и алюмосиликата рубидия.

Химический состав кристаллов первого вида хо-
рошо соответствует бадделеиту (100% ZrO2), кото-
рый представлен небольшими включениями раз-
ного размера (1–20 мкм), неравномерно распреде-
ленными в объеме образцов. Внешний вид данных

кристаллов указывает на то, что их образование свя-
зано с неполным растворением циркония в распла-
ве вследствие его избыточного содержания и вто-
ричной кристаллизацией бадделеита при охлажде-
нии расплава.

Кристаллы второго вида, присутствующие в
большом количестве в образцах с более высоким
содержанием рубидия (рис. 2), образуют кайму око-

Таблица 1. Химический состав синтезированных образцов

Образец

C, мол. %/мас. %

оксиды-модификаторы оксиды-стеклообразователи

Na2O Rb2O MO Al2O3 B2O3 SiO2 ZrO2

NRZ-4 17.40/14.34 3.69/9.18 0 5.07/6.87 20.12/18.63 44.31/35.41 9.42/15.43
NRZ-8 14.43/11.33 6.75/15.97 0 5.27/6.80 24.65/21.74 40.32/30.69 8.58/13.39

CaO
NRCZ-4 14.75/12.13 4.49/11.14 5.67/4.22 4.92/6.65 16.99/15.69 44.20/35.23 8.97/14.66
NRCZ-8 10.01/7.74 8.45/19.71 5.62/3.94 5.60/7.13 16.88/14.67 45.40/34.04 8.03/12.35

SrO
NRSZ-4 14.31/11.51 4.03/9.77 4.36/5.86 5.19/6.87 18.93/17.10 44.33/34.56 8.85/14.15
NRSZ-8 11.12/8.48 7.35/16.91 4.59/5.84 5.71/7.15 20.16/17.26 42.83/31.65 8.24/12.49

BaO
NRBZ-4 14.00/10.89 3.68/8.62 5.23/10.06 5.32/6.81 16.14/14.10 46.48/35.03 9.15/14.14
NRBZ-8 10.37/7.58 7.37/16.25 5.57/10.07 5.05/6.07 16.08/13.20 46.09/32.66 9.48/13.78

Рис. 1. Изображения наиболее неоднородных участков образцов синтезированного материала, полученные методом
электронной микроскопии.
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ло кристаллов бадделеита (NRZ-8, NRSZ-8) и от-
дельные скопления (NRBZ-8). В образце NRCZ-8
данный вид кристаллов вытянутой игольчатой
расщепленной формы удалось получить в замет-
ном количестве только при условии более медлен-
ного охлаждения расплава в выключенной электро-
печи без закалки. Химический состав данных кри-
сталлов соответствует цирконосиликату рубидия
Rb2ZrSi3O9 (табл. 2), который является структурным
аналогом калиевого цирконосиликата K2ZrSi3O9
[14]. Подобные кристаллы состава Rb2ZrSi3O9⋅H2O
ранее были синтезированы только методом ион-
ного обмена в водной среде [15].

По данным РСА, химический состав третьего
вида кристаллов, редко встречающихся только в
образцах NRSZ-8 и NRBZ-8 в ассоциации с цир-
коносиликатом (рис. 3), соответствует алюмоси-

ликату рубидия RbAlSi2O10 (рубидиевый микро-
клин, рубиклин).

На дифрактограммах всех образцов в области
2θ = 23°–33° присутствует невысокое широкое гало,
характерное для стекол, полученных быстрым охла-
ждением расплава (рис. 4). Форма данного гало и
положение его максимума на дифрактограммах
одинаковы для всех образцов, что отражает их близ-
кий химический состав и подобие структуры.

На всех дифрактограммах зафиксированы от-
ражения, соответствующие ZrO2 (бадделеит) [16],
и интенсивность этих отражений выше на ди-
фрактограммах образцов с более низким содер-
жанием рубидия (3.6–4.5 мол. %). На дифракто-
граммах образцов с более высоким содержанием
рубидия (6.7–8.5 мол. %) доминируют отражения,
характерные для кристаллов с гексагональной эле-
ментарной ячейкой (а = 7.0502(7), с = 10.2093(18),

Рис. 2. Электронные изображения и карты распределения натрия, рубидия, алюминия и циркония, полученные для
зоны кристаллизации бадделеита и цирконосиликата рубидия в образце NRZ-8.
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Таблица 2. Химический состав кристаллов в образцах

Образец Зона
С, мол. %/мас. %

Кристалл
Rb2O Al2O3 ZrO2 SiO2

NRZ-8 22529g 18.3/37.3 0 23.2/25.5 57.5/37.2 Rb2ZrSi3O9

NRCZ-8 23213g 18.4/36,0 0 19.0/24.6 62.6/39.4 Rb2ZrSi3O9

NRSZ-8
22530d 17.3/36.6 14.8/17.1 0 67.9/46.3 RbAlSi2O10

22530h 19.2/38.2 0 19.9/25.3 58.9/36.5 Rb2ZrSi3O9

NRBZ-8 22857q 16.0/32.1 0 20.4/27.0 63.6/40.9 Rb2ZrSi3O9
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V = 439.47(8)), изоструктурных по отношению к
K2ZrSi3O9 [15]. Данный набор отражений соответ-
ствует фазе Rb2ZrSi3O9. Отсутствие на всех дифрак-
тограммах отражений рубидиевого микроклина
RbAlSi2O10 [17] указывает на незначительное при-
сутствие данной кристаллической фазы в образцах.

Полосы поглощения в зарегистрированных
ИК-спектрах синтезированных образцов (рис. 5)
хорошо соответствуют спектрам боросиликатных
стекол [18–20]. В области 400–800 см–1 всех спек-
тров присутствует полоса поглощения с максиму-
мом около 430 см–1, обусловленная деформаци-
онными колебаниями мостиков Si(Al,B)–O–Si.
Появление дополнительной полосы с максиму-
мом около 500–510 см–1 можно отнести к присут-
ствию бадделеита, в ИК-спектре которого наблю-
дается интенсивное поглощение в этой части
спектра. Наблюдаемая асимметричная широкая
полоса 700–800 см–1 связана с деформационны-
ми колебаниями планарных треугольников [BO3]
(710 см–1), валентными колебаниями связи Al–O
в тетраэдрах [AlO4]– (730 см–1) и валентными ко-
лебаниями мостиков –Si–O–Si– (760 см–1) [20].

В области 800–1200 см–1 всех приведенных
ИК-спектров доминирует интенсивная полоса по-
глощения с максимумом около 1000 см–1. Эта поло-
са имеет сложную форму и фактически является
суперпозицией нескольких компонентов, кото-
рые соответствуют антисимметричным валент-
ным колебаниям связи B–O в тетраэдрах [BO4]–

(880–920 см–1), немостиковым связям Si–O–
(950–980 см–1) и мостиковым связям Si(Al,B)–O–Si
(около 1050 см–1). Наблюдаемое изменение фор-

Рис. 3. Электронные изображения и карты распределения натрия, рубидия, алюминия и циркония, полученные для
зоны кристаллизации цирконосиликата и алюмосиликата рубидия в образце NRZ-8.
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Рис. 4. Дифрактограммы синтезированных образцов.

6050403020

ZrO2(бадделеит)[16]

ZrO2

NRZ-4

NRSZ-4

NRBZ-4

NRZ-8

NRSZ-8

NRCZ-8

NRCZ-4

NRBZ-8

Rb2ZrSi3O9

10



1040

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 9  2023

ЕРЕМЯШЕВ и др.

мы этой полосы по сравнению со спектрами сте-
кол, синтезированных без циркония, можно объяс-
нить уменьшением содержания тетраэдров [BO4]– и
увеличением концентрации мостиковых связей
Si(Al,B)–O–Si.

В области 1200–1600 см–1 присутствуют полосы
поглощения с максимумами около 1275 и 1400 см–1,
которые обусловлены колебаниями планарных тре-
угольников [BO3]. Увеличение их интегральной ин-

тенсивности в ИК-спектрах цирконийсодержащих
образцов по сравнению со спектрами образцов,
синтезированных без циркония (пунктирные ли-
нии) указывает на увеличение содержания тре-
угольников [BO3] в структуре стекол с цирконием.

Средние значения плотности, рассчитанные
на основе данных трех определений для каждого
образца, приведены в табл. 3. Эти значения лежат
в пределах от 2.79 до 3.11 г/см3, различие в плот-
ности между образцами хорошо объясняются отли-
чием в химическом составе. Наименьшей плотно-
стью обладают образцы, не содержащие щелочно-
земельных катионов. Плотность образцов выше в
серии с более высоким содержанием рубидия
(6.7–8.5 мол. %) и последовательно возрастает
при переходе от кальциевого стекла к стеклам, со-
держащим стронций и барий (рис. 6). Установлен-
ный диапазон значений плотности выше величин,
полученных нами для аналогичных по составу об-
разцов данной системы, ранее синтезированных
без добавления циркония.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В образцах стеклосодержащих матричных мате-
риалов системы Na2O–Rb2O–SrO(Ba,Ca)–B2O3–
SiO2–Al2O3–ZrO2, полученных охлаждением рас-
плава с более низким содержанием рубидия (3.6–
4.5 мол. %), наблюдается формирование вещества
с однородной высокополимеризованной структу-
рой алюмоборосиликатного стекла с относитель-
но высокой концентрацией циркония и равномер-
ным распределением всех компонентов. Присут-
ствие в стеклянной матрице небольших кристаллов

Рис. 5. ИК-спектры пропускания образцов, синтези-
рованных с добавлением (сплошные линии) и без до-
бавления циркония (штриховые линии).
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Таблица 3. Плотность образцов

* Образцы, синтезированные без добавления циркония 
** Образцы, синтезированные с добавлением циркония.

Образец* ρ, г/см3 Образец** ρ, г/см3

NR-4 2.574 NRZ-4 2.792
NRC-4 2.612 NRCZ-4 2.880
NRS-4 2.662 NRSZ-4 2.899
NRB-4 2.785 NRBZ-4 3.094
NR-8 2.659 NRZ-8 2.869
NRC-8 2.696 NRCZ-8 2.933
NRS-8 2.732 NRSZ-8 2.951
NRB-8 2.863 NRBZ-8 3.112

Рис. 6. Плотность образцов, синтезированных с до-
бавлением (сплошные линии) и без добавления цир-
кония (штриховые линии), в зависимости от набора
щелочных и щелочноземельных катионов-модифи-
каторов в их составе.
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бадделеита отражает количество избыточного цир-
кония в расплаве.

Образцы, синтезированные из расплава с более
высоким содержанием рубидия (6.7–8.5 мол. %),
характеризуются менее однородной структурой и
более высокой концентрацией кристаллических
фаз. Цирконий наблюдается не только в струк-
турных единицах стекла и кристаллах бадделеита,
но и в составе кристаллов цирконосиликата руби-
дия. Формирование рубидиевого цирконосили-
ката сопровождается уменьшение доли кристал-
лов бадделеита. На отдельных участках также обна-
ружено присутствие кристаллов алюмосиликата
рубидия (рубидиевого микроклина, рубиклина).
Значительная неоднородность и раскристаллиза-
ция этих образцов является следствием избыточ-
ного содержания рубидия и циркония в расплаве.

Процесс растворения 10 мол. % ZrO2 в исследуе-
мых рубидийсодержащих боросиликатных стекло-
керамических материалах связан с распределением
большей его части (8–9.5 мол. %) в структуре стек-
ла. Формирование кристаллических фаз с участи-
ем избыточного циркония (0.5–2 мол. %) обу-
словлено недостатком ионов натрия для компен-
сации заряда ионов Zr2+ при его встраивании в
структуру стекла.

