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СТРУКТУРНЫЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ И ФОТОЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ 
СВОЙСТВА ХИМИЧЕСКИ ОСАЖДЕННЫХ ПЛЕНОК PbS, 
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Установлено ингибирующее действие йодида аммония NH4I на кинетику роста пленки сульфида
свинца при варьировании его исходной концентрации в растворе в пределах 0.05–0.40 М. Введение
ингибитора способствует уменьшению размеров зерен, увеличению до ~13% частиц нанодиапазона
и до 3.7 ат. % йода в составе пленок PbS в зависимости от условий синтеза. По результатам рентге-
новских исследований установлено, что синтезированные слои сохраняют кубическую структуру
B1 (пр. гр. ). При повышении концентрации ингибирующей добавки в растворе наблюдается
увеличение параметра кристаллической решетки сульфида свинца от 0.59315(1) до 0.59442(3), что связа-
но с замещением серы йодом в кристаллической решетке PbS. Максимум спектральной чувствительно-
сти и “правая” граница фотоответа пленок PbS сдвигаются в коротковолновую область – с 2.5 до 2.2 мкм
и с 3.0 до 2.8 мкм соответственно, что может быть следствием образования широкозонной фазы PbI2.
Низкотемпературными исследованиями пленок, осажденных в присутствии 0.15 и 0.25 моль/л
NH4I, определены значения термической ширины запрещенной зоны, составившие 0.46 и 0.51 эВ при
энергии активации примесных акцепторных уровней соответственно 0.135 эВ и 0.153 эВ. Легированные
йодом пленки PbS имеют относительно высокую вольт-ваттную чувствительность к ИК-излучению за
счет инверсии зон проводимости (n → p) при аномально малых значениях постоянной времени.

Ключевые слова: сульфид свинца, тонкие пленки, химическое осаждение, легирование, йодид аммония,
спектральная характеристика, термическая ширина запрещенной зоны, вольт-ваттная чувствитель-
ность
DOI: 10.31857/S0002337X23040061, EDN: VTOPPB

ВВЕДЕНИЕ

Сульфид свинца PbS − узкозонный полупро-
водник (0.41 эВ при 300 K), регистрирующий излу-
чение в инфракрасном диапазоне (0.4–3.0 мкм), до
сих пор вызывает повышенный интерес, благода-
ря его успешному технологическому применению.
Перспективность использования сульфида свинца
обусловлена его уникальными функциональны-
ми свойствами (электрофизическими и фото-
электрическими), которые можно регулировать,
изменяя размер и форму зерен. Это обеспечивает
сульфиду свинца потенциальные преимущества в

различных приложениях, включая ИК-детекторы
[1], сенсоры для определения токсичных соеди-
нений в воздухе и тяжелых металлов в водной сре-
де [2, 3], преобразователи солнечной энергии [2,
4–9] и светоизлучающие диоды [10]. Исследова-
тельские работы по синтезу тонкопленочного суль-
фида свинца интенсивно развиваются не только из-
за указанных приложений, но и ввиду возможности
применения в качестве фотоактивного слоя в пе-
ровскитных фотоэлектрических элементах на осно-
ве CH3NH3PbI3 [11, 12], устройствах на основе
p–n-переходов, таких как светодиоды [13], ком-
поненты памяти [14] и фотодетекторы [15, 16].

3Fm m
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Из известных физических и химических мето-
дов получения пленок сульфида свинца по своей
простоте, эффективности и возможности дозиро-
ванного легирования в процессе роста выделяет-
ся технология химического осаждения, не требу-
ющая высоких температур и давлений.

Обзор литературы показал, что важную роль в
приобретении фотопроводящих свойств химиче-
ски осажденными слоями сульфида свинца с
управляемыми характеристиками играют приме-
си, которые могут входить в решетку сульфида
свинца и играть роль доноров или акцепторов.
Например, при окислении PbS адсорбированный
на микродефектах кристаллитов кислород погло-
щается зернами слоев за счет химического связы-
вания с образованием кислородсодержащих со-
единений (2PbO·Pb(CH3COO)2·H2O, PbO, PbSO4,
nPbO·PbSO4, PbSO3) [17, 18], выступающих в по-
лупроводнике как акцепторная примесь.

Введение кислородсодержащих примесей в
пленку PbS может быть реализовано добавкой в
реакционный раствор окислителей [19, 20], напри-
мер, сульфита натрия Na2SO3 [21], пероксида водо-
рода H2O2 [22, 23], пиросульфита натрия Na2S2O5
[24], смеси пероксодисульфата калия K2S2O8 и
H2O2 [25, 26].

Сульфид свинца в соответствии с фазовой диа-
граммой Pb–S обладает нестехиометрией из-за не-
значительного избытка атомов свинца по отноше-
нию к сере [27] и в связи с этим является полупро-
водником n-типа. С точки зрения представлений о
механизме фотопроводимости в поликристалличе-
ских пленках PbS обязательными условиями высо-
кой фоточувствительности являются инверсия
типа проводимости от электронной к дырочной, а
также высокая степень компенсации примесных
уровней в объеме кристаллитов [24, 28].

В подавляющем большинстве публикаций, по-
священных синтезу пленочного сульфида свинца
методом химического осаждения, вопрос о приме-
нении легирующих галогенидсодержащих приме-
сей не обсуждается. В качестве исключения можно
указать работу, в которой рассмотрено легирова-
ние пленок сульфида свинца бромидом калия
KBr и установлено изменение проводимости с n-
типа на p-тип [29]. В результате авторами была
получена экстремальная зависимость фоточув-
ствительности от концентрации бромида калия.
Однако исследователи, несмотря на то что исполь-
зуемая для химического осаждения реакционная
смесь содержит значительно превышающую кон-
центрацию окислителя в виде сульфита натрия
Na2SO3 (0.08 моль/л) по сравнению с концентраци-
ей бромида калия KBr (1.4–8.4) × 10−4 моль/л, ак-
центируют внимание на отсутствии брома в плен-
ках PbS, не упоминая об образовании кислородсо-
держащих соединений. Хотя именно последние, по
мнению [21], обязательно образуются в слое в

присутствии Na2SO3, обеспечивая изменение ти-
па проводимости пленок PbS. Возникает вопрос,
какое именно соединение, KBr или Na2SO3, яви-
лось причиной инверсии зон проводимости в тон-
копленочном сульфиде свинца. Неоднозначность
установленного в [29] эффекта, а также влияния га-
логенидсодержащих соединений на морфоло-
гию, кристаллические характеристики слоев PbS и
величину фоточувствительности тонкопленоч-
ных слоев сульфида свинца требует дальнейше-
го изучения.

Настоящая работа посвящена изучению связи
между фотоэлектрическими свойствами, морфо-
логией, составом и кристаллической структурой
химически осажденных пленок PbS в присут-
ствии легирующей добавки йодида аммония.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Тонкие пленки PbS получали на предвари-
тельно обезжиренных подложках из ситалла мар-
ки СТ-50-1 и фотостекла химическим осаждени-
ем из реакционной смеси, в состав которой вхо-
дили ацетат свинца Pb(СН3СОО)2, цитрат натрия
Na3С6Н5О7, водный раствор аммиака NH4ОН,
тиомочевина N2H4CS и варьируемое количество
йодида аммония NH4I от 0.05 до 0.40 моль/л, по
методике, подробно описанной в [30]. Химиче-
ское осаждение проводили в течение 90 мин в
термостате марки ТС-ТБ-10 при 353 K с точно-
стью поддержания температуры синтеза ±0.1°C.

Толщину полученных пленок определяли с помо-
щью интерференционного микроскопа МИИ-4М с
погрешностью 10%.

Морфологию и элементный состав пленок
изучали с помощью сканирующего электронного
микроскопа Scanning Electron Mucroscope Tescan
Vega 4 LMS с энергодисперсионной рентгеновской
приставкой (EDS) Oxford Xplore EDS – AZtecOne.
Точность определения элементного состава пле-
нок составляла около 10%. Размер частиц опреде-
ляли с помощью программного продукта Measur-
er с дальнейшей обработкой данных в пакете при-
кладных программ Origin.

Рентгеновские исследования осажденных пле-
нок проводили в интервале углов 2θ от 20° до 80°
с шагом 0.01° и временем сканирования 10 с в точ-
ке на дифрактометре Bruker-8 в CuKα-излучении.
Уточнение структурных параметров пленок про-
водилось методом полнопрофильного анализа
Ритвельда [31, 32] с использованием программы
Fullprof [33]. Для разделения вкладов размера зе-
рен и деформации в изучаемых пленках в ширину
дифракционных отражений использовали урав-
нение Уильямсона–Холла [34]

(1)cos 0.9 / 4 sin ,Dβ θ = λ + ε θ
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где D – средний размер областей когерентного
рассеяния (ОКР), принимаемого за средний раз-
мер частиц, β – полуширина рефлекса в радиа-
нах, λ – длина волны используемого рентгенов-
ского излучения, ε = Δd/d – деформация, d –
межплоскостное расстояние.

Относительные спектральные характеристики
фоточувствительности снимали с использовани-
ем двойного монохроматора SPM-2 на частоте
модуляции излучения 400 Гц. Одночастотный из-
мерительный канал представлял собой повторе-
ние части измерительного канала с источником
смещения установки УФИ-1 [35]. В качестве ис-
точника излучения использовалась галогеновая
лампа накаливания КГМ-12-100, режим работы
которой был стабилизирован по току с точностью
±0.2%. Запись спектров осуществлялась в авто-
матическом режиме в диапазоне длин волн 0.4–
3.0 мкм с шагом 0.05 мкм.

Низкотемпературные исследования пленок про-
водили в вакууме с остаточным давлением 0.1 Па в
интервале 213–333 K с использованием термо-
электрического охладителя, работающего на эф-
фекте Пельтье.

Фоточувствительные свойства пленок изучались
с использованием изготовленных на их основе чув-
ствительных элементов (5 × 5 мм2) с электрохими-
чески нанесенными никелевыми омическими
контактами. Измерение вольт-ваттной чувстви-
тельности синтезированных пленок проводили
на специализированном стенде К.54.410 с источ-
ником ИК-излучения в виде АЧТ (абсолютно
черного тела) с температурой 573 K при облучен-
ности чувствительного элемента 1 × 10–4 Вт/см2,
частоте модуляции излучения 800 Гц и напряже-
нии смещения 50 В. Фотоотклик регистрировали
в виде падения напряжения на согласованном на-
грузочном сопротивлении.

Тип проводимости осажденных пленок опре-
деляли по знаку термо-ЭДС при создании гради-
ента температур в области зондовых контактов.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Морфология и элементный состав. Объектом

исследования служили пленки сульфида свинца,
полученные химическим осаждением из аммиач-
но-цитратной реакционной ванны при варьиро-
вании концентрации йодида аммония от 0 до
0.4 моль/л. С повышением концентрации легиру-
ющей добавки наблюдалось уменьшение толщи-
ны образующегося слоя PbS с ~500 до 130 нм, на-
глядно демонстрирующее ингибирующее действие
NH4I. Это обусловлено уменьшением концентра-
ции свободных ионов Pb2+ в связи с образованием в
водном растворе комплексных и малорастворимых
соединений свинца (PbI+, PbI2,   PbOHI,3PbI ,− 2

4PbI ,−

Pb(OH)2) [36]. Одновременно существует вероят-
ность уменьшения концентрации сульфид-ионов
S2−, вызванная замедлением скорости гидролити-
ческого разложения тиомочевины при пониже-
нии рН реакционной смеси из-за введения NH4I.

По результатам электронно-микроскопических
исследований выяснилось значительное влияние
вводимой йодсодержащей добавки на морфоло-
гию и гранулометрический состав осаждаемых
пленок. На рис. 1 приведены электронно-микро-
скопические изображения слоев PbS, осажден-
ных в течение 90 мин из реакционной ванны в от-
сутствие добавки NH4I (а) и при ее содержании в
растворе 0.05 (б), 0.10 (в), 0.15 (г), 0.2 (д), 0.25 моль/л
(е), а также гистограммы распределения частиц
по размерам. Хорошо видно, что полученные слои
имеют различную микроструктуру, а характер
распределения в них зерен по размерам является
мономодальным. Пленка индивидуального суль-
фида свинца (рис. 1а) характеризуется плотноупа-
кованной структурой и состоит из хорошо огранен-
ных кристаллитов со средним размером 400–800 нм
(~60%), имеющих преимущественную ориента-
цию (111). Присутствие 0.05 моль/л NH4I в реак-
торе не изменяет форму зерен, но приводит к
уменьшению их размеров до 200–500 нм (~74% от
общего числа) и появлению ~3% частиц нанодиа-
пазона (рис. 1б). Повышение концентрации до-
панта до 0.10 моль/л сопровождается увеличени-
ем числа зерен с меньшим размером (150–350 нм)
до 80% и ростом доли наночастиц до 7% (рис. 1в).
Дальнейшее увеличение концентрации йодида
аммония до 0.15 (г), 0.20 (д) и 0.25 моль/л (е) спо-
собствует формированию более однородных тон-
копленочных слоев, состоящих на 80, 70 и 55% из
зерен средних размеров 150–300 нм и до 10, 11 и
13% наночастиц соответственно.

Таким образом, в результате введения в реак-
ционную смесь NH4I происходит изменение фор-
мы зерен и уменьшение их размеров с увеличени-
ем доли наночастиц и формированием довольно
однородной микроструктуры слоя.

Проведенный энергодисперсионный элемент-
ный анализ показал, что в тонкопленочных слоях,
легированных йодом PbSI, содержится 48.5–
51.7 ат. % свинца и 47.4–47.9 ат. % серы, т.е. при-
сутствует незначительный избыток металла по
сравнению с халькогеном, аналогично нелегиро-
ванной пленке PbS, включающей 52.5 ат. % свин-
ца и 47.5 ат. % серы (табл. 1). При повышении
концентрации йодида аммония в растворе с 0.05
до 0.25 моль/л в пленках сульфида свинца наблю-
дается девятикратное увеличение содержания йо-
да – от 0.4 до 3.7 ат. %. При этом обращает на себя
внимание изменение электронного типа прово-
димости на дырочный начиная с 0.01 моль/л NH4I
в растворе.
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Рис. 1. Электронные микрофотографии пленок PbS в отсутствие добавки NH4I (а) и при ее содержании в растворе
0.05 (б), 0.10 (в), 0.15 (г), 0.2 (д), 0.25 моль/л (е), а также гистограммы распределения в них частиц по размерам.
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Анализируя полученные результаты, можно
отметить, что по мере повышения концентрации
допанта в реакционной смеси происходит увели-
чение содержания йода при снижении содержа-
ния свинца и незначительном колебании кон-
центрации серы в пленках.

Кристаллическая структура. Важнейшими па-
раметрами пленок PbS, определяющими их фото-
чувствительные свойства при варьировании кон-
центрации йодида аммония в реакционной сме-
си, наряду с морфологическими особенностями
являются их структурные характеристики, т.е. тип
кристаллической решетки, размеры зерен, дефект-
ность структуры и внутренние микронапряжения.
На рентгенограммах пленок сульфида свинца, ле-
гированных йодом PbSI, приведенных на рис. 2а,
присутствует набор дифракционных отражений,
характерный для кубической гранецентрированной
решетки типа NaCl (B1, пр. гр. ). Обращает на
себя внимание значительное уменьшение интен-
сивности рефлексов с повышением концентрации
NH4I в реакционной смеси, обусловленное сни-
жением толщины осаждаемых пленок примерно
в 4 раза.

Для оценки изменений на рентгенограммах был
выполнен полнопрофильный анализ Ритвельда с
использованием пакета программ FullProf, что су-

3Fm m

щественно повысило точность и надежность ре-
зультатов.

На рис. 2б приведен сравнительный анализ
экспериментальной рентгенограммы для пленки
PbSI, осажденной на стекле из реакционной
смеси, содержащей 0.05 моль/л NH4I, и ее теоре-
тического профиля, рассчитанного по известной
модели кристаллической решетки В1 путем варьи-
рования ряда структурных характеристик. Видна
хорошая сходимость экспериментальных данных
с расчетом, выполненным с учетом всех инди-
видуальных особенностей структурного состоя-
ния пленки PbSI. Подобный анализ был выпол-
нен для всех рентгенограмм обсуждаемых пленок
PbSI. Его результаты в зависимости от концентра-
ции NH4I в реакционной смеси приведены в табл. 2.

Смещение рефлекса (311)В1 в область меньших
углов 2θ (вставка на рис. 2б) сопровождается уве-
личением параметра кристаллической решетки
aB1 обсуждаемых пленок PbSI от 0.59315(1) до
0.59442(3) нм с повышением концентрации йо-
дида аммония в реакционной ванне. Одной из
наиболее вероятных причин этого может быть за-
мещение сульфид-ионов S2− радиусом 0.184 нм
большими по размеру ионами I− (0.220 нм) и об-
разованием PbI2 в кристаллической решетке PbS.
Однако рефлексы примесной фазы на рентгено-
граммах не обнаружены в связи с содержанием

Таблица 1. Результаты элементного анализа и определения типа проводимости пленок PbSI, осажденных при
353 K из аммиачно-цитратной реакционной смеси в течение 90 мин, в зависимости от концентрации NH4I

Пленка
Содержание элемента, ат. % Тип проводимости

Pb ± 0.5 S ± 0.5 I ± 0.3

PbS 52.5 47.5 – n
PbS (0.05 М NH4I) 51.7 48.0 0.4 ± 0.1 n

PbS (0.10 М NH4I) 51.1 47.7 1.2 ± 0.2 p

PbS (0.15 М NH4I) 49.9 47.4 2.7 ± 0.3 p

PbS (0.20 М NH4I) 49.1 47.9 3.0 ± 0.3 p

PbS (0.25 М NH4I) 48.9 47.7 3.4 ± 0.3 p

PbS (0.30 М NH4I) 48.5 47.8 3.7 ± 0.4 n/p

Таблица 2. Параметр решетки аВ1, толщина пленок h, количество зерен с преимущественной ориентацией
(200)B1, параллельной плоскости подложки (T(200)), среднее количество микродеформаций Δd/d и размер ОКР
D в пленках PbSI, осажденных на подложки из фотостекла

[NH4I], моль/л 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30

h, нм 430 330 210 170 160 120
aB1, нм 0.59315(1) 0.59370(1) 0.59410(1) 0.59428(2) 0.59432(2) 0.59442(3)
T(200), % 13.7 22.8 18.0 15.9 13.3 15.8

Δd/d × 10–4 13.6 15.7 17.3 18.9 21.2 20.2

D, нм 249 145 114 90 97 65
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этой фазы ниже погрешности измерений (~2%),
что не позволило оценить количество PbI2 в
структуре сульфида свинца.

Дифракционные отражения, наблюдаемые на
рентгенограммах всех пленок, были уширены за
счет как уменьшения ОКР, так и наличия микро-
деформаций в объеме зерен. Разделение размер-
ного и деформационного вкладов в уширение от-

ражений для оценки среднего размера зерен и
микродеформаций выполнено с использованием
традиционного подхода на примере рентгено-
граммы пленки PbSI, полученной из реакционной
ванны с содержанием 0.15 моль/л NH4I (рис. 3). На
вставке показана зависимость физического уши-
рения от угла в виде β(2θ) cosθ от sinθ. Наклон
этих зависимостей указывает на наличие микро-
деформаций в зернах, а отсекаемый отрезок на
оси ординат (sinθ = 0) дает их размер. Наличие
микродеформаций обусловлено тем, что ионы
йода, замещая серу или внедряясь в кристалличе-
скую решетку PbS, являются дефектами, что спо-
собствует возникновению и росту микронапря-
жений от 13.6 × 10–4 до (20.2–21.2) × 10–4. Одно-
временно наблюдается монотонное уменьшение
ОКР (D) от 249 до 65 нм.

Согласно проведенному анализу, в пленках
происходит процесс разбиения объема зерен на
ОКР или микродомены с изотропной формой. Их
размер, как правило, меньше диаметра зерен,
определяемого растровой электронной микро-
скопией (рис. 1), хотя зависимость от концентра-
ции NH4I в растворе сохраняется. Отметим, что
растровой электронной микроскопией определя-
ется латеральный размер зерен, т.е. в плоскости
пленки, а рентгеновской дифракцией – размер на
основе объемной формы зерен. Исходя из этого
размер ОКР ограничен толщиной пленки, тогда как
латеральный размер зерна не ограничен, поэтому
форму зерен можно представить в виде сплюснуто-
го вдоль вертикальной оси эллипсоида или шара.

Еще одним параметром, влияющим на интен-
сивность дифракционных отражений, является
частичная ориентация зерен плоскостью (200)В1
относительно подложки (текстурированность).
Как видно из табл. 2, коэффициент текстуриро-
ванности T(200) увеличивается от 13.7 до 22.8% и
затем монотонно понижается до ∼13–15%.

Таким образом, проведенные исследования по-
казывают существенное изменение морфоло-
гии, состава и кристаллической структуры пле-
нок PbS, синтезированных в присутствии различ-
ных концентраций йодида аммония.

Фотоэлектрические свойства. Основными па-
раметрами фотодетекторов, определяющими их
практическое использование, являются диапазон
спектральной чувствительности, вольт-ваттная
чувствительность, темновое сопротивление и
постоянная времени. В работе была проведена
оценка этих характеристик для пленок PbS, оса-
жденных при варьировании концентрации NH4I
в реакционном растворе от 0 до 0.4 моль/л, с ис-
пользованием изготовленных на их основе чув-
ствительных элементов размером 5 × 5 мм2.

На рис. 4 приведены относительные спек-
тральные характеристики фоточувствительности

Рис. 2. Экспериментальные рентгенограммы пленок
PbSI, осажденных в присутствии 0.05 (1), 0.10 (2),
0.15 (3), 0.20 (4), 0.25 (5), 0.30 моль/л NH4I (6) (а); экс-
периментальные (кружки) и расчетные (огибающие
линии) рентгенограммы пленок PbS, осажденных в
присутствии 0.15 моль/л NH4I (нижняя линия – раз-
ность между расчетом и экспериментом, штрихами
показаны угловые положения рефлексов фазы B1); на
вставке показано смещение отражения от грани
(311)В1 в область меньших углов 2θ (б).
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пленок, полученных при содержании в растворе
0.15 и 0.25 моль/л NH4I. По сравнению с нелеги-
рованным сульфидом свинца обращает на себя
внимание сдвиг в коротковолновую область мак-
симума кривой спектральной чувствительности с
2.5 до 2.3 и 2.2 мкм соответственно и ее “правой”
границы с 3.0 до 2.8 мкм с увеличением в растворе
концентрации NH4I. Выявленные изменения спек-
тральной характеристики являются следствием
влияния вошедших в состав пленок широкозон-
ных примесных фаз PbI2 и PbOHI, косвенным
подтверждением присутствия которых является
установленное содержание в пленках 2.7 и 3.4 ат. %
йода, а также относительно слабая растворимость
указанных соединений в водных средах.

Приведенные температурные зависимости про-
водимости для пленок PbSI, осажденных при кон-
центрациях 0.15 и 0.25 моль/л NH4I в реакцион-
ной смеси, в интервале 183–303 K, линейны соот-
ветственно до температур 217 и 208 K. Выявленные
при этих температурах изломы характеризуют
энергию активации образовавшихся примесных
уровней. С учетом угловых коэффициентов ли-
нейных участков собственной и примесной про-
водимости по формуле ΔEg = 2k tgϕ были рассчи-
таны термическая ширина запрещенной зоны ΔEg и
энергия активации примесных уровней. Здесь k –
постоянная Больцмана (8.62 × 10−5 эВ/K), а ϕ − угол
наклона прямого участка изменения электропро-
водности пленки.

Найденные величины ΔEg соответственно со-
ставили 0.46 и 0.51 эВ, а рассчитанная величина
энергии активации примесных уровней акцеп-
торного характера в случае добавки в реакцион-
ную смесь 0.15 NH4I моль/л составила ~0.135 эВ.
При увеличении концентрации иодида аммония
до 0.25 моль/л величина энергии активации при-
меси составила ~0.153 эВ. Отличие найденных на-

Рис. 3. Экспериментальные (кружки) и расчетные (огибающие линии) рентгенограммы пленки PbS, осажденной из
реакционной смеси с концентрацией NH4I 0.15 моль/л (нижняя линия – разность между расчетом и экспериментом,
штрихами показаны угловые положения рефлексов фазы B1); на вставке показана зависимость β(2θ) cosθ от sinθ.
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Рис. 4. Спектральные характеристики фоточувстви-
тельности пленок PbS, осажденных при введении в ре-
акционную смесь 0.00 (1), 0.15 (2), 0.25 моль/л NH4I (3).
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ми значений ширины запрещенной зоны ΔEg от
справочных (0.41–0.42 эВ [37, 38]) связано, как
уже упоминалось выше, с присутствием в пленках
образовавшихся в процессе синтеза примесных
йодид- и, возможно, кислородсодержащих фаз,
имеющих широкозонную природу. Так, для PbI2
ширина запрещенной зоны Еg(290 K) составляет 2.4 эВ
[39], для PbO, являющегося полупроводником с
шириной непрямой запрещенной зоны E, для
тетрагональной модификации – 1.9−2.0 эВ, а для
орторомбической модификации − 2.4−2.7 эВ [40,
41]. Присутствие кислорода в поверхностном
слое было установлено нами ранее [42] оже-спек-
троскопией при послойном травлении химиче-
ски осажденных пленок CdS–PbS, а наличие PbI2
доказано рентгенографическими исследования-
ми в пленке-аналоге PbSe, где его содержание до-
стигало 11–12 ат. % [43]. В нашем случае йодид
свинца рентгеновским анализом не обнаружен в
связи с его малым количеством.

На рис. 6 приведены зависимости вольт-ватт-
ной чувствительности, темнового сопротивления
и постоянной времени полученных пленок от
содержания NH4I в реакционной смеси. Видно,
что для вольт-ваттной чувствительности отме-
чается выраженный максимум, составляющий
около 1100 В/Вт, соответствующий концентра-
ции йодида аммония, равной 0.25 моль/л. Как из-
вестно, увеличение времени жизни основных но-
сителей и повышение фоточувствительности не-
посредственно связано с неупорядоченностью и
искажением кристаллической структуры PbS за
счет возникающих в кристаллической решетке
микронапряжений при замещении серы йодом,

что и наблюдается в нашем случае. В частности,
при содержании 0.25 моль/л NH4I в реакционной
ванне в пленке были обнаружены максимальные
микронапряжения (21.2 × 10−4).

В известной нам литературе информация о зна-
чительном сенсибилизирующем действии введен-
ной в раствор добавки йодидной соли на химически
осажденные пленки сульфида свинца не найдена.
Обращают на себя внимание также относительно
низкие значения постоянной времени получен-
ных пленок (≤100 мкс), учитывая то, что для ком-
мерческих образцов ИК-детекторов на основе
PbS этот параметр в несколько раз выше и обычно
составляет от 200 до 400 мкс [44].

Анализируя полученные результаты, можно
предположить, что выявленные особенности фо-
тоэлектрических свойств пленок сульфида свин-
ца, допированных йодсодержащей добавкой, свя-
заны с изменениями концентрации и времени
жизни основных носителей заряда в полупровод-
никовом слое. Как уже отмечалось выше, нелеги-
рованные осажденные пленки PbS имеют n-тип
проводимости из-за избытка атомов свинца. Оса-
ждение пленок PbS из растворов, содержащих
NH4I, изменяет тип их проводимости с n на p. По-
пробуем дать этому объяснение.

Из литературы известно явление самокомпен-
сации носителей, выявленное у халькогенидов
свинца при их легировании галогенами [43–47].
Количественная интерпретация этого явления в
настоящее время отсутствует. Вероятно, при ле-
гирующем действии галогенидов может прояв-
ляться отличающийся от описанных в литературе
механизм фотосенсибилизации. До настоящего
времени применительно к химически осажден-
ным пленкам PbS этот механизм не рассматри-
вался, не оценивалась также и его связь с фотоэлек-

Рис. 5. Температурные зависимости проводимости
пленок PbSI, осажденных из реакционной смеси,
содержащей 0.15 (1), 0.25 моль/л NH4I (2) (пленки
осаждались при 353 K в течение 90 мин).
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трическими характеристиками. Однако получен-
ные нами результаты по сенсибилизирующему
действию йодид-ионов находят наиболее убеди-
тельное объяснение именно с этих позиций. Ав-
торы работы [45], например, при введении в кри-
сталл PbTe электроактивной примеси явление са-
мокомпенсации объясняют значительным ростом
концентрации собственных дефектов (например,
вакансий свинца), компенсирующих донорное
действие вакансий примеси. В работах [46, 47]
продемонстрирована глубокая компенсация PbSе
на примере его легирования хлором.

В нашем случае самокомпенсационный меха-
низм в пленках PbS при допировании их йодом
реализуется, по-видимому, за счет образования
точечных дефектов в виде примеси внедрения в
межузельном пространстве и создания комплек-
сов вакансия–примесь. Йодид-ионы до достиже-
ния ими определенной концентрации в слое, учи-
тывая для нелегированных образцов PbS n-тип
проводимости, будут занимать положения атомов
замещения, ликвидируя имеющиеся вакансии
сульфидной серы. Увеличение их концентрации
будет сопровождаться в т. ч. внедрением в меж-
узельное пространство и приводить к образова-
нию в кристаллической фазе комплексов йодид-
ионов со свинцом Pb−I2, фактически создающих
вакансии свинца. Их образование объясняется
наличием в указанных комплексах двух анионов
на один катион металла в отличие от ионного со-
отношения катионов и анионов в основной мат-
рице. В результате допированные йодид-ионами
пленки PbS приобретают p-тип проводимости
при некотором избытке дырок. Вероятно, в этом
случае происходит оптимизация концентрации но-
сителей заряда в полупроводниковом слое, обеспе-
чивающая относительно высокие значения фото-
ответа синтезированных пленок [48].

Таким образом, благодаря введению йодида ам-
мония в реакционную смесь при химическом оса-
ждении PbS без дополнительных операций сенси-
билизации возможно получение пленок сульфида
свинца с относительно высокими фотоэлектри-
ческими характеристиками и их регулирование в
определенных пределах, что обеспечивает созда-
ние высокоэффективных детекторов ИК-излуче-
ния для решения конкретных практических за-
дач. Кроме того, химически осажденные пленки
сульфида свинца, легированные йодом, могут быть
использованы в качестве защитного слоя для пе-
ровскитных структур, разрабатываемых для преоб-
разователей солнечного излучения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Химическим осаждением из цитратно-амми-

ачной реакционной ванны на ситалле и фото-
стекле в присутствии 0.0–0.4 моль/л йодида ам-
мония синтезированы пленки PbSI толщиной

до ~500 нм. Показано, что введение в реакцион-
ную смесь NH4I приводит к изменению формы
зерен с увеличением содержания наночастиц до
13%. EDX-анализом установлено содержание
48.5–51.7 ат. % свинца, 47.4–47.9 ат. % серы и до
3.7 ат. % иода в слоях. PbSI обладают кубиче-
ской решеткой B1 (пр. гр. ).

С повышением концентрации NH4I в растворе
наблюдаются снижение интенсивности рефлексов
и увеличение параметра решетки с 0.59315(1) до
0.59442(3) нм при уменьшении ОКР с 249 до 65 нм.
С увеличением добавки NH4I в растворе происхо-
дит уменьшение относительной интенсивности
пиков излучения со снижением доли кристалли-
ческой фазы.

Осажденные пленки PbSI не требуют допол-
нительных операций фотосенсибилизации и от-
личаются относительно высокой (до 1100 В/Вт)
вольт-ваттной чувствительностью к ИК-излуче-
нию при аномально низких значениях постоян-
ной времени (τ ≤ 100 мкс).

Низкотемпературными исследованиями элек-
тропроводности пленок установлены значения
термической ширины запрещенной зоны 0.46 и
0.51 эВ в присутствии 0.15 и 0.25 моль/л NH4I при
энергии активации примесных акцепторных уров-
ней соответственно 0.135 и 0.153 эВ. Увеличение до-
бавки иодида аммония в реакционную смесь при-
водит к сдвигу максимума и “правой” границы фо-
тоответа спектральных характеристик пленок в
коротковолновую область спектра на 0.2–0.3 мкм,
что является следствием влияния присутствую-
щих в пленках йодид- и кислородсодержащих
широкозонных фаз.
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для системы Ti–Al–Mo–N и нитридно-металлическое (TiN, Mo2N, Ni) для системы Ti–Al–Mo–Ni–N
покрытия. Введение Ni в состав покрытия Ti–Al–Mo–N приводит к снижению среднего размера
зерна нитридных фаз с 35 до 12 нм и периода модуляции с 50 до 35 нм за счет ограничения роста за-
родышей нитридных фаз. Одновременно с этим происходит снижение двухосных макронапряже-
ний с σ = −2.51 ГПа для образца Ti−Al−Mo−N до σ = −0.67 ГПа для образца Ti−Al−Mo−Ni−N.
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ВВЕДЕНИЕ
Сложность решения проблемы повышения

износостойкости за счет нанесения на поверх-
ность защитных покрытий во многом связана с
тем, что износ материала в конкретных условиях
является многопараметрической величиной, кото-
рая определяется видом изнашивания (молекуляр-
но-механическое, коррозионно-механическое
и др.); характеристиками среды (температурой,
химической агрессивностью); наличием в зоне
контакта трущихся деталей абразивных частиц
или смазывающих материалов; реализуемой на-
грузкой (как ее величиной, так и условиями при-
ложения – будет ли она постоянна или знакопе-
ременна). Таким образом, проблема создания по-
крытий, способных защищать материал основы в
нестабильных условиях трения, остается откры-
той и актуальной [1]. Одним из подходов решения
данной проблемы может быть подбор компонен-
тов и фаз на их основе в составе покрытия, обес-
печивающих комплекс свойств, повышающих
эффективность при меняющихся видах изнаши-
вания [2]. С этой точки зрения интерес представ-
ляют покрытия на основе систем Ti–Al–Mo–N и
Ti−Al−Mo−Ni−N, в которых твердая основа TiN

обеспечит высокую твердость и износостойкость
материала [3]; введение Al в нитрид титана допол-
нительно повысит его твердость и коррозионную
стойкость [4, 5]; добавление Mo-содержащих фаз
обеспечит высокие трибологические характери-
стики за счет формирования в процессе трения
фаз Магнели, функционирующих в роли твердой
смазки [6]; добавление никеля приведет к нано-
структурированию нитридной фазы покрытия и,
как следствие, повышению его физико-механи-
ческих характеристик [7, 8]. Формирование муль-
тислойной архитектуры при этом должно наде-
лить покрытие высокими показателями вязкости
разушения и трещиностойкости [9–11].

