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КИНЕТИКА АТОМНОГО УПОРЯДОЧЕНИЯ 
СПЛАВА Cu–56 ат. % Au ПРИ ТЕМПЕРАТУРЕ 250°С
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Проведено исследование кинетики фазового превращения беспорядок → порядок (A1 → L10) в не-
стехиометрическом сплаве Cu–56 ат. % Au при температуре 250°C. Исходное разупорядоченное со-
стояние формировали либо закалкой образцов от высокой температуры, либо сильной пластиче-
ской деформацией. Установлено, что скорость атомного упорядочения закаленного сплава чрезвы-
чайно мала и превращение заканчивается приблизительно через 2 мес. отжига при температуре
250°C. Скорость атомного упорядочения предварительно деформированных образцов еще ниже.
Обнаружено, что как в закаленном, так и в упорядоченном состояниях кристаллическая решетка
исследуемого сплава немного больше по сравнению с эквиатомным сплавом. Установлено, что вне
зависимости от исходного состояния образцов их микротвердость в процессе атомного упорядоче-
ния сначала возрастает, а затем снижается. Впервые показано, что удельное электросопротивление
сплава Cu–56Au в хорошо упорядоченном состоянии составляет ρ = 7.04 × 10–8 Ом м, что намного
ниже, чем считалось ранее. На основе полученных данных построена зависимость соотношения
фаз (порядок/беспорядок) на различных этапах отжига.

Ключевые слова: система Cu–Au, фазовые превращения, атомное упорядочение, удельное электро-
сопротивление, микротвердость
DOI: 10.31857/S0002337X23060064, EDN: EPXSZL

ВВЕДЕНИЕ
Формирование атомного дальнего порядка

впервые обнаружено более 100 лет назад при
изучении медно-золотых сплавов [1]. В дальней-
шем это явление неоднократно и подробно ис-
следовалось с применением самых разнообразных
методик и на различных системах [2–8]. Примени-
тельно к системе Cu–Au достаточно подробный
анализ литературы дан в работе [9], там же приве-
дены уточненная фазовая диаграмма и кристал-
лографическое описание формирующихся упоря-
доченных структур. Однако многие эксперимен-
тальные результаты получены достаточно давно и
многократно процитированы, но в настоящее вре-
мя их достоверность вызывает сомнения [9, 10].

При изучении нестехиометрического сплава
Cu–56 ат. % Au (далее Cu–56Au) мы обратили
внимание на неожиданный экспериментальный
факт: в ходе медленного охлаждения от 600°C до
комнатной температуры в образцах формируется

длиннопериодная сверхструктура типа CuAuII [11].
Эта фаза является высокотемпературной и, в со-
ответствии с фазовой диаграммой, при охлажде-
нии ниже 300°C следует ожидать превращения
CuAuII → CuAuI. Однако нами было надежно
установлено, что сверхструктура CuAuII является
термически устойчивой и не превращается в
сверхструктуру CuAuI даже при дополнительных
длительных отжигах в области равновесия послед-
ней. Между тем, именно путем медленного охла-
ждения из высокотемпературной области получали
упорядоченное состояние при построении концен-
трационной зависимости удельного электросопро-
тивления в системе Cu–Au в работе [2]. Эта зави-
симость представлена в книге [12], которая по сей
день широко используется отечественными ис-
следователями сплавов золота (рис. 1).

Таким образом, исходя из результатов [11] и
методики, описанной в [2, 12], можно считать уста-
новленным, что минимальное электросопротивле-

УДК 539.26:548.313.3
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ние, указанное на рис. 1 для сплава Cu–56Au, соот-
ветствует фазе CuAuII. Между тем, неоднократно
показано [2, 11–14], что сплав, упорядоченный по
типу CuAuI, имеет заметно меньшее электросо-
противление, чем сплав того же состава, упорядо-
ченный по типу CuAuII. Это вызвано наличием пе-
риодических антифазных доменных границ, кото-
рые в сверхструктуре CuAuII повторяются через
каждые 5 параметров решетки (т.е. через ~1.5 нм) и
являются центрами рассеяния электронов. Можно
сделать вывод, что скорее всего минимальное элек-
тросопротивление, которое может быть получено в
упорядоченном сплаве Cu–56Au, не было достиг-
нуто в работе [2]. Более того, скорость формиро-
вания сверхструктуры L10 в сплаве Cu–56Au до
сих пор не установлена, параметры кристалличе-
ской решетки этого сплава в хорошо упорядочен-
ном состоянии неизвестны.

Целью данной работы является изучение кинети-
ки превращения беспорядок → порядок (A1→L10) в
нестехиометрическом сплаве Cu–56Au.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В работе исследовали сплав золото–медь, со-
держащий 56 ат. % золота (80 мас. % Au). Методи-
ческие подробности выплавки слитка и передела
его на образцы подробно описаны в работе [11]. Ис-
следование проводилось на образцах, разупорядо-

ченное состояние в которых было получено двумя
путями: деформацией со степенью 75% и закалкой
от температуры 420°C после отжига в течение 1 ч.