Таким образом, внесение 10 мол. % ZrO2 явля-
ется избыточным во всем диапазоне изученных
составов матричных материалов. Более низкое
содержание рубидия в составе матричных матери-
алов для иммобилизации циркония является пред-
почтительным вследствие большей однородности
получаемых материалов. Все это указывает на необ-
ходимость ограничения содержания оксида цирко-
ния до ~8 мол. % и оксида рубидия до ~4 мол. % в
составе РАО при их иммобилизации методом
остекловывания с использованием матричных
материалов изученной системы.
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С использованием контент-анализа и среды программирования Python выявлен ряд закономерно-
стей, определяющих термические свойства фторидных и модифицированных фторидных стекол.
Проведена классификация составов по температуре стеклования Tg и разности температур начала
кристаллизации Tx и стеклования Tx–Tg. Установлено, что использование правила Каузмана для
фторидных и модифицированных другими галогенами фторидных стекол более надежно при ис-
пользовании соотношения Tg/Tm по сравнению с соотношением Tg/Tl. Изучен качественный харак-
тер влияния модификации состава по аниону на характеристические температуры (температуру
стеклования Tg, температуру начала кристаллизации Tx, температуру пика кристаллизации Tc, темпера-
туру начала плавления Tm и температуру ликвидуса Tl) и критерии устойчивости к кристаллизации (кри-
терий Груби K, критерий Саади–Пуле S, приведенный интервал термической стабильности H, интер-
вал термической стабильности Tx–Tg, приведенные температуры стеклования Tg/Tm и Tg/Tl).

Ключевые слова: термические свойства, характеристические температуры, фторидные стекла, зави-
симость состав–свойство, интерпретационные модели
DOI: 10.31857/S0002337X23090154, EDN: GBYKDO

ВВЕДЕНИЕ
Термические свойства разупорядоченных сред –

важный вопрос химии стеклообразного состояния
и материаловедения [1, 2]. Для практического при-
менения стеклообразного материала необходимо
наличие информации о его характеристических
температурах, поскольку на основе этих данных
возможен выбор подходящих составов. В качестве
примера в табл. 1 показано соответствие характери-
стических температур областям применения фто-
ридных и модифицированных фторидных стекол.

Поиск новых закономерностей термических
свойств для фторидных стекол путем анализа
большого количества литературных данных при
помощи статистических подходов представляется
актуальным, так как другие применяемые теоре-
тические методы имеют недостатки.

С одной стороны, следует учитывать высокую
ресурсоемкость и низкую точность квантовохи-
мических расчетов [9], моделирования методами
молекулярной динамики [10], формирования пред-
сказательных моделей на основе машинного обу-
чения [11, 12] и их сочетаний [13] по отношению к

некристаллическим объектам теоретического ис-
следования. Как правило, в таких работах прово-
дится оптимизация разупорядоченных контину-
альных или кластерных моделей, состоящих из
большого количества атомов, что требует значи-
тельных расчетных ресурсов и четко сформулиро-
ванных моделей жидкого состояния.

С другой стороны, предсказательные расчеты
физико-химических свойств стекол при помощи
эмпирических расчетных методов, например ад-
дитивного метода Аппена [14] и метода замеще-
ния Гельгофа–Томаса [15], применимы только
для оксидных стекол на основе SiO2.

Известно, что применение статистических под-
ходов при обработке количественной химической
информации наиболее распространено в анали-
тической [16] и медицинской [17] химии. Приме-
ры их применения к стеклообразному состоянию
неизвестны.

Существование таких баз данных свойств сте-
кол, как SciGlass, Interglad и GlassBank [18, 19], сви-
детельствует о том, что стеклообразные материалы
и их свойства представлены в многочисленных

УДК 544.169
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работах, следовательно, практичным решением
проблемы поиска новых закономерностей терми-
ческих свойств стекол может быть адаптация из-
вестных методов системной обработки информа-
ции, полученной из отдельных публикаций [20].
Нами предложен метод контент-анализа как ко-
личественный метод анализа содержимого тек-
стовых источников, содержащих информацию о
стеклообразных материалах.

Целью данной работы является проверка ряда
статистических гипотез для обнаружения новых
закономерностей термических свойств фторид-
ных и модифицированных фторидных стекол ме-
тодом контент-анализа.

ОБЪЕКТЫ И МЕТОДЫ

Адаптация метода контент-анализа. Контент-
анализ – количественный анализ выборки тек-
стов для последующей интерпретации выявлен-
ных закономерностей.

В качестве теоретического обоснования в дан-
ной работе выступает концепция химического про-
странства, в котором возможные соединения или
многокомпонентные системы на их основе систе-
матизированы вместе с физико-химическими
свойствами заданным набором граничных усло-
вий. Выбрана область химического пространства,
занятая фторидными и модифицированными фто-
ридными стеклами, т.е. область составов, для ко-
торой выбраны фазовые (существование в виде
аморфной фазы) граничные условия и граничные
условия составов (многокомпонентные системы
на основе неорганических фторидов).

В данной статье решались задачи по проверке
статистических гипотез (СГ), связанных с характе-
ристическими температурами и критериями устой-
чивости к кристаллизации. СГ связаны с определе-
нием изучаемого множества составов (СГ1), его

делением на подмножества при помощи класси-
фикации по термическим свойствам (СГ2), поис-
ком внутренних закономерностей, т.е. качествен-
ного влияния модификации по аниону на термиче-
ские свойства (СГ3 и СГ6) и проверкой валидности
закономерностей, характерных для оксидных сте-
кол, а именно: двух критериев устойчивости к
кристаллизации – правила Каузмана (СГ4) и тем-
пературы ликвидуса Tl (СГ5).

В качестве генеральной совокупности высту-
пает множество термических свойств фторидных
и модифицированных фторидных стекол, а в ка-
честве частной выборки – множество литератур-
ных значений термических свойств составов фто-
ридных и модифицированных фторидных стекол,
систематизированных в базе данных.

Набор данных. В результате обработки 240 на-
учных и научно-технических источников при фик-
сации единиц анализа было выделено 1470 составов
фторидных и модифицированных фторидных сте-
кол, с которым и были сопоставлены соответствую-
щие условия эксперимента, характеристические
температуры, критерии устойчивости к кристал-
лизации и ссылка на источник.

В собранной базе данных состав как функция
нескольких переменных имеет качественное пред-
ставление, т.е. описан через модификации по анио-
ну и пары стеклообразователей. В связи с этим на
данной выборке оказалась возможной проверка ги-
потез о качественном влиянии состава, в частности,
введения нефторидных анионов (Cl–, Br–, I–) или
сочетаний стеклообразователей (ZnF2, PbF2, InF3,
FeF3, CdF2, ZrF4, BiF3, NbF5, AlF3, GaF3, HfF4,
SnF2, YF3, ScF3, ThF4, BeF2, UF4) на термические
свойства фторидных и модифицированных фто-
ридных стекол. Фториды свинца и кадмия были
зачислены в разряд стеклообразователей как ис-
ключения из правил, указанные в работе [21].

Таблица 1. Соответствие характеристических температур фторидных и модифицированных фторидных стекол
их областям применения

Т Значения Процесс Устройство/Материал Область применения

Tg Низкие Вытягивание воло-
кон Волоконные световоды

Оптика и фотоника [3–5]Tx Низкие Термообработка Стеклокристаллические оптические 
среды, лазеры

Tx Высокие – Стекла, устойчивые к кристаллиза-
ции

Tm

и
Tl

Низкие
Переплавка стекло-
боя, в т.ч. с радиоак-
тивными отходами

Регенерированное стекло или мат-
рица (носитель) для иммобилизации 
радиоактивных отходов

Переработка отходов фторид-
ного стекла [6] и утилизация 
радиоактивных отходов [7]

Высокие Абляция Инфракрасные головки самонаведе-
ния ракет Системы наведения [8]
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Данные были обработаны и визуализированы
средствами библиотек Pandas, Scipy, Plotly, Sea-
born в среде программирования Python.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Гипотеза о распределении значений характеристи-
ческих температур (СГ1). Перед тем как приступить
к поиску закономерностей термических свойств
для фторидных и модифицированных фторидных
стекол, целесообразно определить набор данных
как множество, что приводит к необходимости про-
верки СГ1, заключающейся в том, что множество
характеристических температур и составов в дан-
ной выборке определено фазовыми граничными
условиями и граничными условиями составов.
На рис. 1 представлена визуализация значений
характеристических температур стекол, содержа-
щихся в базе данных.

В данной выборке наиболее полно представле-
ны значения характеристических температур, а
именно: температуры стеклования Tg (рис. 1а) и
температуры начала кристаллизации Tx (рис. 1б),
при этом почти в 1.5 раза менее полно представ-
лены значения температуры пика кристаллиза-
ции Tc (рис. 1в) и температуры начала плавления
Тm (рис. 1г). Наименее полно представлены зна-
чения температуры ликвидуса Тl (рис. 1д). Подоб-

ное распределение данных о характеристических
температурах можно объяснить тем, что для изу-
чения процессов стеклообразования, а также для
усовершенствования технологии получения сте-
кол более важными и информативными являются
температуры Tg, Tx, Tm. Поэтому, учитывая труд-
ности термического анализа фторидных стекол,
связанные в т.ч. с пирогидролизом фторидов, ис-
следователи часто не нагревают материал до тем-
ператур ликвидуса при термическом анализе.

Наличие на рис. 1б и 1в столбцов синего, жел-
того и фиолетового цветов связано с протеканием
многоэтапной кристаллизации для части соста-
вов фторидных и модифицированных фторидных
стекол, что на термограммах отмечается как пер-
вый, второй и третий экзотермические пики кри-
сталлизации. Наличие на рис. 1г столбцов синего
и фиолетового цветов связано с тем, что для неко-
торой части составов фторидных и модифициро-
ванных фторидных стекол наблюдается много-
стадийное плавление, которое на термограммах
выглядит как последовательность первого и вто-
рого эндотермических пиков плавления соответ-
ственно. Стоит отметить, что значительный темпе-
ратурный интервал между Тl и Tm можно наблюдать
в случае многостадийного плавления, что может
быть связано с наличием нескольких эндотермиче-
ских пиков плавления.

Рис. 1. Диаграммы значений характеристических температур стекол: температуры стеклования Tg (а), температуры на-
чала кристаллизации Tx (б), температуры пика кристаллизации Tc (в), температуры начала плавления Тm (г), темпера-
туры ликвидуса Тl (д); диаграммы фиолетового цвета соответствуют вторым характеристическим температурам, а диа-
граммы желтого цвета – третьим характеристическим температурам при сложных (многостадийных) процессах.
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На рис. 2 представлены изученные составы сте-
кол. По данным рис. 2 можно заключить, что соста-
вы из выборки в значительной степени представле-
ны фторцирконатными (на основе ZrF4), фтора-
люминатными (на основе AlF3), фториндатными
(на основе InF3) и фторсвинцовыми (на основе
PbF2) стеклами.

Гипотеза о классификации стекол по термиче-
ским свойствам (СГ2). После определения набора
данных при помощи граничных условий как мно-
жества изучаемых термических свойств (рис. 1) и
составов (рис. 2) стало возможным изучение его
особенностей. В данном случае представляет ин-
терес делимость вышеуказанного множества на
подмножества, что возможно при помощи клас-
сификации по термическим свойствам. Разделе-
ние на подмножества может быть полезно при
распределении составов стекол по возможным
областям применения. Поэтому актуальна про-
верка СГ2, в соответствии с которой множество
составов стекол в выборке можно разграничить
на подмножества по термическим свойствам. Стек-
ла можно условно классифицировать по термиче-
ским свойствам следующим образом. Если принять
условное деление оксидных стекол на легкоплав-

кие (Tg < 600°C) и тугоплавкие (Tg > 600°C) стекла
[22–24], то все фторидные стекла можно отнести
к легкоплавким (рис. 1). Стекла можно разделить
по значению разности Tx–Tg на устойчивые к
кристаллизации (Tx–Tg > 70°C) и неустойчивые к
кристаллизации (Tx–Tg < 70°C) [25, 26].