Целью работы являлось изучение влияния пара-
метров осаждения ионно-плазменных вакуумно-ду-
говых покрытий Ti–Al–Mo–N и Ti−Al−Mo−Ni−N
на состав и структуру, определяющие их функци-
ональные свойства.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Нанесение покрытий проводилось на установ-

ке ионно-плазменного вакуумно-дугового напы-
ления с использованием двухкатодной (для оса-

УДК 621.45.038.7
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ждения покрытий Ti–Al–Mo–N) и трехкатодной
(для осаждения покрытий Ti−Al−Mo−Ni−N) ис-
парительных систем. В первом случае исполь-
зовались катоды из молибдена и сплава Ti–Al
(95 мас. % Ti + 5 мас. % Al); во втором случае к
этим двум добавлялся катод из сплава Ti–Ni
(50 ат. % Ni + 50 ат. % Ti). Были получены образ-
цы покрытий на подложках из твердых сплавов
ВК6 и Т15К8 при меняющихся параметрах напы-
ления Ub и p(N2). Значение тока испаряющей дуги (I)
оставалось неизменным и подбиралось с учетом
необходимости обеспечения стабильного горения
дуги и отсутствия в составе покрытий значительно-
го количества капельной фазы. 

Морфологию покрытий изучали с примене-
нием растрового электронного микроскопа JSM-
6610LV, он же использовался для определения
толщины покрытий путем исследования попе-
речных изломов образцов. Параллельно с микро-
скопическими исследованиями проводился эле-
ментный анализ поверхностного слоя при помощи
приставки для энергодисперсионной рентгенов-
ской спектрометрии.

Уточнение количественного элементного со-
става, а также определение энергии связи элемен-
тов фаз для последующего фазового анализа в по-
лученных покрытиях осуществлялись методом
рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии
(РФЭС) на установке PHI 5500 ESCA (Perkin-Elmer,
США). Возбуждение фотоэмиссии производилось
с применением Al Kα-излучения (hν = 1486.6 эВ)
мощностью 300 Вт. Фазовый состав покрытий ис-
следовали на дифрактометре Ultima 4 (Rigaku,
Япония) в режиме асимметричной съемки при
угле скольжения α = 5°. Использовалось излуче-
ние СuКα. Полученные дифрактограммы анализи-
ровались с помощью программы EVA (Bruker-AXS)
и базы данных ICDD в формате PDF-2.

Макронапряженное состояние в покрытиях
оценивалось методом sin2ψ, описанным в [12–14] и
позволяющим измерять напряжения при посто-
янной глубине проникновения рентгеновских
лучей в образец. Это возможно при съемке в
асимметричной геометрии. Метод основывается
на том, что каждое получаемое отражение имеет
свой собственный угол выхода из симметричного
положения: ψ = 2θ − α, где θ – угол дифракции, α –
угол между падающим лучом и образцом. По сдвигу
каждой дифракционной линии можно рассчитать
свой период решетки

(1)
где a0 и aψ – параметры решетки для равновесного
и напряженного состояний соответственно. По-
сле соответствующего расчета строилась зависи-
мость этой величины от функции

(2)

( ) 0 0)f ,(a HKL a aΨ = σ Ψ +

2
2 1

1( ) sin 2 ,
2

f s sψ = ψ +

где

(3)

(4)

Модуль Юнга (Е) и коэффициент Пуассона (ν)
брались свои для каждой плоскости (HKL). По
тангенсу угла наклона прямой aψ = kf(ψ) + b и пе-
риоду решетки рассчитывались напряжения (σ).

Электронно-микроскопические исследования
осуществлялись на просвечивающих электрон-
ных микроскопах (ПЭМ) JEM-1400 и JEM-2100
(в случае съемки в высоком разрешении). Фикса-
ция изображений происходила на цифровую ка-
меру, предварительно откалиброванную как в ре-
жиме изображения по реплике с дифракционной
решетки, так и в режиме дифракции по дифрак-
ционной картине золота. Пробоподготовку осу-
ществляли с помощью метода фокусированного
ионного пучка на установке Strata FIB 205 System
(FEI Company) по методике получения ламелей
поперечного сечения с вырезанием участка под-
ложки с покрытием и утонением его ионным пуч-
ком с последующим помещением на сетку для
расположения в камере ПЭМ. Исследования ве-
лись в режимах съемки светлого и темного полей,
высокого разрешения, а также микродифракции.
Изображения высокого разрешения использова-
лись для визуализации отдельных зерен нанострук-
турного покрытия. Темнопольные изображения
получались путем смещения оптической системы с
приведением дифрагированного пучка в централь-
ное положение. При таком способе получения тем-
нопольного изображения влияние аберраций на ка-
чество получаемых фотографий гораздо меньше,
чем в случае формирования темнопольного изобра-
жения путем смещения апертурной диафрагмы.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Результаты анализа элементного и фазового со-

ставов полученных покрытий представлены в табл. 1.
Повышение парциального давления азота в

рабочей камере p(N2) с 0.3 до 0.5 Па (серии 3 и 4,
табл. 1) приводило к снижению содержания тита-
на в покрытиях Ti–Al–Mo–N и увеличению кон-
центрации молибдена. Такие изменения элемент-
ного состава могут быть объяснены интенсифика-
цией процесса азотирования катода из сплава ВТ5
по сравнению с катодом из молибдена при повы-
шении содержания азота в рабочей камере из-за
повышенного термодинамического сродства ти-
тана к азоту с учетом большего значения термо-
динамического потенциала образования фазы
Mo2N (–138.1 кДж/(моль К)) по сравнению c TiN
(–294.4 кДж/(моль К)). Возможное образование
TiN на поверхности катода ВТ5 может сопровож-

1 ,s
E
ν= −

( )
2

11 .
2

s
E
+ ν=
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даться затруднением его испарения [15]. Другим
фактором, снижающим концентрацию титана в
покрытии при повышении p(N2), может быть по-
вышение вероятности столкновения атомов тита-
на с атомами остаточного газа в рабочей камере
при их движении в направлении подложки и их
последующего рассеяния. Более тяжелые атомы
(молибдена) при этом рассеиваются в меньшей
степени [16].

Увеличение напряжения смещения, повыша-
ющее энергию напыляемых частиц, при осажде-
нии покрытий системы Ti–Al–Mo–Ni–N приво-
дит к снижению концентрации никеля. Никель в
данной системе является элементом с наименьшим
значением энергии атомизации (736.20 кДж/моль),
поэтому при увеличении энергии бомбардирую-
щих подложку частиц в процессе формирования
покрытия происходит его преимущественное рас-
пыление. В процессе нанесения Ti и Mo образуют
на поверхности подложки нитриды TiN и Mo2N,
энергия атомизации которых значительно боль-
ше: 1978.95 и 1427.58 КДж/моль соответственно.
В связи с этим при повышении энергии бомбар-
дирующих поверхность подложки частиц нитри-
ды распыляются в меньшей степени, чем Ni, по-
этому концентрация молибдена и титана меняет-
ся незначительно.

Полученные покрытия имели толщину 3–4 мкм.
Изломы покрытий (рис. 1) имеют признаки вяз-
кого разрушения, их формирование сопровожда-
ется образованием волокнисто-полосчатых ямок
в микрорельефе [17].

По полученным рентгеновским дифракто-
граммам во всех образцах покрытий была иденти-
фицирована фаза TiN по дифракционным линиям
на больших брэгговских углах (более 90°) (рис. 2).
Линии дифракции на малых углах могут быть от-
несены из-за их наложения как к TiN, так и к высо-

котемпературной кубической модификации Mo2N
вследствие схожести межплоскостных расстояний.
Mo2N стабилизируется в присутствии нитрида ти-
тана за счет когерентности кристаллических ре-
шеток [18].

На дифрактограмме покрытия, полученного
при Ub = –120 В и p(N2) = 0.3 Па (серия 2), наблюда-
ются линии дифракции, указывающие на наличие в
покрытии металлического молибдена (рис. 2а).
При увеличении энергии напыляемых частиц и
парциального давления азота рефлексы металли-
ческого молибдена исчезают (рис. 2б, 2г).

На концентрационных профилях распределе-
ния элементов по толщине покрытий, получен-
ных методом РФЭС при их травлении (рис. 3),
видна слоистая неоднородность состава, что мо-
жет свидетельствовать о многослойной архитек-
туре. Данное утверждение будет подтверждено
ниже результатами исследований структуры по-
крытий методом ПЭМ. Анализ соотношения ато-
марных концентраций N и Mo в слое, обогащенном
молибденом, составляет приблизительно 1/2 в об-
разцах, полученных при Ub = –140 В, p(N2) = 0.3 Па
и Ub = –120 В, p(N2) = 0.5 Па, что подтверждает при-
сутствие Mo2N. В случае покрытия, осажденного
при Ub = –120 В, p(N2) = 0.3 Па, содержание молиб-
дена превышает значение, соответствующее такому
соотношению, что может говорить в пользу нали-
чия металлического молибдена наряду с нитридом.

РФЭС исследованных покрытий после поверх-
ностного травления свидетельствует о присутствии
Ti в состоянии TiN с соответствующими энергиями
связи фотоэлектронов: Ti2p3/2 – 454.6 эВ и N1s –
396.9 эВ [19], что подтверждает результаты РФА.
Максимум спектральной линии Mo3d5/2 после
травления расположен при 227.9–228.0 эВ. Его

Таблица 1. Элементный и фазовый составы покрытий Ti−Al−Mo−N и Ti−Al−Mo−Ni−N, полученных при раз-
ных режимах осаждения

Серия
Ток дуги I, A Напряжение 

смещения Ub, 
B

p(N2), 
Па

Содержание, ат. %
Фазовый состав

ITi-Ni IBT5 IMo N Al Ti Mo Ni

1 – 135 100 –140 0.3 47 ± 3 1.0 ± 0.5 44 ± 1 8 ± 1 – TiN, Mo2N
2 – 135 100 –120 0.3 48 ± 3 1.0 ± 0.5 42 ± 1 9 ± 1 – TiN, Mo, Mo2N
3 – 135 100 –120 0.5 52 ± 3 1.0 ± 0.5 25 ± 1 22 ± 1 – TiN, Mo2N
4 – 135 100 –80 0.5 51 ± 3 1.0 ± 0.5 15 ± 1 33 ± 1 – TiN, Mo2N
5 – 135 100 –140 0.5 51 ± 3 1.0 ± 0.5 27 ± 1 21 ± 1 – TiN, Mo2N
6 120 120 100 –70 0.5 38 ± 3 2.0 ± 0.5 31± 1 22 ± 1 7 ± 1 TiN, Mo2N, Ni
7 120 120 100 –100 0.5 39 ± 3 1.0 ± 0.5 33 ± 1 21 ± 1 6 ± 1 TiN, Mo2N, Ni
8 120 120 100 –120 0.5 45 ± 3 1.0 ± 0.5 28 ± 1 24 ± 1 2 ± 1 TiN, Mo2N, Ni
9 120 120 100 –140 0.5 44 ± 3 1.0 ± 0.5 29 ± 1 24 ± 1 2 ± 1 TiN, Mo2N, Ni
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Рис. 1. Морфология излома покрытий Ti−Al−Mo−N (а, б) и Ti−Al−Mo−Ni−N (в, г).

(б)

1 мкм 100 нм

100 нм

45 нм

40 нм

3.1 мкм

3.2 мкм

1 мкм

(в) (г)

(a)

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы покрытий Ti–Al–Mo–N (а–в) и Ti–Al–Mo–Ni–N (г), полученных при Ub = ‒120 В
и p(N2) = 0.3 Па (а), Ub = –140 В и p(N2) = 0.3 Па (б), Ub = –120 В и p(N2) = 0.5 Па (в), Ub = –140 В и p(N2) = 0.5 Па (г).
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можно, согласно [18], отнести к фазам γ-Mo2N
и MoN (рис. 4).

В пользу отсутствия в составе покрытий фазы
MoN может говорить наличие энергетического
сдвига между энергиями N1s и Mo3p фотоэлек-
тронов, в данном случае равного 3.25 эВ (рис 4в).
Согласно [18], такой размер сдвига соответствует
фазе Mo2N, в то время как для MoN он должен со-
ставлять 2.05–2.45 эВ.

Представленные данные свидетельствуют о
том, что Ub и p(N2) оказывают существенное вли-
яние на нитридообразование при формировании
покрытий исследуемых систем. Нами получена
диаграмма образования молибденсодержащих
фаз в покрытиях Ti–Al–Mo–N, нанесенных ме-
тодом ионно-фазового вакуумно-дугового оса-
ждения, от потенциала смещения, подаваемого
на подложку, и парциального давления азота. По-
вышение их значений приводит к смещению рав-
новесия системы в сторону образования нитри-
дов молибдена (рис. 5). В случае неизменного на-
пряжения смещения, подаваемого на подложку,
т.е. постоянной энергии напыляемых частиц, по-
вышение p(N2) с 0.3 до 0.5 Па приводило к измене-
нию фазового состава покрытия Ti–Al–Mo–N от
TiN–Mo–Mo2N к TiN–Mo2N, т.е. к отсутствию в со-
ставе покрытия металлического молибдена. Тот же
эффект достигался за счет повышения Ub до –140 В.
Смещение фазового равновесия в сторону двухфаз-
ного состояния при росте p(N2) и Ub определяется
меньшим отрицательным значением энергии Гибб-
са образования Mo2N (–138.1 кДж/(моль К)) по
сравнению c TiN (–294.4 кДж/(моль К)), требу-
ющим для смещения термодинамического рав-
новесия в сторону образования Mo2N увеличения
энергии напыляемых ионов или повышения пар-
циального давления азота.

Для покрытий Ti–Al–Mo–Ni–N энергия свя-
зи Ni2p3/2 фотоэлектронов составила 852.8 эВ
(рис. 6), что соответствует металлическому состо-
янию [20]. С учетом отсутствия рефлексов никеля
на рентгеновских дифрактограммах (рис. 2г) можно
предположить, что никель в покрытиях находит-
ся в рентгеноаморфном состоянии в виде тонкой
прослойки на границах нитридных зерен [21].

Анализ покрытий Ti–Al–Mo–N и Ti–Al–
Mo–Ni–N, проведенный с использованием ПЭМ,
демонстрирует наличие наноструктуры (рис. 7, 8).
По темнопольным изображениям можно заклю-
чить, что полученные покрытия обладают сред-
ним размером зерна порядка 30–40 нм, а также
характеризуются многослойной архитектурой с
толщиной слоя, сопоставимой с размером зерна.
В случае покрытия Ti–Al–Mo–Ni–N наблюдается
снижение периода модуляции в 1.5 раза – с 45 до
30 нм, а среднего размера зерна – до величин по-
рядка 10 нм. Также следует отметить наличие бо-

Рис. 3. Концентрационные профили, полученные
послойным травлением покрытий Ti–Al–Mo–N,
сформированных при Ub = –140 В, p(N2) = 0.3 Па (а);
Ub = −120 В, p(N2) = 0.3 Па (б); Ub = −120 В, p(N2) =
= 0.5 Па (в).
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лее четкой границы между слоями для покрытий
данной системы по сравнению с покрытиями Ti–
Al–Mo–N (рис. 7а), что может быть объяснено
влиянием барьерного эффекта никеля на взаим-
ную диффузию нитридов титана и молибдена при
формировании покрытия. О барьерной роли ни-
келя сообщается в [22, 23].

Дифракционные линии на электронограммах,
снятых с покрытий, полученных при разных па-
раметрах осаждения, могут быть отнесены к нит-
ридным фазам титана и молибдена (рис. 9), кото-
рые не представляется возможным, как и в случае
рентгеновской дифракции, разделить из-за нало-

жения линий ввиду схожести межплоскостных
расстояний данных фаз. На основе электроно-
грамм покрытий Ti–Al–Mo–N, полученных при
Ub = –120 В и p(N2) = 0.3 Па, можно говорить о
присутствии в их составе металлического молиб-
дена (рис. 9а).

По ПЭМ-изображениям покрытий Ti–Al–Mo–
N и Ti–Al–Mo–Ni–N был рассчитан средний раз-
мер зерен и построено их распределение по разме-
рам (рис. 10). Видно, что в полученных покрытиях
имеет место нормальное распределение зерен по
размерам, что говорит об отсутствии превалирова-
ния отдельного фактора, определяющего конечную

Рис. 4. РФЭС Ti2p3/2 из слоя на основе Ti (а), Mo3d5/2 из слоя на основе Mo (б), N1s + Mo3p для покрытий (в): Ub =
= −140 В, p(N2) = 0.3 Па (1); Ub = −120 В, p(N2) = 0.3 Па (2); Ub = −120 В, p(N2) = 0.5 Па (3).
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Рис. 5. Экспериментально полученная диаграмма
преимущественного содержания молибденсодержа-
щих фаз в покрытиях Ti–Al–Mo–N, осажденных ме-
тодом ионно-фазового вакуумно-дугового осажде-
ния, от потенциала смещения, подаваемого на под-
ложку, и парциального давления азота.
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Рис. 6. РФЭС Ni2p в покрытии Ti–Al–Mo–Ni–N.
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Рис. 7. Характерные изображения структуры покрытия Ti–Al–Mo–N: а – темнопольное изображение покрытия, б –
светлопольное изображение поперечного сечения покрытия, в – изображение высокого разрешения.
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дисперсность конденсирующейся системы (заро-
дышеобразования, коалесценции и коагуляции,
конденсационного роста зародышей). В этом слу-
чае основным процессом, влияющим на размер

сформированных кристаллитов, можно считать их
величину критического зародыша [24]. В системе
Ti–Al–Mo–Ni–N происходит измельчение зерен-
ной структуры нитридной фазы покрытия.
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Рис. 8. Структура покрытия Ti–Al–Mo–Ni–N: а – поперечное сечение покрытия, б – снимок ПЭМ высокого разре-
шения.
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Рис. 9. Типичные электронограммы полученных покрытий Ti–Al–Mo–N (а, б) с фазовым составом (Ti,Al)N–Mo–
Mo2N (а) и (Ti,Al)N–Mo2N (б) и покрытия Ti–Al–Ni–Mo–N (в).

(a) (б)

(в)

TiN(111)/�-Mo2N(111)
TiN(200)/�-Mo2N(200)

TiN(220)/�-Mo2N(220)
TiN(311)/�-Mo2N(311)
TiN(222)/�-Mo2N(222)

TiN(111)/�-Mo2N(222)
TiN(200)/�-Mo2N(200)

TiN(220)/�-Mo2N(220)
TiN(311)/�-Mo2N(311)

TiN(222)/�-Mo2N(222)

TiN(111)/�-Mo2N(111)
TiN(200)/�-Mo2N(200)

TiN(220)/�-Mo2N(220)
TiN(311)/�-Mo2N(311)

TiN(222)/�-Mo2N(222)

Mo(110)

Mo(200)



382

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 4  2023

СЕРГЕВНИН и др.

Важной структурной характеристикой, опреде-
ляющей функциональные свойства износостойко-
го покрытия, является уровень остаточных мак-
ронапряжений. По данным, полученным из иссле-
дований макронапряженного состояния покрытий
(рис. 11), можно сделать вывод о том, что Ni зна-
чительно снижает величину сжимающих мак-
ронапряжений: с σ = −2.51 ГПа для образца
Ti−Al−Mo−N до σ = −0.67 ГПа для образца
Ti−Al−Mo−Ni−N. Механизмом такого эффекта
может быть релаксация возникающих термических
и концентрационных напряжений за счет деформа-
ции пластичной металлической фазы никеля [25].
Сопоставление результатов исследования струк-
туры и состава покрытий рассмотренных систем
на твердых сплавах марок ВК6 и Т15К8 показало
отсутствие заметного влияния основы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом arc-PVD получены покрытия Ti–
Al–Mo–N и Ti–Al–Mo–Ni–N, характеризую-

щиеся наноструктурой и слоистой архитектурой с
чередованием слоев из нитридов титана и молиб-
дена. Определены граничные значения парамет-
ров осаждения, позволяющие формировать нит-
ридную многослойную структуру с регулируемыми
параметрами: парциальное давление реакционного
газа-азота выше 0.3 Па (верхний предел ограничен
значением 0.8 Па, выше которого падает плотность
покрытия и растет его пористость) и отрицатель-
ный потенциал смещения, подаваемый на подлож-
ку, выше 120 В (верхний предел ограничен значени-
ем 160 В, при превышении которого начинают пре-
обладать процессы самораспыления покрытия
при осаждении, результатом чего является сни-
жение скорости роста).

Введение Ni в состав arc-PVD-покрытий Ti–
Al–Mo–N приводит снижению среднего размера
зерна покрытия с 30–35 до 10–12 нм и периода мо-
дуляции с 50 до 35 нм за счет ограничения роста за-
родышей нитридных фаз. Одновременно с этим
происходит снижение двухосных макронапряже-

Рис. 10. Гистограммы распределения по размерам зерен нитридной фазы в исследуемых покрытиях.
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ний с σ = −2.25 ГПа для образца Ti−Al−Mo−N до
σ = −0.58 ГПа для образца Ti−Al−Mo−Ni−N.
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В работе продемонстрировано атомно-слоевое осаждение (АСО) алюминий-молибденовых оксид-
ных пленок (AlxMoyOz) с использованием триметилалюминия (ТМА, Al(CH3)3), оксотетрахлорида
молибдена (MoOCl4) и воды. Исследование процесса роста пленок осуществляли in situ с использо-
ванием кварцевых пьезоэлектрических микровесов и ex situ рентгеновскими методами анализа тон-
ких пленок. АСО AlxMoyOz проводили с использованием суперциклов, состоящих из субциклов
ТМА/H2O и MoOCl4/H2O. В работе получены два типа пленок, где соотношение субциклов состав-
ляло 1 : 1 (1Al1MoO) и 1 : 7 (1Al7MoO). При 150°C показана линейность роста пленок с постоянной
роста 3.0 и 5.7 Å/суперцикл для 1Al1MoO и 1Al7MoO соответственно. Плотность полученных пле-
нок составила 3.6 и 3.9 г/см3 для 1Al1MoO и 1Al7MoO соответственно, а шероховатость была в пре-
делах 20 Å. Степень окисления молибдена в полученных пленках составляла 6+, 5+ и 4+. Рентген-
дифракционный анализ показал, что полученные пленки имели аморфную структуру.
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ВВЕДЕНИЕ И ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ
Алюминий-молибденовые смешанные оксиды

AlxMoyOz, их гетерогенные смеси/наноламинаты
Al2O3–MoOx, молибдат алюминия Al2(MoO4)3 при-
меняются или имеют перспективы применения в
качестве твердофазных электролитов [1], пасси-
вирующих промежуточных слоев в солнечных
элементах [2, 3], катализаторов [4, 5], при созда-
нии цветных стекол для фотоэлектрических эле-
ментов [6], а также в качестве красящих пигмен-
тов для керамики [7]. Другой потенциальной обла-
стью применения AlxMoyOz-покрытий являются
сухие смазки. Как и в случаях с твердыми раство-
рами CuO–MoO3, ZnO–MoO3, Cs2O–MoO3 и др.,
пленки AlxMoyOz могут обеспечивать значитель-
ное снижение трения и износа при высоких тем-
пературах [8, 9].

Ранее тонкие пленки AlxMoyOz получали мето-
дом плазменно-стимулированного атомно-слоево-
го осаждения (ПС-АСО) с использованием тримети-
лалюминия Al(CH3)3, бис-(трет-бутилимидо)-бис-
(диметиламино)молибдена(VI) Mo(NtBu)2(NMe2)2

и O2 [10]. Метод АСО [11, 12] является одним из про-
двинутых методов получения высококонформных
сложных оксидов типа AxByOz с заданным соотно-
шением элементов, которое обеспечивается регу-
лированием соотношения циклов обработки соот-
ветствующими прекурсорами [13]. Прецизионность
данного метода достигается за счет самоограничи-
вающихся поверхностных реакций, в результате
которых формируются монослойные и субмоно-
слойные атомарные слои нанопленки. В данной ра-
боте алюминий-молибденовые оксидные пленки
получали методом термического АСО. В отличие
от ПС-АСО в предложенном нами процессе рост
пленки осуществляется за счет термически сти-
мулированных поверхностных реакций без ис-
пользования дорогостоящего источника плазмы.
Использование в ПС-АСО оксидов О2 плазмы
может привести к неконтролируемому окисле-
нию подложки и модификации границы раздела
пленка/подложка из-за потока высокореакцион-
ных радикалов кислорода [14].

Предлагаемый способ роста AlхМоyOz можно
представить как объединение двух процессов АСО

УДК 544.2
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Al2O3 и МоO3 в одном. Ранее для АСО Al2O3 в каче-
стве прекурсора алюминия в основном применяли
хлорид алюминия AlCl3, бромид алюминия AlBr3,
хлорид диметилалюминия Al(CH3)2Cl, триметила-
люминий Al(CH3)3, триэтилалюминий Al(C2H5)3,
триэтоксид алюминия Al(OC2H5)3, триизопропи-
локсид алюминия Al(OiPr)3 в комбинации с O2,
H2O или O3 [15]. Наиболее привлекательным и ча-
сто используемым прекурсором алюминия явля-
ется триметилалюминий ввиду его высокой лету-
чести, термической стабильности и высокой ре-
акционной способности. В качестве прекурсоров
молибдена в АСО ранее были использованы гек-
сакарбонил молибдена Mo(CO)6 [16]; бис-этил-
бензол молибдена MoC16H20 [17]; диоксобис-
(N,N'-диизопропилацетоамидинат) молибдена
MoO2(iPr2amd)2) [18]; бис-(трет-бутилимидо)-бис-
(диметиламино)молибден Mo(NtBu)2(NMe2)2 [19];
диоксобис-(2,2,6,6-тетраметилгептан-3,5-диона-
то)молибден MoO2(thd)2 [20]; диоксобис-(N,N'-
третбутилацетоамидинато)молибден MoO2(tBua-
md)2 [21] и оксотетрахлорид молибдена(VI) MoOCl4
[22] в комбинации с H2O, O3 и H2O + O3.

В данной работе в качестве прекурсоров алюми-
ния использовали Al(CH3)3, молибдена – MoOCl4,
кислорода – H2O. Целью работы является под-
тверждение применимости данных прекурсоров
на основании исследования механизма поверх-
ностных реакций и состава получаемых нанопле-
нок. Комбинация данных прекурсоров для оса-
ждения пленок AlxMoyOz используется впервые.
Оксотетрахлорид молибдена привлекателен тем,
что относительно легко переходит в газовую фазу
сублимацией. Возможность получения АСО-пле-
нок MoO3 с использованием MoOCl4 в комбина-
ции с H2O былa ранее изучена в работax [22, 23].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
АСО оксидных пленок проводили на оборудо-

вании компании OOO АСО НаноТех (г. Махачка-
ла, Россия). Экспериментальная установка обо-
рудована вакуумной камерой с горячими стенка-
ми, которая продувалась потоком инертного газа.
АСО всех пленок проводили при 150°C. В каче-
стве инертного газа использовали азот (ОСЧ,
ООО “Гермес-газ”, 99.999%). Давление в реакто-
ре поддерживалось около отметки 1.0 Торр. Чи-
стота Al(CH3)3 (CAS номер 75241, Sigma-Aldrich) и
MoOCl4 (CAS номер 13814750, Sigma-Aldrich) со-
ставляла ~97.0%. MoOCl4 загружали в контейнер
для подачи реагента в перчаточном боксе в атмо-
сфере аргона. Вода перед использованием под-
вергалась деионизации и дегазации. Во время
АСО MoOCl4 грели до 60°C для достижения до-
статочного давления паров. Температура плавле-
ния MoOCl4 составляет 105°C [24]. Из литератур-

ных источников известно, что MoOCl4 термиче-
ски нестабилен и при комнатной температуре
медленно разлагается [25]. Несмотря на это, визу-
ально изменения цвета прекурсора после нагре-
вания в контейнере до 60°C не наблюдалось.

Мониторинг процесса роста пленок проводи-
ли в режиме реального времени (in situ) с исполь-
зованием кварцевых пьезоэлектрических микрове-
сов (КПМ) [26]. Разрешение КПМ по массе состав-
ляет ~0.3 нг/см2. Погрешности КПМ для каждой из
точек в кривых насыщения прекурсоров рассчи-
тывали по стандартным отклонениям не менее
10 измерений.

Для осаждения пленок в качестве подложек
использовали кремниевые пластины Si(100) раз-
мером 1.5 × 1.5 см со слоем естественного оксида
кремния толщиной ~20 Å. Перед использованием
подложки последовательно очищали ацетоном,
изопропанолом, деионизированной водой и высу-
шивали в потоке N2 “ос. ч.”. До начала осаждения
подложки выдерживали в реакционной камере в те-
чение ~30 мин. До начала АСО AlxMoyOz поверх-
ность кварцевого кристалла или кремниевой под-
ложки Si(100) покрывали в том же реакторе плен-
кой АСО-Аl2O3 толщиной примерно 60 Å, для этого
использовали триметилалюминий (ТМА) и H2O.

Данные рентгеновской рефлектометрии и рент-
гендифракционного анализа получены с помощью
исследовательского комплекса Bruker D8 Discover
(Bruker, Германия). Для моделирования слоев в
составе пленок для рентгеновской рефлектометрии
использован пакет программ Bruker Diffrac.Suite.
Методом рентгеновской рефлектометрии была по-
лучена информация о толщине, плотности и по-
верхностной среднеквадратичной шероховатости
(RMS) полученных пленок, а методом рентгенди-
фракционного анализа – информация об их кри-
сталлической структуре.

С помощью рентгеновской фотоэлектрон-
ной спектроскопии (РФЭС) исследован атом-
ный состав и определена энергия связей элементов
в пленке. РФЭС-данные получены с использовани-
ем комплексного спектрометра Escalab 250Xi
(Thermo Fisher Scientific, Великобритания), снаб-
женного монохроматическим AlKα-рентгеновским
источником (1486.6 эВ), с энергией пропускания
100.0 эВ для обзорных спектров и 50.0 эВ для
спектров высокого разрешения. Размер шага ска-
нирования составлял 0.5 эВ для обзорных спек-
тров и 0.1 эВ для спектров высокого разрешения.
Все спектры были откалиброваны по пику С 1s с
центром при 284.8 эВ. Разложение спектральных
фотоэлектронных линий провели функцией Гаус-
са, фоновую составляющую вычитали методом
Ширли. Удаление приповерхностного слоя ионами
Ar+ до снятия спектров не проводили из-за возмож-
ной модификации химического состава пленок.
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МАКСУМОВА и др.

Время напуска и продувки прекурсоров во вре-
мя одного АСО-суперцикла AlxMoyOz обозначали
как τ1/τ2/τ3/τ4/τ5/τ6/τ7/τ8, где τ1 – время напуска па-
ров TМА; τ2, τ4, τ6 τ8 – время продувки (30 с); τ3, τ7 –
время напуска паров H2O; τ5 – время напуска па-
ров MoOCl4. Соотношение субциклов TМА-H2O
и MoOCl4–H2O в процессе АСО AlxMoyOz варьи-
ровали, меняя количество субциклов τ5/τ6/τ7/τ8 в
суперцикле. Парциальные давления MoOCl4, TМА
и H2O при времени напуска в течение 1.0 с состав-
ляли ~5, ~20 и ~70 мТорр соответственно.

Все термохимические расчеты проводили с ис-
пользованием программы HSC Chemistry (Вер-
сия 9.0).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

АСО AlxMoyOz осуществляли за счет поверх-
ностных реакций паров Al(CH3)3, MoOCl4 и H2O в
заданной последовательности. Полученные пленки
обозначили как 1Al1MoО и 1Al7MoO, где коэф-
фициенты соответствуют количеству субцик-
лов Al(CH3)3/H2O и MoOCl4/H2O в суперцикле.
Для осаждения 1Al1MoО использовали восьмисту-
пенчатый АСО-суперцикл, состоящий из последо-
вательного напуска паров Al(CH3)3, H2O, MoOCl4,
H2O и продувок между ними, как показано на рис. 1.

КПМ. На рис. 2 показаны КПМ-данные по из-
менению массы при напуске и продувке реаген-
тов в процессе осаждения пленок 1Al1MoО при
150°C. Для данного процесса использовали пара-
метры цикла 1/30/1/30/1/30/1/30, где Al(CH3)3,
MoOCl4 и H2O напускали в течение 1.0 с, а вре-
мя продувки было 30 с. Прирост массы после
Al(CH3)3/H2O-субцикла составил 59.0 нг/см2, что
почти вдвое выше прироста массы, наблюдаемого
в процессе роста Al2O3 (~32.0 нг/см2) с использо-
ванием ТМА и Н2О при схожих условиях [27, 28].

Прирост массы оксида алюминия более чем в
два раза превышает теоретический прирост мас-
сы для одного монослоя Al2O3, равный 26.4 нг/см2

и рассчитанный из уравнения

(1)

где М – молярная масса AlO3/2 (г/моль), σ – эф-
фективная посадочная площадка для молекул
ТМА (нм2), NA – число Авогадро (ат./моль). Эф-
фективную посадочную площадку рассчитывали
по формуле Брунауэра–Эмметта–Теллера

(2)

где М – молярная масса TMA (г/моль), ρ – плот-
ность жидкого ТМА (г/см3). Из уравнения (2) по-
садочная площадка ТМА равна 0.320 нм2.

3/2( )AlO /( ),Am M NΔ = σ

( )( )2/31.09 / ,AM Nσ = ρ

Рис. 1. Последовательность подачи реагентов в суперцикле процесса АСО AlxMoyOz (1Al1MoО).
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Экспериментально наблюдаемое значение при-
роста массы для Al2O3 отличается от теоретического
в пределах 20%, что объяснимо ошибкой формулы
Брунауэра–Эмметта–Теллера, не учитывающей
конкретное количество и конфигурацию лиган-
дов. Следовательно, в случае АСО Al2O3 присоеди-
няется один монослой, а для АСО AlxMoyOz – два
монослоя.

Прирост массы после MoOCl4/H2O-субцикла
составил 48.0 нг/см2, что на ~41.0 нг/см2 выше зна-
чения прироста массы, наблюдаемого в процессе
АСО MoO3 (7.0 нг/см2) с использованием MoOCl4 и
H2O [29]. Однако данное значение (48 нг/см2) су-
щественно меньше массы теоретического моно-
слоя, рассчитанного из формулы (1): Δm(МоО3) =
= 78.1 нг/см2 (MoOCl4, σ = 0.320 нм2), что говорит о
субмонослойном режиме роста. Увеличение при-
роста массы за MoOCl4/H2O-субцикл может быть
обусловлено увеличением количества реакцион-
ных поверхностных групп вследствие включения
алюминий-оксидных слоев.

Согласно приведенной выше схеме (рис. 1),
реакция алюминийметилированной поверхности
с Н2О (реакция II) должна привести к замещению
‒СН3-групп на –ОН и, соответственно, к при-
бавке массы [26, 28], а в случае реакции поверх-
ностных молибденоксохлоридных групп с Н2О
(реакция IV) – к ее снижению. Из рис. 2 видно,
что напуск ТМА или MoOCl4 приводит к приро-
сту массы, а после напуска паров воды для случая
Al(CH3)3/H2O не наблюдается ожидаемой прибавки
массы, тогда как в случае MoOCl4/H2O происходит
ее снижение примерно на 2 нг/см2.