Ранее показано [11, 14], что максимальная ско-
рость атомного упорядочения по типу L10 в спла-
ве Cu–56Au наблюдается в температурном интер-
вале 250–270°C. Поэтому в данной работе кине-
тика атомного упорядочения A1 → L10 изучалась
при температуре 250°C. Время выдержки образцов
сплава при этой температуре составляло от 1 ч до
2 мес. Все термообработки выполнялись в вакуу-
мированных стеклянных ампулах. Эксперимент
проводился следующим образом: образцы загру-
жались в нагретую печь, выдерживались заданное
время, после чего вынимались из печи и остывали
до комнатной температуры. Такой подход дает
некоторую неточность при изучении начальных
стадий превращения. Действительно, как показа-
ли наши эксперименты, при загрузке в печь об-
разцы в вакуумированных ампулах нагреваются
до требуемой температуры в течение ~5 мин. Од-
нако при длительных термообработках временем
нагрева образцов можно пренебречь.

Резистометрию при комнатной температуре
проводили стандартным четырехконтактным ме-
тодом на длинных проволочных образцах диамет-
ром 0.25 мм при постоянном токе I = 20 мА. Для
повышения точности величина удельного элек-
тросопротивления определялась как среднее от
пяти измерений между разными парами разне-
сенных контактов (т.е. с учетом смены полярно-
сти тока проводилось 10 измерений на точку).
Точность измерения удельного электросопротив-
ления составляла ±0.04 × 10–8 Ом м.

Рентгенографический анализ (РГА) выпол-
нялся в центре коллективного пользования
ИФМ УрО РАН на дифрактометре PANalytical Em-
pyrean Series 2 в CuKα-излучении. В качестве образ-
цов использовались пластинки сплава толщиной
0.3 мм. На этих же пластинках измеряли микро-
твердость на приборе Qness 10A+ при нагрузке
0.49 Н в течение 10 с.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

При изучении кинетики превращения беспо-
рядок–порядок обычно применяется несколько
методик, которые, дополняя друг друга, позволяют
более четко понимать происходящие процессы [4–
6, 15]. Как правило, кроме рентгеновского анализа
структуры, используются измерение микротвердо-
сти и резистометрия на разных этапах превраще-
ния. Перечисленные методики являются в доста-
точной степени экспрессными, поэтому все они
были использованы в ходе данного исследования.

Рис. 1. Концентрационные зависимости удельного
электросопротивления сплавов системы Cu–Au, на-
ходящихся в различных структурных состояниях: 1 и
2 – разупорядоченных закалкой (они отличаются чи-
стотой компонентов), 3 – упорядоченных, получен-
ных путем медленного охлаждения [12]; вертикальная
линия соответствует сплаву Cu–56 ат. % Au, звездоч-
ка соответствует полученному в данной работе значе-
нию удельного электросопротивления этого сплава в
упорядоченном состоянии.
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На рис. 2 представлены рентгеновские дифрак-
тограммы исходных образцов сплава Cu–56Au, а
также после термообработок различной продол-
жительности. Параметр кристаллической решетки
деформированного сплава составляет a = 3.9122 Å.
В результате отжига и последующей закалки пара-
метр кристаллической решетки несколько умень-
шается до а = 3.9011 Å. Некоторое отличие па-
раметров решеток одного и того же сплава в де-
формированном и закаленном состояниях уже
неоднократно отмечалось в различных работах [5,
16]. Как правило, это связано с большим объемом
неравновесных границ, которые образуются в ре-
зультате деформации.

Наиболее подробно была исследована струк-
тура эквиатомного сплава Cu–50Au [2, 9, 12, 13],
поэтому представляется обоснованным выбрать
именно его для проведения сравнения. По срав-
нению с закаленным сплавом Cu–56Au параметр
кристаллической решетки неупорядоченного эк-
виатомного сплава несколько меньше и составля-
ет a = 3.870 Å.

В ходе отжига при 250°C в сплаве проходит
фазовое превращение беспорядок → порядок
(A1 → L10). На рис. 2 хорошо видно, что в резуль-
тате атомного упорядочения количество рентге-
новских пиков возрастает: появляются дополни-
тельные сверхструктурные отражения. Исходная
ГЦК-решетка при этом трансформируется: пара-
метр решетки по осям a и b немного увеличивается,
а по оси с уменьшается. Таким образом, образую-
щаяся сверхрешетка является тетрагональной.

Процесс атомного упорядочения в золото-мед-
ных сплавах наиболее четко прослеживается по
эволюции пика 200 разупорядоченной (A1) фазы,
который вследствие тетрагональности L10-сверхре-
шетки расщепляется на два отражения: 200 и 002

[17, 18]. Уже на начальных стадиях превращения
пик 200 немного смещается в сторону малых уг-
лов, при этом у основания этого пика справа появ-
ляется плечо (дифрактограмма 2 на рис. 2). С увели-
чением времени отжига рентгенограмма видоизме-
няется и на месте этого плеча постепенно
формируется пик 002 упорядоченной фазы. Оче-
видно, что в хорошо упорядоченном состоянии ин-
тегральная интенсивность пика 002 должна быть в
два раза ниже интенсивности пика 200 (это утвер-
ждение не учитывает возможное влияние тексту-
ры).