Данный критерий для классификации был вы-
бран, поскольку такие характеристические тем-
пературы, как Tg и Tx, наиболее значимы в терми-
ческих исследованиях стекол любых классов. Также
стоит отметить, что интервал между Tg и Tx (интер-
вал термической стабильности) определяет усло-
вия получения волокна из стеклянных заготовок,
при этом от величины этого интервала зависит
устойчивость волокна к кристаллизации во время
изготовления. Визуализация множества составов
в координатах “Tg–(Tx – Tg)” относительно моди-
фицирующих анионов и стеклообразователей
представлена на рис. 3 и 4.

На основании выбранного критерия составы
были распределены по двум группам (с низкой
устойчивостью к кристаллизации и с высокой
устойчивостью к кристаллизации). Результаты
классификации представлены в табл. 2.

С одной стороны, в выборке были обнаружены
составы с низкими значениями разности Tx–Tg
(табл. 2), следовательно, их применение в каче-
стве основы для волокон затруднено из-за высо-
кой склонности к кристаллизации. Это обстоя-
тельство свидетельствует о том, что такие составы
целесообразно применять в качестве основы для
получения стеклокерамик.

С другой стороны, фторидные и модифициро-
ванные фторидные стекла являются легкоплав-
кими материалами, что определяет более низкую
температуру вытягивания волокна или получения
стеклокерамики для указанных составов по сравне-
нию с кварцевыми волокнами (от 1200 до 1350°C
[27]). Таким образом, множество фторидных и мо-
дифицированных фторидных стекол делимо на
подмножества при помощи классификации по тер-
мическим свойствам, что открывает возможность
разделения групп составов по областям их воз-
можного применения.

Рис. 2. Распределение составов фторидных и моди-
фицированных фторидных стекол по основному
стеклообразователю (F-NFN – fluoride-not found net-
worker – стекло на основе фторидов щелочных и ще-
лочноземельных металлов).
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Таблица 2. Распределение составов стекол в соответствии с выбранными классификаторами

Граничные условия
Tg < 600°C

Tx–Tg < 70°C
Tg < 600°C

Tx–Tg > 70°C

Количество составов 354 701

Доля в выборке 24.08% 47.69%

Группа Стекло с низкой устойчивостью к 
кристаллизации

Стекло с высокой устойчивостью к 
кристаллизации

Возможное применение Получение стеклокерамики Получение волокон
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Гипотеза о влиянии модификации на характери-
стические температуры (СГ3). Учитывая результа-
ты проверки СГ1 и СГ2, можно обнаружить, что
модификация состава по аниону может в значи-
тельной степени повлиять на термические свой-
ства фторидных стекол (о чем свидетельствует зна-
чительный разброс значений термических свойств
на рис. 1, 3 и 4), однако при подобном подходе каче-
ственный характер соответствующих изменений
свойств остается неизвестным. В связи с этим не
лишена смысла проверка СГ3, согласно которой
для каждого аниона при модификации состава
фторидного стекла возможно привести в соответ-
ствие качественную тенденцию влияния на ха-
рактеристические температуры стекла. Для выяв-
ления статистически значимого различия между
значениями характеристической температуры до
и после модификации группы составов фторид-
ных стекол выбранным анионом использовался
критерий Манна–Уитни [28]. В табл. 3 приведе-
ны обнаруженные тенденции качественного вли-
яния модификации по аниону на термические
свойства стекол в выборке составов.

В модели CPR (composition–property relation-
ship – соотношение состав–свойство) присутству-

ют как относительно детально изученные (Cl–), так
и малоизученные (Br–, I–) варианты модифика-
ции. Положительные или отрицательные тенден-
ции (табл. 3) могут быть связаны с общими зако-
номерностями введения более или менее тугоплав-
ких компонентов [29]. В данном случае следует
ориентироваться на следствия из периодического
закона, определяющие возрастание или пониже-
ние температуры плавления в ряду соединений с
разными анионами, например следующее: хлори-
ды имеют меньшую температуру плавления, чем

Рис. 3. Зависимости разности температур кристаллизации и стеклования Tx–Tg от температуры стеклования Tg для
фторидных и модифицированных по аниону фторидных стекол (F– – фторидное стекло; Cl– – фторидное стекло, мо-
дифицированное хлором; Br– – фторидное стекло, модифицированное бромом; I– – фторидное стекло, модифици-
рованное иодом).
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Таблица 3. Качественное влияние модификации по
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фториды, а оксиды – более высокую температуру
плавления, чем фториды. Неявные тенденции мо-
гут быть обусловлены значительной перестройкой
структуры стекла, например, вследствие образова-
ния в сетке полиэдров с другим стеклообразова-
телем или изменения координационного числа
исходного стеклообразователя, что может быть
аналогично природе борной аномалии, заключа-
ющейся в резком скачке на зависимости состав–

свойство при переходе бора из тройной коорди-
нации в четверную [30].

Возможные ошибки определения тенденций
обусловлены недостатком информации о влиянии
замещения стеклообразователей на термические
свойства (т.е. ошибка определения может быть обу-
словлена отсутствием возможности учета влияния
модификации по катиону стеклообразователя). С
позиции теории сеточного строения структуры
стекла Захариасена [31] несовершенство полу-
ченной модели заключается в следующем:

• она не дает информации о том, существуют
ли на зависимости состав–свойство максимумы и
минимумы, обусловленные возможными струк-
турными перестройками сетки стекла;

• она не дает информации о том, в каком диа-
пазоне изменения состава отражается зависимость
состав–свойство – до, после или в области значи-
тельной структурной перестройки.

При проверке данной модели на практике при
дизайне модифицированных составов фторид-
ных стекол стоит учесть следующее. Изменение
некоторых характеристических температур (а
именно, Tx, Tm и Tl) в соответствии с табл. 3 может
быть обусловлено двумя причинами. С одной сто-
роны, вводимый анион может лишь количественно
изменить выбранную характеристическую темпе-
ратуру (т.е. характеристический пик без значи-
тельного изменения формы смещается на термо-
грамме вдоль оси температуры). С другой стороны,
вводимый анион может качественно изменить тер-
мические свойства (т.е. характеристический пик
претерпевает смещение на термограмме вдоль оси
температуры, при этом появляется еще один харак-
теристический пик в области более низких или вы-
соких температур). Рассмотрим серию примеров.

• Перед экзотермическим пиком кристалли-
зации проявляется еще один пик кристаллиза-
ции. Данной моделью он фиксируется как умень-
шение значения Tx.

• Перед эндотермическим пиком плавления
проявляется еще один пик плавления. Данной
моделью он фиксируется как уменьшение Tm.

• После эндотермического пика плавления про-
является еще один пик плавления. Данной моделью
он фиксируется как увеличение Tl.

Вышеуказанные примеры свидетельствуют об из-
менении характера протекания фазового разделе-
ния [32] при нагревании стекла в соответствующих
диапазонах температур (в частности, областях, ха-
рактеризуемых кристаллизацией и плавлением) для
модифицированного по аниону фторидного стекла.

Гипотеза о правиле Каузмана (СГ4). В литерату-
ре известны две версии правила двух третей (пра-
вила Каузмана). С одной стороны, для наиболее
стабильных стекол характерно соблюдение прибли-
зительного равенства: Tg/Tm = 2/3. С другой сторо-

Рис. 4. Зависимости разности температур кристалли-
зации и стеклования Tx–Tg от температуры стеклования
Tg для фторидных и модифицированных фторидных
стекол с различными стеклообразователями: фторида-
ми двухвалентных (а), трехвалентных (б), четырехва-
лентных металлов (в).
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ны, для таких стекол справедливо приблизитель-
ное равенство: Tg/Tl = 2/3. Если обратить внимание
на тот факт, что температура ликвидуса может пре-
вышать температуру начала плавления более чем
на 100°C, то переход от трактовки правила относи-
тельно Tm к трактовке относительно Tl может при-
вести к значительному уменьшению значения соот-
ношения. В связи с этим возникает вопрос о целе-
сообразности использования соотношений Tg/Tm и
Tg/Tl для оценки устойчивости к кристаллизации
фторидных и модифицированных фторидных сте-
кол. Для этого рассмотрим СГ4, предполагающую,
что в описании устойчивости к кристаллизации це-
лесообразно использовать правило двух третей или
в координатах Tg–Tm, или в координатах Tg–Tl.
Множество выбранных термических свойств (Tg,
Tm и Tl) фторидных и модифицированных фто-
ридных стекол представлено на рис. 5.

В результате линейной аппроксимации МНК
были получены следующие линии тренда с соот-
ветствующими значениями коэффициента детер-
минации R2:

(1)

(2)

После приведения вышеуказанных уравнений
к исходному дробному виду были получены сле-
дующие выражения:

(3)

(4)

Обратим внимание на аддитивные члены
при данных выражениях. Поскольку даже ми-
нимальные значения Tm и Tl довольно высоки
(более 300 и 500°C по рис. 1 соответственно),
членами 14.3293/Tm и 8.5388/Tl можно пренебречь и
прийти к следующим равенствам:

(5)

(6)

На основании этого можно обнаружить, что
правилу Каузмана больше соответствует соотно-
шение Tg/Tm, поскольку его усредненное значе-
ние ближе к 2/3 (при этом R2 в выражении (1) вы-
ше, чем R2 в выражении (2)). Следовательно, для
фторидных и модифицированных фторидных сте-
кол более надежно использование правила Кауз-
мана в координатах Tg–Tm.
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Гипотеза о температуре ликвидуса (СГ5). В [33]
указывается, что для некоторых оксидных стекол
наблюдается обратная зависимость устойчивости
к кристаллизации от температуры ликвидуса. Из
этого следует, что для некоторых множеств соста-
вов стекол Tl можно рассматривать как еще один
критерий устойчивости к кристаллизации. Для
того чтобы распространить это суждение на фто-
ридные и модифицированные фторидные стекла,
рассмотрим СГ5. Она предполагает, что Tl можно
применять в качестве критерия устойчивости к
кристаллизации для фторидных и модифициро-
ванных фторидных стекол. Допустим, его осо-
бенностью является обратная зависимость между
его значением и устойчивостью к кристаллиза-
ции (по аналогии с оксидными стеклами). Обра-
тим внимание на зависимости критериев устой-
чивости к кристаллизации от температуры лик-
видуса, приведенные на рис. 6. Поскольку набор
данных содержит мало информации о температу-
ре ликвидуса для модифицированных фторидных
стекол, на рис. 6 практически отсутствуют точки,
которые соответствуют фторидным стеклам, мо-
дифицированным бромом и иодом.