Зависимость прироста массы, приходящегося
на один суперцикл, от продолжительности напус-

ка реагентов приведена на рис. 3. Данные экспе-
рименты проведены для определения самонасы-
щаемости поверхностных реакций прекурсоров,
что является необходимым условием АСО. Кри-
вые насыщения для Al(CH3)3 или MoOCl4 получа-
ли, фиксируя время напуска H2O (2.0 с) и одного
из прекурсоров металла (1.5 с). Прирост массы за
цикл достигал насыщения уже при времени на-
пуска паров Al(CH3)3 и MoOCl4 в течение при-
мерно 1.0 с. Кривая насыщения для ТМА имеет
самоограничивающийся характер, тогда как кри-
вая насыщения MoOCl4 – менее идеальна. На
рис. 3 также представлены результаты для поверх-
ностной реакции H2O, полученные фиксирова-
нием времени напуска паров MoOCl4 и Al(CH3)3 в
течение 1.5 с. Прирост массы за цикл достигал на-
сыщения при времени напуска H2O в течение 1.0 с.
Следовательно, поверхностная реакция H2O при
рассмотренной температуре имеет самоограни-
чивающийся характер. Время продувки прекур-
соров во всех случаях составило 30 с.

Для увеличения относительного содержания мо-
либдена в получаемых пленках АСО проводили с
использованием одного субцикла Al(CH3)3/H2O и
семи субциклов MoOCl4/H2O в суперцикле (плен-
ки 1Al7MoО). На рис. 4 приведены данные КПМ
для одного АСО-суперцикла 1Al7MoО, проводи-
мого с временными параметрами напуска и про-
дувки 1/30/1/30/((1/30/3/30) × 7).

Прирост массы после субцикла Al(CH3)3/H2O
составил 57.0 нг/см2, а после семи MoOCl4/H2O-
субциклов – 145.0 нг/см2, что соответствует массе
примерно двух мономолекулярных слоев для обо-
их субциклов. Прирост массы после субцикла
Al(CH3)3/H2O для 1Al7MoО на 2.0 нг/см2 ниже,

Рис. 2. Наблюдаемый при КПМ прирост массы при на-
пуске реагентов в процессе АСО AlxMoyOz (1Al1MoО)
для двух суперциклов.
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Рис. 3. Зависимости прироста массы за АСО-супер-
цикл AlxMoyOz от времени напуска паров TMA,
MoOCl4 и H2O при 150°C.
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чем в процессе АСО 1Al1MoO (59.0 нг/см2). Как
видно из рис. 4, включение одного субцикла
ТМА/Н2О после 7 субциклов MoOCl4/H2O поз-
воляет значительно регенерировать реакцион-
ность поверхности и стимулировать рост слоя
МоОх, который в противном случае имеет зату-
хающий характер, как и на первых циклах в
процессе АСО MoO3 на подложке Al2O3.

КПМ-данные зависимости прироста массы от
времени (количества циклов) в процессе роста
1Al1MoО и 1Al7MoО при 150°C представлены на
рис. 5. Видны линейность роста пленок с количе-
ством АСО-циклов, а также высокая повторяе-
мость процесса от цикла к циклу. Угол наклона
линии прироста массы для 1Al1MoО выше и, со-
ответственно, скорость роста пленки в данном
случае выше, чем для 1Al7MoО.

Рентгеновская рефлектометрия и рентгенди-
фракционный анализ пленок. На кремниевые под-
ложки AlхМоyOz-пленки осаждали при температуре
150°C, где продолжительность напуска Al(CH3)3,
MoOCl4 и H2O составляла 1.0 с, а продувки – 30 с.
Все пленки осаждали на затравочном слое
АСО-Al2O3, полученном при той же температуре
после 50 циклов ТМА и Н2О. Затравочный слой
использовали для улучшения нуклеации пленок.

Методом рентгеновской рефлектометрии опре-
делили постоянную роста пленок, которая со-
ставила 3.0 и 5.7 Å/суперцикл для 1Al1MoО и
1Al7MoО соответственно. Средняя плотность пле-
нок 1Al1MoО составила 3.6 г/см3, а 1Al7MoО –
3.9 г/см3. Увеличение плотности пленок с повыше-
нием количества MoOCl4/H2O-субциклов объяс-
няется повышением концентрации молибдена.
Для сравнения плотность аморфной АСО-пленки
MoO3, полученной при той же температуре с ис-

пользованием MoOCl4 и Н2О, составляет 3.9 г/см3

[23], а АСО-пленки Al2O3 – примерно 3.0 г/см3 [30].
Исходя из этих значений вычислили расчетную
плотность синтезированных пленок по правилу
смесей:

(3)

где w1 и w2 – массовые доли атомов Al и Mo в
пленках соответственно, полученных методом
РФЭС; ρ1 и ρ2 – плотности АСО-оксидов алюми-
ния и молибдена соответственно. Отсюда полу-
чили значения 3.36 и 3.51 г/см3 для 1Al1MoО и
1Al7MoО соответственно, что близко к экспери-
ментальным данным, полученным рентгеновской
рефлектометрией. Используя значения плотностей
пленок, полученные рентгеновской рефлектомет-
рией, и прироста массы за суперцикл из КПМ, рас-
считали ожидаемые величины постоянных роста,
равные 2.97 и 5.2 Å/суперцикл для 1Al1MoO и
1Al7MoO соответственно. Методом рентгенов-
ской рефлектометрии получили также средне-
квадратичную шероховатость пленок. Так, плен-
ка 1Al1MoО толщиной 413.0 Å имела шероховатость
16.73 Å, а пленка 1Al7MoО толщиной 294.5 Å –
20.4 Å. Рентгендифракционный анализ получен-
ных пленок показал, что все они имели аморф-
ную структуру.

РФЭС-анализ. Элементный состав получен-
ных пленок определяли из обзорных РФЭС. Ана-
лиз пленки 1Al1MoO показал следующий состав
(ат. %): Al – 26.00, Mo – 8.15, O – 65.85, С – 31.57,
а пленки 1Al7MoO: Al – 19.76, Mo – 11.66, O –
68.58, С – 25.74. Содержание атомов хлора в
пленках было ниже чувствительности прибора
(<0.5 ат. %). Присутствие примесей углерода ско-
рее всего обусловлено загрязнением поверхности
образцов при контакте с воздухом в промежутке

ρ = ρ + ρсм 1 1 2 21/ / / ),(w w

Рис. 4. КПМ-данные прироста массы для одного су-
перцикла в процессе АСО AlxMoyOz (1Al7MoO) при
150°C.
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между осаждением и РФЭС-анализом. Увеличе-
ние количества субциклов MoOCl4/H2O от одного
(1Al1MoО) до семи (1Al7MoО) привело к увеличе-
нию концентрации молибдена примерно в 1.4 раза.

Для обоих типов АСО-пленок содержание алю-
миния превышает содержание молибдена, следова-
тельно, реальный механизм роста пленок AlxMoyOz
отличается от предложенной программы синтеза,
представленной на рис. 1. Используя основанное
на правиле смесей уравнение, предложенное в ра-
боте [31]

(4)

где ∆msub (нг/см2) – прирост массы за субцикл (в
случае 1Al7MoO средний прирост за 7 субциклов
Mo-O), М – молярная масса, получили относи-
тельную концентрацию Мо (χКПМ) для 1Al1MoО,
равную 0.224, для 1Al7MoО – 0.474, что схоже с
РФЭС-данными для 1Al1MoО (0.239) и отличает-
ся для 1Al7MoО (0.371). Близость значений для
1Al1MoО, возможно, говорит о минимально вы-
раженных процессах “конверсии”, часто наблю-
даемых для АСО-смесей [32] или атомно-слоево-
го травления [33, 34], проводимых с использовани-
ем ТМА. Отклонение от правила смесей наблюдали
и в других схожих АСО-процессах [27, 32, 35, 36].
Среди причин такого поведения систем называют
эффект “конверсии” [33, 34], который в общем виде
ранее представляли как MOw + NLx (г.) → NOy +
+ MLz(г.), где M – металл исходного оксида (Mo),
а N и L – металл (Al) и лиганд (–CH3) напускаемого
прекурсора соответственно [33]. Среди легколету-
чих метилпроизводных молибдена известны терми-
чески устойчивый гексаметилмолибден Mo(CH3)6 и

( )
( ) ( )( )3 2 3

КПМ Mo Al Mo

MoO Al O ,Al O ,Mo O

/  
1/ 1 2 / / ,sub sub

n n n
M M m m− −

χ = + =
= + Δ Δ

менее устойчивый пентаметилмолибден Mo(CH3)5
[37]. Можно предположить, что конверсия MoO3 в
данном процессе может протекать по реакции
MoO3 + 2Al(CH3)3(г.) → Al2O3 + Mo(CH3)6(г.). Вы-
шеизложенное указывает на то, что наряду с ро-
стом пленки могут также протекать процессы ее
травления. Расчетным путем оценили эту возмож-
ность количественно. Если предположить, что на
ТМА/Н2О-субцикле наряду с присоединением ок-
сида алюминия происходит стравливание оксида
молибдена в количестве Δmetch,Mo-O (нг/см2), то
уравнение (4) примет вид

(5)

откуда

(6)

Для 1Al7MoO Δmetch,Mo–O = 18.8 нг/см2, что со-
ставляет 13% от общего количества присоединенно-
го молибдена. Согласно уравнению реакции травле-
ния, стравливание оксида молибдена должно при-
вести к образованию такого же количества оксида
алюминия, масса которого составит 13.3 нг/см2.
Общая масса синтезированного за суперцикл ок-
сида алюминия будет равна ΔmAl = BΔmsub,Al–O +
+ Δmetch,Mo–O = 75.8 нг/см2, из которых 13.3 нг/см2 –
за счет травления оксида молибдена, а остальное
(62.5 нг/см2) – за счет традиционного АСО. Как
видим, это значение только увеличилось по срав-
нению с приростом без травления и оно по-преж-
нему около двух монослоев. Таким образом, про-
цесс конверсии (травления), хотя и позволяет по-
нять отклонение χКПМ от χРФЭС, но не объясняет
сверхмонослойный рост на субцикле оксида алю-
миния.

Для детального определения химического со-
стояния молибдена в полученных пленках провели
РФЭС-сканирование высокого разрешения в обла-
сти спектральных линий 3d-уровня Мо. Для срав-
нения на рис. 6 приведен РФЭС для АСО-пленки
МоО3 (на затравочном Al2O3), полученной при той
же температуре с использованием MoOCl4 и Н2О. В
спектре остовных уровней Mo 3d преобладает
спин-орбитальный дублет Mo 3d3/2–Mo 3d5/2. По-
зиция пика Mo 3d5/2 с энергией связи 233.2 эВ нахо-
дится в пределах литературных значений для МоО3,
где Mo имеет степень окисления 6+ [38], что со-
ответствует степени окисления молибдена в пре-
курсоре (MoOCl4).

Спектральные данные и модели линий остов-
ного уровня Mo 3d для 1Al1MoO и 1Al7MoO пред-
ставлены на рис. 7а и 7б соответственно. Спектры

3 2 3

КПМ Mo Al Mo

MoO Al O ,Al O

,Mo O ,Mo O ,Mo O
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Рис. 6. РФЭС линии Mo 3d высокого разрешения с
моделями для АСО-пленки MoO3, полученной при
150°C с использованием MoOCl4 и Н2О.
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данных пленок более сложные и состоят из супер-
позиции пиков, характерных для оксида молибдена
в различных степенях окисления. Для пленки
1Al1MoO (рис. 7а) два новых пика Mo 3d5/2 с энер-
гиями связи 231.4 и 229.9 эВ отнесли к молибдену
со степенями окисления 5+ [39, 40] и 4+ [40] со-
ответственно. Расчет площади фотоэлектронных
линий новых Mo3d-пиков показал, что относи-
тельная концентрация ионов Mo в степени окис-
ления 4+ превышает значение для 5+.

Для пленки 1Al7MoO (рис. 7б) два новых пика
Mo 3d5/2 с энергиями связи 231.6 и 230.2 эВ также
отнесли к молибдену со степенями окисления 5+
и 4+ соответственно [41]. В данном случае отно-
сительная концентрация Мо5+ выше концентра-
ции Mo4+. Из рис. 7а и 7б видно, что с увеличени-
ем количества субциклов MoOCl4/Н2О в супер-
цикле относительная концентрация Мо6+

увеличивается в сравнении с Мо4+ и Мо5+. Относи-
тельная концентрация Мо6+ для обоих типов пле-
нок может быть завышена из-за возможного
окисления на воздухе [40] верхних слоев пленок.

РФЭС-сканы высокого разрешения, получен-
ные в области энергий связи атомов алюминия
(65–84 эВ, Al 2p) для 1Al1MoO и 1Al7MoO, пока-
зали синглетные пики с энергиями связи 74.6 и
74.75 эВ соответственно, что согласуется с данны-
ми [42] для Al2O3 и соответствует Al3+ в ТМА.

Частичное восстановление Mo6+ до Mo4+ и Mo5+

в процессе роста AlxMoyOz-пленок связано с вос-
становительной способностью ТМА. Восстанов-
ление катионов оксидов металлов в реакциях с
TMA наблюдали и в ряде других работ [27, 34, 43,
44]. Так, восстановление Si4+ в составе SiO2 при ре-
акции с газофазным ТМА в работе [34] связывали с

тем, что метильные группы ТМА имеют меньшее
значение электроотрицательности по сравнению
с атомами кислорода, связанными с Si. Таким об-
разом, ТМА помимо образования связей Mo–O–Al
может способствовать восстановлению Mo6+. Тер-
модинамические расчеты процессов восстановле-
ния MoO3 до MoO2 с участием CH4, являющегося
побочным продуктом поверхностных реакций
TMA и H2O (реакции I и II) (рис. 1), дали следу-
ющий результат: 4MoO3 + CH4(г.) → 4MoO2 +
+ CO2(г.) + 2H2O(г.), где ∆G (150°C) = –71.7 ккал,
и/или 3MoO3 + CH4(г.) → 3MoO2 + CO(г.) +
+ 2H2O(г.), где ∆G (150°C) = –42.7 ккал. Данные
расчеты показывают, что эти процессы возмож-
ны, однако из литературных данных известно,
что процессы восстановления MoO3 метаном на-
чинают протекать с выраженной интенсивностью
только при достижении температуры реакцион-
ной среды ~700°C [42]. Другим путем восстанов-
ления MoO3, связанного с присутствием триме-
тилалюминия в системе, может быть реакция
3MoO3 + 2Al(CH3)3(г.) → 3MoO2 + Al2O3 + 3C2H6(г.),
где ∆G (150°C) = –301.1 ккал, что указывает на более
выраженные восстановительные свойства ТМА по
сравнению с CH4. Интересно, что данный процесс
более термодинамически выгоден в сравнении с ре-
акцией ТМА с Н2О: 3H2O(г.) + 2Al(CH3)3(г.) →
→ Al2O3 + 6CH4(г.), где ∆G (150°C) = –282.7 ккал.

Возможный механизм восстановления по-
верхностных молибденоксидных групп схемати-
чески представлен на рис. 8. Предположительно,
восстановление Mo6+ до Mo4+ в результате реак-
ции с ТМА осуществляется за счет параллельно
происходящих процессов: образования ковалент-
ной связи по донорно-акцепторному механизму

Рис. 7. РФЭС линии Mo 3d высокого разрешения с моделями для пленок 1Al1MoO (а) и 1Al7MoO (б), полученных при
150°C.
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между терминальным кислородом Mo=O: и ато-
мом алюминия в ТМА, отщепления поверхност-
ной ОН-группы от молибдена и ее присоединения к
Al, отщепления СН3-лигандов ТМА и их рекомбина-
ции в молекулы C2H6. Механизм дополняется реак-
цией замещения между ТМА и поверхностными
OH-группами с выделением CH4.

По предложенному выше механизму во время
стадии напуска ТМА может появиться ОН-группа,
которая открывает возможность обеспечения хе-
мосорбции дополнительной молекулы ТМА, за
счет чего почти вдвое может увеличиться прибав-
ка массы, что и наблюдалось на КПМ (рис. 2 и 4).
Oценить эту возможность количественно можно
с использованием уравнения (4). Если предполо-
жить, что на ТМА/Н2О-субцикле наряду с присо-
единением оксида алюминия происходит восста-
новление оксида молибдена, в результате которо-
го он теряет атомы кислорода в количестве Δmred,O
(нг/см2), то уравнение (4) примет вид:

(7)

откуда:

(8)

Для 1Al7MoO Δmred,О = 30.1 нг/см2 или
1.88 нмоль/см2. Согласно уравнению реакции
восстановления, на каждые 3 моля триоксида мо-
либдена, восстановленного до диоксида, образу-
ется 1 моль оксида алюминия. Таким образом,
по реакции восстановления должно образовать-
ся 0.63 нмоль/см2 (63.9 нг/см2) оксида алюминия.
Общая же масса синтезированного за суперцикл
оксида алюминия будет равна ΔmAl = BΔmsub,Al-O +
+ Δmred,O = 87.1 нг/см2. Таким образом, на тради-
ционное АСО Al2O3 остается 23.2 нг/см2, что нахо-
дится в пределах мономолекулярного слоя, тогда
как сверхмонослойный рост происходит по реак-
ции восстановления, в ходе которой OH-группы не
расходуются.
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Таким образом, процесс восстановления ок-
сида молибдена ТМА позволяет объяснить как
отклонение χКПМ от χРФЭС, так и сверхмонослой-
ный рост на субцикле оксида алюминия. Следует,
однако, отметить, что расчетное количество вос-
становленного за суперцикл триоксида молибде-
на (1.88 нмоль/см2) превышает его наличное коли-
чество, присоединяемое за семь Mo-полуциклов
(145 нг/см2, что соответствует 1.01 нмоль/см2). Это
противоречие может объясняться либо более глу-
боким восстановлением (до степени окисления 2+,
которая в природе встречается редко и не обнару-
жена в РФЭС, что легко объяснить окислением
на воздухе), либо уменьшением числа OH-групп в
ходе Al-субцикла (в данном случае влияние этого
процесса на изменение массы сопоставимо с вли-
янием восстановления). В любом случае можно
утверждать, что процесс восстановления молиб-
дена ТМА согласуется со всеми имеющимися на-
блюдениями на полуколичественном уровне.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, в данной работе с привлечени-
ем известных физико-химических подходов к вы-
бору прекурсоров и режимов процесса АСО разра-
ботана новая программа синтеза алюминий-мо-
либденовых оксидных пленок с использованием
ТМА, оксотетрахлорида молибдена и воды. По-
лученные пленки были исследованы in situ и ex si-
tu с привлечением комплекса современных мето-
дов анализа. Пленки имели аморфную структуру.
In situ-мониторинг роста пленок показал высо-
кую реакционную способность MoOCl4 в процессах
роста AlxMoyOz и перспективность его использова-
ния для получения других смешанных оксидов.

Анализ КПМ-данных показал, что в процессах
1Al1MoO и 1Al7MoO в каждом суперцикле к по-
верхности присоединяются два алюминийоксид-
ных монослоя, а присоединение молибденоксид-
ных слоев происходит в субмонослойном режиме
для процесса 1Al1MoO и сопровождается присо-
единением двух мономолекулярных молибденок-
сидных слоев для 1Al7MoO.

Рис. 8. Предлагаемый механизм восстановления Mo6+ до Mo4+ в пленках AlxMoyOz.
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Анализ РФЭС-данных полученных пленок
указывает на частичное восстановление Mo6+ до
Mo5+ и Mo4+ в процессе роста пленки, что связано
с восстановительной способностью ТМА.

Анализ данных рентгеновской рефлектомет-
рии показал, что плотности и постоянные роста
для полученных пленок имели значения, близкие
к ожидаемым, рассчитанным с использованием
РФЭС и КПМ-данных соответственно.

Выявленные закономерности формирования
алюминий-молибденовых оксидных пленок на
поверхности кремниевой подложки могут спо-
собствовать пониманию процессов “конвер-
сии” и окислительно-восстановительных про-
цессов, связанных с присутствием ТМА в реакци-
онной системе, а также более детальному анализу
ростовых характеристик процессов АСО много-
компонентных оксидных пленок.
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Новые медьсодержащие бораты PbCd2–xB6O12:xCu2+ получены твердофазным методом и охаракте-
ризованы РФА, ИК-спектроскопией. В области 0 ≤ x < 0.08 образуется непрерывный ряд твердых
растворов замещения со структурой моноклинного PbCd2B6O12 (пр. гр. P21/n). При замене атомов
кадмия на меньшие по размеру атомы меди параметры элементарных ячеек в наблюдаемом ряду ли-
нейно уменьшаются. Данные ИК-спектров и РФА согласуются, подтверждая наличие в структуре
BO3- и BO4-анионов. Исследована зависимость интенсивности термолюминесценции от содержа-
ния активатора в интервале 25–400°C. Интенсивность термовысвечивания полученных боратов
возрастает с ростом содержания активатора до максимального значения x = 0.06, а затем уменьша-
ется. Порошковые бораты, изученные в работе, могут стать основой при создании новых люминес-
центных материалов.
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ВВЕДЕНИЕ
Оксидные кристаллические материалы, содер-

жащие активные ионы редкоземельных, тяжелых и
переходных металлов, используются как люми-
нофоры в светодиодах и сцинтилляторах. Борат-
ные соединения выделяются среди кислородных
неорганических материалов многообразием со-
ставов, структур, совокупностью уникальных фи-
зико-химических свойств и широким спектром
технологических приложений, что делает их при-
влекательными для научного сообщества [1–10].

Известно, что эффективным способом моди-
фикации прикладных свойств многих классов не-
органических соединений (фосфатов, молибда-
тов, вольфраматов, ванадатов, боратов и др.) яв-
ляется замещение катионов в их кристаллических
структурах. Катионные замещения в пределах од-
ного структурного типа позволяют осуществлять
направленный синтез кристаллических фаз и ре-
гулирование необходимых свойств. Двойной бо-
рат свинца-кадмия состава PbCd2B6O12 получен
нами при изучении тройной оксидной системы
PbO–CdO–B2O3. Соединение PbCd2B6O12 кристал-
лизуется в моноклинной сингонии (пр. гр. P21/n).
Его кристаллическая структура исследована на мо-

нокристалле и описана в [11]. Каркасная структура
содержит борокислородные слои [(B6O12)6–]n, па-
раллельные плоскости ab. Между ними проходят
цепочки CdO6-октаэдров, формирующие другие
двумерные слои [Cd2B6O12]4–, имеющие ту же на-
правленность вдоль плоскости ab. Эти двумерные
слои [Cd2B6O12]4–, соединяясь мостиковыми диме-
рами, из связанных ребрами CdO7-полиэдров фор-
мируют трехмерную [Cd2B6O12]2– анионную сетку.
В пустотах трехмерного каркаса располагаются ато-
мы Pb, координированные семью атомами кисло-
рода. Атомы бора в структуре проявляют к. ч. 3 и 4.
Интерес к сложному борату PbCd2B6O12 обуслов-
лен его свойствами. Ранее изоморфным замещени-
ем в этом соединении ионов Cd2+ на ионы Mn2+ бы-
ли получены твердые растворы, проявляющие
эмиссию при возбуждении излучением стронций-
иттриевого β-источника [12]. Ионы меди Cu2+ от-
носятся к числу известных и распространенных
активаторов, успешно применяемых для созда-
ния люминесцентных материалов современной
светотехники [13–17]. В продолжение работ по
поиску и изучению новых эффективных материа-
лов нами предпринято настоящее исследование.

УДК 546.07'273.54-165
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Цель работы – синтез новых люминесцентных
материалов PbCd2–xB6O12:Cu2+ со структурой двой-
ного бората свинца-кадмия PbCd2B6O12, изучение
их физико-химических и спектральных характери-
стик при возбуждении ультрафиолетовым светом.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Серия поликристаллических боратов составов
PbCd2–xB6O12:Cu2+ (x = 0.01, 0.02, 0.03, 0.04, 0.05,
0.06, 0.08) получена методом твердофазных реак-
ций. В качестве исходных реагентов использова-
ли предварительно прокаленные при 500°C окси-
ды металлов PbO, CdO, CuO и борную кислоту
H3BO3. Все реактивы имели квалификацию “х. ч.”.
Стехиометрические соотношения смесей исход-
ных компонентов отжигали в интервале темпера-
тур от 350 до 640°C в течение 160 ч с неоднократ-
ной промежуточной гомогенизацией. Синтез по-
рошковых образцов проводили в платиновых
тиглях на воздухе ступенчатым повышением тем-
пературы на 50–100°C.

Контроль за протеканием реакций осуществля-
ли рентгенографически. Рентгенограммы образцов
снимали на автоматическом порошковом дифрак-
тометре BRUKER D-8 Advance AXS (CuKα-излуче-
ние, VANTЕC-детектор) в интервале углов 2θ =
= 10°–60° с шагом сканирования 0.02°, скорость
записи 1 град/мин. Индицирование порошко-
грамм проводили методом структурной аналогии
с использованием кристаллографических данных
монокристалла PbCd2B6O12 из [11]. Уточнение па-
раметров элементарных ячеек синтезированных
порошков выполняли по программе TOPAS-4.

Температуру плавления полученной фазы опре-
деляли методом дифференциальной сканирующей
калориметрии (ДСК) на синхронном термическом
анализаторе JUPITER STA 449c фирмы NETZSCH.
Навеску массой 18.8 мг помещали в Pt-тигель и
нагревали в среде аргона в интервале 25–750°C.
Нагрев и охлаждение образца проводили со ско-
ростью 10°C/мин.

ИК-спектры поглощения синтезированных фаз
записывали на ИК-Фурье-спектрометре ALPHA
(BRUKER) в таблетках с KBr в диапазоне волно-

вых чисел 400–4000 см–1. Отнесение полос погло-
щения выполнено на основании данных [18–21].

Термолюминесцентные свойства порошков ис-
следовали в интервале 25–400°C на оригинальной
спектрометрической установке, состоящей из пе-
чи, терморегулятора, самописца и фотоэлектрон-
ного умножителя (ФЭУ), описанной нами ранее
[22]. Источником УФ-излучения служил кварце-
вый облучатель марки ОУФК-09-1 с эффектив-
ным спектральным диапазоном излучений 205–
315 нм. Дозу УФ-излучения варьировали временем
воздействия на образцы облучателем (5–15 мин).
Свечение фиксировали с помощью ФЭУ с диапа-
зоном регистрации 300–600 нм. Результаты изме-
рений термолюминесцентной чувствительности
нормировались по сигналу от эталона – фторида
лития LiF:Mg,Ti (TLD-100).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Рентгенограммы индивидуального бората

PbCd2B6O12 и легированных образцов практиче-
ски не отличаются расположением рефлексов и
их относительными интенсивностями (рис. 1).

В табл. 1 приведены кристаллографические и
термические характеристики некоторых фаз. При
замене атомов кадмия на меньшие по размеру
атомы меди параметры решеток линейно умень-
шаются. Монотонное уменьшение параметров и
объемов моноклинных ячеек указывает на обра-
зование непрерывного ряда твердых растворов в
рассматриваемой области концентраций.

По результатам ДСК, полученная фаза PbCd2B6O12:
:0.05Cu2+ не претерпевает полиморфных превра-
щений вплоть до плавления при 728°C (рис. 2).
Как и в случае индивидуального соединения, ха-
рактер плавления медьсодержащего бората ин-
конгруэнтный.

ИК-спектры образцов PbCd2B6O12 и PbCd2–x-
B6O12:0.03Cu2+, представленные на рис. 3, прояв-
ляют значительное сходство по форме и положе-
нию полос поглощения, что свидетельствует о
близости их кристаллических структур и согласу-
ется с результатами РФА.

Рассмотрим ИК-спектры поглощения 1 и 2
(рис. 3) в спектральном диапазоне 400–2000 см–1,

Таблица 1. Кристаллографические и термические характеристики фаз PbCd2–xB6O12:xCu2+ (пр. гр. P21/n, Z = 4)

* Монокристальные данные.

Фаза a, Å b, Å c, Å β, град V, Å3 tпл, °C

PbCd2B6O12* 6.5570(3) 6.9924(4) 19.2094(10) 90.285(4) 880.72(8) 731
PbCd2B6O12 6.5618(3) 6.9868(4) 19.2081(8) 90.250(3) 880.61(7) 734
PbCd2–xB6O12:0.02Cu2+ 6.5585(5) 6.9899(7) 19.211(2) 90.259(6) 880.9(1)

PbCd2–xB6O12:0.03Cu2+ 6.5578(7) 6.9892(6) 19.209(2) 90.328(7) 880.7(1)

PbCd2–xB6O12:0.04Cu2+ 6.5585(6) 6.9888(6) 19.212(2) 90.260(5) 880.3(1)

PbCd2–xB6O12:0.05Cu2+ 6.5566(5) 6.9883(6) 19.210(2) 90.250(6) 880.0(1) 728
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в котором обычно проявляются колебания боро-
кислородных связей BO3- и BO4-групп.

В соответствии с двоякой координацией ато-
мов бора в структуре PbCd2B6O12 спектры погло-
щения полученных фаз должны содержать поло-
сы, отвечающие колебаниям - и -анио-
нов. В обоих спектрах имеются полосы ~1383 см–1,
относящиеся к асимметричному валентному колеба-
нию (ν3) -групп. Интенсивные полосы, реги-
стрируемые в области 987–1181 см–1, отвечают асим-
метричным валентным колебаниям (ν3) BO4-групп.
Максимумы полос при 895 и ~989 см–1 в спектрах
обеих фаз соответствуют валентным симметричным
колебаниям (ν1) -анионов. Деформационным
колебаниям (ν2) и (ν4) BO3-групп отвечают поло-
сы поглощения в области 659–795 см–1. Наблюда-
емые пики поглощения при 577 и 414 см–1 могут
быть отнесены к симметричному (ν1) и деформаци-
онному (ν2) колебаниям связей в борокислород-
ных тетраэдрах соответственно.

В настоящей работе изучение люминесцент-
ных свойств выполнено построением темпера-
турной зависимости интенсивности термолю-
минесценции новой серии полученных боратов
PbCd2–xB6O12:xCu2+ при различном содержании
допирующего металла. Эксперименты показа-
ли свечение легированных материалов в изучен-
ном интервале температур. Максимальные значе-
ния интенсивности термолюминесценции полу-
ченной серии боратов наблюдали при 130–170°C,
что согласуется с данными по термолюминесцен-

3
3BO − 5

4BO −

3
3BO −

3
3BO −

ции тетраборатов MgB4O7:Dy, Li и Li2B4O7:Cu, Ag
[2, 13–15], CaB4O7:Cu [16], CdB4O7 [17].

Результаты исследования термолюминесцент-
ных свойств серии полученных боратов приведе-
ны на рис. 4. Кривые термического высвечивания
образцов PbCd2–xB6O12:Cu2+ (x = 0.01, 0.03, 0.05,
0.06, 0.08) при возбуждении УФ в течение 5 и 10 мин
практически одинаковы. Отмечено, что интен-
сивности термолюминесценции представленных
боратов не уступают интенсивности первого макси-
мума промышленного люминофора (TLD-100). Во
фтористом литии, по [23], максимумы интенсив-
ности свечения наблюдаются в УФ-области спек-
тра излучений приблизительно при 220 и 320°C.

Из рис. 4 видно, что интенсивность термолю-
минесценции возрастает с ростом концентрации
активатора и достигает максимального значения

Рис. 1. Рентгенограммы образцов PbCd2–xB6O12:xCu2+.
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Рис. 2. Кривые нагревания и охлаждения образцов
PbCd2–xB6O12:0.05Cu2+.
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для образца с x = 0.06. Дальнейшее повышение со-
держания ионов Сu2+ снижает интенсивность све-
чения. Мы сравнили результаты, полученные с ис-
пользованием УФ-источника облучения, с данны-
ми [12, 22], где использовали β-лучи. Образцы,
подвергшиеся УФ-облучению, показали близкую
интенсивность термолюминесценции при значи-
тельно меньшей продолжительности облучения:
5–10 мин вместо 1–2 ч.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Изовалентным замещением ионов кадмия на
ионы меди в двойном борате PbCd2B6O12 синтези-
рованы фазы переменного состава. В изученном
интервале концентраций 0 < x ≤ 0.08 установлено

образование непрерывного ряда твердых раство-
ров PbCd2–xB6O12:xCu2+.

Определены кристаллографические, термиче-
ские и спектральные характеристики отдельных
фаз полученного ряда. Показано, что фазы воз-
буждаются ультрафиолетом, проявляя термолюми-
несценцию в интервале 25–400°C. Максимальное
свечение показал образец с x = 0.06.

Полученный люминофор может найти приме-
нение в качестве люминесцентной матрицы.
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Рис. 3. ИК-спектры образцов PbCd2B6O12 (а) и PbCd2–xB6O12:0.03Cu2+ (б).
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Работа посвящена получению и изучению свойств фосфатных материалов медицинского назначе-
ния – цементов на основе брушита (CaHPO4⋅2H2O) или монетита (CaHPO4), получаемых из β- и

α-форм Ca3(PO4)2 (ТКФ) с изоморфным замещением Ca2+ на Na+ или K+ и  на  или 
Для получения фосфатных цементов из замещенного ТКФ в качестве затворяющей среды исполь-
зовали фосфорную кислоту или H2O при смешении ТКФ c сухим Ca(H2PO4)2·H2O. Методами РЭМ,

РСМА и РФА было подтверждено изоморфное замещение в ТКФ ионов Ca2+ на Na+, K+ и  на
  Показано, что в результате твердения цементных паст с использованием разных затво-

рителей можно получить материалы с различной микроструктурой, а также с преобладанием фаз
брушита или монетита в зависимости от формы используемого при получении цемента ТКФ. Также бы-
ли изучены процессы взаимодействия полученных цементов с водой в течение длительного (16 сут) вре-
мени. Установлено, что значения pH водной фазы варьируются от 5 до 7.5. Такой диапазон pH яв-
ляется благоприятным для применения исследуемых фосфатных материалов в медицине.
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ВВЕДЕНИЕ
В последние десятилетия основной упор при

создании костных имплантатов делался на дости-
жение биосовместимости, биорезорбируемости,
необходимых механических свойств и индуциро-
вание направленной дифференциации стволовых
клеток для искусственной трансформации в био-
логическую ткань [1, 2]. Данные характеристики
делают их пригодными для различных примене-
ний, включая челюстно-лицевую хирургию, па-
родонтологическое лечение и ортопедию [3]. В то
же время один из основных недостатков керами-
ческих материалов для костных имплантатов со-
стоит в хрупкости, что ограничивает их использо-
вание в медицине [4]. Биокерамические цементы
на основе фосфатных материалов обладают таки-
ми свойствами, как остеокондуктивность и био-
совместимость, что делает их применимыми для
устранения костных дефектов, травм и поврежде-
ний. Трикальцийфосфат (ТКФ) Са3(PO4)2 име-
ет состав, достаточно близкий к материалу неор-

ганического компонента кости (гидроксиапатита
(ГА)) при более высокой резорбируемости, чем
собственно ГА, в связи с чем часто используется
для залечивания костных дефектов. ТКФ имеет
остеокондуктивные свойства, но не обладает эф-
фектом дифференциации клеток и умеренной ре-
генерации костей, из-за чего его применение в ме-
дицинских приложениях ограничено [5, 6]. Кроме
того, использование ТКФ, обладающего более вы-
сокой растворимостью, чем ГА, может привести к
повторному перелому, связанному с ухудшением
механической прочности имплантатов во время
процессов ремоделирования кости, и воспали-
тельным реакциям.