После отжига закаленного сплава при 250°C в
течение 2 мес. образуется атомно-упорядоченная
кристаллическая решетка с параметрами а = 3.963 Å
и c = 3.671 Å. Таким образом, степень тетрагональ-
ности упорядоченной решетки сплава Cu–56Au со-
ставляет c/a = 0.926. По сравнению с эквиатомным
сплавом (с параметрами кристаллической решетки
а = 3.958 Å, c = 3.666 Å) кристаллическая решетка
нестехиометрического упорядоченного сплава
вновь имеет несколько большие параметры. На-
дежно установлено [2, 13, 18], что в хорошо упо-
рядоченном состоянии степень тетрагонально-
сти кристаллической решетки эквиатомного сплава
составляет c/a = 0.926. Таким образом, впервые
установлено, что в хорошо упорядоченном состо-
янии степень тетрагональности кристалличе-
ских решеток золото-медных сплавов вблизи экви-
атомного состава (50–56 ат. % Au) одинакова и
составляет c/a = 0.926.

Исследование микроструктуры золото-медных
сплавов, упорядоченных по типу L10, было прове-
дено ранее достаточно подробно [4, 9, 11]. Опираясь
на эти результаты, мы полагали, что в процессе фа-
зового превращения беспорядок → порядок мик-
ротвердость исходно закаленного сплава будет воз-

Рис. 2. Результаты РГА деформированного (а) и закаленного (б) образцов сплава в исходном состоянии (1) и после
термообработок в течение 1 ч (2), 24 ч (3), 168 ч (1 неделя) (4), 672 ч (1 месяц) (5) и 1344 ч (2 месяца) (6).
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растать. Это вызвано появлением большого коли-
чества новых границ при формировании атомно-
упорядоченной структуры (с-доменных, анти-
фазных границ различной природы и т.д.). Более
того, ранее показано [11], что отжиг в течение 1 нед.
при температуре 250°C приводит к значительному
повышению микротвердости исследуемого сплава.

В свою очередь предсказать поведение проч-
ностных свойств при упорядочении деформиро-
ванного сплава практически невозможно. С одной
стороны, очевидно, что проходящие при этом про-
цессы рекристаллизации должны приводить к
снижению микротвердости. С другой стороны, в
золото-медных сплавах в ходе атомного упорядоче-
ния происходит уменьшение объема кристалличе-
ской решетки примерно на 1%, что сопровождается
возникновением значительных упругих напряже-
ний. Этого вполне достаточно для существенного
повышения твердости и, как результат, охрупчи-
вания образцов (известны даже случаи самопро-
извольного разрушения крупнозернистых изде-
лий) [12, 13].

Зависимости микротвердости от продолжитель-
ности отжига при температуре 250°С приведены на
рис. 3. В исходном деформированном состоянии
микротвердость исследуемого сплава (3030 МПа)
существенно выше микротвердости сплава в зака-
ленном состоянии (1840 МПа). Интересно, что вне
зависимости от исходного состояния микро-
твердость сплава сначала растет, а затем снижа-
ется. Скорее всего максимальная твердость соот-
ветствует образованию в образце наибольшего
уровня внутренних напряжений. После термообра-
ботки в течение 2 мес. значения микротвердости
образцов на рис. 3 начинают сближаться. Как по-
казано ранее [13, 19], длительный отжиг вызывает
перестройку доменной структуры в упорядочен-
ных золото-медных сплавах. В этом случае на ме-

сте доменных границ с наибольшим уровнем на-
пряжений начинают формироваться новые доме-
ны, направление с-оси которых благоприятно для
снижения напряженного состояния. Кроме того,
на месте нескольких мелких доменов различных
ориентировок возникают и растут крупные домены
преимущественной ориентировки. Также необхо-
димо учесть, что процесс атомного упорядочения
исходно деформированных образцов сопровожда-
ется рекристаллизацией [20, 21]. Поскольку даже
после отжигов максимальной продолжительности
микротверость образцов продолжает снижаться,
можно сделать вывод, что формирование равно-
весной структуры в них еще не завершилось.

Приведенная на рис. 1 концентрационная зави-
симость электросопротивления однозначно пока-
зывает, что медленное охлаждение золото-медных
сплавов приводит к заметному снижению их удель-
ного электросопротивления. Это вызвано форми-
рованием атомно-упорядоченных структур в этой
системе при температурах ниже 400°C. Как извест-
но, упорядоченное расположение атомов в кри-
сталлической решетке снижает рассеяние электро-
нов проводимости [22, 23]. Поэтому упорядочен-
ные сплавы, как правило, имеют пониженное
электросопротивление (отметим, что имеются не-
многочисленные исключения: см., к примеру, ра-
боту [24], посвященную сплавам Cu3Pd).