Для выявления возможных корреляций для ука-
занных зависимостей были определены значения
коэффициента корреляции Пирсона [28]: в случае
зависимости на рис. 6а оно составляет –0.136,
6б – –0.153, 6в – 0.174, 6г – 0.335, 6д – –0.390,
6е – –0.276. С одной стороны, положительное зна-
чение указанного коэффициента с высоким моду-
лем (рис. 6г) указывает на прямую зависимость
критерия устойчивости к кристаллизации Tx–Tg
от температуры ликвидуса, что демонстрирует
рост устойчивости к кристаллизации при увели-
чении Tl. В условии СГ5 указано, что устойчи-

Рис. 5. Графическое представление правила Каузма-
на в координатах Tg–Tm (синие точки) и Tg–Tl (крас-
ные точки); зеленая линия соответствует отношению
температуры стеклования и одной из характеристи-
ческих температур Т (Tm или Tl), равному 2/3, при ко-
тором должны существовать составы с максимальной
устойчивостью к кристаллизации.
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вость к кристаллизации уменьшается при увели-
чении Tl. В результате возникает противоречие. С
другой стороны, отрицательные значения коэф-
фициента корреляции Пирсона с высоким моду-

лем для зависимостей на рис. 6д и 6е свидетельству-
ют о возможном существовании обратной зависи-
мости Tg/Tl и Tg/Tm от температуры ликвидуса.
Стоит обратить внимание на то, что в рамках СГ4

Рис. 6. Зависимости критериев устойчивости к кристаллизации от температуры ликвидуса Tl: K = (Tx–Tg)/(Tl–Tx) (а),
S = (Tc–Tx) (Tx–Tg)/Tg (б), H = (Tx–Tg)/Tg (в), Tx–Tg (г), Tg/Tl (д), Tg/Tm (е) (F– – фторидное стекло; Cl– – фторидное
стекло, модифицированное хлором; Br– – фторидное стекло, модифицированное бромом; I– – фторидное стекло,
модифицированное иодом).
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соотношение Tg/Tl не является предпочтительным в
качестве критерия устойчивости к кристаллизации.
Значит, Tl, которая коррелирует с соотношением
Tg/Tl, не представляется надежной в качестве
критерия устойчивости к кристаллизации.

Гипотеза о влиянии модификации на устойчи-
вость к кристаллизации (СГ6). Поскольку в рамках
СГ3 был определен характер влияния модифика-
ции по аниону на характеристические температу-
ры, вызывает интерес проверка аналогичной ей
СГ6. Она заключается в том, что можно выявить
характер качественного влияния каждого моди-
фицирующего аниона на критерии устойчивости
к кристаллизации стекла. Для выявления стати-
стически значимого различия между значениями
критерия устойчивости к кристаллизации до и по-
сле модификации группы составов фторидных сте-
кол выбранным анионом использовался критерий
Манна–Уитни [28]. В табл. 4 приведены тенденции
качественного влияния модификации по аниону
на критерии устойчивости к кристаллизации.

В данной модели CPR из-за недостаточного
количества данных неопределенных тенденций
больше, чем в модели CPR, полученной в резуль-
тате проверки СГ3. Следовательно, модель CPR,
представленная в табл. 4, менее информативна, чем
модель CPR, представленная в табл. 3. Из этого
можно заключить, что на формирование моделей
CPR, описывающих изменение устойчивости сте-
кол к кристаллизации при изменении состава,
требуется бjльший набор количества данных о
характеристических температурах, поскольку одна
характеристическая температура может служить пе-
ременной для нескольких критериев устойчивости
к кристаллизации, т.к. последние – явные функ-
ции от первых. Несовершенство данной модели
имеет те же причины и характер, что и модель,
полученная в результате проверки СГ3.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
С помощью метода контент-анализа на осно-

вании выборки из 1470 составов были изучены за-

кономерности термических свойств фторидных и
модифицированных фторидных стекол. Данный
метод позволил решить статистическую задачу
классификации, проверить достоверность пары
эмпирических закономерностей на основе крите-
риев устойчивости к кристаллизации (правила Ка-
узмана и температуры ликвидуса Tl), а также сфор-
мировать две качественные модели типа CPR.

Для формирования моделей CPR, описываю-
щих изменение характеристических температур
при модификации по аниону, целесообразно ис-
пользование баз данных с большим объемом (т.е.
баз данных с большим количеством составов), а в
случае моделей CPR, описывающих изменение
устойчивости к кристаллизации при модифика-
ции по аниону, целесообразно использование баз
данных с наибольшей степенью заполненности
(т.е. баз данных с наибольшим количеством ха-
рактеристических температур).

Применение СГ1 и СГ2 позволит описать раз-
нообразие составов фторидных и модифициро-
ванных фторидных стекол и разделить его на под-
множества по таким показателям термических
свойств, как Tg и Tx–Tg; СГ3 и СГ6 – определить
качественное влияние модификации по аниону
на характеристические температуры и критерии
устойчивости к кристаллизации, а СГ4 и СГ5 –
проверить качество двух критериев устойчивости
(правила Каузмана и температуры ликвидуса Tl) к
кристаллизации.

Полученные результаты могут быть полезны
для дизайна фторидных стекол с заданными тер-
мическими свойствами.
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ВВЕДЕНИЕ
В отличие от многих других тканей костная

ткань обладает способностью к самовосстановле-
нию и регенерации при дефектах размерами ме-
нее 10 мм [1]. Однако в случае более крупных повре-
ждений необходимы вмешательство в процесс вос-
становления и замещение поврежденного участка
кости имплантатом [2]. При этом с точки зрения
регенеративного подхода материал при помеще-
нии его на место утраченного или поврежденного
участка кости должен постепенно резорбировать-
ся и замещаться естественной тканью [3].

Керамические материалы на основе трикаль-
циевого фосфата (ТКФ) Са3(РО4)2 считаются од-
ними из наиболее перспективных в рамках реге-
неративного подхода, т.к. обладают химическим
подобием с неорганической составляющей костной
ткани, показывают хорошую биоактивность и де-
монстрируют удовлетворительную скорость биоде-
градации в организме для определенных клиниче-
ских случаев [4–6].

Остеокондуктивность имплантируемого мате-
риала зависит от архитектуры его каркаса. Так,
для обеспечения остеокондуктивных свойств, а
именно, для доставки питательных веществ, адге-
зии и пролиферации костных клеток, прораста-

ния самой костной ткани, а также кровеносных
сосудов и нервных волокон в имплантат, матери-
ал должен обладать системой взаимосвязанных пор
[7]. Помимо этого, материал должен обладать спо-
собностью стимулировать дифференцировку кле-
ток из некостных (например, мезенхимных стволо-
вых клеток) в остеообразующие [8]. На дифферен-
цировку клеток в нужном направлении также
значительное влияние оказывают размер пор,
размер зерна и топология поверхности [9].

Считается, что пористость более 60% является
достаточной для обеспечения остеокондуктивных
свойств [10], при этом увеличение пористости и
связности пор позитивно влияет на остеогенез с
точки зрения ускорения процессов растворения
материала имплантата и роста новообразующей-
ся кости. Оптимальными для успешного прораста-
ния естественной костной ткани считаются мак-
ропоры с размерами в диапазоне 300–500 мкм [11],
однако все больше исследований демонстрируют,
что градиентные пористые материалы (сочетающие
в себе поры разного размера) более перспективны,
т.к. обеспечивают более высокие остеоиндуктив-
ные свойства (стимулируют дифференцировку кле-
ток в остеогенном направлении), а также за счет
шероховатости поверхности улучшают адгезию и

УДК 666.3.022:542.65:546.41'33'18
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пролиферацию клеток [6, 12, 13]; помимо этого,
они обладают более высокой площадью поверх-
ности (что напрямую влияет на скорости резорбции
и остеогенеза) [14]. Таким образом, современные
костные имплантаты для персонифицирован-
ной регенеративной медицины с высокими остео-
кондуктивными и остеоиндуктивными свойствами
должны обладать сложным иерархическим мульти-
модальным поровым пространством с порами как
минимум трех размеров: 500–1000 мкм (I мода);
50–400 мкм (II мода); 1–10 мкм (III мода).

Стоит отметить, что высокая пористость вы-
зывает снижение механических свойств материа-
ла. Следовательно, архитектура каркасов должна
быть подобрана таким образом, чтобы удовлетво-
рить как механические, так и биологические требо-
вания. Традиционные методы получения пористых
керамических материалов (вспенивание суспензий,
химическое порообразование, метод выгорающих
добавок, эмульгирование, сублимационная сушка,
электроспиннинг и др.) не позволяют контроли-
ровать архитектуру порового пространства, а так-
же не дают возможности создавать персонализиро-
ванные имплантаты [7, 15]. При этом использова-
ние данных методов позволяет получать довольно
высокие показатели пористости, а некоторые из
них (например, метод выгорающих добавок) предо-
ставляют возможность контролировать размер
пор в достаточно узких диапазонах [16]. Механи-
ческие свойства кальцийфосфатной керамики,
полученной таким образом, как правило, не высо-
ки, но сопоставимы с прочностью губчатой (трабе-
кулярной) костной ткани.

В отличие от упомянутых методов 3D-печать
позволяет контролировать архитектуру каркасов с
достаточно крупными порами (не менее 200 мкм), а
также гарантирует воспроизводимость структуры
и свойств получаемых материалов [17, 18]. Для по-
лучения керамики часто используют методы адди-
тивных технологий, основанные на спекании и
сплавлении [2], однако в случае кальцийфосфатной
керамики наиболее простым и точным является
метод стереолитографии. Данный метод позволя-
ет не только контролировать архитектуру, но и за-
давать необходимый химический состав керами-
ческого каркаса материала [18–21].

Комбинация вышеперечисленных методов ад-
дитивных технологий с традиционными метода-
ми получения пористой керамики дает возмож-
ность создавать материалы с новыми характери-
стиками, в т.ч. с иерархической (градиентной)
пористостью. Например, в работе [22] показана
возможность получения керамики с бимодальной
пористостью (крупные поры размерами около 1 мм
и мелкие поры на уровне десятков мкм) из пен и
эмульсий, содержащих оксид алюминия, с исполь-
зованием метода робокастинга. При высокой пори-
стости (на уровне 90%) прочность на сжатие таких

материалов составляла порядка 10 МПа. Также
метод робокастинга можно сочетать с методом
выгорающих добавок, например гранул полиме-
тилметакрилата. Так, в [23] показано, что данный
способ позволяет создавать каркасы с иерархиче-
ской пористостью в диапазоне размеров от 100 нм
до миллиметра с высокой пористостью (более 85%)
и прочностью на уровне 3 МПа. А авторы [24,
25] продемонстрировали возможность получе-
ния иерархической пористой керамики со слож-
ной геометрией и управляемыми морфологией и
размерами пор менее 5 мкм с помощью стереоли-
тографической печати с использованием эмульсий
Пикеринга. Также градиентную пористость позво-
ляет получать стереолитографическая 3D-печать с
применением эффекта разделения фаз в процессе
фотополимеризации [26].

Несмотря на довольно большое количество ста-
тей, посвященных способам получения пористой
керамики путем комбинации 3D-печати с други-
ми методами, работы, связанные с высокопори-
стыми керамическими материалами с порами II
моды более 50 мкм, отсутствуют.

Целью настоящей работы стали разработка ме-
тода получения градиентных макропористых кера-
мических материалов на основе трикальциевого
фосфата с заданными архитектурой и долей пор с
использованием фотоотверждаемых эмульсий и
метода стереолитографической трехмерной печа-
ти, а также изучение их механических свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для получения фотоотверждаемых эмульсий

использовались следующие реактивы: ТКФ, по-
лиэтиленгликоль диакрилат (ПЭГДА-700) моле-
кулярной массы 700 Да (Sigma Aldrich, Германия),
дистиллированная вода, парафиновое масло (Sigma
Aldrich, Германия), полиакриловая кислота (Sigma
Aldrich, Германия), эмульгатор – полиэтоксилиро-
ванное касторовое масло (PECO, Sigma Aldrich,
Германия), фотоинициатор – дифенил(2,4,6-три-
метилбензоил) фосфин оксид (Sigma Aldrich, Гер-
мания).

ТКФ синтезировали твердофазным методом из
карбоната кальция CaCO3 (99.0%, Sigma Aldrich,
Германия) и пирофосфата кальция (ПФК) Ca2P2O7.
ПФК синтезировали путем термического разло-
жения моногидрата монокальциевого фосфата
(брушита) CaHPO4·2H2O.