Чтобы улучшить биологическую активность,
механические свойства, способность к спеканию
ТКФ, в его состав добавляются различные катио-
ны металлов и анионы. β-ТКФ является остео-
кондуктивным, а β-CaSiO3 – биоактивным матери-
алом с остеостимулирующими свойствами. Пори-
стые композитные биокерамические матрицы с

2
4PO − 4

4SiO − 2
4SO .−

3
4PO −

4
4SiO ,− 2

4SO .−

УДК 546.185
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различными соотношениями β-ТКФ/β-CaSiO3 бы-
ли разработаны для сочетания этих свойств. Ре-
зультаты экспериментов in vivo и исследований
регенерации кости показали, что матрицы с 50 и
80 мас. % β-CaSiO3 увеличивали количество ново-
образованной кости и снижали скорость деграда-
ции. Пористый β-CaSiO3 показал плохое образо-
вание новой кости из-за его быстрой деградации,
в то время как пористый β-ТКФ продемонстри-
ровал умеренную регенерацию кости, начинаю-
щуюся на поверхности имплантатов, из-за отсут-
ствия остеостимуляции [7]. Таким образом, при до-
бавлении к β-ТКФ 50–80 мас. % β-CaSiO3 материал
обладал хорошей остеокондуктивностью и стиму-
лировал быстрое формирование кости по сравне-
нию с матрицами из чистых β-ТКФ и β-CaSiO3. Для
уменьшения скорости растворения ТКФ в работе
[8] в его состав были добавлены ионы Li, Na, K.

Также было исследовано влияние изоморфно-
го замещения в ГА кальция на магний [9]. Уста-
новлено, что включение 0.1 мол. % Mg2+ приводит
к росту удельной поверхности на 37%, а введение
1.0 мол. % Mg2+ дает более чем трехкратное увели-
чение: до 86.91 м2/г по сравнению с 23.35 м2/г для
чистого ГА. Объем микро- и мезопор также про-
демонстрировал почти трехкратный рост при об-
щем объеме пор 0.2938 мм3/г. Исследования in vitro
продемонстрировали цитосовместимость биокера-
мических гранул и подтвердили положительное
влияние Mg2+ на жизнеспособность и пролифе-
рацию клеток.

Влияние анионного замещения до 9% на кар-
бонатную группу в ГА изучалось в работе [10] с
дальнейшим изготовлением пористых гранул. Ре-
зультаты исследования показали, что карбонат-
группы входят в структуру по смешанному АБ-типу
замещения, при этом микроструктура гранул суще-
ственно зависела от содержания карбонат-групп,
введение 6% обеспечивало высокие биологиче-
ские свойства гранул в экспериментах in vivo.

Цель настоящей работы – изучение влияния
изоморфного замещения на стабильность ТКФ
как возможного подхода к управлению временем
затвердевания и микроструктурой кальцийфос-
фатных цементов, получаемых из ТКФ. Были полу-
чены брушитные (на основе CaHPO4⋅2H2O) и моне-
титные (на основе CaHPO4) цементы с частичным
замещением в исходном для их затворения ТКФ

кальция ионами Na+, K+, фосфата ионами 

или 

4
4SiO −

2
4SO .−

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Прекурсорами были α- и β-ТКФ, синтезиро-

ванные по модифицированной методике [11]; на-
триевый и калиевый ренаниты CaNaPO4, CaKPO4,
синтезированные по методике [12]; и коммерческие
CaCO3 (ХИММЕД, ОСЧ 16-2), SiO2 и β-CaSO4. Об-
разцы замещенного ТКФ получали при темпера-
туре от 950 до 1230°C. Ниже приведены условия
реакций получения замещенных ТКФ (отжиги
проводились на воздухе) и мольные соотношения
исходных компонентов [13]:

Далее состав  замещенных ТКФ будет приво-
диться в мольных процентных соотношениях ис-
пользуемых для их синтеза фаз – Ca3(PO4)2 и
CaNaPO4 либо CaKPO4, либо CaSO4, либо Ca2SiO4.
Для получения фосфатных цементов были ис-
пользованы синтезированные замещенные кати-
онами K+, Na+ и анионами   α- и β-ТКФ,
H3PO4 (ГОСТ 6552-80 /ИЗМ 1-2/), моногидрат мо-
нокальцийфосфата (ММКФ) Ca(H2PO4)2⋅H2O
(CAS No. 10031-30-8, puriss. 99%) и H2O. Цементы
получали из замещенных ТКФ путем затворения
3 М раствором H3PO4 (заранее приготовленным
разведением концентрированной кислоты) или
водой при предварительном смешении со стехио-
метрическим количеством твердого ММКФ.

Фазовый состав образцов исследовали методом
рентгенофазового анализа (РФА) с использованием
рентгеновского дифрактометра РИГАКУ D2500 с
вращающимся медным анодом, микроструктура
получаемых образцов изучали на растровом элек-
тронном микроскопе LEO SUPRA 50VP в режи-
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ме низкого (40 Па азота) вакуума, элементный
состав анализировался методом рентгеноспек-
трального микроанализа (РСМА) с использовани-
ем энергодисперсионного спектрометра X/MAX
(Oxford.Inst.), установленного на электронном
микроскопе.

Изменение кислотности контактирующей с по-
лученными фосфатными цементами водной фазы в
течение длительных (десятки дней) выдержек из-
меряли с помощью стеклянного pH-метрическо-
го электрода ЭСК-10301/4, подключенного к ио-
номеру “Эксперт-001”. Время схватывания це-
ментных образцов определяли методом Вика.
Приготовленные образцы при добавлении кислоты
или воды заливали в форму и оставляли затверде-
вать. Время схватывания фиксировали по момен-
ту, когда игла переставала погружаться в образец.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Твердые растворы на основе ТКФ были синте-

зированы по твердофазным реакциям между
предварительно синтезированными β-Ca3(PO4)2,
CaNaPO4, CaКPO4 или Ca2SiO4 (температура ре-
акции 1100°C, охлаждение с печью), коммерче-
ским CaSO4 (температура реакции 950°C, охла-
ждение с печью).

В соответствии с фазовыми диаграммами си-
стем Ca3(PO4)2–CaNaPO4, Ca3(PO4)2–CaКPO4 и
Ca3(PO4)2–Ca2SiO4 [14, 15] были синтезированы
твердые растворы на основе β-ТКФ с содержани-
ем CaNaPO4, CaКPO4 2, 5 и 10 мол. %, а Ca2SiO4 –
1 и 3 мол. %. При этом в системах Ca3(PO4)2–
CaNaPO4 и Ca3(PO4)2–CaКPO4 после отжига были
получены твердые растворы на основе β-Ca3(PO4)2

с содержанием до 10% натриевого или калиевого
ренанитов, а в системе с Ca2SiO4 при его содержа-
нии 1 и 3% образовались твердые растворы на ос-
нове α-Ca3(PO4)2, не переходящие при охлажде-
нии в β-форму (рис. 1).

Для исследования твердых растворов Ca3(PO4)2–
CaSO4 были получены образцы с соотношениями
компонентов (мол. %): 95 : 5, 90 : 10, 85 : 15 и 80 : 20
(фазовая диаграмма для данной системы в лите-
ратуре отсутствует). Как видно из рис. 2, образец
80 : 20 двухфазный и содержит β-Ca3(PO4)2 и CaSO4,
на дифрактограмме образца 90 : 10 наблюдается пик
(3.50 Å), отсутствующий в карточке базы ICDD для
β-Ca3(PO4)2 и близкий к максимальному пику
CaSO4, однако второй достаточно интенсивный
пик CaSO4 (2.85 Å) в этом случае не наблюдается, а
соотношение интегральных интенсивностей пика
3.50 Å и максимального пика β-Ca3(PO4)2 (2.88 Å)
практически одинаково для образцов 95 : 5 и 90 : 10
и резко возрастает при переходе к образцу 85 : 15
и далее к 80 : 20. Учитывая при этом близость пика
3.50 Å к отсутствующему (погасающему для струк-
туры витлокита, пр. гр. R3c) на дифрактограмме не-
замещенного β-Ca3(PO4)2 пику 118, можно пред-
положить, что образцы 95 : 5 и 90 : 10 однофазные,
а 85 : 15 и 80 : 20 двухфазные, а появление погаса-
ющего для структуры витлокита пика связано с
изменением симметрии при образовании твердо-
го раствора.

При этом повышение температуры термообра-
ботки данных образцов до 1100°C приводило к ис-
чезновению пиков CaSO4 и появлению рефлексов
ГА Ca5(PO4)3OH тем более интенсивных, чем боль-
ше было CaSO4 в образце. Это позволяет предполо-

Рис. 1. Дифрактограммы образцов (мол. %): 1 –
β-Ca3(PO4)2 (90)–CaКPO4 (10), 2 – β-Ca3(PO4)2 (90)–
CaNaPO4 (10), 3 – α-Ca3(PO4)2 (99)–Ca2SiO4 (1).
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Рис. 2. Дифрактограммы образцов (мол. %): 1 –
β-Ca3(PO4)2 (80)–CaSO4 (20), 2 – β-Ca3(PO4)2 (90)–
CaSO4 (10).
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жить испарение SO3 из сульфатсодержащего твер-
дого раствора на основе β-ТКФ, а также протекание
реакции между упомянутым твердым раствором и
CaSO4, из чего можно сделать вывод о невозмож-
ности перевести сульфатсодержащий твердый рас-
твор на основе ТКФ из β- в α-форму. При этом
РСМА общего содержания серы показывает, что
отжиг при 1100°C, хотя и заметно (примерно в
1.5–2 раза) уменьшает ее содержание, не удаляет

серу полностью, что позволяет предположить
вхождение сульфата и в структуру апатита.

Полученные образцы замещенных β- и α-ТКФ,
затворенные кислотой и водой, также были оха-
рактеризованы методом РФА. На рис. 3, 4 приве-
дены дифрактограммы образцов с замещением
кальция на калий или натрий для мольных соот-
ношений 90 : 10, 95 : 5 и 98 : 2. Видно, что затворе-
ние приготовленных порошков ортофосфорной

Рис. 3. Дифрактограммы образцов цементов, полу-
ченных из β-ТКФ с частичным замещением Ca на Na:
2 (1, 2), 5 (3, 4), 10 мол. % NaCaPO4 (5, 6), затворенных
3 М Н3РО4 (1, 3, 5), Н2О (2, 4, 6).
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Рис. 4. Дифрактограммы образцов цементов, полу-
ченных из β-ТКФ с частичным замещением Ca на K:
2 (1, 2), 5 (3, 4), 10 мол. % KCaPO4 (5, 6), затворенных
3 М Н3РО4 (1, 3, 5), Н2О (2, 4, 6).

50 55 604540353025201510

1

2�, град

2

3

5

6

4

Брушит

Рис. 5. Образцы цементов, полученных из β-ТКФ с

частичным замещением  на : 10 (1, 2),
5 мол. % CaSO4 (3, 4), затворенных 3 M H3PO4
(1, 3), Н2О (2, 4).
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Рис. 6. Дифрактограммы образцов цементов, полу-

ченных из α-ТКФ с частичным замещением  на

: 1 (1, 2), 3 мол. % Ca2SiO4 (3, 4), затворенных
3 M H3PO4 (1, 3), Н2О (2, 4).
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кислотой и водой в присутствии твердого ММКФ
формирует в качестве основной фазы брушит. Так-
же на дифрактограммах можно увидеть частичное
образование фазы монетита как побочной. РФА
для β-ТКФ с замещением фосфатного иона на

 показал (рис. 5), что, как в случае с Na+ и K+,
при затворении H3PO4 и H2O образуются фаза бру-
шита как основная и фаза монетита как примесная.

На рис. 6 представлены результаты РФА для
α-ТКФ с замещением фосфата на  Видно, что
при получении брушитных цементов из α-ТКФ с
ионом  преобладающей фазой является мо-
нетит. Образование монетита связано с быстрым
схватыванием цементной пасты (5 с), получае-
мой из α-ТКФ, стабилизированного замещени-
ем фосфата на силикат.

Различные замещения в α- и β-ТКФ приводят
к изменению микроструктуры получаемых фос-
фатных цементов (рис. 7) и, таким образом, могут
быть использованы для ее направленного измене-
ния и связанных с нею свойств (включая механиче-
ские характеристики и биорезорбируемость). В це-
ментных образцах, полученных из β-ТКФ с частич-
ным замещением Ca на Na (рис. 7а, 7б), образуются
плоские частицы микронного размера как в случае
затворения фосфорной кислотой, так и при затво-

2
4SO −

4
4SiO .−

4
4SiO −

рении водой в присутствии ММКФ в твердофаз-
ной смеси. При замещении в исходном β-ТКФ Са
на K частицы имеют игольчатую форму, в случае
замещения в β-ТКФ фосфата на  также на-
блюдаются подобные частицы, но меньшего раз-
мера. Подобная морфология характерна для ча-
стиц брушита CaHPO4⋅2H2O и структурно сход-
ного с ним гипса CaSO4⋅2H2O. При замещении в

ТКФ  на  (такое замещение стабилизи-
рует α-ТКФ) образуется большое количество по-
чти сферических частиц, покрытых наноразмер-
ными иглами, сходными по морфологии с извест-
ными в материаловедении силикатных цементов
частицами C-S-H-геля.

Времена схватывания получаемых цементов бы-
ли определены методом Вика (табл. 1). Из пред-
ставленных данных можно видеть, что по мере
увеличения содержания замещающих катионов и
сульфатных анионов в β-ТКФ время схватывания
также увеличивается. Для α-ТКФ с замещением
фосфата на силикат время затвердевания соста-
вило около 5 с, так как подобное быстрое схватыва-
ние свойственно цементам, получаемым из α-фор-
мы ТКФ. Необходимо отметить, что для потенци-
альных медицинских применений наблюдаемые
времена схватывания слишком малы, поэтому

2
4SO −

3
4PO − 4

4SiO −

Таблица 1. Время схватывания цементов, получаемых с использованием различных твердых реагентов и
затворяющих жидкостей

Твердый реагент
τ, с

H3PO4 H2O + ММКФ

β-ТКФ : Na 98 : 2 72 60

95 : 5 80 120

90 : 10 240 240

β-ТКФ : K 98 : 2 180 68

95 : 5 195 120

90 : 10 210 145

β-ТКФ : 95 : 5 120 15

90 : 10 250 25

α-ТКФ : 99 : 1 5 5

97 : 3 5 5

2
4SO −

4
4SiO −
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Рис. 7. Микрофотографии полученных цементов β- и α-ТКФ с замещением катионов и анионов: Na+ (а, б), K+ (в, г),

 (д, е),  (ж, з), содержащих 10 мол. % NaCaPO4, KCaPO4, CaSO4 3 мол. % Ca2SiO4 затворенных H3PO4 (а, в, д, ж),
Н2О (б, г, е, з).
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Рис. 8. pH-измерения образцов цементов из замещенных β- (а–в) и α-ТКФ (г), затворенных 3 M H3PO4 и H2O при
длительном контакте с водой.
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требуется добавление в материал замедлителей
схватывания.

С целью оценки резорбируемости полученных
цементов для всех образцов были проведены из-
мерения pH контактирующей с ними воды в тече-
ние 16 сут (для измерений смешивались 1 г цемента
и 40 мл H2O). Установлено, что за время измерений
pH водной фазы не уходит в существенно кислую
или щелочную область. На рис. 8 можно видеть
разнонаправленное, а в ряде случаев – немоно-
тонное изменение pH для различных образцов.
Данные изменения могут быть связаны с посте-
пенным переходом брушита в равновесную в этих
условиях фазу апатита в случае спада pH, а про-
цессы, идущие с ростом pH, – с реакциями оста-
точного ТКФ. Согласно данным измерения кис-
лотности водных растворов ТКФ-замещенных це-

ментов, значения pH среды варьировались от 5 до
7.5, что говорит о возможном дальнейшем иcполь-
зовании полученных образцов для биологиче-
ских испытаний (in vitro на цитотоксичность, in vivo
на биосовместимость и для лечения костных
дефектов).

Также был проведен РСМА элементного со-
става цементных образцов до и после контакта с
водой, который показал, что после длительного
контакта с водой остаются (не переходят в рас-
твор) некоторые измеримые количества замеща-
ющих элементов (натрий, калий и сера), хотя и
заметно меньшие, чем в затворенных цементах до
выдержки в воде. Для цементов, полученных из
ТКФ с частичным замещением фосфата на сили-
кат, после контакта с водой наблюдали полное
удаление Si (табл. 2).
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Замещение в Ca3(PO4)2 кальция на Na или K и

фосфата на  или  позволяет управлять
микроструктурой и фазовым составом получае-
мых кальций-фосфатных цементов. Выяснилось,
что в случае замещения в ТКФ кальция ионами
Na+, K+,  в цементном материале образуется
фаза брушита как основная, а при замещении
ионами  преобладающей фазой является мо-
нетит. При этом различные типы замещения в
ТКФ приводят к формированию различных мик-
роструктур цементов.

Полученные с использованием твердых рас-
творов на основе ТКФ кальций-фосфатные це-
менты при длительном времени контакта с водой
незначительно изменяют pH водной среды, при-
чем значения pH находятся в близком к нейтраль-
ному диапазоне (от 5 до 7.5), что показывает пер-
спективность исследуемых материалов для даль-
нейших биологических испытаний.

Время схватывания цементных паст увели-
чивается с ростом содержания гетеровалентных
заместителей (как катионных, так и анионных)
в β-ТКФ, причем для образцов, содержащих К и
сульфат, время схватывания при затворении во-

2
4SO − 4

4SiO −

2
4SO −

4
4SiO −

дой в присутствии ММКФ заметно меньше, чем
при затворении раствором фосфорной кислоты.
Для ТКФ с замещением фосфата на ортосиликат
время схватывания остается в пределах 5 с, что ха-
рактерно для α-ТКФ.

Полученные результаты подтверждают воз-
можность с помощью изоморфных замещений в
основном компоненте фосфатных цементов управ-
ления микро- и наноструктурными характери-
стиками цементных материалов.
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Методом осаждения из растворов получены наноразмерные порошки церийсодержащих трикаль-
цийфосфатов (ТКФ, Ca3(PO4)2) со структурой витлокита. Содержание церия в материалах после
термической обработки при 1300°C составило 0, 0.07, 0.18 и 0.39 мас. %, что соответствует значениям
х = 0, 0.0025, 0.006, 0.013 для общей формулы Ca3 – хCe2х/3(PO4)2. С повышением содержания церия
увеличивается термическая стабильность β-модификации ТКФ. Полученные церийсодержащие
порошки ТКФ обладают люминесцентными свойствами при облучении источником света длиной
волны 270–320 нм с максимумом при 360–390 нм, характерным для эмиссии Се3+. В зависимости от
концентрации церия и температуры обработки материалов происходит смещение спектров свечения.

Ключевые слова: биокерамика, трикальцийфосфат, модифицирующая добавка, церий, фотолюми-
несценция
DOI: 10.31857/S0002337X23040097, EDN: VUFIRQ

ВВЕДЕНИЕ
В последние десятилетия активно ведутся ра-

боты по созданию новых люминесцентных мате-
риалов, содержащих ионы редкоземельных эле-
ментов (РЗЭ), способных к поглощению света и
широкому спектру светового излучения [1–5].
Особый интерес представляют материалы, содер-
жащие ионы церия (Се), благодаря его перемен-
ной степени окисления (3+)/(4+). Соединения
Се4+ демонстрируют каталитическую активность
и довольно успешно используются в химической
и нефтяной промышленности [6, 7]. Люминес-
центные материалы с Се3+ в составе применяют
для изготовления люминофоров за счет способ-
ности к яркому свечению в УФ-области спектра [8–
10]. В качестве люминофорных матриц исполь-
зуют фосфат кальция (трикальцийфосфат (ТКФ)
Ca3(PO4)2) со структурой витлокита [11, 12]. ТКФ
является биосовместимым, биорезорбируемым
материалом, близким по составу к костной ткани,
что обуславливает его широкое применение для
замещения дефектов костной ткани [13–15]. Раз-
работка люминесцирующих материалов на осно-

ве биосовместимого церийсодержащего ТКФ от-
крывает возможность изучения динамики про-
цессов репарации зоны дефекта с помощью
современных методов визуализации, в частности
оптической томографии.

Актуальным вопросом в технологии материа-
лов для костной хирургии является достижение
равномерного распределения функциональной
добавки по объему материала, что можно обеспе-
чить за счет использования химических методов
получения исходных порошков, которые в про-
цессе изготовления конечного изделия образуют
твердые растворы на основе биосовместимой
матрицы [16, 17]. Изоморфное замещение ионов
кальция на ионы РЗЭ в ТКФ сопровождается пе-
рераспределением добавки в катионной подрешет-
ке с образованием в ней вакансий [18]. Низкотемпе-
ратурная модификация ТКФ (β-ТКФ) изострук-
турна минералу витлокиту, кристаллизуется в
ромбоэдрической сингонии; без примесей ста-
бильна до температуры 1120°C, выше которой
происходит фазовый переход в моноклинную мо-
дификацию (α-ТКФ) [19, 20]. Распределение изо-

УДК 616.71,666.3-1
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морфной примеси в кристаллической решетке
воздействует на силы химических связей в бли-
жайшем ее окружении и, как следствие, на свой-
ства материала, в т. ч. люминесцентные: смеще-
ние или изменение спектра люминесценции, вре-
мя жизни излучения и др. [21–23]. Кроме того, от
состава твердого раствора существенно зависят
температуры фазовых переходов. Так, например,
температура превращения β → α-ТКФ весьма
чувствительна к содержанию примесей: добавле-
ние магния, стронция, цинка увеличивает темпе-
ратуру этого перехода, в то время как замещение
барием или кремнием предотвращает обратный
переход, происходящий при медленном охлажде-
нии [24–26].

Цель данной работы – изучение термического
поведения и люминесцентных свойств порошков
церийсодержащих ТКФ, полученных осаждени-
ем из растворов. Синтезы проведены в низком кон-
центрационном ряду добавки (до 0.5 мас. % церия)
вследствие возможности возникновения концен-
трационного гашения люминесценции, а также
снижения фазовой чистоты, влияющей на цито-
совместимость материала.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Порошки церийсодержащих фосфатов каль-

ция (Се-ТКФ) были синтезированы осаждением
из растворов солей согласно следующей схеме ре-
акции с учетом замещения ионов кальция на ио-
ны церия (относительно атомного содержания в
ТКФ) при соотношении (Са + Се)/Р = 1.5:

где х = ([Са2+] у)/100, у = 0, 0.10, 0.25 и 0.50%. Полу-
ченные соединения были обозначены как ТКФ-0,
ТКФ-1, ТКФ-2 и ТКФ-3.

Водный раствор нитрата кальция (0.5 М) смеши-
вали с водным раствором нитрата церия (0.1 М) в
расчетных количествах, затем покапельно добав-
ляли раствор гидрофосфата аммония (0.5 М) при
постоянном перемешивании. Добавлением 25%-
ного водного раствора аммиака поддерживали
значение рН 7.0 ± 0.2. Осадок отфильтровывали
от маточного раствора, промывали дистиллиро-
ванной водой и сушили при температуре 80°C, за-
тем измельчали в агатовой ступке и просеивали че-
рез капроновую сетку с размером ячейки 100 мкм.

Рентгеновское дифракционное исследование
полученных образцов проведено с использовани-
ем дифрактометра Ultima IV (Rigaku, Япония) с
высокоскоростным детектором D/teX в одинако-
вых условиях: монохроматизированное CuKα-из-
лучение, λ = 1.5418 Å, никелевый фильтр, угловой
диапазон от 9° до 109° с шагом 0.02°, скорость

( ) ( )3 2 3 3

4 2 4 4

3 2 /3 4 2 2 4 3

3 – Ca NO 2 /3 Ce NО
NH HPO 8N

( ) ( )
( )

( )
H OH

Ca Ce PO 2H O 6NH NO ,х х

х х

−

+ +
+ + →

→ + +

движения счетчика 1 град/мин. Для определения
фазового состава использована база рентгеномет-
рических данных PDF2 (2019 года). Рентгенострук-
турные исследования по методу Ритвельда выпол-
нены с помощью программного пакета MAUD [27].

ИК-спектры материалов регистрировали с по-
мощью вакуумного ИК-спектрометра Vertex 70V
(Bruker, США) в диапазоне 400–4000 см–1 с разре-
шением 4 см–1 с использованием приставки ATR
в режиме Transmission. Содержание церия в тер-
мообработанных при 1300°C порошках определя-
ли методом атомно-эмиссионной спектромет-
рии с индуктивно-связанной плазмой (АЭС-ИПС)
(Optima 5300DV, Perkin Elmer, США). Методом
низкотемпературной адсорбции азота (БЭТ) из-
меряли удельную площадь поверхности порош-
ков (Tristar 3000, Micromeritics, США), рассчиты-
вали среднеповерхностный диаметр (D) частиц в
приближении их формы к сферической по следу-
ющей формуле:

где Sуд – удельная площадь поверхности, ρист –
плотность, г/см3.

Исследования физико-химических процессов,
происходящих в образцах при непрерывном на-
греве, изучали на приборе синхронного термиче-
ского анализа STA 409 Luxx (Netzsch, Германия) в
режимах ДТА/ДСК/ТГ, сопряженном с масс-
спектрометром QMS 403 C Aëolos (Netzsch, Гер-
мания) на воздухе.

Спектры возбуждения и люминесценции об-
разцов регистрировали при комнатной темпера-
туре с помощью спектрометра LS55 (Perkin Elmer,
США). Диапазон возбуждения (λexc) составлял
270–310 нм, диапазон люминесценции (λem) – 300–
500 нм, разрешение 0.5 нм, в качестве источника
возбуждения использовали ксеноновую лампу, ши-
рину щели на испускание варьировали от 2 до 5 нм.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Получены высокодисперсные порошки бело-

го цвета. Исследование элементного состава по-
казало, что содержание Се в материалах составля-
ет 0, 0.07, 0.18 и 0.39 мас. % соответственно в ряду со-
ставов, что в расчетной формуле Ca3 – хCe2х/3(PO4)2
отвечает х = 0.0025–0.013 (табл. 1). Согласно дан-
ным удельной площади поверхности (Sуд), рассчи-
танный средний размер частиц порошков ТКФ-0
после синтеза составил 90 нм (Sуд = 22 м2/г), введе-
ние 0.07 мас. % ионов церия приводит к незначи-
тельному уменьшению размера частиц до 80 нм
(Sуд = 24 м2/г), с дальнейшим повышением содер-
жания церия размер частиц монотонно растет до
115 нм (Sуд = 17 м2/г).

уд ист

6000 ,
ρ

D
S

=
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ИК-спектры порошков после синтеза пред-
ставлены на рис. 1. Присутствуют полосы погло-
щения фосфатных групп со стороны низких длин
волн, характерных для фосфатов кальция: соот-
ветствующие модам группы  и обусловлен-
ные симметричными валентными колебаниями
связи Р–О (ν1) при 961 см–1, симметричными де-
формационными колебаниями (ν2) при 468 см–1,
асимметричными валентными колебаниями (ν3)
при 1020 и 1090 см–1, асимметричными деформа-
ционными колебаниями (ν4) при 560 и 598 см–1

[20, 28]. По указанным основным линиям все
спектры имеют схожий вид, однако Се-содержа-
щие порошки отличаются. Так, асимметричные
колебания связи О–Р–О (ν4) на них представлены
ярко выраженными пиками при 560 и 598 см–1 и
плечом при 530 см–1, интенсивность которых уве-
личивается с повышением концентрации церия в
материале. В ряду составов наблюдается повыше-
ние интенсивности других полос: при 630 см–1 –
колебаний связи О–Н и при 824 см–1 – колебаний
связи Р–ОН [29]. Это свидетельствует о наличии
гидрофосфатных солей кальция и церия, образу-
ющихся в процессе реакции фосфатного компо-
нента и водного раствора нитрата металла. На
спектрах всех составов присутствуют полосы в
интервале 1310–1450 см–1, отнесенные к наличию
связей С–О [30], которые могут быть обусловле-
ны вовлечением СО2 из воздуха в процессе синте-
за порошков. Также в этом волновом интервале
можно предполагать наличие полос NO3- и NH4-
групп как результат образования побочного про-
дукта реакции синтеза [31]. Таким образом, после
синтеза порошки отвечают структуре фосфата
кальция и, по всей видимости, содержат карбо-
натные группы, а также побочные продукты реак-

3
4PO −

ции в виде гидрофосфатных солей церия, каль-
ция и нитрата аммония.

Полученные высокодисперсные порошки ха-
рактеризуются низкой степенью закристаллизо-
ванности, что объясняется осаждением в условиях
комнатной температуры. При этом состав осадка
весьма чувствителен к даже незначительным изме-
нениям рН среды или отклонению от стехиометрии
(т.е. соотношения Са/Р = 1.5) [32, 33]. На рис. 2а в
качестве примера приведена дифрактограмма по-
рошка ТКФ-3 после синтеза, который был отнесен
к аморфному фосфату кальция (Са3(РО4)2·nH2O,
JCPDS № 018-0303); также отмечена примесь мо-
нетита (СаНРО4, № 070-0359) по наличию двух
основных пиков при 2θ = 26.6° и 30.2°, что обу-
словлено пониженным значением рН среды на
начальном этапе синтеза; в процессе нагрева эта
примесь разлагается с образованием β-ТКФ вы-
ше 800°C [34]. Для сравнения приведена дифрак-
тограмма осадка, полученного при отношении
Са/Р = 1.5 и рН 11 (рис. 2а), которая свидетель-
ствует о формировании гидроксиапатита (ГА)
(JCPDS, № 09-0432), образующегося при гидра-
тации аморфного фосфата кальция в щелочной
среде [35]. ИК-спектры проб этих двух осадков
демонстрируют наличие фосфатных групп по-
добного профиля, однако отличаются наличием в
образце, соответствующем структуре ГА, двух яр-
ко выраженных полос поглощения структурных
ОН-групп при 1573 и 3478 см–1 (рис. 2б). Таким
образом, в результате осаждения при рН 7 и соот-
ношении (Са + Се)/Р = 1.5 образуются плохо за-
кристаллизованные соединения со структурой
аморфного фосфата кальция.

После синтеза порошки были подвергнуты
термической обработке при 1300°C для получе-
ния хорошо закристаллизованных фаз и фикса-
ции фазового перехода.

Таблица 1. Характеристики порошков Се-ТКФ

Состав Формула Се/(Са + Се), 
% y x

Содержание Се,

мас. % ат. %

расчетные параметры
ТКФ-0 Ca3(PO4)2 0 0 0 0 0
ТКФ-1 Ca2.997Ce0.002(PO4)2 0.07 0.10 0.003 0.09 0.02
ТКФ-2 Ca2.9925Ce0.005(PO4)2 0.17 0.25 0.008 0.23 0.04
ТКФ-3 Ca2.985Ce0.010(PO4)2 0.33 0.50 0.015 0.45 0.08

экспериментальные данные
ТКФ-0 Ca3(PO4)2 0 0 0 0 0
ТКФ-1 Ca2.998Ce0.003(PO4)2 0.06 0.08 0.0025 0.07 0.01
ТКФ-2 Ca2.994Ce0.004(PO4)2 0.13 0.20 0.006 0.18 0.03
ТКФ-3 Ca2.987Ce0.009(PO4)2 0.29 0.43 0.013 0.39 0.07
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На рис. 3 представлены ИК-спектры образцов.
Характер спектров образцов ТКФ-0, ТКФ-1 и
ТКФ-2 подобен: присутствуют интенсивные по-
лосы поглощения при 550, 579 и 600 см–1, соответ-

ствующие асимметричным деформационным ко-
лебаниям связи О–Р–О (ν4); интенсивные поло-
сы симметричных валентных колебаний Р–О (ν1)
при 955 см–1 и полосы асимметричных валент-

Рис. 1. ИК-спектры порошков Се-ТКФ после синтеза.
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Рис. 3. ИК-спектры порошков Се-ТКФ, термообработанных при 1300°C.
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ных колебаний связи О–Р–О (ν3) при 982, 1023
и 1057 см–1. В спектрах ТКФ-0 и ТКФ-1 наличе-
ствуют полосы поглощения, характерные для
Р2О7-групп, при 752 и 1210 см–1 [35], что свиде-
тельствует о содержании пирофосфата кальция
(Ca2Р2О7) в малых количествах. Для ТКФ-3 иден-
тифицированы линии, характерные для структуры
β-ТКФ: интенсивные полосы асимметричных ко-
лебаний связи О–Р–О (ν4) при 542, 589 и 603 см–1;
полосы симметричных колебаний связи Р–О (ν1)
при 939 и 970 см–1; слабые полосы асимметричных
колебаний связи О–Р–О (ν3) при 1077 и 1120 см–1

[36]. Это свидетельствует о том, что ТКФ-3 пред-
ставляет собой β-модификацию, при этом присут-
ствие полос поглощения при 589 и 1010 см–1 указы-
вает на примесь α-ТКФ. Полос, характерных для
карбонатных и гидроксильных групп, не выявлено,
что связано с их удалением в процессе нагрева.

Данные РФА образцов ТКФ-0, ТКФ-1, ТКФ-2
и ТКФ-3, термообработанных при 1300°C, и об-
разца ТКФ-0 после дополнительного отжига при
900°C (в дальнейшем ТКФ-01) представлены на
рис. 4. Порошок ТКФ-0 соответствует моноклин-
ной α-модификации ТКФ. В ТКФ-1 и ТКФ-2
присутствует около 3 и 12 мас. % низкотемпера-
турной β-формы ТКФ соответственно. Образцы
ТКФ-3 и ТКФ-01 содержат β-ТКФ без каких-ли-

бо примесных фаз. Результаты рентгеноструктур-
ного анализа по методу Ритвельда подтверждают
данные РФА. Достигнуты низкие значения фак-
торов расходимости (Rwp) (табл. 2). Параметры
элементарных ячеек фаз, присутствующих в об-
разцах ТКФ-0, ТКФ-3 и ТКФ-01, приведены в
табл. 2. Видно, что допирование Се приводит к
возрастанию параметра a и уменьшению пара-
метра c по сравнению с образцом без церия.

На рис. 5 в качестве примера представлены
графические результаты ритвельдовского уточне-
ния структуры ТКФ-3. Таким образом, введение
ионов Се препятствует полной трансформации в
α-ТКФ (при температуре выше температуры фа-
зового перехода), а рост параметров элементар-
ной ячейки β-ТКФ указывает на заселение по-
зиций Са2+ ионами Се3+ с большим радиусом
(r(Ce3+) = 1.07 Å, r(Са2+) = 1.00 Å).