На рис. 4 представлены зависимости удельно-
го электросопротивления от времени выдержки
деформированного и закаленного образцов спла-
ва Cu–56Au. Полученные нами значения удель-
ного электросопротивления отличаются от при-
веденных на рис. 1. Причем как в закаленном, так
и в упорядоченном состояниях значения удельного
электросопротивления на рис. 4 заметно ниже. К

Рис. 3. Изменение микротвердости исходно дефор-
мированного (1) и закаленного (2) образцов в процес-
се отжига при температуре 250°C.
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Рис. 4. Изменение удельного электросопротивления
исходно деформированного (1) и закаленного (2) об-
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примеру, в соответствии с нашими результатами,
закаленный сплав имеет ρ = 14.06 × 10–8 Ом м. По-
скольку для выплавки сплава нами были исполь-
зованы высокочистые компоненты, для проведе-
ния корректного сравнения на рис. 1 следует ориен-
тироваться на кривую 2 (на ней закаленному сплаву
Cu–56Au соответствует ρ ≈ 14.9 × 10–8 Ом м). Мы
полагаем, что обнаруженная разница обусловле-
на разной температурой закалки образцов одного
и того же сплава.

Как известно, при закалке упорядочивающих-
ся сплавов формируется ближний атомный поря-
док [3, 25, 26]. Надежно установлено, что структу-
ра закаленных золото-медных сплавов представля-
ет собой кластеры размером около 2 нм с высокой
степенью атомного порядка, которые находятся в
разупорядоченной матрице [4]. Кластеры такого
размера эффективно рассеивают поток электронов,
что приводит к заметному повышению электриче-
ского сопротивления. Именно по этой причине за-
каленный сплав имеет более высокое удельное
электросопротивление по сравнению с деформи-
рованным (можно сравнить положения крайних
левых точек на кривых 1 и 2 на рис. 4). Более того,
с повышением температуры закалки увеличива-
ется степень ближнего порядка (т.е. количество
наноразмерных кластеров), что также приводит к
росту удельного электросопротивления [26, 27]. Та-
ким образом, разница в значениях удельного элек-
тросопротивления закаленного сплава Cu–56Au на
рис. 1 и 4 вызвана разными подходами к формиро-
ванию разупорядоченного состояния. Действи-
тельно, при построении графика на рис. 1 авто-
ры [2] проводили закалку сплавов от 600°С, что
заметно выше использованной нами темпера-
туры (420°С).

Наибольший интерес вызывает значение элек-
тросопротивления, достигнутое нами в результа-
те отжига закаленного сплава при 250°С в течение
2 мес. Оно составляет ρ = 7.04 × 10–8 Ом м, что
значительно ниже точки на рис. 1 (кривая 3). Как
мы и предполагали в начале наших исследований,
в работе [2] не было сформировано упорядочен-
ное по типу L10 структурное состояние с макси-
мальной степенью атомного порядка.

Все полученные результаты позволяют понять
скорость перестройки разупорядоченной фазы в
упорядоченную структуру в ходе отжига исследу-
емого сплава при температуре 250°C. Поскольку в
работе применялось несколько исследовательских
методик, при построении зависимости объемов
матричной и новой фаз (т.е. беспорядок и поря-
док) от продолжительности отжига можно ис-
пользовать разные подходы.

Для построения искомой зависимости были
взяты РГА-результаты (рис. 2) и данные резисто-

метрии (рис. 4). Следует отметить, что изменение
микротвердости от времени отжига также неод-
нократно использовалось ранее для выяснения
кинетики превращений беспорядок → порядок. К
примеру, атомное упорядочение в сплавах Cu–Pd
приводит к повышению их микротвердости при-
близительно в 2 раза, что позволило оценить объем
новой фазы на различных этапах отжига в работе
[15]. Однако приведенные на рис. 3 зависимости
имеют максимумы на промежуточном этапе обра-
ботки, поэтому их невозможно использовать
для выяснения кинетики фазового превращения
(A1 → L10) в сплаве Cu–56Au.

Можно было бы ожидать, что предварительная
пластическая деформация резко ускорит форми-
рование упорядоченного состояния по сравне-
нию с закаленным состоянием. Как было показа-
но ранее [20, 21], совместная реализация рекристал-
лизации и атомного упорядочения может привести
к их взаимному ускорению. Однако проведенные
эксперименты не подтвердили это предположе-
ние. К примеру, в процессе отжигов предвари-
тельно деформированного сплава его удельное
электросопротивление снижалось заметно мед-
леннее (рис. 4). Кроме того, на рис. 2а хорошо
видно, что после двух месяцев термообработки
деформированного сплава при температуре 250°C
некоторые сверхструктурные отражения на рент-
генограмме еще не сформировались.

Использование РГА-данных для оценки степени
дальнего порядка (η) было неоднократно описано
ранее [28, 29]. Для этого применяется формула

(1)

где  и  – соотно-
шения интегральных интенсивностей сверхструк-
турного и структурного пиков при неполном (η < 1)
и полном (η = 1) атомном порядке. Очевидно, что в
неупорядоченном состоянии η = 0. Соотношения

 при полном атомном порядке в
настоящей работе определялись на основе рент-
генограммы, построенной в программе CaRIne
Crystallography 3.1.