Брушит CaHPO4·2H2O осаждали сливанием рас-
творов солей Ca(NO3)2·4H2O (99.0%, Sigma Aldrich,
Германия) и (NH4)2HPO4 (99.0%, Fluka Analytical,
Германия) с эквимолярным содержанием с по-
следующим перемешиванием в течение 15 мин

(1)( ) ( )3 4 4 22 2

4 2 4 3

Ca NO + NH HPO + 2H O =
= CaHPO ·2H O + 2NH NO .
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Полученный осадок фильтровали на воронке
Бюхнера, высушивали и подвергали термической
обработке при 500°C. В процессе термической об-
работки проходила постепенная дегидратация
брушита, которую можно выразить в виде реакции

(2)

ПФК Ca2P2O7 и карбонат кальция CaCO3 в моль-
ном соотношении 1 : 1 смешивали в планетарной
мельнице Pulverisette (Fritsch, Германия) в тече-
ние 15 мин, соотношение мелющие тела : поро-
шок : ацетон = 5 : 1 : 1 по массе. После помола по-
лученные смеси высушивали на воздухе, затем
подвергали термической обработке при 900°C в
течение 6 ч. В процессе термообработки протека-
ла следующая реакция:

(3)

Для приготовления фотоотверждаемых эмуль-
сий необходимое количество эмульгатора раство-
ряли в дистиллированной воде и смешивали с
равным количеством раствора ПЭГДА с фотои-
нициатором, после чего добавляли в смесь раз-
личное количество порошка ТКФ. Затем добав-
ляли парафиновое масло (50 об. %) и перемеши-
вали на лабораторном планетарном миксере
SpeedMixer DAC 150 (Германия).

Рентгенографические исследования порош-
ков проводили на дифрактометре Rigaku D/Max-
2500 с вращающимся анодом (Япония). Съемку
проводили в режиме на отражение (геометрия
Брэгга–Брентано) с использованием CuKα-излу-
чения (средняя длина волны 1.54183 Å).

Микроструктуру композитов изучали на растро-
вых электронных микроскопах (РЭМ) с автоэмис-
сионными источниками: Leo Supra 50VP (Carl Zeiss,
Германия) и NVision 40 (Carl Zeiss, Германия).

ТГ и ДТА композитов проводили на воздухе с
использованием синхронных термоанализаторов
с вертикальной загрузкой образцов – STA 449 F3
Jupiter и STA 409 PC Luxx (Netzsch, Германия).

Испытания на сжатие керамики проводили
на испытательной электромеханической маши-
не РЭМ-I-A (“Метротест”, Россия) со скоростью
1 мм/мин из расчета 5 образцов на точку. В ре-
зультате была определена прочность на сжатие
для каждой серии образцов.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Для определения оптимального содержания

порошка ТКФ в исследуемых дисперсных средах
были выбраны следующие объемные доли ТКФ:
20, 30 и 40 об. % относительно водной части
эмульсии (все компоненты эмульсии за исключе-
нием парафинового масла) при 0.05 мас. % эмуль-
гатора. Использование 40 об. % ТКФ не позволи-
ло получить эмульсию даже при увеличении со-

°⎯⋅ ⎯⎯⎯⎯→ +500 С, 6 ч
4 2 2 2 7 22CaHPO 2H O Ca P O 3H O.

( )+ → ↑2 2 7 3 3 4 22Ca P O CaCO Ca PO + CO .

держания эмульгатора до 1 мас. %, что, вероятно,
связано с высокой вязкостью дисперсной среды с
данным содержанием порошка ТКФ. Использова-
ние 20 об. % порошка понижает вязкость дисперс-
ной системы до 1 Па с при скорости сдвига 10 с–1,
при этом вязкость дисперсионной среды не пре-
вышает 0.1 Па с при такой же скорости сдвига.

Уменьшение содержания частиц ТКФ в дис-
персионной системе не только понижает средний
размер пор в керамических материалах, но также
делает это распределение более узким (рис. 1). В
то же время утоньшаются стенки керамического
каркаса (рис. 2) и увеличивается количество со-
общающихся между собой пор. Также увеличива-
ются размер и количество пор <5мкм (“керамиче-
ская пористость”), в т.ч. из-за неполного спекания
керамики и большой объемной доли гидрогеля в
получаемом композите масло/гидрогель/ТКФ.

При использовании меньшего количества по-
рошка ТКФ фоточувствительность эмульсий по-
вышается за счет уменьшения центров рассеяния
УФ-излучения (рис. 3), из-за этого же происходит
увеличение критической энергии полимеризации
(табл. 1). Для дальнейшей успешной трехмерной
печати необходимо использовать краситель для
повышения разрешения и уменьшения “паразит-
ной” латеральной засветки. Для снижения фото-
чувствительности эмульсий использовали водо-
растворимый пищевой краситель Е104. На рис. 3
представлена зависимость глубины полимериза-
ции от дозы излучения для эмульсий с различным
содержанием ТКФ и  красителя Е104.

На основании полученных данных были подо-
браны условия для стереолитографической печа-
ти выбранной эмульсии и напечатаны трехмер-
ные композитные объекты со структурой “гироид”.

Рис. 1. Распределение пор по размерам в керамиче-
ских материалах, полученных из эмульсий с различ-
ным содержанием ТКФ.
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Рис. 2. РЭМ-снимки керамических материалов, полученных из эмульсий, содержащих 30 (а, б) и 20 (в, г) об. % ТКФ,
содержание эмульгатора 0.05 мас. %; ×50 (а, в), 200 (б, г).

(б)

(в) (г)

(a)

Рис. 3. Зависимости глубины полимеризации от дозы излучения для эмульсий с 20 и 30 об. % ТКФ и различной кон-
центрацией красителя Е104.
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Полученный композитный материал был подверг-
нут температурной обработке для удаления органи-
ческой матрицы из композита и в дальнейшем обо-
жжен при 1200°C для получения керамического
материала с относительной плотностью ~87% с
несколькими модами пор (рис. 4): I – поры диа-
метром 750 мкм, заданные на стадии компьютер-
ного моделирования; II – поры, полученные с по-
мощью эмульсии (~100 мкм); III – поры со сред-
ним размером 1–2 мкм, образовавшиеся за счет
неполного спекания керамического каркаса.

Полученные в ходе данной работы ультрапо-
ристые керамические структуры демонстрируют
высокие (для керамических материалов на основе
ТКФ) значения удельной прочности на сжатие
при низких относительных плотностях. Исполь-
зование фоточувствительной эмульсии для трех-

мерной стереолитографической печати позволя-
ет внести вторую моду пор в керамический каркас
с объемной долей порядка 40–50%.

Таким образом, данный метод позволяет полу-
чать керамические структуры на основе ТКФ с
заданной архитектурой с низкой плотностью до
0.4 г/см3 и общей пористостью до 87% и сохране-
нием механической прочности. Так, были получе-
ны образцы материалов со значениями прочности
на сжатие 0.63 МПа при 87% пористости, что соот-
ветствует прочности губчатой костной ткани; при
этом у полученных образцов присутствует направ-
ленная архитектура с повышенной по сравнению с
губчатой костной тканью проницаемостью. Так-
же стоит отметить, что данных значений прочно-
сти достаточно для использования и манипули-

Таблица 1. Фоточувствительность (Dp) и критическая энергия полимеризации (Ec) для эмульсий с 20 и 30 об. %
ТКФ и различной концентрацией пищевого красителя Е104

ТКФ, об. % E104, моль/л Ec, мДж/см2 Dp, мкм

20

0 8.10 368

10–3 9.28 241

10–2 23.26 170

30

0 11.04 346

10–3 19.52 243

10–2 27.11 120

Рис. 4. РЭМ-изображение керамического материала со структурой “Гироид”, полученного из эмульсии, содержащей
0.05 мас. % эмульгатора.

500 мкм
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рования при проведении операций для восста-
новления повреждений костной ткани.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе изучены механические характеристи-

ки градиентных макропористых керамических ма-
териалов на основе β-Ca3(PO4)2, полученных мето-
дом стереолитографической 3D-печати. Показаны
возможности использования фотоотверждаемых
эмульсий для получения керамических материалов
пористостью более 80%, а также возможность регу-
лирования распределения пор по размерам.

Получены градиентные керамические материа-
лы с заданным размером пор с использованием
трехмерной печати фотоотверждаемых эмульсий на
основе ТКФ. Описано влияние содержания эмуль-
гатора на средний размер пор в керамическом кар-
касе заданной архитектуры. Изучено влияние пори-
стости, среднего размера пор и архитектуры трехмер-
ной конструкции на прочностные характеристики
макропористых керамических материалов.
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Фосфат CsZr2(PO4)3 со структурой минерала коснарита получен золь–гель-методом при 900°C. Ме-
тодом электроимпульсного плазменного спекания получена керамика на основе исследуемого фос-
фата. Относительная плотность керамики составила 75.5%. Изучена химическая устойчивость кера-
мических образцов в статическом режиме при 90°C в дистиллированной и минеральной водах, а
также в слабокислой и слабощелочной средах. Достигнутые минимальные скорости выщелачива-
ния Cs составили ~10–4–10–5 г/(см2 сут). Изучено влияние контактной среды на механизм выщела-
чивания цезия из керамики CsZr2(PO4)3.
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ВВЕДЕНИЕ
Одним из элементов, который вносит весомый

вклад в активность отработанного ядерного топ-
лива после выдержки в течение 3–5 лет во вре-
менном интервале хранения 0–100 лет, является
цезий (134Cs и 137Cs). В настоящее время общепри-
нятой концепцией иммобилизации цезия являет-
ся остекловывание [1, 2], однако из-за недоста-
точной химической устойчивости и склонности к
спонтанной кристаллизации стекла (особенно
под действием таких агрессивных факторов, как
высокая температура, давление, действие иони-
зирующего излучения) активно изучаются аль-
тернативные формы иммобилизации цезия. Сре-
ди них следует выделить использование стекло-
керамических [3–8] и керамических матриц [9,
10], что позволяет обеспечить более высокую эко-
логическую безопасность целевого продукта.

Среди керамических матриц для иммобили-
зации цезия изучаются соединения со структу-
рой голландита [11, 12], коснарита [13–15], пол-
луцита [5–7, 16, 17], лангбейнита [14, 18, 19] и
др. Структура коснарита (синтетический ана-
лог – NaZr2(PO4)3, NZP) является одной из пер-
спективных матриц для иммобилизации цезия.
Семейство NaZr2(PO4)3 включает соединения и
твердые растворы, описываемые кристаллохи-

мической формулой (М1)1(М2)3{[ (TO4)3]p–}, где

{[ (TO4)3]p–} – каркас структуры, р – заряд кар-
каса, L и T – октаэдрические и тетраэдрические
позиции каркаса, (М1)1, (М2)3 – внекаркасные
катионные позиции с обозначением числа засе-
ляемых в них мест. Позиции М структуры косна-
рита могут быть заняты щелочными (в т.ч. цезием),
щелочноземельными и редкоземельными элемен-
тами (в т.ч. Th, U, Np, Pu), а также некоторыми
переходными металлами; позиция L – катионами
переходных металлов, включая РЗЭ; позиция T –
Al, Si, P, S, V, As [13].

Фосфаты цезия со структурой NZP вида
CsM2(PO4)3, где M = Ti, Zr, Hf, легко образуются
в процессах осаждения из водных растворов с по-
следующей термической обработкой осадков, из
расплавов солей (хлоридов, фторидов щелочных
элементов) при введении соответствующих осади-
телей, в реакциях твердофазного синтеза и ионооб-
менных процессах [20, 21]. Фосфаты CsM2(PO4)3
устойчивы в широком температурном интервале,
не изменяют химического и фазового составов при
нагревании до 1200°C для CsTi2(PO4)3 и CsHf2(PO4)3
[20], до 1000°C для CsZr2(PO4)3 [21]. Фосфаты
CsTi2(PO4)3 и CsZr2(PO4)3 при облучении с исполь-
зованием γ-источника 60Co при максимальной мощ-

VI
2L
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2L
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ности дозы D = 10 Гр/с в диапазоне доз 106–108 Гр
обладают высокой стабильностью фазового состава
и кристаллической структуры [22].