Данные термического анализа порошков ТКФ-0,
ТКФ-1 и ТКФ-3 после синтеза приведены на рис. 6.
В температурном интервале 100–200°C происхо-
дит потеря адсорбированной воды, при 250–
350°C – интенсивная потеря воды, гидроксиль-
ных и карбонатных радикалов; потери нитрата
аммония, побочного продукта реакции, по дан-
ным масс-спектрометрии не зафиксировано. При
760–785°C наблюдаются тепловые эффекты и соот-
ветствующая им небольшая убыль массы, которые
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можно связать с выделением химически связанной
воды или гидроксильных групп. Эндотермические
эффекты при 1201/1203°C для ТКФ-0/ТКФ-1, по-
видимому, соответствуют фазовому переходу β → α;
эффекты при 1297/1296°C могут быть обусловлены
образованием эвтектики ТКФ+ пирофосфат каль-
ция и началом плавления пирофосфата [36, 37].
Считается, что образование пирофосфата каль-
ция обусловлено отклонением от стехиометрии
состава продуктов синтеза (Ca/P = 1.5) в область

пониженных значений [34], а также конденсаци-

ей ионов  из продуктов синтеза при нагре-
ве в интервале 250–800°C [38]. Для ТКФ-3 эндо-
термический эффект, обусловленный фазовым
превращением, смещен в дальнюю область темпе-
ратур (1242°C), а его интенсивность снижена. Ука-
занные явления требуют более детального изуче-
ния, тем не менее они свидетельствуют о влиянии
добавки на термическую стабильность матрицы.

2
4HPO −

Рис. 4. Дифрактограммы образцов Се-ТКФ, термообработанных при 1300°C, и ТКФ-01, полученного дополнитель-
ным отжигом α-ТКФ-0 при 900°C.
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Таблица 2. Результаты рентгеноструктурного исследования

Образец Rwp, % Присутствующая фаза Пр. гр. Параметры 
элементарной ячейки

ТКФ-0 7.71 α-ТКФ P21/c a = 12.880(2) Å
b = 27.295(4) Å
c = 15.222(2) Å
β = 126.21(1)º

ТКФ-3 6.21 β-ТКФ R3c a = 10.4420(7) Å
c = 37.396(4) Å

TКФ-01 6.06 β-ТКФ R3c a = 10.435(1) Å
c = 37.423(7) Å
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Проводили сравнительное исследование ФЛ-
свойств порошков Се-ТКФ после синтеза и после
термической обработки при 1300°C, в частности,
с целью оценки валентности ионов церия в соста-
ве матрицы и основываясь на том, что Се3+-со-
держащие материалы проявляют люминесцен-
цию. Установлено, что ТКФ-0 обладает собствен-
ной, однако очень низкой, ФЛ при УФ-облучении
(λ = 270 нм) с максимумом при 420–440 нм, в то
время как в спектрах Се-содержащих ТКФ на-

блюдаются полосы в диапазоне длин волн от 300
до 450 нм, характерные для эмиссии Ce3+ и обу-
словленные 5d → 4f-переходами (рис. 7а) [39, 40].
Представленные одним широким асимметрич-
ным пиком, спектры могут быть описаны двумя
гауссовыми контурами c максимумами при 360 и
400 нм, соответствующими электронным перехо-
дам 5d → 2F5/2 и 5d → 2F7/2 в ионе Се3+ (рис. 7б)
[19]. В результате выявлено, что наибольшей ин-
тенсивностью обладает переход 5d → 2F5/2, вслед-
ствие чего оценку влияния содержания церия на
интенсивность ФЛ материалов проводили по мак-
симуму, характерному для этого перехода (рис. 7в).
Установлено, что максимальной интенсивностью
ФЛ отличается ТКФ-2 с содержанием церия
0.18 мас. %; для образца ТКФ-3 с 0.39 мас. % це-
рия выявлено понижение интенсивности люми-
несценции, что отнесли к концентрационному ту-
шению. Кроме этого, в концентрационном ряду
происходит смещение спектра свечения в красную
область, что связывают с влиянием координаци-
онного окружения допанта [23, 41].

Характер спектров ФЛ термообработанных по-
рошков Се-ТКФ при УФ-облучении (λ = 310 нм)
подобен спектрам порошков после синтеза, с не-
которым смещением максимумов (рис. 8а). В ре-
зультате аппроксимации и сопоставления спек-
тров выявлено, что наиболее интенсивным явля-
ется пик, обусловленный переходом 5d → 2F5/2
(рис. 8б, 8в). Для порошков ТКФ-0 и ТКФ-1 про-
исходит смещение спектра в синюю область.
Максимальной интенсивностью свечения обла-
дает образец с содержанием Се до 0.18 мас. %, по-
вышение количества Се до 0.39 мас. % приводит к
концентрационному тушению.

Рис. 5. Графические результаты рентгеноструктурно-
го исследования по методу Ритвельда: кружками обо-
значены экспериментальные точки, модельный
спектр показан сплошной линией, в нижней части –
разностный спектр.
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Рис. 6. Результаты термического анализа ТКФ-0 (1), ТКФ-1 (2), ТКФ-3 (3): а – ТГ; б – ДСК и масс-спектры (на при-
мере ТКФ-0); в – увеличенный температурный интервал ДСК (900–1200°C).
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Рис. 7. Спектры ФЛ порошков Се-ТКФ после синтеза: а – общий вид спектров, б – спектр ТКФ-2 после аппроксима-
ции на два пика, в – спектры перехода 5d → 2F5/2; 1 – ТКФ-0, 2 – ТКФ-1, 3 – ТКФ-2, 4 – ТКФ-3.
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Рис. 8. Спектры ФЛ порошков Се-ТКФ после термической обработки при 1300°C: а–в и 1–4 см. подп. к рис. 7.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Осаждением из водных растворов нитрата

кальция, гидрофосфата аммония и нитрата церия
получены порошки со структурой аморфного
фосфата кальция (ТКФ-0, 1, 2, 3). В полученных
продуктах присутствуют карбонатные группы,
адсорбированные из воздуха в процессе синтеза.
Осадки также содержат гидрофосфатные соли це-
рия и кальция как побочные продукты взаимо-
действия фосфатного компонента с нитратами
металлов. Термическая обработка до 800°C при-
вела к удалению адсорбированной воды, гидрок-
сил-радикалов и карбонатов, а также кристалли-
зации ТКФ β-модификации. Содержание церия в
термообработанных при 1300°C соединениях со-
ставило 0, 0.07, 0.18 и 0.39 мас. %, что соответству-
ет значениям х = 0, 0.0025, 0.006, 0.013 для общей
формулы Ca3 – хCe2х/3(PO4)2. Выявлено, что с по-
вышением количества церия увеличивается тер-
мическая стабильность β-ТКФ. Показано, что
выше температуры фазового перехода материал,
содержащий 0.39 мас. % Се, полностью представ-
лен β-модификацией ТКФ с увеличенными пара-
метрами кристаллической решетки.

Установлено, что при облучении источником
света с длиной волны 270–320 нм церийсодержа-
щие порошки ТКФ обладают люминесценцией с
максимумом при 360–390 нм, характерной для
эмиссии Се3+. В концентрационном ряду соста-
вов и в зависимости от температуры обработки
происходит смещение спектров свечения, что обу-
словлено изменением координационного окруже-
ния допанта. Максимальное свечение характерно
для образца, содержащего 0.18 мас. % Се, повы-
шение его количества приводит к концентраци-
онному тушению.
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Представлены результаты фемтосекундной лазерной микрообработки в атермическом и тепловом
режимах прозрачного ситалла на основе системы Li2O–Al2O3–SiO2 со значением температурного
коэффициента линейного расширения, близким к нулю. Результаты электронной микроскопии и
дифракции электронов подтверждают полную аморфизацию наноразмерных кристаллов β-эвкрип-
титоподобных твердых растворов под действием лазерных импульсов. Методом количественной
фазовой микроскопии проведена оценка изменения показателя преломления в отдельных записан-
ных лазерным пучком треках. При частоте следования 10 кГц в атермическом режиме полная амор-
физация ситалла приводит к снижению показателя преломления (Δn = −0.0035) в области лазерной
обработки, что открывает возможности использования прямой лазерной записи канальных волно-
водов в термостабильной ситалловой матрице.

Ключевые слова: литиевоалюмосиликатный ситалл, температурный коэффициент линейного рас-
ширения, фемтосекундный лазер, лазерная аморфизация
DOI: 10.31857/S0002337X23040085, EDN: VUCCNI

ВВЕДЕНИЕ
Прозрачные ситаллы привлекают внимание

исследователей благодаря возможности выделе-
ния в объеме ситаллообразующих стекол множе-
ства кристаллических фаз с различными функци-
ональными свойствами. Среди ситаллообразую-
щих систем система Li2O–Al2O3–SiO2 занимает
особое место ввиду возможности получения про-
зрачного материала со значением температурного
коэффициента линейного расширения (ТКЛР),
близким к нулю [1, 2]. Достижение столь низких
значений ТКЛР связано с выделением в объеме
литиевоалюмосиликатной (ЛАС) матрицы β-эв-
криптитоподобных твердых растворов, имеющих
отрицательные значения ТКЛР. Методика синте-
за ситаллов данной системы совершенствовалась
более полувека, что позволило наладить серий-
ный выпуск крупногабаритных изделий с допус-
ком отклонения ТКЛР в диапазоне ±7 × 10−9 K−1

[3, 4]. ЛАС-ситаллы в основном применяются в
качестве основы зеркал астрономических телеско-
пов и деталей кольцевых лазерных гироскопов,
обеспечивая постоянство их размеров в широком
диапазоне температур, необходимое для стабили-

зации рабочих характеристик, и устойчивость к
внешним воздействиям [5].

Наряду с этим, все большее внимание привле-
кают исследования в области микро- и наномо-
дифицирования структуры прозрачных диэлек-
триков, и одним из наиболее активно развиваю-
щихся методов в этой области является лазерная
микрообработка, позволяющая прецизионно ме-
нять свойства микрообъемов материала. Наиболь-
ший интерес представляют локальные изменения
структуры, возникающие в материале под действи-
ем фемтосекундных (ФС) лазерных импульсов, по-
скольку за счет нелинейного механизма поглоще-
ния ультракоротких импульсов, характеризующих-
ся исключительно высокой пиковой мощностью,
появляется уникальная возможность селективного
модифицирования материала внутри фокального
пятна с разрешением вплоть до субмикронного.
Вызванное воздействием ФС-лазерного пучка ло-
кальное изменение химического состава, оптиче-
ских характеристик, химической стойкости и пр.
позволяет формировать в объеме диэлектриков раз-
личные компоненты для интегральных устройств
фотоники и микрофлюидики [6].

УДК 666.266.6:66.047.72:620.22
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Исследованию микромодифицирования раз-
личных стекол и кристаллов пучком ФС-лазеров
посвящено множество публикаций, однако иссле-
дования воздействия ультракоротких лазерных им-
пульсов на структуру прозрачных ситаллов пока
единичны [7–9], хотя a priori можно предположить,
что ситаллы, в т. ч. ситалл с околонулевым значени-
ем ТКЛР, являются перспективной средой для фор-
мирования интегральных волноводов [10].

А.С. Липатьев и др. [8] недавно предложили
способ создания в объеме ЛАС-ситалла одномо-
довых канальных волноводов путем записи ци-
линдрической оболочки из серии параллельных
треков с пониженным показателем преломления,
расположенных вплотную друг к другу. По кос-
венным данным конфокальной КР-спектроско-
пии в работе [8] был сделан вывод о том, что ло-
кальное изменение показателя преломления в
объеме ЛАС-ситалла обусловлено тем, что про-
странственно-селективный нагрев сфокусирован-
ным ФС-лазерным пучком вызывает частичную
или полную аморфизацию кристаллических мик-
роструктур [11].

Волноводные структуры в объеме стеклокри-
сталлических матриц с повышенными механи-
ческими и термостабильными свойствами пред-
ставляют большой интерес для разработки ком-
понентов интегральных оптических схем и
миниатюризации оптоэлектронных устройств
аэрокосмического базирования, испытывающих
сильные механические нагрузки и перепады тем-
ператур. При этом детальных исследований изме-
нения химического и фазового состава в модифи-
цированных ФС-импульсами областях ситаллов
практически нет, хотя понимание протекающих
при лазерном воздействии процессов безусловно
важно для целенаправленной разработки каналь-
ных волноводов и других интегральных оптиче-
ских компонентов в различных ситаллах.

В настоящей работе впервые представлены дан-
ные о фазовых и структурных изменениях, возни-
кающих в ультратермостойком ЛАС-ситалле под
действием ФС-лазерных импульсов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для исследований лазерной аморфизации си-

талла нами синтезировано ситаллобразующее
многокомпонентное стекло на основе системы
Li2O–Al2O3–SiO2 с добавками оксидов P2O5, TiO2,
ZrO2, ZnO, MgO, BaO, CaO, As2O3, Sb2O3. Сырье-
вые компоненты шихты квалификаций “ос. ч.” и
“х. ч.” тщательно перемешивали в расчете на хи-
мический состав (мол. %): 61.1 SiO2, 15.9 Al2O3,
11.1 Li2O, 4.9 P2O5, 2.1 TiO2, 0.9 ZrO2, 0.4 ZnO,
2.0 MgO, 0.8 BaO, 0.4 CaO, 0.2 As2O3, 0.2 Sb2O3.
Данный состав стекла воспроизведен из работ
[10, 12], в которых была показана возможность

получения из него ситалла с ультранизким значе-
нием ТКЛР.

Стекло варили в корундовом тигле объемом
600 мл при температуре 1600°C с выработкой рас-
плава в блок на разогретую стальную пластину в
форму. После отжига ситаллизацию образцов про-
водили в муфельной печи по двухстадийному ре-
жиму термообработки, что позволяло разделить
этапы зарождения и роста кристаллов и прецизи-
онно регулировать их размер и количество, а сле-
довательно, и конечные свойства материала. Как
и в работе [12], прозрачные образцы ЛАС-ситал-
ла, полученные термообработкой стекла в печи,
содержали нанокристаллы β-эвкриптитоподобных
твердых растворов и имели ТКЛР α−60…+200°C =
= −1.5 × 10−7 K−1 [12].

Эксперименты по лазерному микромодифи-
цированию ситаллов проводили на установке
прямой лазерной записи FemtoLab (Workshop of
Photonics) на основе ФС-лазера Pharos SP (Light
Conversion Ltd), излучающего импульсы длительно-
стью 180 фс на длине волны 1030 нм. Лазерное мик-
ромодифицирование образцов ситаллов выполня-
лось пучком с частотой следования импульсов 10 или
500 кГц, что обеспечивало атермический или тепло-
вой характер лазерного воздействия соответственно
[13]. Прецизионное позиционирование и переме-
щение образцов относительно лазерного пучка
проводилось с помощью трехкоординатного мото-
ризированного столика ABL1000-Aerotech с линей-
ными позиционерами на воздушной подушке.

Для определения наиболее выгодного режима
лазерной обработки, обеспечивающего формиро-
вание однородных модификаций в объеме ситал-
лов, были записаны серии параллельных треков пу-
тем перемещения образца перпендикулярно на-
правлению распространения сфокусированного
лазерного луча со скоростью 200–1000 мкм/с.
Энергия импульсов варьировалась в диапазоне от
40 до 500 нДж. Управление движением образца от-
носительно лазерного пучка и его синхронизация с
лазерной генерацией были реализованы при помо-
щи программного обеспечения SCA Professor. Ла-
зерный пучок фокусировался объективом Olympus
LCPLN IR 50× (N.A. = 0.65) на глубину 100 мкм.

Светлопольная оптическая микроскопия тор-
цов треков выполнялась с помощью микроскопа
Olympus BX51. Количественная фазовая микроско-
пия (КФМ) проводилась на длине волны 1045 нм с
целью оценки изменения показателя преломления
в отдельных записанных лазером треках. Для этого
был использован моторизованный оптический
микроскоп Olympus BX61, оснащенный монохром-
ной 14-битной ПЗС-камерой Retiga 3000 и объекти-
вом Olympus UPlanFL 10X (числовая апертура 0.3).

Для изучения локальных структурных преобра-
зований, происходящих под действием ФС-ла-
зерных импульсов, применялся конфокальный
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КР-спектрометр Nanofinder в составе зондовой
нанолаборатории NTEGRA Spectra (NT-MDT).
Возбуждение комбинационного рассеяния осу-
ществлялось посредством аргон-ионного лазера с
длиной волны 488 нм. Лазерный луч фокусиро-
вался объективом микроскопа Mitutoyo MPlan
100X в пятно диаметром ~0.8 мкм.

Для исследования структуры треков мето-
дом просвечивающей электронной микроско-
пии (ПЭМ) с помощью сфокусированного ион-
ного пучка из поперечного сечения трека были
подготовлены тонкие ламели на растровом элек-
тронно/ионном микроскопе Versa 3D (Thermo
Fisher Scientific, США). Непосредственное наблю-
дение и исследование структуры модифицирован-
ных областей ситаллов в наномасштабе выполня-
лось на ПЭМ Tecnai Osiris (Thermo Fisher Scientific,
США). Исследования проводились при ускоряю-
щем напряжении 200 кВ. Прибор оснащен высо-
коугловым кольцевым детектором темного поля
(High-Angle Annular Dark-Field detector) (Fischione,
США) и системой энергодисперсионного рентге-
новского микроанализа SuperX (Bruker, США).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

В образце ЛАС-ситалла равномерно переме-
щающимся лазерным пучком были записаны се-
рии протяженных модификаций (треков) при ва-
рьируемых параметрах воздействия. В зависимо-
сти от различных сочетаний энергии импульсов и
скорости сканирования лазерным пучком ширина
треков в объеме ситалла изменялась от 1 до 3 мкм и
от 2 до 7 мкм для атермического и теплового ре-
жимов соответственно. Результаты для наиболее
удачного сочетания параметров записи приведе-
ны на оптических микрофотографиях (рис. 1).

Для оценки локального изменения показателя
преломления проводилась регистрация стека оп-
тических снимков трека в проходящем свете с ша-
гом по глубине 1 мкм. Далее с помощью программ-
ной обработки строилось фазовое изображение, на
основе которого, зная глубину записанного тре-
ка, можно рассчитать разность Δn между показа-
телем преломления немодифицированной обла-
сти ситалла и области, подвергшейся лазерной
обработке. Различие показателей преломления в
разных областях материала является обязательным
условием для реализации в нем эффекта полного

Рис. 1. Оптическая микрофотография трека, записанного в тепловом режиме (а) при частоте следования 500 кГц,
энергии импульсов 300 нДж и скорости сканирования 200 мкм/с, и оптическая микрофотография трека, карта фазо-
вого сдвига и усредненный профиль показателя преломления поперечного сечения трека, записанного в атермиче-
ском режиме (б) при частоте следования импульсов 10 кГц, энергии импульсов 300 нДж и скорости сканирования
200 мкм/с (здесь и далее указаны направления волнового вектора лазерного пучка k и перемещения лазерного пучка
относительно образца 
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внутреннего отражения, на котором основаны
методы создания оптических волокон и волно-
водных систем [14, 15]. Лазерная запись треков в
ЛАС-ситалле в тепловом режиме воздействия
пучком с частотой следования импульсов 500 кГц
вызывает локальное изменение показателя пре-
ломления переменного знака на разной глубине и
формирует сложный профиль ∆n в записанных
лазером треках, что коррелирует с результатами
работы [13]. Однако под действием пучка ФС-ла-
зера при частоте следования импульсов 10 кГц
показатель преломления стабильно уменьшается
и при энергии 300 кДж его локальное изменение
достигает уровня Δn = −0.0035 (рис. 1). Наблюда-
емый эффект может быть обусловлен частичным
или полным расплавлением кристаллической фа-
зы под действием лазерных импульсов. Подоб-
ные результаты были описаны в нашей предыду-
щей работе [8], где частичная аморфизация была
косвенно подтверждена увеличением полушири-
ны пиков на спектрах КР, обусловленных присут-
ствием кристаллических фаз, но непосредствен-
ное наблюдение и детальный анализ локальной
аморфизации ЛАС-ситаллов в записанных лазе-
ром треках ранее не проводились.

На рис. 2 приведена оптическая микрофото-
графия торца трека, записанного при частоте сле-
дования 10 кГц. При изменении энергии лазер-
ных импульсов от 100 до 500 нДж высота попереч-
ного сечения треков изменяется в диапазоне 10–
20 мкм. Также на рис. 2 приведены спектры КР
немодифицированного ситалла, записанного ла-
зерным пучком трека и исходного (неситаллизи-
рованного) стекла.

Спектры КР треков, записанных в ЛАС-ситал-
ле (рис. 2), демонстрируют промежуточную кар-
тину между спектрами ситалла и исходного неза-
кристаллизованного ЛАС-стекла. Низкочастотные
пики в области 100–180 см−1 и пик при ~490 см−1,
соответствующие титансодержащим фазам и твер-
дому раствору β-эвкриптита [15] соответственно,
становятся слабее и уширяются, таким образом
становясь ближе по форме к соответствующим
участкам спектра КР исходного ЛАС-стекла. Ра-
нее [8] предполагалось, что в фокальной области
лазерного пучка достигается повышение темпе-
ратуры примерно до 2800 K за один импульс с
энергией 100 нДж, т.е. температура в области ла-
зерной обработки достаточно высока для амор-
физации нанокристаллов.

Исследования методами ПЭМ подтверждают
аморфизацию кристаллической фазы в исследуе-
мом ситалле как в тепловом (рис. 3), так и в атер-
мическом (рис. 4) режимах.

На снимке хорошо видна фазоворазделенная
структура ситалла вне области лазерной записи,
включающая темные области размером порядка
10 нм, соответствующие нанокристаллам, тогда
как структура трека оказывается однородна. Не-
посредственно наблюдаемое исчезновение нано-
кристаллов в треках хорошо коррелирует с ди-
фракционными картинами, записанными в обла-
сти воздействия лазерного пучка и за пределами
этой области: в областях внутри трека брэгговские
рефлексы отсутствуют, тогда как на дифракцион-
ной картине области за пределами зоны действия
лазерного пучка наблюдаются точечные рефлексы
от отдельных нанокристаллов, которые формируют
кольца, что говорит о произвольной ориентации

Рис. 2. Оптическая микрофотография торца трека, записанного в объеме ЛАС-ситалла при частоте следования им-
пульсов 10 кГц, энергии импульсов 300 нДж, скорости сканирования 200 мкм/с (а), и спектры КР (б) немодифициро-
ванной области (1), записанного лазером трека (2), исходного стекла (3).
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кристаллитов, и гало вокруг центрального рефлек-
са от аморфной матрицы. Аналогичные результа-
ты были получены и для трека, записанного в
атермическом режиме при частоте следования ла-
зерных импульсов 10 кГц. Результатом также бы-

ла полная аморфизация кристаллической фазы в
объеме ситалла (рис. 4). Таким образом, даже в
условиях, не вызывающих эффекта накопления
тепла от многих импульсов [16], тепловое воздей-
ствие отдельных импульсов оказывается доста-

Рис. 3. Светлопольные ПЭМ-изображения области ситалла с треком (а) и границы трека (б), записанного в ЛАС-си-
талле в тепловом режиме лазерным пучком с частотой следования импульсов 500 кГц, энергией импульсов 300 нДж
при скорости сканирования 200 мкм/с, и картины дифракции электронов от выделенных областей (в, г).
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Рис. 4. Светлопольные изображения участка ситалла вне зоны лазерного модифицирования (а) и области ситалла в
пределах трека (б), записанного в атермическом режиме ФС-лазерным пучком с частотой следования импульсов
10 кГц, энергией импульсов 300 нДж при скорости сканирования 200 мкм/с, полученные в режиме ПРЭМ, с дифрак-
ционными картинами от выделенных областей (в, г).
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точным для того, чтобы расплавить нанокристал-
лы, устранить многофазную структуру и восста-
новить однородную структуру стекла.

На изображениях ПЭМ в области за предела-
ми трека хорошо заметна типичная многофазная
ситалловая структура, причем концентрация
темных нанокристаллов вблизи границ треков
уменьшается, что свидетельствует о начале про-
цессов растворения нанокристаллов в зоне резко-
го температурного градиента, который формиру-
ется вокруг фокальной области [16].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Продемонстрирована возможность прямой

лазерной аморфизации наноразмерных кристал-
лов β-эвкриптитоподобных твердых растворов в
ситалле с коэффициентом термического расшире-
ния, близким к нулю, и впервые показана принци-
пиальная возможность формирования канальных
волноводов в объеме термостабильной ситалло-
вой матрицы.

По данным ПЭМ высокого разрешения и ана-
лиза дифракции электронов установлено, что
полная аморфизация ситалла может быть достигну-
та как в тепловом, так и в атермическом режимах
воздействия ФС-лазерных импульсов. В атермиче-
ском режиме при частоте следования импульсов
10 кГц полная аморфизация ситалла в области ла-
зерной обработки приводит к заметному сниже-
нию показателя преломления (Δn = −0.0035).
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Изучены спектры свечения и времена затухания видимой фотолюминесценции керамики Y2O2S:Er
(1 ат. %) при различной длине волны ИК-оптической импульсной накачки. Показано, что видимая
антистоксовая люминесценция материала, легированного эрбием, связана с изолированными
ионами Er3+ или комплексами ионов эрбия. Определены характерные спектры свечения комплек-
сов и изолированных центров эрбия. Разработан метод селективной временной регистрации люми-
несценции для разделения вкладов разных центров эрбия в антистоксовое свечение Y2O2S:Er.
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ВВЕДЕНИЕ
Процессы преобразования нескольких фотонов

в один фотон большей энергии приводят к анти-
стоксовой фотолюминесценции (ФЛ) с участием
многоуровневых редкоземельных ионов в мате-
риалах с малой безызлучательной рекомбинацией
[1–3]. Ионы эрбия имеют множество излучатель-
ных переходов в ИК- и в видимой области спек-
тра и наиболее часто используются в антистоксо-
вых люминофорах [4]. Использование оксосуль-
фида иттрия в качестве матрицы перспективно
из-за высокой прозрачности, высокой химиче-
ской стойкости, большой температуры плавле-
ния и малой энергии фононов этого материала [5,
6]. Наличие редкоземельного иттрия в кристал-
лической решетке соединения Y2O2S:Er облегчает
внедрение больших концентраций примеси эр-
бия без необходимости компенсации заряда.

Повышение эффективности антистоксовой лю-
минесценции требует использования кристалличе-
ских матриц с малой энергией фононов, редкозе-
мельных элементов (РЗЭ) с большими временами
жизни метастабильных возбужденных состояний и
сечением поглощения этими возбужденными со-
стояниями в ИК-области спектра. Вместе с тем,
вероятность люминесценции в видимой области
с высоколежащих состояний должна быть боль-
шой. Имеются два механизма дальнейшего воз-
буждения метастабильных возбужденных состоя-
ний РЗЭ: за счет оптического поглощения второго
ИК-фотона и за счет безызлучательной передачи

энергии от другого возбужденного иона РЗЭ (на-
пример, Er3+) [7–9]. Во втором случае расстояние
между двумя возбужденными ионами должно
быть менее 2 нм, что требует высокой концентра-
ции РЗЭ в кристалле и больших интенсивностей
ИК-возбуждения. Для антистоксовой люминес-
ценции при малых интенсивностях ИК-возбуж-
дения и малых концентрациях примеси первый
механизм является превалирующим, но он требу-
ет резонансного совпадения энергий первого и
второго фононов с энергетическими расстояния-
ми между уровнями РЗЭ [10, 11]. В данной работе
мы предлагаем экспериментальный метод разде-
ления спектров антистоксовой люминесценции,
возникающей при поглощении второго фотона и
при безызлучательном переносе энергии от вто-
рого возбужденного иона.

Цель настоящей работы – исследование влия-
ния различных центров свечения эрбия (изолиро-
ванных или комплексных) на спектры и кривые за-
тухания антистоксовой ФЛ керамики Y2O2S:Er. До-
стижение результата потребовало использования
оригинальной методики возбуждения антисток-
совой люминесценции перестраиваемым по ча-
стоте импульсным ИК-лазером с временным раз-
решением при регистрации спектров. В результа-
те обнаружен и разделен спектральный вклад в
значительную интенсивность антистоксовой лю-
минесценции как изолированных, так и комплек-
сов ионов эрбия в Y2O2S:Er.

УДК 535.37
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Исследовали люминофоры состава Y1.99Er0.01O2S,
полученные методом твердофазного синтеза при
взаимодействии оксидов иттрия, эрбия, а также
серы. Для удобства измерений порошкообразный
материал был получен в виде таблеток диаметром
20 мм методом холодного прессования с последу-
ющим отжигом в инертной (аргон) атмосфере
при 1100°C в течение 1 ч [12]. Концентрацию при-
меси определяли по начальной смеси оксидов.
Параметры кристаллической решетки и содержа-
ние различных фаз в конечном соединении контро-
лировали методами рентгеновской дифракции.
Спектры ФЛ регистрировались при возбуждении
перестраиваемым импульсным титан-сапфировым
лазером с длительностью импульса 6 нс. Люми-
несценция образца поступала в оптический вол-
новод, расположенный под углом 45° к его по-
верхности на расстоянии 10 мм от нее, и анализи-
ровалась с помощью спектрометра МДР-6,
фотоприемника ФЭУ-106 и цифрового осцилло-
графа USB-1402, сопряженного с компьютером.
При регистрации спектров возбуждения ФЛ ис-
пользовалась лампа накаливания, длина волны
на спектрометре МДР-6 фиксировалась на соот-
ветствующей полосе ФЛ, а длина волны возбуж-
дения на втором монохроматоре МДР-12 варьи-
ровалась в диапазоне видимых или инфракрасных
длин волн. Все измерения образцов осуществля-
лись при комнатной температуре (300 К) со спек-
тральным разрешением не хуже 0.1 нм.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Ранее [11] для соединения Y2O2S:Er наблюдали
широкие полосы поглощения в ИК-областях спек-
тра от 900 до 1000 нм и от 1500 до 1600 нм. Можно
предположить, что неоднородное уширение этих
линий обусловлено взаимодействием ионов эр-
бия между собой и с дефектами кристаллической
решетки. Использование селективного лазерного
возбуждения перестраиваемым титан-сапфировым
лазером антистоксовой люминесценции в зеленой
(рис. 1) и красной (рис. 2) областях дает возмож-
ность варьировать вклад тех или иных центров
свечения в спектры ФЛ. Характерным является
присутствие нескольких линий свечения иoнов
эрбия при 530 и 550 нм, обусловленных перехода-
ми электронов соответственно с уровней 2H11/2 и
4S3/2 на основной уровень 4I15/2 [13]. Тонкая струк-
тура спектров обусловлена спин-орбитальным
взаимодействием и расщеплением кристалли-
ческим полем. Отличием коротковолнового воз-
буждения с длиной волны лазера 920 нм от стан-
дартного 980 нм является появление дополни-
тельного пика ФЛ 544 нм (рис. 1). Для красной
антистоксовой люминесценции при возбуждении

920 нм появляется дополнительный пик 648 нм в
области электронных переходов 4F9/2 – 4I15/2 (рис. 2).

На рис. 3 представлены кривые затухания ан-
тистоксовой зеленой и красной ФЛ, измеренные
при импульсном инфракрасном возбуждении 920
и 980 нм. Методом наименьших квадратов было
определено наличие двух экспонент в затухании
интенсивностей свечения, которые могут быть
выражены следующими формулами:

(1)

для зеленой полосы 556 нм (кривые 1 и 2),

(2)

для красной полосы 671 нм (кривые 3 и 4). Здесь
соотношения интенсивностей быстрой и медлен-
ной составляющих a/b и c/d зависят от длины волны
возбуждения (рис. 3). Так, для кривой 1 a/b = 0.96,
для кривой 2 a/b = 1.39, для кривой 3 c/d = 1.1 и
для кривой 4 c/d = 1.40. Наличие двух экспонент
на кривых затухания говорит об участии двух ме-
ханизмов возбуждения антистоксовой люминес-
ценции в соединении Y2O2S:Er. Первая, быстрая,
экспонента возникает при оптическом последова-
тельном поглощении двух ИК-фотонов с релакса-
цией возбуждения в 4S3/2-состояние для зеленой и
4F9/2-состояние для красной люминесценции ионов
эрбия. Далее электроны из этих состояний реком-
бинируют с временами жизни 550 и 1450 мкс соот-
ветственно в основное состояние 4I15/2 [14]. Медлен-
ная экспонента возникает при безызлучательном
сложении энергий двух возбужденных 4I13/2-состоя-
ний ионов эрбия, и время затухания последующе-
го видимого свечения равно половине времени
жизни этих состояний τ/2 = 3600 мкс. Дело в том,
что интенсивность этой части антистоксовой лю-
минесценции пропорциональна квадрату засе-
ленности N2 (t) метастабильных состояний 4I13/2:

(3)

Интересно отметить рост на начальном участ-
ке кривых затухания красной антистоксовой ФЛ
671 нм (рис. 3). Это обусловлено тем, что при опти-
ческом и безызлучательном механизмах возбужде-
ния вначале идет заброс электронов на высоколе-
жащее 4F7/2-состояние эрбия с последующей ре-
комбинацией на более низкие возбужденные
состояния [15, 16]. Именно эта довольно медлен-
ная рекомбинация на красные уровни 4F9/2 с верх-
них уровней энергии дает первоначальный рост
интенсивности красного свечения на кривых за-
тухания 3 и 4 (рис. 3). На уровни зеленой люми-
несценции 4S3/2 эта рекомбинация происходит су-
щественно быстрее, поэтому мы ее не видим в
эксперименте. Таким образом, выделение двух
экспонент на кривой затухания антистоксовой
ФЛ позволяет разделить вклад двухфотонного и
безызлучательного механизмов ее возбуждения.

( ) ( )( )  exp /550 exp /3600I t a t b t= − + −

( ) ( )( )  exp /1450 exp /3600I t c t d t= − + −

( )2( ) e 2 .xp /I N tt= β = β − τ
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Приведенные выше данные для соотношений a/b
и c/d свидетельствуют о том, что при возбуждении
лазером с длиной волны 920 нм эти вклады при-
близительно равны, а при возбуждении лазером с
длиной волны 980 нм двухфотонный оптический
механизм возбуждения в 1.4 раза сильнее безызлу-
чательного переноса энергии между двумя ионами
эрбия. В общем случае ширина полосы ИК-воз-
буждения при оптическом механизме антисток-
совой люминесценции всегда уже аналогичной
полосы при безызлучательном механизме из-за
возможного участия в последнем фононов кри-
сталла. На кривых затухания ФЛ в быстрой части
излучают как изолированные ионы эрбия, так и
их комплексы. В медленной части излучают близ-
ко расположенные ионы или комплексы ионов
эрбия, поскольку только в них может происхо-
дить безызлучательный переход (суммирование)
энергии метастабильных состояний.