Здесь необходимо остановиться на обсуждении
терминологических тонкостей. Как правило, при
описании кинетики фазовых превращений беспо-
рядок ↔ порядок используется термин “степень
дальнего атомного порядка”. Однако применять
этот термин для описания превращения в массив-
ном образце представляется необоснованным. Как
известно, в ходе атомного упорядочения в золото-
медных сплавах сразу образуются области с высо-
кой степенью дальнего порядка. Таким образом, на

( )
( )
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,
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( )сверхстр стр 1I I η< ( )сверхстр стр 1I I η =

( )сверхстр стр 1I I η =
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любой стадии превращения объем сплава состоит
из областей полностью разупорядоченной мат-
ричной фазы и какого-то объема зерен новой, хоро-
шо упорядоченной, фазы. При этом все использо-
ванные нами структурно-чувствительные методики
помогают определить некую интегральную харак-
теристику, которая является откликом от обеих фаз
и описывает некую “усредненную степень атомно-
го упорядочения” в объеме материала. Поэтому
мы считаем, что в данном случае при описании
кинетики превращения в сплаве наиболее пра-
вильно использовать термин “доля превращен-
ного объема”, как это сделано, к примеру, в [30].

Как известно, данные резистометрии позволя-
ют достаточно точно построить зависимость объ-
ема новой фазы от времени отжига для различных
упорядочивающихся систем [15, 29, 31]. К приме-
ру, известные кинетические кривые, описываю-
щие фазовое превращение беспорядок → поря-
док в эквиатомном сплаве CuAu, были построены
с использованием именно такого подхода [32].
Для построения искомой зависимости (кривая 1
на рис. 5) использовалась формула

(2)

где y – доля превращенного объема, ρзак и ρуп –
значения удельного электросопротивления об-
разцов сплава, находящихся в исходном закален-
ном и хорошо упорядоченном состояниях соот-
ветственно, ρτ – удельное электросопротивление
сплава после термообработки в течение τ секунд.

На рис. 5 также поставлены точки, полученные
на основе обработки РГА-данных (рис. 2). По-
скольку при проведении расчетов необходимо вы-
числять отношение интегральных интенсивностей
сверхструктурных и структурных пиков, кривая 2 на
рис. 5 построена с использованием дифракто-
грамм, полученных при отжиге только закален-

( )τ= ρ − ρ ρ − ρзак зак уп( )/ ,y

ного сплава. Для минимизации влияния текстур-
ных эффектов на полученный результат вычисле-
ния (1) проводились для нескольких пар рефлексов,
после чего вычислялось среднее значение. Следует
отметить, что четкие сверхструктурные рефлексы
на дифрактограммах появляются далеко не сразу
(рис. 2). Поэтому мы не проводили оценку доли
превращенного объема на начальных этапах про-
цесса с использованием данных РГА.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Впервые проведено подробное исследование
кинетики атомного упорядочения нестехиомет-
рического сплава Cu–56Au в ходе длительных от-
жигов образцов, разупорядоченное исходное состо-
яние в которых формировали двумя различными
путями: закалкой и пластической деформацией.
Установлено, что в закаленном сплаве скорость
превращения беспорядок → порядок значитель-
но выше. Тем не менее требуется 2 мес. выдержки
при температуре 250°C для формирования хоро-
шо упорядоченного по типу L10 состояния в ис-
следуемом сплаве. В полученном структурном со-
стоянии удельное электросопротивление сплава
Cu–56Au составляет: ρ = 7.04 × 10–8 Ом м, что
значительно ниже известных результатов [2, 12].
Отсюда можно сделать вывод, что общепринятая
концентрационная зависимость электросопротив-
ления на рис. 1 требует уточнения.

Выявлено, что микротвердость образцов сплава
немонотонно изменяется в ходе атомного упорядо-
чения. Причем, вне зависимости от исходного со-
стояния образцов, на начальных этапах отжига
микротвердость растет, достигает максимума, а за-
тем начинает снижаться. Обращает на себя вни-
мание, что положение максимума микротвердо-
сти у деформированного и закаленного образцов
приблизительно соответствует такой продолжи-
тельности отжига, при которой в них образуется
приблизительно 50–60% новой фазы (рис. 5). В
соответствии с [30], в этом случае зародыши упо-
рядоченной фазы достигают таких размеров, что
начинают сталкиваться друг с другом.

Взаимодействие полей упругих напряжений
вокруг тетрагональных доменов, которые случай-
ным образом ориентированы в разупорядоченной
матрице, способствует достижению максимальных
значений микротвердости. При продолжении от-
жига происходят перестройка упорядоченной
структуры и рост новых благоприятно ориенти-
рованных доменов, что приводит к снижению
микротвердости [11, 13]. В целом, полученная на
рис. 3 зависимость отражает сложное сочетание
различных процессов структурообразования, ко-
торые в процессе атомного упорядочения прохо-

Рис. 5. Зависимости доли превращенного объема от
продолжительности отжига исходно закаленного спла-
ва Cu–56Au при температуре 250°C, построенные по
данным резистометрии (1) и  РГА-результатам (2).
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дят в исследуемом сплаве с разными скоростями
и по-разному влияют на микротвердость.