Целью настоящей работы являлось изучение
химической устойчивости в различных средах ке-
рамических образцов фосфата CsZr2(PO4)3 со
структурой коснарита, представляющих интерес
в качестве потенциальной керамической матри-
цы для иммобилизации цезия. Для получения со-
единения CsZr2(PO4)3 использовали золь–гель-
метод, а для получения образцов керамики – ме-
тод электроимпульсного плазменного спекания
(ЭИПС). Отличительной особенностью метода
ЭИПС является возможность получать керами-
ческие образцы при пониженных температурах и
за меньшие времена нагрева [23, 24] и, как след-
ствие, минимизировать интенсивность испарения
опасных элементов (в частности, легколетучих со-
единений цезия) с поверхности образцов. Это от-
крывает перед методом ЭИПС большие перспекти-
вы в радиохимической промышленности по срав-
нению с традиционными методами свободного
спекания NZP-порошков, для которых характерная
продолжительность процесса компактирования
может достигать несколько десятков часов [25, 26].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для получения порошка CsZr2(PO4)3 к смеси

растворов нитрата цезия (CsNO3, “х. ч.”) и окси-
хлорида циркония (ZrOCl2⋅8H2O, “х. ч.”), взятых
в стехиометрических количествах, при посто-
янном интенсивном перемешивании постепен-
но прибавляли раствор 1 М ортофосфорной кис-
лоты (H3PO4, “х. ч.”). Полученный гель высушива-
ли при 100°C в течение 20 ч. Полученный порошок
последовательно отжигали при температурах 600,
800 и 900°C в течение 6 ч на каждой стадии.

Для получения керамики использовали уста-
новку Dr. Sinter model SPS-625. Порошки поме-
щали в графитовую пресс-форму с внутренним
диаметром 12 мм и нагревали за счет пропускания
миллисекундных импульсов постоянного элек-
трического тока большой мощности (до 3 кА) в
условиях приложения одноосного давления. Тем-
пература спекания измерялась с помощью пиро-
метра Chino IR-AH, сфокусированного на поверх-
ности графитовой пресс-формы. Спекание осу-
ществляли в вакууме (6 Па). Точность определения
температуры составляла ±10°C, точность поддер-
жания давления – 1 МПа. Эффективную усадку
(Leff) порошков контролировали с помощью дила-
тометра Futaba Pulscale SMM151A, входящего в
состав установки Dr. Sinter model SPS-625. Для
учета вклада теплового расширения (L0) проводи-
лись эксперименты по нагреву пустой пресс-фор-
мы. Истинная усадка вычислялась по формуле
L(T) = Leff(T) – L0(T). Скорость усадки рассчиты-

валась в линейном приближении: S = ΔL/Δτ. Спе-
кание керамики проводили при температуре 1100°C
и давлении p = 65 МПа. Изотермическая выдерж-
ка отсутствовала. После ЭИПС, для устранения
остатков графита с поверхности образцов,
образцы отжигали в воздушной печи при темпе-
ратуре 750°C (2 ч).

Фазовый состав порошков и керамики опреде-
ляли на рентгеновском дифрактометре Shimadzu
LabX XRD-6000 (фильтрованное CuКα-излучение).

Плотность спеченных образцов измеряли ме-
тодом гидростатического взвешивания в дистил-
лированной воде при помощи весов Sartorius CPA.
Для оценки параметров микроструктуры образ-
цов использовали растровый электронный мик-
роскоп Tescan Vega 2.

Химическую устойчивость керамики исследо-
вали методом выщелачивания в статическом ре-
жиме в течение 42 сут. Испытания проводили при
температуре 90°C в дистиллированной воде, мине-
ральной воде (химический состав, мг/л:  – <25,

 – 300–400, Cl– – <10, Na+ + K+ – 100–160,
Ca2+ – <25, Mg2+ – <10), слабокислом (0.01 M HCl)
и слабощелочном (0.01 M NaOH) растворах. Кон-
центрацию Cs в пробах определяли с помощью масс-
спектрометра высокого разрешения с индуктивно-
связанной плазмой ELEMENT 2 по внешней граду-
ировке. Градуировку проводили по растворам мно-
гоэлементного стандарта ICP-MS-68A-A High-Pu-
rity Standards и с помощью времяпролетного масс-
спектрометра iDplus Perfomance.

В процессе эксперимента рассчитывали норма-
лизованную потерю массы NLi элемента i (г/см2) по
формуле

(1)
где aki – масса компонента i, перешедшего в рас-
твор в процессе выщелачивания, г; M0i – массовая
концентрация элемента в образце в начале испыта-
ний, г/г; S – площадь поверхности образца, см2.

Скорость выщелачивания Ri рассчитывали по
формуле

(2)
где τn – промежуток времени, сут.

Для определения механизма выщелачивания ка-
тионов из керамики использовали модель де Гро-
ота–ван дер Слоота [27], которую можно предста-
вить в виде уравнения

(3)

где Bi – общий выход Cs из образца за время кон-
такта с водой, мг/м2; τ – время контакта, сут. Ве-
личина Bi рассчитывалась по формуле

(4)

2
4SO −

3HCO−

0/( ,)i ki iNL a M S=

/ ,i i nR NL= τ

lg lg const,iB A= τ +

( )–1/( ) – ,i i n n nB C L S τ= τ τ
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где Ci – концентрация Cs в растворе к концу n-го пе-
риода, мг/л; L/S – отношение объема раствора к
площади поверхности образца, л/м2; τn – суммар-
ное время контакта на период n, сут; и τn–1 – вре-
мя контакта до начала периода n, сут.

Значениям коэффициента A в уравнении (3)
соответствуют следующие механизмы выщелачи-
вания элементов: <0.35 – вымывание с поверхно-
сти компаунда; 0.35–0.65 – диффузия из внутрен-
них слоев; >0.65 – растворение поверхностного
слоя компаунда [28, 29].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 представлены дифрактограммы по-
рошков CsZr2(PO4)3. По данным рентгенофазово-

го анализа (РФА) после отжига при 900°C полу-
ченное соединение кристаллизовалось в ожидае-
мой структуре NZP и относилось к пр. гр. 
(ICSD #34-0196). Теоретическая рентгенографи-
ческая плотность соединения CsZr2(PO4)3 состав-
ляет ρth = 3.76 г/см3.

Спекание керамики проводили при небольшой
температуре (t = 1100°C) и без выдержки (τ = 0), что
позволило минимизировать процесса разложе-
ния порошкового образца. Диаграммы ЭИПС в
координатах время процесса–температура–при-
ложенное напряжение представлены на рис. 2а. Бы-
ли изготовлены 5 одинаковых керамических образ-
цов для проведения испытаний в различных средах
и в случае необходимости проведения контрольных
исследований. Относительная плотность всех спе-
ченных образцов составляла ~75.5% от теоретиче-
ской величины (ρth = 3.76 г/см3). Фазовый состав
керамики после спекания не изменился (рис. 1).

Зависимости усадки и скорости усадки от тем-
пературы нагрева порошка CsZr(PO4)3 представ-
лены на рис. 2б. Видно, что температурные зави-
симости усадки L(T) имеют обычный трехстадий-
ный характер; стадия интенсивной усадки лежит
в интервале температур от 880 до 1080°C. Макси-
мальная скорость усадки наблюдается при t = 990–
1010°C и составляет Smax = 5 × 10–3 мм/с.

На рис. 3 представлены результаты электрон-
но-микроскопических исследований спеченных
образцов. Они имеют мелкозернистую микро-
структуру со средним размером зерна ~0.5–1 мкм
(рис. 3а). В микроструктуре образцов встречают-
ся области с аномально ограненными крупными
зернами, которые окружены субмикронными ча-
стицами (рис. 3б).

3R c

Рис. 1. Дифрактограмма порошка (1) и керамики (2)
CsZr(PO4)3.
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Рис. 2. Диаграмма режима ЭИПС керамики CsZr(PO4)3 в координатах температура нагрева–приложенное давление–вре-
мя процесса (а) и температурные зависимости усадки L(t) и скорости усадки S(t) порошков CsZr(PO4)3 (б).
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В табл. 1 и на рис. 4 представлены результаты
испытаний керамических образцов CsZr(PO4)3 в
различных средах. Минимальные достигнутые на
42 сут скорости выщелачивания цезия из образ-
цов представлены в табл. 1. Зависимости норма-
лизованной потери массы NLi и скорости выщела-
чивания Ri от времени испытания τ приведены на
рис. 4. Несмотря на невысокую относительную плот-
ность спеченных образцов, достигнутые скорости
выщелачивания характеризуют исследуемые образ-
цы как обладающие высокой гидролитической
устойчивостью. Для сравнения: скорость выщела-
чивания цезия из соединений CsxH1–xZr2(PO4)3, по-
лученных при различных температурах, составля-
ла 10–6–10–9 г/(м2 сут) в деионизованной воде
при 90°C и 10–4–10–6 г/(см2 сут) в псевдомор-
ской воде при 90°C [15]. Скорость выщелачива-
ния цезия из боросиликатных стекол составля-
ет 1.1 × 10–4 г/(см2 сут) в дистиллированной воде
при 90°C [15], из алюмофосфатных стекол – варьи-
руется от 10–4 до 10–6 г/(см2 сут) при комнатной тем-
пературе и сильно зависит от состава [30]. Наимень-
шая скорость выщелачивания достигается при ис-

пытаниях в минеральной воде, что косвенно может
свидетельствовать о высокой устойчивости иссле-
дуемых соединений в условиях реального захороне-
ния. Снижение скорости выщелачивания в мине-
ральной воде (R = 6.25 × 10–5 г/(см2 сут)) обусловле-
но образованием на поверхности испытываемых
керамических образцов солей жесткости, которые
затрудняют свободный доступ среды в стационар-
ных условиях испытаний. Максимальная скорость
выщелачивания (R = 2.39 × 10–4 г/(см2 сут)) наблю-
дается в случае испытаний в слабощелочном рас-
творе (0.01 M NaOH) (табл. 1).

Следует отметить, что реальная площадь по-
верхности S исследуемых керамических образцов
больше, чем рассчитанная из геометрических раз-
меров, из-за их повышенной пористости (рис. 3).
Поэтому, по нашему мнению, полученные ре-
зультаты характеризуют предельную величину R
для данного соединения. В случае испытаний кера-
мики с высокой относительной плотностью следу-
ет ожидать снижения величины R.

Результаты РФА показывают, что фазовый со-
став керамики после испытаний не изменился: на

Рис. 3. Микроструктура спеченной керамики.

(б)5 мкм 5 мкм(a)

Таблица 1. Нормализованные потери массы (NL) и скорости выщелачивания (R) цезия из керамики CsZr(PO4)3,
достигнутые на 42 сут

Контактная среда NL × 103, г/см2 R × 105, г/(см2 сут)

Дистиллированная вода 3.36 8.53
Минеральная вода 2.77 6.25
0.01 М HCl 3.02 7.44
0.01 M NaOH 10.1 23.9
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дифрактограммах керамических образцов присут-
ствуют все пики, соответствующие структуре NZP
(рис. 5).