Для зеленой ФЛ, затухающей согласно выра-
жению (1), мы регистрировали спектр при за-
держке 500 и 3500 мкс (рис. 4). Отличиями кри-
вых 2 и 4 с медленной задержкой являются новый
явно выраженный пик с длиной волны 543 нм и
уменьшение вклада трех пиков в области 530 нм,
связанных с переходами 2H11/2–4I15/2. Для красной
ФЛ, затухающей согласно выражению (2), мы реги-
стрировали спектр при задержке 1500 и 3500 мкс
(рис. 5). На кривой 4 с медленной задержкой и

возбуждением 980 нм появляется новый пик с
длиной волны 648 нм, а для возбуждения 920 нм
(рис. 5, кривая 2) спектр антистоксовой красной
ФЛ сильно отличается по положению всех пиков
тонкого расщепления.

Чтобы понять эти особенности, нужно заметить
(см. выше), что при возбуждении 920 нм и медлен-
ном затухании мы регистрируем только свечение
комплексов без изолированных ионов эрбия. Для
понимания образования комплексов эрбия в со-
единении Y2O2S:Er надо учитывать, что ионы Er3+

электронейтральны по отношению к ионам иттрия,
на месте которых они расположены в кристалли-
ческой решетке. Поэтому между ионами эрбия от-
сутствует отталкивающее кулоновское взаимодей-
ствие и при малых расстояниях возникает притяги-
вающее обменное взаимодействие. Последнее
довольно короткодействующее и требует располо-
жения эрбия в ближайших узлах кристаллической
решетки. При таком близком положении излучаю-
щих центров происходят изменение взаимного рас-
положения энергетических уровней электронов
эрбия и трансформация спектров свечения (рис. 4 и
5) [17]. Но именно комплексы близкорасполо-
женных ионов имеют большую вероятность безыз-
лучательного переноса возбуждения в антистоксо-
вой люминесценции и регистрируются при боль-
ших временах послесвечения и длине волны
возбуждения 920 нм (кривые 2 на рис. 4 и 5). Видно

Рис. 1. Спектры зеленой антистоксовой ФЛ образцов Y2O2S:Er (1 ат. %) при возбуждении лазером с длиной волны
980 (1), 920 нм (2) (T = 300 K).
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Рис. 2. Спектры красной антистоксовой ФЛ образцов Y2O2S:Er (1 ат. %) при возбуждении лазером с длиной волны
980 (1), 920 нм (2) (T = 300 K).
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Рис. 3. Кривая затухания люминесценции 556 нм соединения Y2O2S:Er (1 ат. %) при возбуждении лазером 920 (1), 980 нм (2),
а также люминесценции 671 нм при возбуждении лазером 920 (3), 980 нм (4) (Т = 300 K).
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Рис. 4. Спектры зеленой антистоксовой ФЛ образцов Y2O2S:Er при задержке 500 (1), 3500 мкс (2) для возбуждения лазе-
ром 920 нм и при задержке 500 (3), 3500 мкс (4) для возбуждения лазером 980 нм (Т = 300 К).
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Рис. 5. Спектры красной антистоксовой ФЛ образцов Y2O2S:Er при задержке 1500 (1), 3500 мкс (2) для возбуждения ла-
зером 920 нм и при задержке 1500 (3), 3500 мкс (4) для возбуждения лазером 980 нм (Т = 300 К).
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Рис. 6. Спектры видимой антистоксовой ФЛ образцов Y2O2S: Er (1 ат. %) с быстрым (1) и медленным (2) охлаждением
после отжига в парах аргона при возбуждении лазером 980 нм (Т = 300 К).
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отличие спектров антистоксовой ФЛ комплексов и
изолированных ионов, вклад которых в свечение
велик при малых временах послесвечения и длине
волны возбуждения 980 нм (кривые 3 на рис. 4 и 5).

Заметим, что все исследованные выше образ-
цы Y2O2S:Er довольно быстро (за 15 мин) охла-
ждались после отжига керамики в атмосфере ар-
гона при температуре 1100°C. Один из образцов
специально охлаждали медленно (в течение 6 ч) с
постепенным равномерным понижением темпе-
ратуры. Инертная атмосфера использовалась для
подавления изменения состава оксосульфида ит-
трия в процессе отжига, а медленное охлаждение
увеличивало вероятность образования комплек-
сов близкорасположенных ионов эрбия [18, 19],
т. к. именно высокая температура вызывает тер-
мический распад этих комплексов и диффузию
изолированных ионов Er3+ на среднестатистиче-
ское расстояние друг от друга.

На рис. 6 представлены спектры видимой ан-
тистоксовой ФЛ Y2O2S:Er при быстром (кривая 1)
и медленном (кривая 2) охлаждении после отжига
для ИК-возбуждения 980 нм. В данном случае спек-
тры регистрировались без временного разрешения,
интегрально по всему контуру затухания. Метод ре-
гистрации позволял детектировать одновременно
комплексы и изолированные ионы эрбия. Наблю-
дается большее число полос свечения для медленно

охлажденных образцов, что связано с образованием
комплексов близкорасположенных ионов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом твердофазного синтеза в атмосфере
серы из оксидов РЗЭ получены порошкообразные
люминофоры состава Y1.99Er0.01O2S. Изучена струк-
тура, проведен анализ спектров антистоксовой ФЛ
данного соединения при селективном импульс-
ном лазерном возбуждении в различные моменты
послесвечения.

Показано, что антистоксовая люминесценция
оксосульфида иттрия, легированного эрбием, име-
ет большую интенсивность за счет двух механиз-
мов возбуждения: последовательного поглощения
двух одинаковых фотонов инфракрасной подсвет-
ки и безызлучательного переноса энергии от одного
иона эрбия к другому. Определены разные времена
затухания антистоксовой ФЛ для этих механизмов
возбуждения видимого свечения люминофора
Y2O2S:Er (1 ат. %). При двухфотонном возбужде-
нии люминесценция затухает быстрее, чем при
безызлучательном переносе энергии (рис. 3).

Обнаружено появление антистоксовой зеле-
ной и красной люминесценции при участии двух
типов эрбийсодержащих центров свечения: изо-
лированных ионов и комплексов из близкораспо-
ложенных ионов. Основной эффект в изменении
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спектров ФЛ для разной энергии возбуждающих
ИК-фотонов обусловлен изменением относитель-
ного вклада в люминесценцию этих различных
центров от 1 до 1.5 (рис. 4 и 5).

Возможность формирования большого числа
комплексов эрбия возникает из-за его изоэлек-
тронной структуры с замещаемым иттрием в кри-
сталлической решетке. Электрическая нейтраль-
ность примеси дает возможность эрбию локализо-
ваться в ближайших узлах решетки и связываться в
комплексы за счет обменного короткодействую-
щего взаимодействия.

Показана возможность увеличения числа ком-
плексных центров свечения при медленном охла-
ждении люминофора после высокотемператур-
ного отжига. Естественным образом при этом ме-
няются и спектры антистоксовой ФЛ материала
(рис. 6). Увеличивается не только интенсивность,
но и полуширина полос видимой люминесцен-
ции, что усиливает визуализацию ИК-света ком-
плексами эрбия.
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Методом самораспространяющегося высокотемпературного синтеза проведено азотирование цир-
кона с добавками алюминия (5–30%). Установлено влияние основных параметров процесса (соста-
ва исходной смеси, давления газа, диаметра образца) на скорость горения, содержание азота и фа-
зовый состав продуктов синтеза. Определены критические параметры, при которых процесс горе-
ния реализовать не удалось: количество алюминия менее 20%, давление азота менее 2 МПа, диаметр
образца менее 35 мм. Показано, что введение 20–30% алюминия приводит к изменению фазового
состава продуктов синтеза. При добавке 20–25% Al фазовый состав представлен ZrN, Al2O3,
Si3Al3O3N5, ZrO2, ZrSi2; при 30% Al – ZrN, Al2O3, ZrSi2, Al3O3N5. Установлено, что в продуктах присут-
ствует оксинитрид алюминия (Al3O3N5), образующийся из газовой фазы. Показан механизм азотирова-
ния смеси ZrSiO4 + Al в режиме горения. Композиционный порошок состава ZrN–Al2O3–ZrSi2–Al3O3N
апробирован в качестве покрытия, полученного методом вневакуумной электронно-лучевой наплавки.

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез, нитрид циркония, элек-
тронно-лучевая наплавка вне вакуума
DOI: 10.31857/S0002337X23040048, EDN: GMHDNA

ВВЕДЕНИЕ

Нитрид циркония (ZrN) обладает высокими
температурой плавления (2980 ± 50°C), твердостью
(~15 ГПа), теплопроводностью (45–50 Вт/мК),
низким удельным электрическим сопротивлени-
ем, хорошей абразивной и коррозионной стойко-
стью [1, 2]. ZrN используется как огнеупорный
материал [3], для нанесения защитных износостой-
ких покрытий деталей, контактирующих с агрес-
сивными средами [4–7]. Способы получения ZrN
разнообразны: азотирование Zr [8, 9], карботер-
мическое восстановление ZrO2 с последующим
азотированием [10, 11], кальциетермическое, маг-
ниетермическое восстановление ZrO2 в среде азо-
та [12–14], самораспространяющийся высокотем-
пературный синтез (СВС) [15–17]. Для получения
ZrN и композитов на его основе актуальны ресурсо-
и энергосберегающие технологии. В связи с этим
целесообразно использовать металлотермическое
восстановление ZrO2 в азоте методом СВС.

Основное преимущество СВС – низкая энер-
гозатратность (отсутствие длительного и энерго-
емкого нагрева в печи). Процесс СВС основан на
проведении экзотермической химической реак-
ции элементов или соединений в режиме направ-
ленного горения. В качестве альтернативного ис-
точника ZrO2 можно использовать природный
минерал циркон (ZrSiO4). В работах [18, 19] получе-
ны композиционные материалы на основе Si3N4
при азотировании ферросилиция (сплав железо–
кремний) с добавками циркона методом СВС. В
[20, 21] предложен способ получения керамиче-
ских материалов – металлотермическое восстанов-
ление ZrSiO4 с использованием Al, C. Авторами [22]
созданы нитридсодержащие композиты в процессе
алюмотермического восстановления в системах
Al–ZrSiO4–N2, Al–SiO2–N2 в режиме горения. В
исходные смеси вводились добавки Zr, C, Cr2O3.

Цель настоящей работы – изучение влияния
основных параметров СВС на фазовый состав,
морфологию продуктов горения и свойства ком-

УДК 666.293.522.53
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позитов на основе ZrN, полученных при азоти-
ровании в системе ZrSiO4–Al, а также исследо-
вание возможности использования композита
ZrN–Al2O3–ZrSi2–Al3O3N в качестве покрытия,
полученного методом электронно-лучевой на-
плавки вне вакуума.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

При проведении экспериментов использова-
лось следующее сырье. Циркон (ZrSiO4) – при-
родный минерал (Туганское месторождение, Том-
ская область, Россия); содержание ZrO2 – 63.15%1,
SiO2 – 34.37%, примеси (оксиды Fe, Ti, Al) – ме-
нее 2.5%; размер частиц менее 80 мкм, удельная
поверхность 1.21 м2/г. Порошок Al коммерческий,
марка АСД-4 (содержание алюминия >99.7%),
удельная поверхность 0.81 м2/г. Азотирование ис-
ходных смесей проводили в установке постоян-
ного давления в среде газообразного азота (чисто-
та 99.9 об. %) методом СВС [19]. Установка пред-
ставляет собой герметичный сосуд емкостью 3 л,
способный работать при повышенных давлениях
газа (до 15 МПа). Исходные порошки перед про-
ведением СВС подвергали сушке в вакуумном су-
шильном шкафу при температуре 150–200°C для
удаления влаги и летучих примесей. Подготов-
ленную смесь засыпали в цилиндрическую газо-
проницаемую трубку диаметром 35–50 мм и про-
водили азотирование при давлении 1–4 МПа.
Воспламенение образцов осуществлялось от под-
жигающей смеси, реакцию в которой инициирова-
ли молибденовой спиралью, через которую пропус-
кали электрический ток. Волна горения проходила
по образцу сверху вниз в самораспространяющемся
режиме. Азот в зону реакции поступал путем филь-
трации как через исходную смесь, так и через про-
дукты горения. После синтеза продукт извлекали из
установки для дальнейших исследований.

Электронно-лучевая наплавка вне вакуума осу-
ществлялась на ускорителе электронов ЭЛВ-6 [23].
Параметры обработки следующие: энергия элек-
тронов 1.4 МэВ, ток пучка 24 мА, скорость пере-
мещения образца 1 см/с, диаметр пучка 1.2 см, рас-
стояние между выходным отверстием и поверхно-
стью 9 см, ширина сканирования 5 см. При таких
параметрах энерговклад составил 6.72 кДж/см2.
Для защиты от окислительного воздействия ат-
мосферы в наплавляемую смесь добавляли флюс
MgF2. В качестве подложки использовали низко-
углеродистую сталь.

1 Здесь и далее указаны мас. %.

Удельную поверхность определяли по методу
БЭТ (прибор SORBI-М, Россия). Скорость горе-
ния определяли базисным методом как результат
деления высоты образца на время прохождения
фронта горения по образцу. Содержание азота
определяли на приборе LECO-ONH 836 (США);
структуру покрытия – на растровом электронном
микроскопе ZEISS LEO EVO50 (Германия) Том-
ского ЦКП СО РАН. При проведении исследова-
ний использовалось оборудование Томского ре-
гионального центра коллективного пользования
ТГУ: дифрактометр Shimadzu XRD-6000 (Япо-
ния) для идентификации фазового состава про-
дуктов синтеза; растровый электронный микро-
скоп PHILIPS SEM 515 (Нидерланды) для изуче-
ния морфологии синтезированных материалов.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Процесс азотирования смеси ZrSiO4 + Al осу-
ществляется в режиме фильтрационного горения.
Поэтому существенное влияние на закономерно-
сти горения и конечный состав продуктов оказы-
вают соотношение исходных компонентов смеси,
давление азота, диаметр образца. Для получения
композита на основе ZrN проводили азотирование
смеси ZrSiO4 + xAl методом СВС (x = 5–30%). Ре-
зультаты экспериментов показали, что при x < 20%
процесс горения не осуществляется. При увели-
чении количества Al в смеси до 20–30% и давле-
нии азота 1–4 МПа наблюдаются рост скорости
горения и снижение содержания азота в продук-
тах синтеза, что обусловлено значительным уве-
личением скорости роста температуры, приводя-
щим к быстрому закупориванию пор в образце
из-за плавления реагентов. Это вызывает филь-
трационные затруднения подвода азота в зону реак-
ции, уменьшение длительности догорания в волне
горения и, соответственно, снижение содержания
азота в конечном продукте. Горение смесей при
давлении менее 2 МПа реализовать не удалось.
Аналогичная ситуация наблюдалась при изуче-
нии влияния диаметра образца (35–50 мм) на
процесс азотирования. Для образцов диаметром
менее 35 мм процесс горения не осуществляется.

В табл. 1 представлены фазовый состав и свой-
ства полученных композиционных материалов.
Введение 20–25% Al приводит к формированию в
продуктах горения ZrN, Al2O3, Si3Al3O3N5, ZrSi2,
также присутствует остаточный компонент исход-
ной смеси ZrO2; при x = 30% продукт представлен
ZrN, Al2O3, ZrSi2, Al3O3N. Фазовый состав продук-
тов при разном x в зависимости от давления азота
и диаметра образца существенно не изменяется.
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По результатам эксперимента можно предпо-
ложить физико-химические процессы, происхо-
дящие в волне горения при азотировании смеси
ZrSiO4 + Al. Основной источник тепловыделения –
это процесс окисления Al, протекающий по диффу-
зионному механизму (температура 500–600°C):

(1)

При t > 800°C происходит разрушение оксидной
оболочки на Al и процесс окисления переходит в га-
зофазный с образованием летучих субоксидов:

(2)

Далее осуществляется взаимодействие субок-
сидов алюминия с азотом:

(3)

В результате реализации реакции (1) начина-
ется второй процесс – алюминотермическое вос-
становление циркона (SiO2 и ZrO2):

(4)

(5)

Кремний и цирконий взаимодействуют с азотом:

(6)

(7)

Независимо от условий синтеза при азотиро-
вании смеси 80% ZrSiO4 + 20% Al образуется фаза
Si3Al3O3N5:

(8)

+ →
Δ = −

2 2 3
298
0

2Al 3/2O Al O ,

1672 кДж/моль.H

ж 2 3 2 г4Al Al O 3Al .O+ ↔

2 2 22Al O 2N 4AlN O .+ → +

2 2 33SiO 4Al 3Si 2Al ,O+ → +

2 2 33ZrO 4Al 3Zr 2Al .O+ → +

2 3 43Si 2N Si N ,+ →

22Zr N 2ZrN.+ →

2 3 3 4 3 3 3 5Al O Si N AlN Si Al O .N+ + →

При добавке 25% Al интенсивность рефлексов
Si3Al3O3N5 снижается, при 30% данная фаза от-
сутствует, появляются рефлексы ZrSi2. В соответ-
ствии с [24] при t > 1200°C осуществляется про-
цесс восстановления ZrO2 кремнием:

(9)

Улетучивание SiO, возможно, также является
одной из причин уменьшения содержания азота в
продуктах горения, поскольку на стенках уста-
новки после проведения синтеза обнаружен оса-
док коричневого цвета. Введение 25–30% Al при-
водит к появлению на образцах белого ватообраз-
ного налета – тонкого слоя оксинитрида алюминия
Al3O3N, образующегося из газовой фазы. Оксинит-
ридная фаза присутствует в продукте в значитель-
но меньшем количестве, чем основные фазы
(ZrN, Al2O3, ZrSi2). Наиболее вероятным меха-
низмом образования Al3O3N является спекание
γ-Al2O3 и AlN в зоне догорания [25]:

(10)
В свою очередь γ-Al2O3 может образоваться во

время охлаждения по реакции

(11)

Субоксиды алюминия обладают высокой хи-
мической активностью, поэтому наряду с реакци-
ями (4), (5) могут осуществляться реакции

(12)

(13)
Изучение микроструктуры сколов полученных

композитов показало наличие объемных оплав-
ленных кристаллов (рис. 1а), нитевидных кри-
сталлов диаметром от 0.5 до 1 мкм (рис. 1б), кри-

2 2ZrO 4Si ZrSi 2SiO .+ → + ↑

γ + →2 3 3 3-Al O AlN Al O N.

2 33AlO -Al O Al.→ γ +

2 2 2 3SiO Al O Si ,Al O+ → +

2 2 2 3ZrO + Al O Zr Al .O→ +

Таблица 1. Фазовый состав и свойства полученных композитов при горении смеси ZrSiO4 + Al в азоте

Состав смеси Фазовый состав Sуд, м2/г N, %

80% ZrSiO4 + 20% Al ZrN, Al2O3, Si3Al3O3N5, ZrO2 0.77 7.43

75% ZrSiO4 + 25% Al ZrN, Al2O3, Si3Al3O3N5, ZrO2, ZrSi2 0.52 6.52

70% ZrSiO4 + 30% Al ZrN, Al2O3, ZrSi2, Al3O3N 0.32 4.96
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сталлов в виде закрученных лент шириной от 0.8
до 2 мкм (рис. 1в, 1г), что указывает на образова-
ние продуктов через расплав и в присутствии га-
зовой фазы.

Порошок состава ZrN–Al2O3–ZrSi2–Al3O3N
(размер частиц менее 80 мкм) апробирован для
получения покрытия методом электронно-луче-
вой наплавки с применением пучка релятивист-
ских электронов вне вакуума. На рис. 2а пред-
ставлен фазовый состав, на рис. 2б – микрострук-
тура данного порошка. При воздействии пучка
электронов наблюдался разлет порошка, потери
которого составили порядка 30%. Внешний вид
поверхности образца после наплавки имеет цвет
белого золота, что характерно для покрытий на
основе циркония. При этом частично остался
спеченный непрореагировавший порошок, наблю-
дались поры. Рентгенофазовый анализ поверхности
покрытия показывает наличие α-Fe (основная фа-
за), ZrN, Al2O3, ZrSi2. На рис. 2в представлено по-

перечное сечение покрытия, толщина которого
составляет 15–20 мкм. Для получения покрытия
большей толщины и высокого качества (плотная
структура, отсутствие пор) не хватило смачиваю-
щего компонента в наплавляемой смеси. Наплав-
ляемый порошок – это 60% керамики и 40% флю-
са (MgF2). Отсутствие смачивающего компонента
затрудняет погружение керамического порошка в
ванну расплава, из-за плохого теплоотвода поро-
шок сильно перегревается и окисляется. Это и при-
вело к большим потерям порошка при наплавке. В
данном случае целесообразно было бы добавить в
качестве смачивающего компонента порошок
железа, поскольку материал подложки – сталь. В
дальнейшем планируется проведение дополни-
тельной серии экспериментов по подбору состава
наплавляемой смеси на основе ZrN с целью полу-
чения качественных покрытий методом вневаку-
умной электронно-лучевой наплавки.

Рис. 1. Микроструктура продуктов горения смеси 70% ZrSiO4 + 30% Al в азоте (р = 4 МПа, d = 40 мм).

(б)10 мкм 10 мкм

2 мкм5 мкм(в) (г)

(a)
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

При азотировании методом СВС порошковых
смесей, содержащих ZrSiO4 и Al, получен компо-
зит состава ZrN–Al2O3–ZrSi2–Al3O3N. Оптималь-

ные условия для синтеза данного композита сле-
дующие: количество алюминия в смеси <30%,
давление азота 3–4 МПа, диаметр образца 40 мм.
Фазовый состав и морфология продуктов азоти-
рования определяются химическими превраще-
ниями, происходящими в волне горения.

Для применения порошкового композита
ZrN–Al2O3–ZrSi2–Al3O3N при электронно-луче-
вой наплавке необходимо использовать связку,
которая бы обеспечивала полное смачивание по-
рошка, отвод тепла от модифицирующей состав-
ляющей и увеличение вязкости расплава.
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В системах R–Ru–In в области с высоким содержанием редкоземельных элементов (>60 ат. %) об-
наружен ряд изоструктурных соединений R26(RuxIn1–x)17 (R = Pr, Nd, Sm, Gd, Tb, Dy, Ho, Er,
Tm, Lu), которые кристаллизуются в тетрагональной ячейке (P4/mbm) со структурным типом
Sm26(Co0.65Ga0.35)17, а также получены соединения Pr21Ru8.2In5 с тетрагональной ячейкой (I4/mcm)
со структурным типом Y3Rh2 и Gd6Ru2In с ромбической ячейкой (Immm) со структурным типом
Ho6Co2Ga. Все соединения синтезированы методом высокотемпературного жидкофазного синтеза
в электрической дуге из стехиометрических количеств элементарных компонентов. Структуры бы-
ли определены методом рентгеноструктурного анализа монокристалла и уточнены методом Рит-
вельда по порошковым рентгенограммам. Cоединения R26(RuxIn1–x)17 (R = Dy, Ho, Er, Tm, Lu) суще-
ствуют в области гомогенности 0.28 < x < 0.47. Все кристаллические структуры полученных соединений
построены на основе каркаса из атомов редкоземельных элементов, внутри которого находятся мень-
шие по размеру атомы рутения и индия. Общим фрагментом всех рассмотренных структур являются
колонны различной длины из соединенных общими основаниями тетрагональных призм InR8 и
тетрагональных антипризм RuR8. Новые соединения имеют конгруэнтный характер плавления.

Ключевые слова: интерметаллические соединения, микроструктура, кристаллическая структура,
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ВВЕДЕНИЕ
Тройные соединения, содержащие индий, пере-

ходный металл и редкоземельный элемент, пред-
ставляют интерес из-за своих разнообразных фи-
зических свойств, особенно тех, которые отно-
сятся к сильно коррелированным электронным
системам (например, тяжелофермионные сверх-
проводники CeCoIn5 [1] и CeIrIn5 [2, 3]). Широко
исследуются магнитные свойства фаз, богатых
Gd, на предмет их возможного применения в ка-
честве хладагентов в магнитных холодильных
устройствах [4]. Для систем R–T–In (R – редкозе-
мельный элемент (РЗЭ), T – переходный металл)
характерно наличие большого числа тройных со-
единений, особенно в области с высоким содер-
жанием РЗЭ [5]. Взаимодействие индия с пере-
ходными и редкоземельными металлами имеет
сложный характер из-за различной электронной
конфигурации взаимодействующих компонен-
тов, что обуславливает большое разнообразие со-
единений в таких системах. Имеются сведения о се-

риях интерметаллидов составов R12Co6In (R = La,
Pr, Nd, Sm) со структурным типом Sm12Ni6In [6],
R14T3In3 и R14T2In3 (R = Sc, Y, Gd–Tm, Lu, T = Co,
Rh, Ni) со структурными типами Lu14Co3In3 и
Lu14Co2In3 [7–9], а также R5Ni2In (R = Er, Tm) со
структурным типом Mo5SiB2 [10]. В работе [11]
получены индиды лютеция Lu26T17–xInx с различны-
ми переходными металлами (T = Rh, Ir, Pt) со
структурным типом Sm26(Co0.65Ga0.35)17 [12]. Струк-
туры перечисленных соединений построены на
основе каркаса из РЗЭ, в пустотах которого нахо-
дятся атомы переходных металлов и индия с вы-
сокими координационными числами.

Тройные системы R–Ru–In с индием в каче-
стве p-элемента систематически не исследовались,
особенно для РЗЭ середины и конца ряда. Из инди-
дов рутения с РЗЭ с содержанием R > 60 ат. % опи-
сано несколько соединений: La21Ru9+xIn5–x (x = 1.2)
[13] со структурой, производной от Y3Rh2 [14],

УДК 546.65.68.95:548.314
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Ce23Ru7In4 [15] и ряд интерметаллидов с легкими
РЗЭ R4RuIn (R = La–Sm) [16].

В работе [17] были изучены фазовые равнове-
сия в системе Dy–Fe–In при температуре 870 K и
получено соединение Dy6Fe1.72In cо структурным
типом Ho6Co2Ga. Интересным фактом является
наличие в структуре Dy6Fe1.72In укороченных рас-
стояний Fe–Fe (2.294(1) Å), направленных вдоль
наибольшего параметра элементарной ячейки с.
При этом расстояния Fe–Fe вдоль других направ-
лений имеют обычные значения, близкие к сумме
атомных радиусов.

В настоящей работе впервые получен ряд со-
единений в системе R–Ru–In со структурным ти-
пом Sm26(Co0.65Ga0.35)17 для R = Pr, Nd, Sm, Gd,
Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Lu, а также в ходе исследова-
ния получены соединения Pr21Ru8.2In5 и Gd6Ru2In.
Определены границы областей гомогенности, тем-
пературы плавления, кристаллические структуры
новых соединений.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез тройных интерметаллических соеди-

нений проводили из стехиометрических количеств
элементарных компонентов: R (99.85 мас. %), Ru
(99.96 мас. %), In (99.9999 мас. %) методом высо-
котемпературного жидкофазного синтеза в элек-
трической дуге в атмосфере аргона [18]. Для уда-
ления следовых количеств газов использовали
геттер из циркония. Навески образцов плавили
трижды, переворачивая после каждой плавки,
для полного взаимодействия компонентов. После
этого полученные образцы помещали в кварце-
вую ампулу, вакуумировали и отжигали в трубча-
тых печах при температуре 600°C в течение 30 сут
до установления равновесия. Затем ампулы с ото-
жженными образцами закаливали в ледяную во-
ду. Полученные образцы исследовали методами ло-
кального рентгеноспектрального анализа (ЛРСА),
рентгеновской дифракции на порошке (РФА) и
монокристалле (РСА), дифференциального терми-
ческого анализа (ДТА).

ЛРСА выполняли на электронном микроскопе
Carl Zeiss LEO EVO 50XVP с EDX-спектрометром,
оборудованном анализатором INCA Energy 450
(Oxford Instruments). Ускоряющее напряжение
составляло 20 кВ. Погрешность измерения для
каждого элемента не превышала 0.5 ат. %.

Образцы для РФА снимали на автодифракто-
метре STOE STADI P в геометрии “на пропуска-
ние” (CuKα1-излучение, Ge (111)-монохроматор),
оборудованном линейным детектором PSD. Съем-
ку проводили в интервале углов 5° ≤ 2θ ≤ 90° с ша-
гом 0.01° и экспозицией 10 с на точку. Индицирова-
ние рентгенограмм и расчет параметров элементар-
ных ячеек выполняли с использованием пакета
программ STOE WinXpow [19]. При отсутствии мо-

нокристаллов удовлетворительного качества струк-
туры новых соединений уточняли методом Рит-
вельда, используя экспериментальную порошко-
вую дифрактограмму и известную структурную
модель аналога или модель, полученную из РСА.
Расчеты проводили с помощью пакета программ
FULLPROF [20, 21]. В качестве структурной модели
использовали координаты атомов известных про-
тотипов (Sm26(Co0.65Ga0.35)17, Dy6Fe1.72In).

Кристаллы для РСА отбирали из расколотых
отожженных образцов и изучали на автодифракто-
метрах Bruker APEX2, APEX3 (MoKα-излучение,
графитовый монохроматор). Определение кристал-
лических структур проводили с использованием
прямых методов (SHELXS) и уточняли методом
наименьших квадратов в анизотропном приближе-
нии (SHELXL) [22]. Поглощение учитывали с по-
мощью программы SADABS [23]. Основные кри-
сталлографические характеристики и результаты
уточнения структур приведены в табл. 1, 2. Проек-
ции кристаллических структур, рисунки полиэд-
ров и другие структурные детали были выполне-
ны с применением программы DIAMOND [24].

Структурная информация депонирована в
объединенную структурную базу CCDC/FIZ
(Karlsruhe), депозиты: 2215021 – Nd26(RuxIn1–x)17,
2215022 – Pr21Ru8.2In5, 2215023 – Gd6Ru2In.

Дифференциальный термический анализ про-
водили на сканирующем калориметре производ-
ства фирмы NEITZCH Leading Thermal Analysis
STA 449 F1 Jupiter Platinum RT в атмосфере гелия
высокой степени чистоты. Образцы массой до 30 мг
нагревали в интервале температур от 25 до 1200°C
со скоростью 20 град/мин.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Ряд полученных соединений R26(RuxIn1–x)17

(R = Pr, Nd, Sm, Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Lu) явля-
ется первым среди индидов рутения, принадле-
жащим к структурному типу Sm26(CoxGa1–x)17.
Кристаллическую структуру рассматриваемых
соединений можно представить в виде колонн из
соединенных гранями квадратных призм и анти-
призм с атомами РЗЭ в вершинах. Более крупные
атомы индия заполняют тетрагональные призмы, а
позиции внутри тетрагональных антипризм заселе-
ны атомами рутения. Укладка из этих призматиче-
ских единиц имеет строго определенный порядок:
одна призма, за которой следуют 4 антипризмы.
Координационные полиэдры остальных атомов
представляют собой сильно искаженные 8- и 9-вер-
шинники с атомами РЗЭ в вершинах (рис. 1).

Кристаллическая структура соединения бы-
ла определена по монокристальным данным для
Nd26(RuxIn1–x)17 (x = 0.47). По полученной струк-
турной модели было проведено уточнение кри-
сталлических структур по методу Ритвельда для
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всех полученных соединений. Параметры и объе-
мы элементарных ячеек для всего ряда соедине-
ний уменьшаются от Pr к Lu вследствие лантано-
идного сжатия (табл. 3, рис. 2).

Пример такого уточнения для интерметаллида
Dy26(RuxIn1–x)17 представлен на рис. 3. На вставке
показана микроструктура этого образца. Основ-
ная фаза Dy26(RuxIn1–x)17 (x = 0.47) представлена
светло-серым цветом на микроструктуре, а неболь-
шие черные вкрапления являются оксофторидами
диспрозия. Согласно данным ЛРСА, образцы с дру-
гими РЗЭ получились практически однофазными.

Для изоструктурных соединений R26(RuxIn1–x)17
(R = Dy, Ho, Er, Tm, Lu) установлено, что они су-
ществуют в области гомогенности. Для определе-
ния границ областей гомогенности этих интерме-
таллидов были приготовлены образцы составов
R60Ru10In30, R60Ru15In25, R60Ru20In20 для R =
= Dy, Ho, Er, Tm, Lu. На рис. 4 представлены
фрагменты рентгенограмм для образцов с люте-
цием. По мере увеличения содержания рутения и
уменьшения содержания индия в образце проис-
ходит сдвиг самых интенсивных отражений в сто-
рону больших углов 2θ, что свидетельствует об

Таблица 1. Кристаллографические данные и основные параметры уточнения кристаллических структур
Nd26(RuxIn1–x)17 (x = 0.47), Pr21Ru8.2In5 и Gd6Ru2In (монокристальные данные)

Формула соединения Nd26Ru8In9 Pr21Ru8.2In5 Gd6Ru2In

Молекулярная масса 5592.18 4361.98 1260.46

Состав по ЛРСА, ат. % Nd60Ru19In21 Gd67Ru22In11

Сингония Тетрагональная Тетрагональная Ромбическая

a, Å 12.1415(4) 11.9789(12) 9.4350(16)

b, Å 12.1415(4) 11.9789(12) 9.6038(16)

c, Å 16.2303(6) 25.326(3) 10.4204(17)

V, Å3 2392.61(18) 3634.1(8) 944.2(3)

Пр. гр. P4/mbm I4/mcm Immm

Z 2 4 4

Dрасч, г/см3 7.762 7.972 8.867

μ, мм–1 34.271 33.890 46.900

F(000) 4706 7379 2084

Размер кристалла, мм 0.12 × 0.08 × 0.04 0.12 × 0.06 × 0.04 0.12 × 0.08 × 0.06

θmin–θmax 2.372–30.519 2.404–27.942 2.884–28.374

Диапазон hkl

–17 ≤ h ≤ 17 –15 ≤ h ≤ 15 –12 ≤ h ≤ 12

–17 ≤ k ≤ 14 –15 ≤ k ≤ 15 –12 ≤ k ≤ 12

–23 ≤ l ≤ 23 –33 ≤ l ≤ 33 –13 ≤ l ≤ 13

Коррекция поглощения Полуэмпирическая из эквивалентов

Max, min пропускания 0.0326, 0.0061 0.0533, 0.0172 0.0137, 0.0013

Метод уточнения Полноматричный МНК по F2

Собрано отражений 36602 67971 8571

Независимых отражений 2003 1193 693

с I > 2σ(I), Rint 1640, 0.0597 1180, 0.0480 583, 0.0501

Количество уточняемых параметров 85 54 33

GoF 1.289 1.273 1.609

R1, wR2 [I > 2σ(I)] 0.042, 0.080 0.040, 0.094 0.047, 0.115

R1, wR2 (все отражения) 0.054, 0.083 0.040, 0.094 0.055, 0.117

Δρmax, Δρmin, e Å3 1.735, –1.776 1.621, –1.753 2.292, –2.510
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изменении параметров элементарной ячейки
Lu26(RuxIn1–x)17 в области гомогенности. При этом,
согласно правилу Вегарда, параметры а и с умень-
шаются при увеличении концентрации рутения,

аналогичные зависимости прослеживаются для
других соединений РЗЭ R26(RuxIn1–x)17 (R = Dy,
Ho, Er, Tm). Протяженность области гомогенности
у соединений R26(RuxIn1–x)17 практически одинако-

Таблица 2. Координаты атомов и эквивалентные изотропные параметры атомного смещения Ueq (монокри-
стальные данные) в структурах Nd26(RuxIn1–x)17 (x = 0.47), Pr21Ru8.2In5 и Gd6Ru2In

* Заселенность позиций атомами в Nd26Ru8In9: Nd(4) – 0.42, Nd(4B) – 0.16, Nd(5) – 0.5, Nd(6) – 0.42, Nd(6B) – 0.16, Ru(13) – 0.58,
Ru(14) – 0.42; в Pr21Ru8.2In5: Pr(3) – 0.25, Ru(1) – 0.8.