По результатам рентгеновской дифрактомет-
рии установлено, что как в закаленном, так и в
упорядоченном состояниях параметры кристал-
лической решетки исследуемого сплава несколь-
ко больше по сравнению с эквиатомным сплавом.
Однако степень тетрагональности хорошо упорядо-
ченной решетки одинакова в обоих сплавах: c/a =
= 0.926. Анализ кинетики атомного упорядоче-
ния, проведенный с использованием двух мето-
дик – РГА и резистометрии, показал очень близ-
кие результаты.
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ВВЕДЕНИЕ

Диборид тантала (TaB2) обладает высокими зна-
чениями температуры плавления, твердости, проч-
ности, износоустойчивости, теплопроводности, а
также огнеупорностью, химической и коррозион-
ной стойкостью, особенно в кислых средах, в си-
лу чего находит применение в различных обла-
стях промышленности [1–4].

Перевод компактных тугоплавких боридов в
нанокристаллическое состояние позволяет полу-
чать материалы с физико-химическими, механи-
ческими и другими свойствами, превосходящими
таковые для микрокристаллических аналогов [5]. В
связи с этим актуальными становятся исследования
по поиску новых эффективных методик получения
нанокристаллического порошка диборида тантала.

Для синтеза высокодисперсного порошка TaB2
обычно используют методы, разработанные для
получения диборидов переходных металлов IV, VI
групп: боротермическое восстановление различ-
ных оксидов и солей тантала бором, борогидри-
дом натрия, дибораном или карбидом бора; кар-
ботермическое восстановление оксидов тантала и
бора или восстановление оксидов тантала и бора
магнием или оловом; механохимический синтез;

твердофазное взаимодействие пентахлорида тан-
тала с диборидом магния [6–15].

Боротермическое восстановление оксида тан-
тала (V) бором по реакции

(1)
является двухступенчатым: на первом этапе реак-
ционная смесь нагревается в вакууме при 1073 K,
на втором этапе, при 1823 K, удаляются оксиды бора.
Частицы диборида тантала размером 0.7–0.8 мкм за-
метно агломерированы и содержат до 0.9 мас. %
кислорода [6]. Нагрев до 973 K предварительно ак-
тивированной механохимическим способом смеси
оксида тантала (V) и NaBH4 в аргоне приводит к по-
лучению двух видов частиц TaB2: округлых агло-
мерированных размером ~300 нм и игольчатых –
длиной до 200 нм и диаметром в несколько нано-
метров [7]. Восстановление оксида тантала (V)
карбидом бора в вакууме при 1823–1923 K сопро-
вождается образованием частиц диборида танта-
ла размером ~0.7 мкм, содержащих до ~0.8 мас. %
кислорода [8, 9]. Взаимодействие предварительно
активированной механическим способом в шаро-
вой мельнице (шаровая нагрузка 30 : 1, скорость
вращения 600 об./мин) смеси оксида тантала (V)
и бора с магнием в режиме самораспространяюще-
гося высокотемпературного синтеза приводит к об-

И. И. Коробов

+ → +тв 2 5тв 2тв 2 2г9B Ta O 2TaB 5/2B O ,

УДК 546.07.271.883
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разованию частиц TaB2 размером ~50 нм [10]. При
замене бора в этой реакции на борную кислоту
при 923 K был синтезирован диборид тантала с
частицами размером ~40 нм [11]. Восстановление
смеси TaCl5 и бора оловом в атмосфере аргона
при 1073 K сопровождается образованием нано-
размерного диборида тантала, размер частиц в
оригинальной работе не указан [12]. Механохи-
мическая обработка смеси порошков тантала и
бора (планетарная мельница типа АИР с центро-
бежным ускорением 25 g, стальные барабаны со
стальными шарами диаметром 9.5 мм, атмосфера
аргона) приводит к получению частиц TaB2 раз-
мером ≤0.1 мкм [13]. Взаимодействие паров TaCl5
и B2H6 в атмосфере аргона в интервале темпера-
тур 773–1200 K по реакции

(2)

приводит к получению диборида тантала в виде
пленки с размером кристаллитов 5–10 нм в зави-
симости от температуры реакции (2) [14]. Tвердо-
фазное взаимодействие пентахлорида тантала с
диборидом магния в вакуумированных и запаян-
ных кварцевых ампулах при 1123 K в течение 18 ч
сопровождается получением порошка TaB2 с раз-
мерами кристаллитов 10–35 нм [15].