Определим механизм выщелачивания цезия
из керамики CsZr(PO4)3 в различных средах. В со-
ответствии с моделью де Гроота–ван дер Слоота
[27] для определения механизма выщелачивания
цезия из керамики CsZr2(PO4)3 необходимо рас-
считать величину коэффициента А по углу накло-
на зависимости В(τ) в логарифмических коорди-
натах. Из представленных на рис. 6 зависимостей
lg(B)–lg(τ) видно, что для всех исследуемых сред
A < 0.35. Это позволяет сделать заключение о том, что
выщелачивание цезия происходит за счет вымыва-
ния с открытой поверхности керамики CsZr2(PO4)3.
Полученный результат качественно соответству-
ет ранее сделанному выводу о том, что открытая
пористость оказывает существенное влияние на
высокую скорость выщелачивания Cs из керами-
ки CsZr2(PO4)3.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Керамика на основе фосфата CsZr2(PO4)3 со

структурой минерала коснарита была получена пу-
тем синтеза субмикронных порошков золь–гель-
методом при температуре 900°C и их последующего
высокоскоростного ЭИПС при пониженной тем-
пературе (1100°C). Это позволило минимизиро-
вать интенсивность процесса разложения фосфа-
та, но привело к получению керамики с понижен-
ной относительной плотностью (~75%).

Предельная скорость выщелачивания цезия из
керамики CsZr2(PO4)3 на 42 сут в дистиллирован-
ной и минеральной водах, а также в слабокислой
среде не превышала ~(6.2–8.5) × 10–5 г/(см2 сут).
В слабощелочной среде скорость выщелачивания
увеличилась примерно в 3 раза и составила 2.39 ×
× 10–4 г/(см2 сут). Установлено, что выщелачива-

Рис. 4. Зависимости нормализованной потери массы NL (а) и скорости выщелачивания R (б) от времени τ.

50403020100

NL ��103, г/см2

0.4

0.6

0.8

1.0

0.2

1.2

�, сут 

(а) (б)

Дистиллированная вода
 0.01 M HCl
 0.01 M NaOH
Минеральная вода

50403020100

1.0

1.5

2.0

2.5

0.5

3.0

�, сут 

Дистиллированная вода
 0.01 M HCl
 0.01 M NaOH
Минеральная вода

R ��103, г/(см2 сут)

Рис. 5. Дифрактограммы керамики CsZr(PO4)3 после
испытаний в дистиллированной воде (1), минераль-
ной воде (2), слабокислом (3) и слабощелочном (4)
растворах.
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Рис. 6. Логарифмические зависимости выхода Cs от
времени взаимодействия с контактными растворами.
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ние цезия происходит за счет вымывания с по-
верхности керамики.
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ВВЕДЕНИЕ
Сцинтилляционные детекторы ионизирующе-

го излучения используются для контроля загрязне-
ния радиоактивными нуклидами в процессе пере-
работки ядерного топлива, при разведке новых
энергетических ресурсов, в компьютерной томо-
графии и медицинской диагностике. Одной из
важных задач, решаемых с помощью сцинтилля-
ционных детекторов альфа-частиц, является ре-
гистрация распада радона [1]. Радиационное воз-
действие радона и его дочерних продуктов распа-
да на легкие атомы представляет существенный
вклад в годовую дозу облучения населения и в не-
которых регионах является причиной значитель-
ного количества онкологических заболеваний [2].
В связи с этим крайне актуальной задачей являет-
ся разработка радиометров для измерения объем-
ной альфа-активности радона в воздухе жилых и
рабочих помещений, в источниках питьевой во-
ды, при планировании строительства и т.д. [3–5].

Применяющиеся в большинстве современных
коммерчески доступных разработок полупровод-
никовые поверхностно-барьерные детекторы для
прямой регистрации альфа-частиц характеризу-
ются высокой ценой при сравнительно малой
площади чувствительной поверхности, что при-

водит к большой длительности измерений фоно-
вых уровней радона (на одно измерение уходят ча-
сы) и малой доступности радиометров радона для
населения. Детекторы альфа-излучения на основе
сцинтилляционных экранов выгодно отличаются
низкой ценой и возможностью неограниченного
наращивания площади чувствительной поверхно-
сти, т.е. возможностью нанесения сцинтиллирую-
щего вещества на подложки больших размеров.
Прогресс в области твердотельных приемников
света и появление коммерчески доступных твердо-
тельных лавинных детекторов света (кремниевые
фотоумножители, SiPM), не уступающих в чувстви-
тельности вакуумным ФЭУ и не требующих высо-
костабильного высоковольтного питания, позволя-
ет конструировать на их основе малогабаритные
сцинтилляционные детекторы радона с высокой
чувствительностью. Об актуальности и интересе
исследователей к этой задаче свидетельствует
значительное число публикаций и обзоров, по-
священных проблеме детектирования радона и
создания новых материалов для этой цели [6–8].

Традиционно материалом для сцинтилляци-
онных детекторов альфа-излучения служат полу-
проводниковые люминофоры типа AIIBVI – суль-
фиды или селениды цинка и кадмия, а также их
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твердые растворы, допированные медью, марган-
цем и другими активаторами. Такие сцинтилля-
торы обладают высокой эффективностью, но не
лишены серьезных недостатков. Одним из глав-
ных является деградация характеристик вслед-
ствие окисления халькогенидов цинка и кадмия
кислородом воздуха, от которого их невозможно
изолировать. Из других недостатков стоит отме-
тить заметное самопоглощение света люминес-
ценции, длительное (секунды) послесвечение и
высокую токсичность соединений кадмия и селе-
на. Оксидные сцинтилляторы лишены этих недо-
статков, а их низкий по сравнению с халькогени-
дами световыход не вызывает проблем при при-
менении, т.к. энергия альфа-частиц достаточно
велика. Одним их перспективных оксидных мате-
риалов является ортогерманат висмута Bi4Ge3O12
(BGO), также хорошо известный как эффектив-
ный сцинтиллятор γ-излучения [9]. Короткое время
высвечивания BGO в значительной степени ком-
пенсирует его невысокий световыход, снижая ко-
личество темновых импульсов за счет увеличения
времени сбора импульсов сцинтилляции, к кото-
рым в случае сульфидных сцинтилляторов добавля-
ется засветка из-за послесвечения от предшествую-
щих сцинтилляций. Степень светосбора в больших
сцинтилляционных камерах при использовании
ортогерманата висмута также выше, чем в случае
сульфидных сцинтилляторов из-за его значитель-
но большей отражательной способности по срав-
нению со слоем сульфида цинка-кадмия. Следует
также добавить высокую химическую стойкость
BGO и отсутствие собственной радиоактивности.
Все это делает ортогерманат висмута перспектив-
ным сцинтиллятором для регистрации альфа-из-
лучения [10].

Широкое использование в качестве материала
детекторов как α-, так и γ-ионизирующего излу-
чения ортогерманат висмута получил именно в
виде монокристаллов. Например, монокристал-
лы BGO успешно используют в сцинтилляцион-
ных болометрах [11, 12]. Они имеют превосходное
энергетическое разрешение и высокую эффек-
тивность, в то время как одновременное считыва-
ние теплового и светового сигналов позволяет
идентифицировать взаимодействующие частицы
(n, α, β, γ) благодаря их различной светоотдаче.

Альфа-частицы характеризуются коротким
пробегом в веществе, что исключает необходи-
мость больших объемов сцинтиллятора и снимает
условие его оптической прозрачности. Это откры-
вает возможность для применения порошкооб-
разных сцинтилляторов. В этом случае источни-
ком регистрируемого света является поверхность
слоя порошка, т.к. пробег альфа-частиц в плот-
ном веществе не превышает десятых долей мик-
рона. Так, например, использование порошкооб-
разных сцинтилляторов для обнаружения альфа-
излучающих радионуклидов в водных образцах с

помощью проточных ячеек было признано более
эффективным [13] по сравнению с монокристал-
лическими [14].

Использование порошкообразного BGO может
существенно удешевить материал и сделать его бо-
лее технологичным [15]. Кроме того, это позволяет
создавать рабочие окна детекторов любых разме-
ров, нанося сцинтилляционный порошок на про-
зрачную основу: такие детекторы называются сцин-
тилляционными экранами и были впервые предло-
жены в [16]. Подобные работы уже проводились на
примере сцинтилляционных порошков Gd2Si2O7:Ce
[17, 18], 6Li2CaSiO4:Eu2+ [19], GYAGG/6LiF [20] и
др. Для закрепления порошка на прозрачной ос-
нове, как правило, используют воск или эпоксид-
ный клей. Такие органические связующие имеют
малую радиационную стойкость и быстро разруша-
ются. Также применяют нанесение порошка люми-
нофора на подложку из суспензии (золя) в летучей
жидкости без нелетучего связующего, после удале-
ния которой порошок удерживается благодаря
сравнительно слабым электростатическим и ван-
дер-ваальсовым силам. Попытки повысить проч-
ность покрытия путем спекания порошка, как
правило, приводят к ухудшению его характери-
стик из-за химического взаимодействия с под-
ложкой (обычно силикатным стеклом).

В настоящей работе впервые опробовано за-
крепление слоя сцинтиллятора, состоящего из
порошка BGO субмикронного размера, на под-
ложке из плавленого кварца путем импульсного
лазерного облучения слоя. Показано влияние ре-
жима обработки на морфологию и кинетические
характеристики сцинтиллятора.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для синтеза высокодисперсного BGO исполь-

зовали метод соосаждения аммиаком из азотнокис-
лых растворов висмута и германия, подробно опи-
санный в [15]. В качестве исходных реактивов были
взяты Bi2O3 (99.9%, Aldrich), GeO2 (99.98% Aldrich),
70% HNO3 (ГОСТ 11125-84, Химмед) и водный рас-
твор 28%-ного NH3 (ГОСТ 24147-80, Химмед). На-
веску 0.3136 г Bi2O3 растворяли в 2 мл 35%-ной азот-
ной кислоты. Навеску 0.1008 г GeO2 суспензиро-
вали в 10 мл воды и затем прибавляли 800 мкл
10%-ного раствора аммиака, что приводило к рас-
творению оксида. В результате сливания полу-
ченных растворов оксида висмута и оксида гер-
мания получали истинный раствор, к которому
медленно прикапывали 30 мл 10%-ного раствора
аммиака. Полученный осадок выдерживали в ма-
точном растворе (состаривали) при постоянном пе-
ремешивании в течение суток. После отделения на
центрифуге осадок высушивали при 50°C в течение
5 ч. Фазовый состав полученного продукта опре-
деляли методом РФА с помощью дифрактометра
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Bruker D8 Advance (CuKα-излучение, Ni-фильтр и
LYNXEYE-детектор). Данные дифракции были
собраны в диапазоне углов 2θ от 5° до 75° с шагом
0.015°, временем накопления 0.3 с/шаг. Иденти-
фикацию дифракционных максимумов проводи-
ли с использованием базы данных PDF-2. Морфо-
логию и элементный состав изучали с помощью
растрового электронного микроскопа (РЭМ) Carl
Zeiss NVision40, оснащенного детектором Oxford
Instruments X-Max для проведения EDX-анализа.

Анализ состава и термической стабильности
молекул, адсорбированных на поверхности по-
лученных порошков BGO, был проведен с ис-
пользованием метода ТГ–МС на установке STA
449 F1 NETZSCH Jupiter TGA в сочетании с MS
QMS 403C-Aëolos (NETZSCH).

Для лазерной обработки использовали установ-
ку с полупроводниковым лазером с длиной волны
445 нм и мощностью 5 Вт, излучение которого фо-
кусировалось с помощью объектива с фокусным
расстоянием 50 мм в пятно размерами 250 × 50 мкм,
ориентированное под углом 45° к координатным
осям. С помощью координатного привода лазер-
ная головка могла перемещаться с шагом 75 мкм
по обеим координатам, что позволяло осуществ-
лять сканирование по площади, подвергая обра-
ботке поверхности размером до 150 × 150 мм. Сред-
няя мощность лазерного излучения была установ-
лена на 5% от максимальной с помощью широтно-
импульсной модуляции на частоте 10 кГц путем из-
менения коэффициента заполнения.