Атом Позиции Уайкова x y z Ueq, Å2

Nd26Ru8In9

Nd(1) 16l 0.5698(1) 0.7024(1) 0.8755(1) 0.028(1)
Nd(2) 8g 0.4199(1) 0.2979(1) 1/2 0.032(1)
Nd(3) 16l 0.3015(1) 0.4248(1) 0.6846(1) 0.035(1)
Nd(4)* 8k 0.1718(2) 0.3282(2) 0.0163(2) 0.025(1)
Nd(4B)* 4g 0.1504(14) 0.3496(14) 0 0.050(6)
Nd(5)* 8k 0.4940(20) –0.0060(20) 0.6090(1) 0.042(3)
Nd(6)* 8k 0.0242(2) 0.4758(2) 0.8195(2) 0.029(1)
Nd(6B)* 4f 0 1/2 0.8442(8) 0.036(3)
In(7) 8k 0.3377(1) 0.1623(1) 0.7030(1) 0.028(1)
In(8) 4g 0.0907(1) 0.5907(1) 0 0.028(1)
In(9) 2a 1/2 1/2 0 0.030(1)
In(10) 4h 0.3444(1) –0.1556(1) 1/2 0.032(1)
Ru(11) 4e 1/2 1/2 0.7870(1) 0.027(1)
Ru(12) 4e 1/2 1/2 0.5930(1) 0.027(1)
Ru(13)* 8k 0.1962(2) 0.3038(2) 0.8198(2) 0.025(1)
Ru(14)* 8k 0.1665(2) 0.3335(2) 0.8230(3) 0.025(1)

Pr21Ru8.2In5

Pr(1) 32m 0.0792(1) 0.2024(1) 0.1916(1) 0.027(1)
Pr(2) 32m 0.2090(1) 0.0766(1) 0.0726(1) 0.022(1)
Pr(3)* 16l 0.0158(6) 0.5158(6) 0.2477(5) 0.033(3)
Pr(4) 8h 0.6521(1) 0.1521(1) 0 0.024(1)
Pr(5) 8g 0 1/2 0.1031(1) 0.030(1)
In(1) 16l 0.1569(1) 0.6569(1) 0.1863(1) 0.028(1)
In(2) 4c 0 0 0 0.023(1)
Ru(1)* 16l 0.6880(1) 0.1880(1) 0.1094(1) 0.032(1)
Ru(2) 8h 0.0964(1) 0.5964(1) 0 0.025(1)
Ru(3) 8f 0 0 0.1266(1) 0.024(1)
Ru(4) 4a 0 0 1/4 0.024(1)

Gd6Ru2In

Gd(1) 8n 0.2838(1) 0.1847(1) 0 0.036(1)
Gd(2) 8m 0.3116(1) 0 0.3268(1) 0.036(1)
Gd(3) 8l 0 0.2002(1) 0.2391(1) 0.037(1)
Ru(1) 4j 1/2 0 0.1189(4) 0.050(1)
Ru(2) 4g 0 0.3308(3) 0 0.037(1)
In(1) 2c 1/2 1/2 0 0.035(1)
In(2) 2a 0 0 0 0.038(1)
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ва, составляет 8 ат. %, согласно ЛРСА исследован-
ных образцов, и лежит в пределах 0.28 < x < 0.47.

Температуры плавления новых соединений бы-
ли определены по результатам дифференциаль-
ного термического анализа (табл. 3). Температу-

ры плавления соединений R26(RuxIn1–x)17 увели-
чиваются в ряду от празеодима к лютецию.
Согласно ДТА, соединения не претерпевают фа-
зовых переходов до плавления. Рентгенофазовый
анализ образцов, охлажденных после плавления,

Рис. 1. Кристаллическая структура Nd26(RuxIn1–x)17.

a

b

Nd

Ru

In

Таблица 3. Параметры и объемы элементарных ячеек, температуры плавления соединений R26(RuxIn1–x)17 (x = 0.47)

R a, Å c, Å V, Å3 tпл, °C

Pr 12.2050(17) 16.195(5) 2412.5(7) 754(1)
Nd 12.1549(19) 16.267(4) 2403.3(5) 812(1)
Sm 12.0377(20) 16.193(5) 2346.5(6) 823(1)
Gd 11.9022(13) 15.998(5) 2266.4(6) 941(1)
Tb 11.8721(15) 16.087(3) 2267.4(4) 1031(1)
Dy 11.8011(10) 16.018 (2) 2230.8(3) 1046(1)
Ho 11.7186(16) 15.937(6) 2188.6(7) 1054(1)
Er 11.7092(9) 15.9520(20) 2187.1(3) 1070(1)
Tm 11.6165(9) 15.823(3) 2135.2(3) 1117(1)
Lu 11.5790(5) 15.8365(11) 2123.25(16) 1150(1)
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демонстрирует тот же фазовый состав, что и до
плавления, что свидетельствует о конгруэнтном ха-
рактере плавления интерметаллидов R26(RuxIn1–x)17.
На рис. 5 представлена ДСК-кривая образца
Dy26(RuxIn1–x)17. Появление небольшого пика по-
сле начала плавления, вероятно, связано c при-
сутствием оксофторида диспрозия в исследуемом
образце (рис. 3), который разлагается при темпе-
ратуре 1075°C [25].

В ходе исследования образца с высоким содер-
жанием РЗЭ Pr66Ru23In11 методом ДТА был по-
лучен монокристалл неизвестного соединения и
определена его структура. В результате РСА было
установлено, что состав соединения – Pr21Ru8.2In5, а
его структура является производной от структуры
двойного интерметаллида Y3Rh2 (рис. 6).

Соединение Pr21Ru8.2In5 кристаллизуется в тет-
рагональной ячейке с пр. гр. I4/mcm. Результаты
монокристального эксперимента и кристалло-
графические данные полученного соединения
представлены в табл. 1, 2. Одна из позиций атома
рутения в структуре Ru(1) заселена не полностью, а
только на 80%. Атом празеодима Pr(3) в отличие от

аналогичного атома своего прототипа Y3Rh2 сме-
щен из позиции 4a (табл. 2). Структуру соединения
можно представить в виде вертикальных колонн из
квадратных призм и антипризм, соединенных че-
тырехугольными основаниями. Внутри призм на-
ходятся атомы индия, а внутри антипризм – атомы
рутения, в вершинах многогранников находятся
атомы празеодима. В расположении призм и анти-
призм прослеживается определенный порядок:
квадратные призмы отделены друг от друга колон-
ной из трех антипризм. Координационные полиэд-
ры атомов рутения и индия, находящихся между
этими колоннами, представляют собой искажен-
ные многогранники с атомами празеодима в вер-
шинах: Ru1 находится внутри искаженной триго-
нальной призмы, Ru2 находится внутри искажен-
ной тетрагональной антипризмы, In1 – внутри
искаженного десятивершинника (рис. 7).

В процессе исследования системы Gd–Ru–In
получено новое соединение Gd6Ru2In в образце со-
става Gd67Ru22In11. Соединение Gd6Ru2In кри-
сталлизуется в орторомбической ячейке с пр. гр.
Immm со структурным типом Ho6Co2Ga. Структу-
ра была определена из монокристального экспе-
римента (табл. 1, 2). Полученная структурная мо-
дель была уточнена по методу Ритвельда (рис. 8).
Атомы в структуре тройного интерметаллида
Gd6Ru2In распределены по семи кристаллогра-
фически независимым позициям, три из которых
занимают атомы РЗЭ, две занимают атомы руте-
ния и две – атомы индия (табл. 2). В структуре мож-
но выделить колонны из тетрагональных призм и
антипризм, внутри которых расположены атомы
индия и рутения соответственно. Кроме этого,
часть атомов рутения расположены в тригональ-
ных призмах, образуя фрагменты типа AlB2, а
часть атомов индия, расположенных в центрах
икосаэдров, объединяются с ними общими реб-
рами. В вершинах многогранников находятся
атомы гадолиния (рис. 9).

Согласно ЛРСА, основной фазой в образце с
гадолинием является фаза состава Gd66Ru22In11,
что соответствует Gd6Ru2In. В образце обнаружены
еще 2 фазы с атомными составами: Gd72Ru27In и
Gd66Ru18In16. Фаза состава Gd66Ru18In16 соот-
ветствует известному в литературе тройному со-
единению Gd4RuIn с высоким содержанием РЗЭ.
Вторая примесная фаза является твердым раство-
ром на основе одного из двойных соединений в
системе Gd–Ru c высоким содержанием гадоли-
ния Gd3Ru. Однако на рентгенограмме не обна-
ружено отражений, соответствующих этим фа-
зам, ввиду их малого содержания в образце.

Методом ДТА была определена температура
плавления соединения Gd6Ru2In (рис. 10). Соеди-
нение не претерпевает фазовых переходов до
плавления (867°C) и фазовый состав охлажденно-
го образца после термической обработки иденти-

Рис. 2. Закономерность изменения параметров и объ-
емов элементарных ячеек соединений R26(RuxIn1–x)17.
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чен исходному, что свидетельствует о конгруэнт-
ном характере плавления образца. На ДСК-кри-
вой наблюдается небольшой пик выше 900°C,
появление которого может быть связано с при-
сутствием в образце оксофторида гадолиния, раз-
лагающегося при температуре 932°C [26].

Структуры всех рассмотренных соединений
имеют общий фрагмент: колонны из тетрагональ-
ных призм InR8 и тетрагональных антипризм RuR8
различной длины, соединенных общими основа-
ниями. Полученные соединения R26(RuxIn1–x)17 и
Pr21Ru8.2In5 дополняют известную из литературы

серию соединений E.Parthé A5n+6B3n+5 (n = 3, 4)
[27, 28] и являются ее новыми представителями
(рис. 11). Структура Gd6Ru2In, несмотря на то что
содержит колонны из тетрагональных призм и
двух антипризм, не относится к этой серии с n = 2.

В бинарных представителях серии E.Parthé
квадратные призмы и антипризмы заполнены ли-
бо переходным металлом, либо p-элементом. В
структурах соединений W5Si3 [29], Y3Rh2 [30],
Yb36Sn23 [31] характерной особенностью является
наличие коротких расстояний металл–металл,

Рис. 3. Экспериментальная (красная линия), теоретическая (черная линия) рентгенограммы и разностные кривые
(синие линии) для образца Dy26(RuxIn1–x)17 (x = 0.47), полосками зеленого цвета обозначены позиции Брэгга; на
вставке приведена микроструктура образца с диспрозием.
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Рис. 4. Фрагменты рентгенограмм Lu26(RuxIn1–x)17
(x = 0.47), Lu26(RuxIn1–x)17 (x = 0.35), Lu26(RuxIn1–x)17
(x = 0.28).
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Рис. 5. ДСК-кривая образца Dy26(RuxIn1–x)17 (x = 0.47).
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Рис. 6. Кристаллическая структура Pr21Ru8.2In5.
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Рис. 7. Координационные полиэдры атомов рутения и индия в структуре Pr21Ru8.2In5.
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которые меньше суммы не только атомных, но
даже ковалентных радиусов (табл. 4).

В структуре тройного соединения
Nd26(Ru0.47In53)17 расстояния Nd–Ru в анти-
призмах меньше суммы атомных радиусов Nd
(r = 1.82 Å), Ru (r = 1.34 Å) и лежат в пределах
2.9699(10)–3.0665(11) Å, а между атомами рутения
в соседних антипризмах – превышают сумму их
атомных радиусов и составляют 3.018(3) и 3.150(2)Å
(см. Приложение). В тетрагональных призмах меж-
атомные расстояния Nd–In составляют 3.2922(6) Å,
что меньше суммы атомных радиусов атомов Nd
(r = 1.82 Å) и In (r = 1.63 Å) [30]. Наличие таких ко-
ротких межатомных расстояний свидетельствует
об усилении химического взаимодействия между
атомами Nd и Ru, Nd и In при введении третьего
компонента.

В структуре Pr21Ru8.2In5 расстояния Pr1–Ru3,
Pr1–Ru4, Pr2–Ru3 и Pr2–In2, в тетрагональных

призмах и антипризмах составляют соответствен-
но 3.0806(13), 2.9941(7), 2.9978(11) и 3.3287(7) Å, что
меньше суммы атомных радиусов Pr (r =1.83 Å) и
Ru, Pr и In. При этом расстояния между атомами
рутения Ru3–Ru4, центрирующими соседние по-
лиэдры, превышают сумму атомных радиусов ру-
тения и составляют 3.1248(19) Å. Интересно отме-
тить, что в двойном соединении Y3Rh2 из серии
E. Parthé, структура которого лежит в основе струк-
туры тройного соединения Pr21Ru8.2In5, в указан-
ных колоннах из призм и антипризм межатомные
расстояния Rh–Y также меньше суммы соответ-
ствующих атомных радиусов (табл. 4). Аномально
короткие расстояния Pr–Ru встречаются в триго-
нальных призмах, центрированных атомом руте-
ния Ru1, которые находятся между колоннами из
призм и антипризм (рис. 7). Межатомные рассто-
яния Pr1–Ru1 и Pr4–Ru1 меньше суммы не толь-
ко атомных, но даже ковалентных радиусов ато-

Рис. 8. Экспериментальная (красная линия), теоретическая (черная линия) рентгенограммы и разностные кри-
вые (синие линии) для образца состава Gd67Ru22In11, полосками зеленого цвета обозначены позиции Брэгга; на
вставке приведена его микроструктура.
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Таблица 4. Межатомные расстояния (d) в бинарных соединениях – представителях серии E. Parthé, атомные и
ковалентные радиусы атомов [32]

Соединение d, Å Атом Ковалентные радиусы, Å Атомные радиусы, Å

W5Si3 W–W = 2.48(2) W 1.30 1.37

Yb36Sn23 Yb–Yb = 3.242(4) Yb 1.70 1.94

Y3Rh2 Rh–Y = 2.71(1)
Y 1.62 1.78

Rh 1.25 1.34
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Рис. 9. Кристаллическая структура Gd6Ru2In.
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Рис. 10. ДСК-кривая образца Gd6Ru2In.
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мов Pr (r = 1.65 Å), Ru (r = 1.24 Å) и составляют
2.7850(16) и 2.837(2) Å соответственно.

В структуре Gd6Ru2In присутствуют укорочен-
ные расстояния в колоннах из призм и анти-
призм. В тетрагональных призмах расстояния
между атомами индия и гадолиния лежат в преде-
лах 3.1468(13)–3.2119(13) Å, что меньше суммы
атомных радиусов Gd (r = 1.80 Å) и In (r = 1.63 Å).
В антипризмах, центрированных атомами Ru2,
межатомные расстояния Ru–Gd лежат в диапазо-
не 2.7892(19)–3.0227(19) Å, что меньше суммы
атомных радиусов Gd (r = 1.8 Å) и Ru (r = 1.34 Å),
при этом расстояние Gd3–Ru2, равное 2.7892(19) Å,
меньше суммы даже ковалентных радиусов ато-
мов Gd (r = 1.61 Å) и Ru (r = 1.24 Å).

В структуре известного из литературы соеди-
нения Dy6Fe1.72In были обнаружены укороченные
расстояния Fe–Fe (2.294(1) Å), а в структуре иссле-
дованного в настоящей работе интерметаллическо-
го соединения Gd6Ru2In, которое ему изоструктур-

но, расстояния между атомами рутения вдоль пара-
метра c элементарной ячейки составляют 2.478(8) Å,
что меньше суммы атомных радиусов атома Ru и
близко к сумме ковалентных радиусов атомов Ru.
При этом расстояния между атомами Ru в других
направлениях имеют обычные значения. Такое
уменьшение межатомных расстояний может ука-
зывать на значительное химическое связывание
между атомами переходного металла.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Получены и структурно охарактеризованы с по-
мощью методов рентгеновской дифракции тройные
интерметаллические соединения: R26(RuxIn1–x)17
(R = Pr, Nd, Sm, Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Lu), Pr21-
Ru8.2In5 и Gd6Ru2In. Все структуры полученных со-
единений имеют общий фрагмент, который пред-
ставляет собой колонны различной длины из тетра-

Рис. 11. Сравнение одинаковых структурных фрагментов в соединениях, полученных в настоящей работе и известных
из литературы.
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гональных призм и антипризм из атомов РЗЭ с
индием и рутением в центре соответственно.

Для всех представленных структур характерно
наличие укороченных расстояний металл–металл:
Nd–Ru, Nd–In, Pr–Ru, Pr–In, Gd–Ru, Gd–In, а в
структуре Gd6Ru2In присутствует укороченное
расстояние Ru–Ru, что может указывать на нали-
чие значительного химического связывания меж-
ду этими атомами. При этом расстояния между
атомами Ru и In в структурах имеют обычные зна-
чения. Все полученные соединения имеют кон-
груэнтный характер плавления.
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Путем анализа результатов испытания на ударный изгиб большого количества образцов исследова-
но разрушение металла сварного шва, преимущественно состоящего из игольчатого феррита. Ис-
следованный металл обладает очень широким интервалом вязко-хрупкого перехода, начинающим-
ся при +20 и заканчивающимся ниже –60°C. В пределах исследованных температур наблюдаются 3 ста-
бильных уровня ударной вязкости, переходы между которыми с понижением температуры определяют
рассеяние работы разрушения образцов. Фрактографически вязко-хрупкий переход осуществляет-
ся за счет однократного изменения с вязкого механизма разрушения на скол. Зарождение трещин
скола происходит на крупных зернах игольчатого феррита, различное взаиморасположение кото-
рых в очаге скола определяет уровень ударной вязкости образца. Путем сопоставления динамиче-
ских кривых разрушения и макростроения излома показано, что трещины скола зарождаются в вер-
шине стабильно растущей вязкой трещины. При этом на изломах можно выделить отдельные собы-
тия скола, наблюдаемые на динамической кривой.

Ключевые слова: игольчатый феррит, ударный изгиб, хладноломкость, скол
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ВВЕДЕНИЕ

В сварных соединениях низколегированных
сталей возможно образование нескольких состав-
ляющих микроструктуры. Важнейшими из них
являются различные модификации феррита и не-
металлические включения [1]. Предпочтительной
составляющей рассматривается игольчатый феррит
(ИФ), само существование которого впервые было
установлено именно в металле сварных соедине-
ний. Было показано, что трещина в ИФ возника-
ет позже, чем в других структурных составляю-
щих [2, 3]. Экспериментально установлено повы-
шение ударной вязкости сварных соединений
при увеличении в них объемной доли ИФ [4–10].
Образование ИФ протекает с низкой скоростью
диффузии железа, и в некоторых работах ИФ рас-
сматривается как вид бейнита [3]. Однако образо-
вание карбидов на границах зерен ИФ говорит о
достаточно высокой скорости диффузии углерода
[11, 12]. Особенностями ИФ являются малый раз-
мер и вытянутая форма зерна.

Согласно современным представлениям, обоб-
щенным в ряде обзоров [3, 13, 14], образуется ИФ
следующим образом: в процессе гамма–альфа-пре-
вращения в результате специфических условий на
поверхности внутризеренных неметаллических
включений подходящего типа образуются зароды-
ши ИФ. Большое количество неметаллических
включений в сварном шве приводит к одновремен-
ному образованию множества зародышей. Вслед-
ствие этого внутри зерна исходного аустенита воз-
никает множество зерен ИФ, размер которых
лимитируется пространством для роста, огра-
ниченным соседними зародышами и границами
аустенитного зерна. Одновременно происходит
процесс формирования феррита на границах зе-
рен исходного аустенита, в результате которого об-
разуются крупные зерна зернограничного феррита.
Конкуренция между процессами образования фер-
ритных фаз внутри или по границам аустенитных
зерен во многом определяет микроструктуру и
свойства получаемого сварного соединения.

Особенности разрушения металла сварных
швов, содержащих ИФ, также связаны со взаимо-
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действием между неметаллическими включения-
ми, крупнозернистыми структурными составля-
ющими и ИФ. Деформация, возникающая на
ранних этапах деформирования образца, нерав-
номерна [2]. Более прочный ИФ [15] деформаци-
онно упрочняется после того, как произойдет
упрочнение менее прочного зернограничного фер-
рита. Хрупкие неметаллические включения, нахо-
дящиеся в деформирующихся зернах, разруша-
ются с образованием микроскопических трещин
скола [2]. Последующий переход трещины скола
в ферритное зерно может являться критическим
событием [2, 16], после которого наступает мак-
роскопическое хрупкое разрушение.

Склонность к хрупкому разрушению оценива-
ют по температурам перехода от вязкого разруше-
ния к хрупкому. Температуру такого перехода
можно оценить по повышенному рассеянию зна-
чений ударной вязкости, уровню ударной вязко-
сти, соотношению вязкой и хрупкой составляю-
щих излома. На основе изучения рассеяния удар-
ной вязкости показано очень неравномерное
распределение ударной вязкости и пластичности в
основном металле [17]. Также показана микро-
структурная природа неравномерного распределе-
ния вязкости в околошовной зоне [18]. Очаги скола,
ассоциированные с неметаллическими включени-
ями, описаны почти во всех работах, где обсужда-
ется фрактография разрушения сварных швов [2,
16, 19–25]. Напряжение скола, измеренное в ис-
пытаниях на трещиностойкость, тем меньше, чем
больше размер неметаллического включения в фо-
кусе очага скола [16, 21, 24]. Это наблюдение согла-
суется с тем, что на крупных включениях трещины
зарождаются с большей вероятностью [20]. Анало-
гичным образом напряжение скола связано с раз-
мером очаговой фасетки [19]. В целом такое поведе-
ние согласуется с представлениями о зависимости
между напряжением скола и размером ячейки раз-
рушения, определяемым границами свободного
движения дислокаций (1). В случае исследованного
металла в роли такой ячейки может выступать неме-
таллическое включение или ферритное зерно [26]:

(1)

где E – модуль Юнга, γ – поверхностная энергия,
ϑ – коэффициент Пуассона, d – размер ячейки
разрушения.

Возможность остановки трещины скола, воз-
никшей в зернограничном феррите, во многом
определяется локальной микроструктурой окруже-
ния этого зерна. Так, в ряде работ отмечено об-
разование отдельных фасеток скола в области
стабильного роста первоначальной вязкой тре-
щины [23, 24] и очаговых фасеток скола в области
хрупкого излома, со всех сторон окруженных греб-
нями вязкого ямочного излома [19].

( )2 ,
1

E
d

γσ =
π − ϑ

После возникновения трещины ее распростра-
нение в основном проходит по цепи зерен зерно-
граничного феррита [2, 27], что свидетельствует о
более высокой сопротивляемости ИФ распро-
странению трещин скола. При этом, в некоторых
работах отмечается, что оставшиеся после роста
трещин скола участки ИФ могут разрушаться вяз-
ко [2, 28]. Повышенную сопротивляемость ИФ
сколу обычно связывают с малым размером зерна
и высокой разориентацией между соседними зер-
нами, обусловленной ориентационными соотно-
шениями γ–α-превращения [29].

Обычно помимо ИФ микроструктура сварного
соединения содержит другие структурные состав-
ляющие на основе α-Fe. Это обстоятельство за-
трудняет понимание свойств ИФ, в т. ч. в пере-
ходном интервале.

Важнейшим свойством любого материала на
основе α-Fe, в т. ч. ИФ, является склонность к
хрупкому разрушению, определяемая особенно-
стями температурного интервала вязко-хрупкого
перехода. Температурный интервал перехода ИФ
изучен недостаточно из-за того, что в объектах
экспериментальных исследований всегда присут-
ствовало большое количество других ферритов. Из-
вестно влияние размера зерен феррита на ударную
вязкость. В работе [30] экспериментально установ-
лено, что при измельчении зерен феррита вплоть до
1 мкм температурный интервал перехода от вяз-
кого к хрупкому состоянию смещается в область
низких температур, а также увеличиваются абсо-
лютные значения работы разрушения как на
верхней, так и на нижней полках.

В последнее время были развиты представле-
ния о том, что поведение ферритно-перлитных
сталей в переходном интервале зависит не только
от размеров и природы элементов микрострукту-
ры, но также и от соотношения более хрупкой и
более пластичной структурных составляющих. В
низколегированных сталях, содержащих доста-
точное количество перлита, наблюдали двухста-
дийную картину вязко-хрупкого перехода [31].
Представления о двухстадийном переходе и ранее
связывали с двухстадийностью изменения меха-
низма разрушения [32].

Показано, что даже в основном металле вязкость
и пластичность распределены неравномерно [17].
Это обстоятельство не учитывается в большинстве
исследований, хотя такая неравномерность может
приводить к неоднозначности фрактографических
наблюдений, которые справедливы только для ин-
дивидуальных пар “измеренное значение удар-
ной вязкости–морфология излома”. В настоящей
работе были проведены множественные испыта-
ния образцов сварного соединения низколегиро-
ванной стали, микроструктура которого состояла
преимущественно из ИФ.
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Целью данной работы являлось количествен-
ное изучение микроструктуры сварного соедине-
ния с преобладанием ИФ, определение интервала
вязко-хрупкого перехода для полученной микро-
структуры и их связи с поведением ИФ в переход-
ном интервале.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для исследования были использованы свар-

ные соединения листов стали 09Г2С после закал-
ки с отпуском. Двухстороннее стыковое сварное
соединение пластин стального проката толщи-
ной 14 и длиной 1500 мм выполнялось в верти-
кальном положении.

Сварка всех слоев шва (корневого, заполняю-
щих, облицовочных, шва с обратной стороны
стыка) производилась с подогревом кромок мето-
дом механизированной сварки порошковой про-
волокой в смеси аргона и углекислого газа.

Концентрации углерода и серы измеряли ме-
тодом инфракрасной спектроскопии по количе-
ству газообразных CO2 и SO2, выделившихся при
окислительном плавлении в керамическом тигле
в индукционной печи с плавнем на анализаторе
Leco CS-600. 

Концентрации химических элементов, кроме
углерода, определяли при помощи атомно-эмисси-
онного спектрометра тлеющего разряда Leco GDS-
850A. Составы металла сварного шва и основного
металла представлены в табл. 1.

Макроструктура полученного сварного соеди-
нения представлена на рис. 1. Наблюдается не-
сколько слоев сварного шва, причем их ширина
увеличивается от корневого к облицовочным.

Средние значения механических свойства ос-
новного металла и металла сварного шва, опреде-
ленные по результатам испытания трех образцов,
представлены в табл. 2.

Для испытаний на ударный изгиб были ис-
пользованы стандартные образцы размером 10 ×
× 10 × 55 мм с V-образным надрезом, изготовлен-
ные по ГОСТ 9454-78. Образцы были вырезаны
перпендикулярно сварному шву. Надрез наносился
по оси шва перпендикулярно толщине листа.

Испытания на ударный изгиб были проведены
на инструментированном маятниковом копре
Roell Amsler RKP-450 (Zwick/Roell). Энергия ма-
ятника копра составляла 450 Дж, скорость – ма-
ятника 5.24 м/с. Множественные испытания про-
водились при температурах –60, –40, –20, 0, и
+20°C по 15 образцов на температуру. При этом

Таблица 1. Составы металла сварного шва и основного металла

Образец
Содержание элементов, мас. %

Si Mn Ni P Cu Cr Al C Ti Nb S Zr

Сварной шов 0.481 1.507 0.258 0.010 0.083 0.040 0.017 0.061 0.030 0.014 0.0048 0.013
Основной металл 0.587 1.543 0.059 0.010 0.111 0.044 0.038 0.104 0.006 0.010 0.0017 0.014
Примечание. Остальное железо.

Рис. 1. Общий вид сечения сварного шва.

3 мм

Таблица 2. Сравнение механических свойств при статическом растяжении сварного шва и основного металла

Примечание. σв – временное сопротивление, σ0.2 – условный предел текучести, δ – относительное удлинение, ψ – относи-
тельное сужение.

Образец σв, МПа σ0.2, MПa δ, % ψ, %

Сварной шов 561 ± 4 425 ± 7 18 ± 1 80 ± 2
Основной металл 561 ± 6 456 ± 6 23 ± 2 80 ± 2
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руководствовались требованиями к испытаниям
при минимальной температуре, возможной при
строительстве и эксплуатации конструкции из
низколегированной стали в арктических услови-
ях [33]. Для каждого образца была записана дина-
мическая кривая разрушения в координатах уси-
лие–прогиб образца.

Для образцов, испытанных на ударный изгиб,
были получены изображения изломов с помощью
макрофотографической станции на основе Canon
(EOS 6D + Macro Photo Lens MP-E 65mm). На
изображениях были выделены области вязкого и
хрупкого разрушения и рассчитана доля вязкой
составляющей как отношение площади вязкой
части излома ко всей площади излома. При этом
вязкий излом не разделялся на область под надре-
зом, боковые крылья и долом, а измерялась его сум-
марная площадь. Для всех образцов по цифровым
снимкам было измерено расстояние между верши-
ной надреза и началом участка хрупкой трещины.

Поверхности разрушения образцов исследова-
ли с использованием двухлучевой системы Cross-
Beam 1540 EsB (Carl Zeiss) при ускоряющем на-
пряжении 15 кВ. Определение очагов зарождения
скола проводили, анализируя направления рас-
пространения разрушения по виду речного узора
на фасетках. Для установления состава неметал-
лических включений, обнаруживаемых на изло-
ме, использовали приставку для рентгеноспек-
трального микроанализа Inca X-Act (Oxford Instru-
ments) с комплексом программного обеспечения
Aztec (Oxford Instruments). Для ориентационного
картирования методом дифракции отраженных
электронов (ДОЭ) использовали приставку Nord-
lyss S (Oxford Instruments). Первичную обработку
дифракционных данных проводили с использова-
нием комплекса программного обеспечения HKL
Channel 5 (Oxford Instruments).

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
С точки зрения микроструктуры сварной шов

можно разделить на несколько областей, относя-
щихся либо к первично закристаллизованному ме-
таллу, либо к металлу, подвергшемуся после пер-
вичной кристаллизации нагреву от наложения по-
следующих проходов шва.

Область первичной кристаллизации металла
сварного шва преимущественно состоит из иголь-
чатого феррита (рис. 2) с вкраплениями отдель-
ных зерен зернограничного феррита.

Поскольку картирование методом ДОЭ дает ин-
формацию непосредственно о каждом отдельном
зерне, для более информативной характеризации
микроструктуры определяли средневзвешенный по
площади размер зерна. Для этого каждому зерну
присваивался вес, равный его площади, и среднее
значение определялось по следующей формуле:

где wi – вес отдельного зерна, равный его площа-
ди, di – диаметр отдельного зерна. Диаграммы
распределения средневзвешенного по площади
размера зерна для всех областей сварного шва и
чистого ИФ приведены на рис. 3. Распределение
для всего шва построено по 8 картам ориентации
кристаллитов, полученных с трех образцов. Сум-
марная площадь карт составляет 0.25 мм2, всего на
них зарегистрировано 37516 зерен. Модальный раз-
мер составляет 2.9 мкм, медианный – 4.9 мкм. Доля
зернограничного феррита в металле шва составляет
3%. Преимущество гистограммы средневзвешен-
ного по площади размера зерна заключается в на-
глядном отображении того, как распределена доля
площади, занимаемая зернами каждого размера.

Микроструктура сварного шва неоднородна, и
в первично закристаллизованном металле при-
сутствуют области, содержащие отдельные круп-
ные зерна зернограничного феррита. В областях,
состоящих только из ИФ, модальный размер со-
ставляет 2.9 мкм, медианный – 3.4 мкм, при этом
практически отсутствуют зерна с эквивалентным
диаметром более 10 мкм. Таким образом, по дан-
ным ДОЭ, диапазон размеров зерен зерногранич-
ного феррита составляет 10–40 мкм.

Распределение разориентации границ зерен
отличается от случайного. В нем преобладают
границы с углом разориентации менее 20° и более
45° (рис. 4а). При этом распределение таких гра-
ниц в микроструктуре случайно, без явных кла-
стеров (рис. 4б).

Распределение соотношения осей эквивалент-
ных элипсов (СОЭЭ) указывает на вытянутость
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Рис. 2. Микроструктура области первичной кристал-
лизации сварного шва (стрелками отмечены отдель-
ные зерна зернограничного феррита).

50 мкм
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зерен. Так, 50% зерен имеют СОЭЭ более 2.3. Это
соответствует наблюдаемой форме зерен как ИФ,
так и зернограничного феррита.

В области первичной кристаллизации встреча-
ются отдельные образования зернограничного фер-
рита. Эти образования имеют вытянутую форму,
при этом непрерывная сетка зернограничного фер-
рита по всему сварному шву не образуется (рис. 5).

В зоне термического воздействия последующих
проходов сварки на металл первичной кристаллиза-
ции наблюдается образование тонких полос ча-
стично полигонизированного феррита (рис. 6).

Неметаллические включения сварного шва име-
ют округлую форму и состоят преимущественно из
силиката марганца с крупными выделениями ок-
сида титана.

На рис. 7 представлено распределение значе-
ний ударной вязкости при температурах от –60 до
+20°C на скрипичной диаграмме. Ширина закра-
шенной области на графике соответствует плот-
ности вероятности нахождения значения ударной
вязкости на соответствующем уровне, вычислен-
ной по методу, изложенному в [34] при помощи
библиотеки методов SciPy языка программирова-
ния Python, точками обозначены эксперименталь-
но определенные значения. В совокупной выборке
можно провести верхнюю и нижнюю огибающие,
проходящие соответственно через верхний и ниж-
ний уровни ударной вязкости. Верхний уровень
при температуре испытания +20°C совпадает с
верхней полкой – 100% вязкого разрушения – и со-

ответствует вязкости 250 Дж/см2. Нижний уровень
составляет 90 при +20 и 25 Дж/см2 при –60°C.