В настоящей работе предложена новая методика
получения наноразмерного порошка TaB2, осно-
ванная на явлении “бестокового” переноса бора на
металл в ионных расплавах [16].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Исходные реагенты. Порошок тантала с разме-
ром частиц 10–15 мкм получали следующим об-
разом: товарный порошок тантала марки Та ПМ c
размером частиц ~36 мкм и чистотой 99.9 мас. %
нагревали при 1173 K в вакууме 0.13 Па, а затем
подвергали 5 циклам гидрирование–дегидриро-
вание по методике [17]. Источником водорода с
чистотой не менее 99.999% служил автономный
лабораторный генератор водорода, содержащий в
качестве рабочего материала гидридные фазы на
основе интерметаллидов TiFe и LaNi5 [18]. Остаточ-
ное содержание водорода в порошке не превышало
1.0 × 10–3 мас. %, кислорода – 3.5 × 10–3 мас. %. В ра-
боте использовали хлориды и бромиды натрия и
калия квалификации “х. ч.”, аргон высокой чи-
стоты (99.998%), а также товарный аморфный бор
марки Б 99А с размером частиц 10–20 мкм. Бро-
миды и хлориды натрия, калия и их смеси непо-
средственно перед синтезом вакуумировали до
остаточного давления 0.13 Па при 573 K. Безводный
тетраборнокислый натрий получали обезвожи-
ванием товарного Na2B4O7·5H2O квалификации
“х. ч.” в вакууме 0.13 Па при 623 K.

5 2 6 2 2TaCl B H TaB 5HCl 1/2H+ → + +

Методы анализа. Рентгенофазовый анализ
(РФА) синтезированного порошка проводили на
дифрактометре ДРОН-3 с монохроматором на вто-
ричном пучке. Регистрацию рентгенограмм вели в
режиме пошагового сканирования на излучении
CuKα в интервале углов 2θ 20°–110° с шагом 0.02°
и экспозицией 4 с в точке. Профильный анализ
дифрактограмм осуществляли в программном па-
кете “Буревестник”. Расчет метрики ячейки и пара-
метров тонкой структуры проводили по 12 рефлек-
сам. Инструментальное уширение учитывали по
уширению рефлексов эталона – LaB6 (SRM 660b).
Для расчета размера кристаллитов – областей ко-
герентного рассеяния (ОКР) – использовали ме-
тод вторых моментов.

Термическую стабильность TaB2 исследовали
методом синхронного термического анализа с масс-
спектрометрическим анализом продуктов разложе-
ния на термоанализаторе Netzch STA 409 PC Luxx и
масс-спектрометре QVS 403 C Aeolos при линейном
нагреве навески образца со скоростью 10 К/мин в
потоке аргона высокой чистоты при температу-
рах от 293 до 1273 K.

Электронно-микроскопические исследования
и рентгеноспектральный анализ порошков TaB2
осуществляли на комплексе приборов, состоящем
из сканирующего автоэмиссионного электронного
микроскопа Zeiss Supra 25 и рентгеноспектральной
установки INCA Х-sight. Электронно-микроскопи-
ческие изображения получали при низких ускоря-
ющих напряжениях электронного пучка (4 кВ).
При таких ускоряющих напряжениях вклад в реги-
стрируемый сигнал от подложки минимален либо
отсутствует. Рентгеноспектральный анализ осу-
ществляли при ускоряющем напряжении 8 кВ.

Рентгеновские фотоэлектронные спектры
(РФЭС) регистрировали на электронном спектро-
метре для химического анализа PHOIBOS 150 MCD.
Удельную поверхность образцов TaB2 находили
по величине низкотемпературной адсорбции крип-
тона после удаления из твердой фазы летучих при-
месей в вакууме 1.33 × 10–3 Па при 373 K и рассчи-
тывали по методу БЭТ. Площадь, занимаемую ад-
сорбированной молекулой криптона, принимали
равной 19.5 × 10–20 м2 [19]. Относительная погреш-
ность определения не превышала 10%. Из данных
измерения удельной поверхности Sуд проводили
оценку размера частиц TaB2 в предположении их
сферической формы по формуле: dx = 6/(γSуд), где
dx – диаметр частиц, γ – рентгеновская плотность
TaB2, равная 12.54 г/см3.

Содержание водорода и кислорода определяли
на CHNS/O-элементном анализаторе Vario Micro
cube. Содержание хлорид- и бромид-ионов, бо-
ра и тантала определяли по стандартным анали-
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тическим методикам, а также рентгеноспек-
тральным методом.

Методика эксперимента. Активированный по-
рошок тантала после обработки водородом и
аморфный бор в мольном отношении 1 : 2 смеши-
вали в планетарной мельнице Pulverisette 6 (шары
из ZrO2 диаметром 10 мм, шаровая загрузка 1 : 10,
скорость вращения 400 об./мин, время обработки
20 мин) в атмосфере аргона при комнатной тем-
пературе. Полученную смесь порошков Ta (9.04 г)
и B (1.08 г) вместе с навесками KCl, KBr, Na2B4O7,
50 мол. % NaCl + 50 мол. % KCl (по 14.0 г) загру-
жали в кварцевую ампулу, которую помещали в
реактор-автоклав из нержавеющей стали с внут-
ренним диаметром 30 мм, длиной 200 мм. Реактор
вакуумировали до остаточного давления 0.13 Па,
заполняли аргоном и проводили изотермический
отжиг, режимы которого приведены в табл. 1.