Сравнение интенсивности сцинтилляций про-
водили следующим образом. Стекло со слоем по-
рошка помещали на горизонтально расположен-
ный фотокатод ФЭУ измерительного стенда. Да-
лее непосредственно на слой порошка помещали
источник α-частиц, в качестве которого исполь-
зовали препарат, содержащий 12 кБк 241Am, герме-
тизированный тонкой напыленной пленкой титана
(применяется в детекторах дыма типа HIS-07).
Стенд затемняли, включали источник высокого
напряжения и с помощью осциллографа реги-
стрировали импульсы фототока ФЭУ. В случае
низкого уровня сигнала (например, для порошка
BGO до лазерной обработки) использовали напря-
жение на аноде ФЭУ 1300 В, в остальных случаях
использовалось напряжение 1000 В. При уровне
дискриминации, соответствующем 10 амплиту-
дам одноэлектронного импульса, скорость счета
импульсов составляла около 2500–3000 имп./с,
тогда как в отсутствие препарата импульсы такой
амплитуды не регистрировались. При этом чув-
ствительность к β- и γ-излучению практически от-
сутствовала: источник β- и γ-излучения ОСГИ-3
активностью 50 кБк цезия-137, поднесенный вплот-
ную к слою порошка BGO снаружи установки (че-
рез слой Al-фольги толщиной 50 мкм), не вызы-
вал увеличения скорости счета ни при каком уровне

дискриминации. Для определения средней ампли-
туды импульсов сцинтилляций устанавливали уро-
вень синхронизации осциллографа таким образом,
чтобы средняя частота запуска (измеряемая встро-
енным частотомером) была одинакова в каждом из-
мерении (около 100 имп./с). За оцениваемую вели-
чину принимали разницу между порогом дискрими-
нации и средним уровнем шума “нулевой” линии.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Синтезированные частицы представляли собой

сросшиеся агломераты квазисферической формы
размером 0.5–0.8 мкм, состоящие из наноразмер-
ных кристаллитов (рис. 1а). РФА подтвердил од-
нофазность полученного высокодисперсного по-
рошка BGO (рис. 1б).

На подложки из оптического кварцевого стек-
ла методом полива помещали одинаковые коли-
чества суспензии синтезированного порошка BGO
(0.5 ± 0.05 мг) в 0.5 мл изопропанола (Химмед,
“ос.ч.”) таким образом, чтобы обеспечить равные
площади нанесения. После сушки при комнат-
ной температуре или при слабом подогреве под
рефлекторной лампой слои имели визуально оди-
наковую плотность, были полупрозрачными и
достаточно прочно удерживались на поверхности
кварцевого стекла. Толщина слоя порошка со-
ставляла ~50 мкм.

Лазерная обработка слоя порошка при мощно-
сти лазера 5 Вт и широтно-импульсной модуля-
ции (ШИМ) с коэффициентом заполнения 5%
осуществлялась в следующих режимах: I – при
экспозиции на точку 2 мс количество проходов
изменяли от 1 до 4; II – один проход со временем
экспозиции 1, 3, 5, 8 или 12 мс.

Общий вид слоев порошка, подвергнутых об-
работке в режимах I и II, приведен на рис. 2. В ре-
зультате лазерной обработки слой порошка визу-
ально темнеет и становится более прозрачным.
Степень этого изменения растет с экспозицией и
числом проходов. Обработка в несколько прохо-
дов приводит к меньшему потемнению, чем та же
суммарная экспозиция за один проход. При зна-
чительных экспозициях (более 8 мс) визуально
заметно испарение материала с образованием бело-
го дыма. Увеличение коэффициента заполнения
ШИМ до 10% и более с экспозицией свыше 2 мс
приводит к повреждению материала подложки,
при этом порошок BGO частично разлагается. На
подложке остается налет металлического вида.

Изучение поверхности слоя методом элек-
тронной спектроскопии показало, что под дей-
ствием лазерного излучения происходит испаре-
ние не только BGO, но и материала подложки.
Испаренное вещество конденсируется над по-
верхностью подложки, при этом на РЭМ-изобра-
жениях можно видеть формирование сфериче-
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ских частиц (рис. 3). Эти сферические частицы
соединены тонкими нитями, создающими плот-
ную “паутину” над поверхностью слоя (рис. 3, 4).
По данным энергодисперсионной рентгеновской
спектроскопии (EDX), состав сферических ча-
стиц строго соответствует ортогерманату висму-
та, а “нитей” – оксиду кремния. Отсутствие при-
меси кремния в сферических частицах является
положительным результатом, поскольку извест-
но, что соединение Bi4Si3O12 (структурный аналог
BGO) уступает ортогерманату висмута по своим
сцинтилляционным свойствам [21].

С ростом числа проходов или увеличением
времени экспозиции до 5 мс происходит рост
сферических частиц. “Паутина” SiO2 оседает на
их поверхности, а также на слое еще неиспарив-
шегося материала, связывая тем самым подложку
и нанесенный на нее BGO. Дальнейшее увеличе-
ние времени экспозиции (≥8 мс, режим I) приво-
дит к перегреву порошка, и размер частиц замет-
но уменьшается. В случае режима II при суммарной
экспозиции (≥8 мс), набранной за несколько про-
ходов, образцы не успевали нагреться до температу-
ры разложения. С ростом числа проходов наблюда-
ются слияние отдельных сферических частиц с об-
разованием крупных капель неправильной формы
и уплотнение окружающей их SiO2-“паутины”
(рис. 4).

Рис. 1. Микрофотографии синтезированных частиц BGO (а) и дифрактограмма синтезированного поликристалличе-
ского BGO (штрихами обозначено положение рефлексов на дифрактограмме BGO в соответствии с PDF 34-416) (б).
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Рис. 2. Общий вид образцов порошка BGO после ла-
зерной обработки в режимах I (а) и II (б), цифрами
обозначены поля с различным количеством проходов
(а) и поля с различным временем экспозиции (б).
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Рис. 3. Поверхность слоя BGO после лазерного облу-
чения в течение 2 мс.
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Рис. 4. Микрофотографии слоев BGO после обработки лазерным излучением (мощностью 5 Вт) в режимах I и II.
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В результате лазерной обработки в режиме I ам-
плитуда сцинтилляций с 4–4.5 мВ на исходном об-
разце возрастает до 10 мВ при одном проходе лазер-
ного облучения с экспозицией 2 мс и до 12 мВ при
двух проходах (рис. 5а). Дальнейшее увеличение
количества проходов привело к падению интенсив-
ности. При обработке в режиме II также наблюдал-
ся первоначальный рост амплитуды импульсов,
максимум которой 11 мВ наблюдался при экспози-
ции 3 мс. При увеличении экспозиции до 5 мс ам-
плитуда импульсов падала до 4.5 мВ, а при 8 мс и бо-
лее сцинтилляций не наблюдалось (рис. 5б).

Повышение интенсивности сцинтилляций в ре-
зультате лазерной обработки, по-видимому, вызва-
но сочетанием двух причин. Первой из них явля-
ется удаление из структуры частиц ортогерманата
висмута воды, вызывающей сильное тушение лю-
минесценции. Удаление происходит за счет нагре-

вания порошка до высоких температур в ходе лазер-
ной обработки. На кривых ТГ–МС (рис. 6) видно,
что при нагревании порошка BGO до 150°C и более
действительно происходит удаление молекул во-
ды и соединений азота, сохранившихся на поверх-
ности частиц после осаждения. Помимо этого, ча-
стичные испарение и плавление микрокристаллов
BGO под действием лазерного излучения приводят
к значительному, наблюдаемому в т.ч. визуально,
увеличению прозрачности покрытия, повышающе-
му эффективность светосбора “на просвет”, при
расположении фотоприемника по другую сторону
от препарата, испускающего α-частицы, возбуж-
дающие сцинтилляцию.

Временные характеристики сцинтилляции не
зависят от режима лазерной обработки (рис. 7).
Наблюдается лишь небольшое улучшение кине-
тических параметров. Так, времена высвечива-
ния сцинтилляции для исходного порошка BGO,
полученного методом соосаждения, составляют
61 нс (85%) по быстрой компоненте и 346 нс (15%)
по медленной. Для образца, облученного 2 раза
по 20 мс (I режим), времена высвечивания соста-
вили 52 нс (87%) по быстрой компоненте и 319 нс
(13%) по медленной. Данный результат может
быть связан с интенсивным дефектообразовани-
ем при быстрой закалке расплава, образовавше-
гося при лазерном облучении, однако изменения
кинетических параметров весьма незначитель-
ные и также могут быть обусловлены приборной
погрешностью при измерении.

Для сравнения кинетики сцинтилляции был
изготовлен эталонный образец – порошок пере-
тертого монокристаллического BGO с размером
частиц 1–4 мкм. Как видно на рис. 7, синтезиро-
ванный нами исходный порошок так же как и поро-
шок, прошедший импульсную лазерную обработку,
заметно превосходят перетертый из монокристалла

Рис. 5. Зависимости интенсивности сцинтилляций от экспозиции при режимах лазерной обработки I (а) и II (б); на
графике (б) точка, соответствующая 2 мс, перенесена с графика (а).
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по временным характеристикам, но уступают в ин-
тенсивности высвечивания. Существенным не-
достатком эталонного образца являются большие
времена высвечивания: 215 нс для быстрой ком-
поненты, на которую приходится 66% от сум-
марной энергии сцинтилляционного импульса,
и 848 нс для медленной. Высокие кинетические ха-
рактеристики высокодисперсных образцов BGO
по сравнению с монокристаллическими уже были
показаны нами ранее в случае γ-облучения [22],
также известно о зависимости световыхода от сте-
пени дефектности кристаллитов и об изменении
кинетических характеристик люминесценции по
сравнению с монокристаллами того же состава и
для других высокодисперсных неорганических лю-
минофоров [23–26].

Таким образом, синтезирован высокодисперс-
ный порошок и путем импульсного лазерного облу-
чения получены сцинтилляционные слои ортогер-
маната висмута. Несмотря на меньшую интенсив-
ность высвечивания по сравнению с перетертым
монокристаллическим образцом, по своим кине-
тическим характеристикам они существенно его
превосходят, что делает их привлекательными
для использования в качестве высокочувстви-
тельных сцинтилляционных экранов для реги-
страции α-излучения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В результате проведенного исследования раз-

работана методика иммобилизации порошка ор-
тогерманата висмута Bi4Ge3O12 на кварцевой под-
ложке методом импульсного лазерного облучения.
Показано, что при лазерной обработке происходит
испарение материала кварцевой подложки, что
приводит к эффективной иммобилизации частиц

BGO без нарушения их стехиометрии. При лазер-
ной обработке в оптимальном режиме интенсив-
ность сцинтилляций возрастает в три раза по
сравнению с исходным порошком, а также улуч-
шаются кинетические характеристики: сокраща-
ется длительность медленной компоненты вы-
свечивания и несколько возрастает ее доля в об-
щей интенсивности, что обеспечивает высокую
скорость счета событий.

Полученный материал обеспечивает большую
стойкость детектора к воздействию влаги и возду-
ха по сравнению с коммерческими аналогами при
сравнимой или более высокой эффективности
детектирования. Использование порошкообраз-
ного BGO позволяет существенно удешевить ма-
териал. Полученные сцинтилляционные экраны
могут быть использованы для создания малогаба-
ритных сцинтилляционных детекторов радона с
высокой чувствительностью.
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