Факт уменьшения максимальных значений при
понижении температуры позволяет утверждать,
что с понижением температуры испытаний удар-
ная вязкость понижается. Однако, несмотря на то
что в данном исследовании изучали микрострук-
туру, преимущественно состоящую только из од-
ной структурной составляющей, имеет место зна-
чительное рассеяние результатов измерений,
что является важной особенностью переходно-
го интервала. Размах рассеяния составляет по-
рядка 120 Дж/см2 при всех температурах испыта-
ния. Рассеяние величин ударной вязкости явля-
ется важным признаком переходного интервала
хладноломкости и результатом неравномерного
распределения вязкости в микроструктуре [17].

Фрактографическое исследование изломов по-
казало, что при температуре +20°C часть образ-
цов разрушается с образованием излома, на 20%
состоящего из фасеток скола, что говорит о не
полном переходе к вязкому разрушению. С пони-
жением температуры доля вязкого излома снижа-
ется, доходя до 40% при –60°C (рис. 8).

Таким образом, переход от вязкого разруше-
ния к хрупкому, по результатам измерения удар-
ной вязкости, исходя из рассеяния ее величин на-
чинается при температуре +20°C. Ориентируясь
на появление в изломах областей фасеток скола,
составляющих до 20% площади поверхности, также
можно утверждать, что переход от вязкого к хрупко-
му разрушению происходит уже при +20°C. Высо-

Рис. 3. Распределение средневзвешенного по площади размера зерна для всех областей сварного шва (серое) и для об-
ласти, состоящей только из игольчатого феррита (красное).
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кое рассеяние значений ударной вязкости при
температуре –60°C и доля вязкого излома около
40% говорят о том, что переход от вязкого разру-
шения к хрупкому заканчивается при температу-
ре ниже –60°C и при дальнейшем снижении тем-
пературы испытания следует ожидать более низ-
ких значений ударной вязкости. Известно, что
значения температуры перехода, определенные
по ударной вязкости и по соотношению хрупко-
вязкой составляющей в изломах, могут не совпа-
дать [35]. Учитывая неопределенность экспери-
ментальной оценки температуры перехода от вяз-
кого разрушения к хрупкому, ее величину рассмат-
ривают как условную и являющуюся предметом
соглашения [36–38]. Принимая во внимание, что в
данном случае важно расположение температур-
ного интервала испытаний относительно темпе-
ратуры перехода, считаем эту температуру боль-
шей или равной +20°C. Иными словами считаем,
что температуры испытаний от –60 до +20°C ле-
жат внутри переходного интервала.

При микрофрактографическом анализе изломов
мы считаем признаком хрупкого разрушения на-
блюдение фасеток скола, а признаком вязкого раз-
рушения наблюдение ямок. При этом скол опреде-
ляли по образованию плоских участков излома
с характерными линиями речного узора. Греб-
ни рассматриваем как деформационную осо-
бенность транскристаллитного распростране-
ния трещин скола, обусловленную несовпадением
плоскостей скола в соседних зернах [28, 39].

Строение поверхности хрупкого разрушения
изученных образцов различается в зависимости от

Рис. 4. Распределение углов разориентации кристал-
литов для всех областей сварного шва (а) и карта ра-
зориентации границ кристаллитов (синим цветом
обозначены границы с углом разориентации более
10°, черным – более 20°, красным – более 35°) (б).
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Рис. 5. Формы присутствия зернограничного феррита
в исследованном сварном шве: а – оптическая мик-
роскопия, б – растровая электронная микроскопия,
в – ориентационное картирование.
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структурной составляющей, через которую распро-
странялась трещина.

В ИФ из-за малого размера зерна размер греб-
ней вязкого излома, образующихся между фасет-
ками, близок к размеру самих фасеток. Фракто-

графически картина разрушения такой микро-
структуры выглядит как хаотично расположенные
области с речным узором, разделенные гребнями
и областями вязкого ямочного излома так, что
суммарно плоские участки составляют менее 30%
занимаемой площади (рис. 9). Исследование се-
чений изломов вблизи поверхности разрушения
показало, что в отличие от фасеток скола в поли-
гональном феррите области пластической дефор-
мации не локализованы вблизи границ зерен, а
образуют непрерывную пластическую зону под
изломом глубиной порядка 15 мкм (рис. 10). Та-
кую деформацию некоторые авторы связывают с
разрушением по механизму квазискола [31]. При
этом наблюдаемые деформационные особенно-
сти появляются уже после образования фасеток
[39], механизм формирования которых можно
охарактеризовать как транскристаллитный скол
по кристаллографическим плоскостям на основе
наблюдения линий речного узора на таких фасет-
ках. Также определенная деформация зерен со-
здается при макроскопическом изменении фор-
мы образца. Наличие деформации под поверхно-
стью фасеток, обусловленной макроскопическим

Рис. 6. Частично полигонизированная микрострукту-
ра в области повторного нагрева сварного шва.

50 мкм

Рис. 7. Сериальная кривая испытаний на ударный изгиб металла сварного шва в виде скрипичных диаграмм.
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изгибом, также не может указывать на их образо-
вание по механизму квазискола.

При прохождении трещины через отдельное
зерно зернограничного феррита образуется круп-

ная фасетка, окруженная областью разрушенного
ИФ (рис. 11).

Распространение трещины скола через поли-
гонизированную микроструктуру, образованную
при термическом воздействии повторных прохо-
дов сварки на микроструктуру ИФ, приводит к
образованию излома, состоящего из отдельных
хорошо разделимых фасеток размером порядка
5–10 мкм (рис. 12).

Различия между микроскопическим строени-
ем отдельных фасеток, образовавшихся при раз-
личных температурах, не наблюдали. При всех
температурах фасетки обладают речным узором,
что позволяет охарактеризовать механизм их раз-
рушения как скол. Также изменение температуры
испытания не приводит к изменению вида греб-
ней вязкого излома между фасетками.

Для изученных изломов характерно образова-
ние большого количества очагов зарождения ско-
ла – десятки на излом. Характерный очаг скола
сварного шва имеет вид фасетки с речным узором,
расходящимся от ее центра к краям во все стороны
с неметаллическим включением в точке пересече-
ния линий речного узора. Такие неметаллические
включения представляют собой оксид титана в сме-
си с алюмосиликатом марганца (рис. 13), они обыч-
но расколоты – части включения наблюдаются на
обеих ответных половинах образца.

Фасетки, составляющие очаги скола, распо-
ложенные в области макроскопического хруп-
кого излома, обычно крупнее окружающих фа-
сеток (рис. 14).

Характерной особенностью является появле-
ние отдельных фасеток скола или областей, со-
стоящих из нескольких объединенных фасеток,
внутри вязкого излома некоторых образцов, не об-
разующих заметных оптическими методами участ-
ков макроскопического хрупкого излома (рис. 15).

Размер таких микроскопических областей
скола зависит от температуры испытания. С повы-
шением температуры их размер увеличивается. Ес-
ли при температуре испытания –60°C наблюдаются
лишь одиночные фасетки диаметром 10–50 мкм, то
при +20°C в областях вязкого разрушения могут

Рис. 8. Зависимость доли вязкого излома от темпера-
туры испытания на ударный изгиб.
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Рис. 9. Характерный вид поверхности хрупкого изло-
ма ИФ.
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Рис. 10. Ориентационная карта области вблизи поверхности разрушения ИФ: cлева – цветовая кодировка ориентации
кристаллитов в координатах обратных полюсных фигур, справа – цветовая кодировка локальной разориентации.
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быть обнаружены участки скола, объединяющие
10–20 фасеток со средним суммарным размером
порядка 200 мкм (рис. 16).

Линии речного узора в таких фасетках, распо-
ложенных среди вязкого излома, сходятся на не-
металлических включениях, в которых зарожда-
лись трещины скола, перешедшие в ближайшие
зерна феррита.

При этом исследование сечений, проходящих
через отдельные фасетки в области вязкого изло-
ма, показало, что такие фасетки образуются в от-
дельных крупных зернах зернограничного фер-
рита, окруженных мелкозернистым ИФ (рис. 17).

Образование отдельных фасеток в области пер-
воначальной вязкой трещины может рассматри-
ваться как элементарный акт зарождения и оста-
новки трещины скола. При этом разрушение образ-
цов сопровождается чередованием таких стадий
зарождения и остановки трещины и на макроско-
пическом уровне.

На динамической кривой информация о рас-
пространении трещины скола представлена вер-
тикальной ступенькой, абсцисса которой харак-
теризует положение бойка в момент возникновения
и остановки трещины скола (или прогиб образца).
Положение верхней точки ступеньки показывает
усилие, приложенное к образцу в момент возник-
новения трещины скола, а положение нижней точ-
ки ступеньки – усилие, приложенное к образцу в
момент остановки трещины скола. Разность между
этими значениями в первом приближении характе-
ризует уменьшение рабочего сечения образца.

На рис. 18а, 18в представлены динамические
кривые разрушения, на которых отмечено не-
сколько последовательных резких спадов усилия,
отделенных друг от друга участками стабильного
снижения нагрузки. С использованием цифро-
вых снимков была построена зависимость рассто-
яния между надрезом и ближайшей точкой обла-
сти скола от прогиба образца в момент образования
первой ступеньки спада усилия. Построенная за-

Рис. 11. Характерный вид поверхности хрупкого из-
лома единичного зерна зернограничного феррита,
окруженного ИФ.

30 мкм

Рис. 12. Характерный вид поверхности хрупкого из-
лома частично полигонизированного ИФ.

20 мкм

Рис. 13. Неметаллическое включение в очаге скола.
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висимость приведена на рис. 19. Высокая корреля-
ция измеренных величин подтверждает, что сту-
пеньки связаны именно с образованием участков
трещин скола, а также что трещина скола зарож-
дается в непосредственной близости от границы
фронта растущей вязкой трещины, что соотносится
с фрактографическими наблюдениями. При этом
один участок скола, окруженный вязким изломом,
образует одну ступеньку. С использованием по-
строенной кривой на изломах образцов, разруше-
ние которых сопровождалось образованием не-
скольких ступенек на динамической кривой, бы-
ли отмечены точки предполагаемой остановки и
зарождения новых участков макроскопического
хрупкого излома (рис. 18б, 18г).

Примечательно, что на изображениях изломов
предсказанные расстояния от надреза до области
хрупкого излома совпадают с реальными для вто-
рого и последующих повторных зарождений тре-

щины скола. При этом наблюдаются как циклы
зарождения-остановки при росте трещины в од-
ном направлении, так и независимое зарождение
трещин скола в разных частях образца в разные
моменты времени с последующей их остановкой.

На полученных динамических кривых при этом
наблюдается протяженная область плавного сни-
жения усилия после нескольких или одного скач-
кообразного падения. Измерение отношения рабо-
ты, затраченной до образования первой трещины
скола, к общей работе разрушения показывает, что
вязкий долом составляет в среднем 40% от общей
энергии разрушения образца сварного соединения.

Исследование образцов методом микрофрак-
тографии и анализ динамических кривых дают
представление о разрушении в разных масштабах.
На динамических кривых не отражаются отдель-
ные события скола, которые можно наблюдать на
поверхности разрушения при помощи РЭМ, т. к.
они приводят к слишком маленькому изменению
сечения образца.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Из рассмотрения отдельных результатов изме-

рения при одной и той же температуре испытания
можно прийти к заключению о существовании
трех уровней вязкости. При температурах от +20
до –20°C наблюдается переход от верхнего уров-
ня к промежуточному, сопровождающийся рассея-
нием значений между этими двумя уровнями (250–
125 Дж/см2). При температурах от –20 до –60°C на-
блюдается переход от промежуточного уровня к
нижнему (125–30 Дж/см2), также сопровожда-
ющийся рассеянием. Рассеяние величин ударной
вязкости при одной и той же температуре испыта-
ний является следствием локальной неоднород-
ности пластической деформации. Примечатель-
ной чертой промежуточного уровня являются
одинаковые величины вязкости. Уровень вязкости
от 90 до 120 Дж/см2 можно наблюдать при всех
температурах испытаний от –60 до 0°C. Верхний
уровень вязкости отражает предельную вязкость
феррита без учета охрупчивающего влияния не-
однородностей микроструктуры и неметалличе-
ских включений. Нижний уровень вязкости приво-
дит к разрушению, поглощенная энергия которого
в определяющей степени зависит от макроскопиче-
ской вязкой деформации. Промежуточный уро-
вень характеризуется наибольшим рассеянием
ударной вязкости.

Наглядно распределение значений ударной
вязкости представлено на скрипичной диаграмме
(рис. 7). Также 3 моды наблюдаются и на частот-
ном распределении значений ударной вязкости
суммарной совокупности всех результатов испы-
таний (рис. 20). Аналогичные результаты были
получены ранее при множественных испытаниях

Рис. 14. Фасетка в очаге скола.

20 мкм

Рис. 15. Отдельные фасетки скола в области вязкого
излома.

100 мкм
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на ударный изгиб основного металла той же стали
[40]. На рис. 21 приведено распределение значе-
ний ударной вязкости основного металла стали
09Г2С в состоянии после закалки с отпуском, по-
строенное по результатам множественных испыта-
ний при температурах от –60 до +20°C (по 75 образ-
цов на температуру). В распределении наблюда-
ются две моды – 220 и 300 Дж/см2. Разрушения
одинаковой энергоемкости при разных темпера-
турах испытаний наблюдали и на горячекатаном
металле стали той же плавки. В частности, значе-
ния от 120 до 175 Дж/см2 наблюдали при темпера-
турах от –60 до –20°C. Наблюдение разрушений
одинаковой энергоемкости является признаком
двухстадийного разрушения в переходном интер-
вале температур. Различия в механизмах разру-
шения стали с изменением микроструктуры опи-
саны и в других работах [31, 41].

Наивысшие величины ударной вязкости ИФ,
достижимые при каждой температуре испыта-
ний, можно рассматривать как предельную вяз-
кость ИФ без учета охрупчивающего влияния не-
однородностей микроструктуры и неметалличе-
ских включений [40]. Эти величины составляют
верхнюю огибающую. Минимальные значения при
каждой температуре испытаний определяются сте-
пенью макроскопической вязкой пластической де-
формации, предшествующей разрушению, и со-
ставляют нижнюю огибающую.

Можно предположить, что образование сред-
него плато ударной вязкости внутри интервала
вязко-хрупкого перехода является общим явле-
нием для микроструктур, содержащих две состав-
ляющие, заметно отличающиеся по температуре
перехода от вязкого разрушения к хрупкому. В
нашей работе хрупкой составляющей, трещины
скола в которой зарождаются легче, является зер-
нограничный феррит, а более вязкой – ИФ. В ра-
ботах [31, 41], в качестве таких составляющих вы-
ступали феррит и перлит, а в работе [40] – феррит и
бейнит. Во всех указанных случаях общим является
существование разрушений одинаковой энергоем-
кости при различных температурах испытаний.
Это может быть объяснено существованием в ме-
талле структурных составляющих, которые отли-
чаются по температуре перехода от вязкого разру-
шения к хрупкому. При этом происходит образо-
вание нескольких уровней ударной вязкости с
соответствующим разделением общего переходно-
го интервала на части, каждая из которых соответ-
ствует переходу между выделенными уровнями.

Разрушение металла исследованного сварного
соединения происходит с остановкой трещины
скола задолго до полного разрушения образца,
что не характерно для основного металла или ме-
талла околошовной зоны [42]. На динамических
кривых, приведенных на рис. 18, это проявляется
в длинном хвосте спада усилия после ступенек,

соответствующих образованию хрупкого излома.
Температурные зависимости для значений рабо-
ты, произведенной до образования и после оста-
новки макроскопической трещины скола, пред-
ставлены на рис. 22.

На температурных зависимостях отмечается
рассеяние значений энергии, затраченной на раз-
рушение образца как до образования трещины
скола, так и в области вязкого долома – после
остановки трещины скола. Связь рассеяния зна-
чений ударной вязкости с различиями в прогибе,
при котором образуется трещина скола в образ-
цах, испытанных при одной температуре, была
показана ранее [42, 43]. Новым наблюдением яв-
ляется рассеяние значений ударной вязкости по-
сле остановки трещины скола. Поскольку высо-
кая энергия долома не характерна для низколеги-
рованных сталей, рассеяние этой энергии при их
испытаниях ранее не наблюдалось. При этом в
случае разрушения ИФ эта часть рассеяния удар-
ной вязкости вносит существенный вклад в об-
щее рассеяние. Увеличение суммарного рассеяния

Рис. 16. Отдельные фасетки скола в области вязкого
излома при различных температурах испытания: –60
(а), +20°C (б).

(б)

20 мкм

80 мкм

(a)
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Рис. 17. Сечение отдельной фасетки скола в области вязкого излома.

(б)50 мкм 50 мкм(a)

Рис. 18. Динамические кривые (а, в) и изображения изломов с отмеченными точками скола (б, г): а, б – образец, раз-
рушенный при –20, в, г – при –40°C.
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происходит из-за того, что значения работы до об-
разования трещины скола и после ее остановки
имеют очень низкую корреляцию (корреляцион-
ная диаграмма показана на рис. 23), вследствие
чего на обычной сериальной кривой рассеяния
этих величин суммируются. Важно отметить, что
работа разрушения до образования трещины ско-
ла также имеет три характерных уровня внутри
переходного интервала.

Таким образом, рассеяние значений ударной
вязкости при разрушении сварного шва с микро-
структурой ИФ определяется не только момен-
том зарождения трещины скола, как в микро-
структуре основного металла, но и во многом мо-
ментом остановки трещины скола.

Причины возникновения рассеяния значений
ударной вязкости, связанные с зарождением тре-
щины скола, обсуждались в ряде работ [44–48].
Явление рассеяния связывают с наличием в мик-
роструктуре участков с различным напряжением
скола. В металле исследованного сварного шва
структурными составляющими с существенно от-
личающимся напряжением скола являются ИФ с
характерным размером 3 мкм и зернограничный
феррит с характерным размером 10–40 мкм. Мак-
роскопическое хрупкое разрушение образца про-
исходит при образовании дефекта определенного
размера, развитию которого микроструктура не
может сопротивляться. Дефект, образование ко-
торого приводит к макроскопическому хрупкому
разрушению, принято называть критическим де-
фектом. Снижение пластичности феррита с пони-
жением температуры приводит к тому, что размер
критического дефекта снижается за счет уменьше-
ния напряжения в вершине трещины, необходимо-
го для перехода через барьеры в микроструктуре,
например границы зерен. На примере исследо-
ванного сварного соединения снижение размера
критического дефекта проявляется в снижении раз-
мера отдельных областей скола, образовавшихся,

но не приведших к макроскопическому хрупкому
разрушению, с понижением температуры. Мак-
симальный размер такой фасетки соответствует
нижней границе размеров критического дефекта.

Микроструктура исследованного сварного шва
неоднородна, наблюдаются области с различным
содержанием зернограничного феррита, что ска-

Рис. 19. Зависимость глубины начальной вязкой тре-
щины от прогиба в момент скола.
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Рис. 20. Частотное распределение значений ударной
вязкости для всех температур испытаний сварного шва.
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зывается на взаимном расположении его зерен.
Зернограничный феррит может либо отсутствовать
полностью, либо образовывать отдельные зерна,
полностью окруженные ИФ, либо образовывать
непрерывную сетку. В зависимости от температу-
ры образование трещины скола в областях с раз-
личным взаиморасположением зерен зерногра-
ничного феррита может приводить или не приво-
дить к макроскопическому хрупкому разрушению.
При высоких температурах (+20°C) образование
трещины скола в зернограничном феррите с раз-
мером области его непрерывной сетки порядка
200 мкм не критично и оставляет после себя от-
дельную микроскопическую область скола внут-
ри вязкого излома. По мере снижения температу-
ры уменьшение размера критического дефекта
приводит к тому, что скол отдельного единичного
зерна зернограничного феррита дает начало мак-
роскопическому хрупкому разрушению. По ре-
зультатам микрофрактографического исследова-
ния, при температуре –60°С уровень ударной вяз-
кости определяется именно таким событием. По
всей видимости, образование отдельных уровней
ударной вязкости связано с тем, что размер зерен
зернограничного феррита достаточно велик для
того, чтобы трещины скола, распространившиеся
на области, содержащие 1, 2 или большее количе-

ство соединенных зерен зернограничного ферри-
та, становились критическими дефектами суще-
ственно разного масштаба, создающими отдель-
ные уровни вязкости. Можно предположить и
наличие еще одного уровня ударной вязкости в
области температур ниже –60°C, для которого
критическим будет скол зерна игольчатого фер-
рита. Данный подход является развитием подхода
оценки хладноломкости металла путем анализа
вторичных трещин, предложенного в работе [49],
за тем отличием, что в случае большого количе-
ства игольчатого феррита, блокирующего рост
трещины скола, становится возможным наблю-
дение непосредственно отдельных фасеток скола,
размер которых меньше критического дефекта. На-
личие непрерывной сетки зернограничного ферри-
та делает возможным образование крупных де-
фектов, поскольку трещина скола распространяет-
ся через такую микроструктуру значительно легче,
чем через игольчатый феррит, что можно заме-
тить по росту вторичных трещин (рис. 24).

Интересно отметить, что обсуждаемый во
многих работах малый размер зерна игольчатого
феррита не приводит к значениям ударной вязко-
сти существенно более высоким, чем у прочих ма-
лоуглеродистых сталей. Средневзвешенный по
площади размер зерна основного металла, исполь-
зованного для получения исследованного сварного
соединения, составляет 10 мкм, в то время как
максимальный уровень ударной вязкости, соот-
ветствующий образцу с полностью вязким изло-
мом, составляет 270–300 Дж/см2. В исследован-
ном же сварном соединении при размере зерна в
3 мкм этот уровень составляет всего 250 Дж/см2.
Вероятно, столь существенное отличие объясня-
ется повышенным содержанием неметалличе-
ских включений в сварном соединении. Темпера-
тура перехода от вязкого разрушения к хрупкому
для основного металла ниже, чем для металла
сварного шва. Начало переходного интервала в
основном металле приходится на температуру

Рис. 22. Температурные зависимости работы, совер-
шенной до (а) и после (б) образования трещины скола.
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‒40°С, при которой появляются первые образцы
с фасетками скола на поверхности разрушения.
Такое различие может быть связано с тем, что
максимальный размер зерна в основном метал-
ле составляет порядка 15–20 мкм, что соответствует
размеру ферритного зерна в ферритно-бейнитной
микроструктуре, а в сварном шве – около 40 мкм,
что соответствует зернограничному ферриту. Это
приводит к образованию существенно различных
по размеру дефектов при сколе единичного зерна.
При этом аналогичное несоответствие свойств и
микроструктуры наблюдается и при сравнении
прочности, которая у основного металла выше,
чем у сварного шва.

Причиной рассеяния работы долома, по всей
видимости, является неоднородность микро-
структуры в плане сопротивления росту трещи-
ны скола. В этом случае остановка макроскопи-
ческого хрупкого разрушения может быть связана
с переходом из рекристаллизованной зоны или
области с локальной сеткой зернограничного
феррита в область чистого игольчатого феррита.
Расположение таких областей связано с располо-
жением границ проходов сварки, что делает его
близким к случайному в пределах одного образца.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследованы микроструктурные особенности
разрушения сварного шва с высокой долей ИФ на
большом количестве образцов. Результаты иссле-
дования позволяют сделать следующие выводы.

1. Микроструктура металла изученного свар-
ного соединения состоит из двух составляющих,
представляющих собой две различные модифи-
кации феррита: на 97% из ИФ и на 3% из более
крупнозернистого зернограничного феррита. Мо-
дальный размер зерен ИФ составляет 2.9 мкм,
диапазон размеров зерен зернограничного фер-
рита – 10–40 мкм.

2. Исследованный металл сварного шва обладает
очень широким переходным интервалом хладно-
ломкости, температуры от –60 до +20°C, по резуль-
татам испытания на ударный изгиб, находятся в
переходном интервале. Для определения пере-
ходного интервала при испытании на ударный
изгиб допустимо использование в качестве кри-
терия как поглощенной энергии, так и соотноше-
ния хрупкой и вязкой составляющих изломов.

3. Рассеяние значений ударной вязкости в ис-
следованной микроструктуре в основном опреде-
ляется различиями прогиба при зарождении и
остановке трещины скола от образца к образцу.
При этом корреляция между этими событиями
низка и каждое из них вносит отдельный вклад в
рассеяние значений ударной вязкости. Внутри
переходного интервала исследованного сварного
шва наблюдаются три уровня ударной вязкости.

4. Фрактографически уменьшение ударной вяз-
кости при понижении температуры испытания свя-
зано с возрастанием доли излома, занятой фасетка-
ми скола. При всех температурах низкоэнергетич-
ный излом состоит из фасеток скола с характерным
речным узором, объединенных вязкими гребнями в
местах несовпадения плоскостей скола в соседних
зернах. Наблюдается одностадийное изменение
механизма разрушения от вязкого к сколу.

5. Высокая корреляция между прогибом в мо-
мент скола и глубиной первоначальной вязкой тре-
щины подтверждает зарождение трещины скола в
вершине растущей вязкой трещины. С использо-
ванием этой зависимости возможно локализовать
очаги скола на изломе. Распределение нижних
величин ударной вязкости, в частности, сильно
зависит от степени исходной макроскопической
вязкой деформации и находит свое отражение в
ходе нижней огибающей.

6. Из сопоставления результатов испытаний на
ударный изгиб металла сварного соединения с мик-
роструктурой ИФ и основного металла следует, что
при испытании образцов основного металла с фер-
ритно-перлитной и ферритно-бейнитной микро-
структурами наблюдали случаи разрушений в ши-
роком интервале температур с одинаковой энерго-
емкостью.

7. Низколегированные стали в зависимости от
микроструктуры могут разрушаться как материа-
лы, состоящие только из одной либо из двух струк-
турных составляющих, каждая из которых может
быть модификацией одной и той же фазы (ферри-

Рис. 24. Распространение трещин скола через агломе-
рат зерен зернограничного феррита.

50 мкм
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та), отличающейся от другой по прочности и пла-
стичности.
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ВВЕДЕНИЕ

Для изготовления технических изделий ис-
пользуют различные неорганические материалы.
Их применение определяется физическими свой-
ствами. Одной из таких характеристик является
теплоемкость, особенно при эксплуатации ме-
таллов, сплавов, керамики и других веществ при
изменяющемся температурном режиме.

Переходы между различными состояниями в
области измерений могут сопровождаться воз-
никновением особенностей на температурных
зависимостях теплоемкости. К ним относятся
скачки (структурные переходы) на базисной ли-
нии (температурной зависимости локальной теп-
лоемкости, состоящей из вкладов электронной и
решеточной подсистем), широкие по температу-
ре пики (ямы) с округлой вершиной (фазовые пе-
реходы I рода) и очень узкие по температуре пики
(ямы) с острой вершиной (фазовые переходы II
рода). Отсутствие фазовых и других переходов в
веществе в исследуемом интервале температур
позволяет экспериментаторам сглаживать дан-
ные по температурной зависимости теплоемко-
сти аппроксимирующими функциями [1–3], со-
держащими слагаемые с расходимостью при тем-
пературе абсолютного нуля.

Следует отметить, что классические модели
Эйнштейна, Дебая и другие не объясняют рост
теплоемкости при повышении температуры.
Кроме того, применяемые теоретические постро-
ения не описывают одной непрерывной функци-
ей график теплоемкости системы, а тем более при
наличии фазовых переходов [1]. Поэтому необхо-
дим теоретический подход к расчету теплоемко-
сти твердого вещества в диапазоне от 0 К до тем-
пературы плавления.

Целью работы является вычисление теплоем-
костей различных неорганических материалов в
зависимости от температуры с использованием
соотношений модели двухфазной локально-рав-
новесной области [4]. С помощью модели были
описаны экспериментальные массивы данных
поведения объемной доли кристаллической фазы
от температуры для одно- [4, 5] и многостадийной
[6] кристаллизации аморфных сплавов; теплоем-
кости металлов [7, 8], сложных оксидов [9] и дру-
гих веществ [8, 9]; коэффициенты термического
расширения [7, 8] и т.д.

ТЕОРЕТИЧЕСКАЯ ЧАСТЬ
Время перехода макросистемы в состояние тер-

модинамического равновесия значительно превы-
шает таковое для малой локальной области. Это

УДК 536
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означает, что макросистему можно аппроксими-
ровать совокупностью равновесных подсистем в
соответствии с принципом Пригожина [10]. При
таком подходе термодинамические функции под-
систем могут зависеть не только от температуры Т и
давления Р, но и от местоположения r подсистемы
и времени t.

Рассмотрим в локально-равновесной области
сосуществование возникающей (1) и исходной (2)
фаз с объемными долями x1 = x и x2 = 1 ‒ x соответ-
ственно. Предположим, что элементы фаз не вза-
имодействуют друг с другом, тогда их химические
потенциалы  равны

(1)

где  − стандартные значения химиче-
ских потенциалов для каждой из фаз,  − посто-
янная Больцмана. Зависимость термодинамиче-
ских величин от времени t указывает на то, что
подсистема находится в локально-равновесном
состоянии. Если величины в выражении (1) неза-
висимы от пространственной координаты, то ло-
кально-равновесная область изотропна.

Объемная доля новой фазы. Энергия Гиббса еди-
ницы объема системы определяется формулой

(2)

здесь  Минимизация функции (2)
по параметру порядка

(3)

приводит к следующей температурной зависимо-
сти фазового состава x

(4)

В случае изохронной и изотропной локально-
равновесной области аргумент функции (4)

 после его разложения в ряд Тейлора в
окрестности температуры равных составов фаз Tx(q)
с сохранением только линейного члена равен

(5)

где  ‒ параметр модели, зависящий
от скорости нагрева (остывания) образца q. Выде-
ление (поглощение) тепла пропорционально

(6)

тогда, согласно (6), параметр

(7)

здесь .

( , , , )i P T tμ r

μ = μ +0( , , , ) ( , , , ) ln ( , , , ),i i B iP T t P T t k T x P T tr r r

0( , , , )i P T tμ r

Bk

2

1

20 [ ln (1 ) ln(1 )],

i i
i

B

g x

x k T x x x x
=

= μ =

= μ + Δμ + + − −



10 20.Δμ = μ − μ

1 2x xη = −

[1 th( / )]/2.x T= − ϕ

/(2 )Bkϕ = Δμ

{ }( ) [ ( )/ ] 1 ,xa q T q Tϕ = −
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( )/ ( ) 2 ( ) (1 ) ( )/ ,xT x T T T T a q x x T q T∂ ∂ = = −v

( ) 2 ( ) ,x xa q T q= v

( )x xT=v v

Локальные энтропия и теплоемкость. Энтропия
системы при фиксированном фазовом составе x
задается формулой [11]

(8)

где энтропии чистой исходной матрицы
 различия фаз   и их

смешения 

Температурная зависимость теплоемкости си-
стемы при постоянном фазовом составе x и посто-
янном давлении P описывается ее базисной линией

(9)

с коэффициентами  k2 =
 и является разложением величины (9)

в ряд Маклорена по температуре и фазовому со-
ставу с сохранением линейных членов ряда ввиду
допущений, принятых в простой модели [4]. Пер-
вое слагаемое в уравнении (9) описывает вклад в
теплоемкость электронной, а второе ‒ решеточ-
ной подсистемы.

Если считать коэффициенты k1 и k2 постоян-
ными величинами, то после интегрирования их
определений получим, что функции

(10)

(11)

где параметры   и  задают значения соот-
ветствующих величин при температуре Tx, число е ≈
≈ 2.718. Отметим, что функции (10) и (11) не имеют
особенностей в окрестности абсолютного нуля.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

В табл. 1 приведены параметры теоретической
модели, а на рис. 1–4 – температурные зависимо-
сти теплоемкостей карбидов, простых и сложных
оксидов, твердых растворов и аморфных сплавов.

Из рис. 1–4 видно, что предлагаемая модель не
только адекватно описывает полученные экспери-
ментальные данные, но и позволяет вычислить зна-
чения теплоемкости разнообразных неорганических
веществ вне температурного диапазона исследова-
ния. Это особенно важно при сшивании экспери-
ментальных массивов данных в низко- и высоко-
температурных интервалах, т. к. для них использу-
ются разные методики и аппаратура измерения.

( ) 20

1 2 3
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Рис. 1. Температурные зависимости теплоемкостей карбидов: а ‒ Al4С3 (1), Be4C (2), SiC (3); б ‒ PuC0.87 (4), VC0.86 (5),
ZrC1.0 (6) (треугольники и кружки ‒ данные [12], здесь и далее сплошная линия ‒ теория).
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Таблица 1. Параметры модели для вычисления базисных линий теплоемкостей различных веществ

Вещество a(q) Tx, K k1 × 104 k2

Карбиды
Al4С3 0.330 456 35 293.2
Be4C 0.682 374 196.5 135
PuC0.87 0.780 217 39.4 70
SiC 0.380 547 20 80
VC0.86 0.430 355 66 72.4
ZrC1.0 0.610 234 39 65.7

Простые оксиды
CaO 0.675 190 16 68
CuO 0.720 164 154 57.1
FeO 0.899 95 57 63.7
TiO2 0.770 181 98 83
V2O5 0.510 235 460 205.7
ZnO 0.780 176 40 60.7

Сложные оксиды
HoBiGeO5 0.410 195 500 269
ErBiGeO5 0.491 219 120 288
In2Ge2O7 0.230 456 40 466
YInGe2O7 0.300 322 172 414
DyGaTi2O7 0.700 183 170 348
EuGaTi2O7 0.670 204 290 352

Твердые растворы
GaSe 0.6965 86 321.33 53
InSe 0.659 81 108.29 64.9
TlSe 0.6603 57 38.627 65.6

Аморфные сплавы
Ni44Nb56 0.400 157 117 40.8
Cu33Zr67 0.680 92 260 31.6
Ni2B 0.700 149 296 23.3
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Рис. 3. Поведение теплоемкостей сложных оксидов с ростом температуры: а ‒ HoBiGeO5 (1), ErBiGeO5 (2), In2Ge2O7 (3);
б ‒ YInGe2O7 (4), DyGaTi2O7 (5), EuGaTi2O7 (6) (кружки ‒ [15], квадраты ‒ [16], треугольники ‒ [17]).
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Рис. 2. Температурные зависимости теплоемкостей простых оксидов: а ‒ TiO2 (1), FeO (2), ZnO (3); б ‒ CuO (4), V2O5 (5),
CaO (6) (квадраты ‒ [13], кружки ‒ [14]).
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Рис. 4. Теплоемкости при низких температурах: а ‒ твердых растворов GaSe (1), InSe (2), TlSe (3) (треугольники ‒
[18]); б ‒ аморфных сплавов Ni44Nb56 (4), Cu33Zr67 (5), Ni2B (6) (квадраты ‒ [19], кружки ‒ [20]).
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Применимость соотношений предложенной

модели для описания температурных зависимо-
стей теплоемкостей разнообразных неорганиче-
ских материалов при отсутствии фазовых и других
переходов указывает на универсальный характер
полученных формул. Разработка микроскопиче-
ских теорий, использование феноменологических
выражений или создание базы данных по парамет-
рам модели позволят использовать ее для проведе-
ния расчетов тепловых свойств твердых веществ.
Простота используемых функций значительно со-
кратит временные затраты для технических раз-
работок.
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