Температуру синтеза выбирали исходя из тем-
ператур плавления ионных расплавов: она долж-
на быть несколько выше температур их плавления.
Давление аргона в реакторе должно обеспечить от-

сутствие контакта расплава с воздухом. Получен-
ный спек после охлаждения измельчали и затем по-
следовательно обрабатывали охлажденной до 277 K
дистиллированной водой, этиловым спиртом, аце-
тоном и вакуумировали до остаточного давления
0.13 Па при 323 K. Порошок после охлаждения ре-
актора выгружали в атмосфере аргона.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

В табл. 2 приведены результаты расчета термо-
динамических параметров реакции (3) в темпера-
турном интервале 623–1173 K:

(3)

Как следует из этих данных, в рассматриваемом
интервале температур указанное взаимодействие
характеризуется высокой термодинамической ве-
роятностью образования диборида тантала. Реак-
ция является экзотермической. Расчеты измене-
ния энергии Гиббса указывают на то, что реакция
в данном температурном интервале энергетиче-
ски выгодна, а повышение температуры способ-

+ → 2Ta 2B TaB .

Таблица 1. Результаты и условия взаимодействия активированной смеси порошков тантала и аморфного бора в
ионных расплавах

Ионный расплав Температура 
реакции, K

Время 
реакции, 

ч

Давление 
Ar, МПа

Валовый 
состав 

продуктов 
реакции

Фазовый 
состав 

продуктов 
реакции

Параметры 
элементарной ячейки, нм

a c

KBr 1073

20 4 TaB2.01O0.01

Ta
+

TaB2

0.3328

0.3077

─

0.3235

24 4 TaB2.01O0.02

Ta
+

TaB2

0.3326
0.3079

─
0.3230

28
4
1
0.5

TaB1.98O0.02
TaB1.97O0.01
TaB2.01O0.03

TaB2

0.3080
0.3085
0.3078

0.3227
0.3231
0.3228

50 мол. % NaCl–
50 мол. % KCl 1023

20 1 TaB1.99O0.01

Ta
+

TaB2

0.3327

0.3090

─

0.3237

24 0.5 TaB2.01O0.03

Ta
+

TaB2

0.3330

0.3087

─

0.3241

28 0.5 TaB1.99O0.02 TaB2 0.3089 0.3232

32 0.5 TaB1.97O0.01 TaB2 0.3081 0.3229

KCl 1073
28 0.5 TaB2.02O0.02 TaB2 0.3084 0.3231

32 0.5 TaB2.03O0.02 TaB2 0.3088 0.3240

Na2B4O7 1073 28 0.5 TaB2.03O0.02 TaB2 0.3079 0.3231
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ствует ее протеканию. Термодинамические функ-
ции (температурная зависимость энтальпии и эн-
тропии) для TaB2 взяты из работы [20], а для Ta и
B – из справочника [21].

Выделенный из реакционной смеси диборид
тантала по результатам химического и рентгено-
спектрального анализов имеет валовый состав
TaB1.97–2.03O0.01–0.03. Следов водорода, бромид- и
хлорид-ионов не обнаружено. РФА продуктов
синтеза после отмывки от солей показывает, что
однофазный порошок TaB2 получен для всех ис-
пользуемых расплавов только при времени взаи-
модействия ≥28 ч (рис. 1, табл. 1). При меньшей

длительности взаимодействия (20 и 24 ч) в составе
порошка наряду с основной фазой TaB2 присут-
ствует Ta. Параметры элементарной ячейки TaB2
(пр. гр. P6/mmm) близки к данным дифракцион-
ной базы ICDD (PDF–2,   card #000-75-1047). Об-
наруженное небольшое количество кислорода в
порошке TaB2 по данным РФЭС находится в по-
верхностных слоях наночастиц в виде оксида бора
или борной кислоты (B1s – 192.3 эВ) и пентаоксида
тантала (O1s – 530.7 эВ). Эти значения согласуются
с данными [22–24] для B2O3 (H3BO3), Ta2O5 и TaB2.

Давление аргона, применяемого в качестве за-
щитной среды при проведении реакции (3) в ион-
ных расплавах, не влияет на фазовый и химический
составы полученного продукта. Параметр элемен-
тарной ячейки Ta (0.3326–0.3330 нм), входящего в
состав продукта, синтезированного за время менее
28 ч, несколько выше известного параметра ячейки
Ta (0.33058 нм) (PDF–2, сard #000-04-0788).

На риc. 2 представлена характерная микрофото-
графия наночастиц TaB2. По данным СЭМ, форма
частиц диборида тантала близка к сферической, что
характерно для соединений, полученных в резуль-
тате химической реакции. Частицы заметно агло-
мерированы. Данные СЭМ и оценка эквивалентно-
го диаметра частиц TaB2, полученная из результатов
измерений удельной поверхности, дают близкие
значения средних размеров частиц. В табл. 3 сопо-
ставлены средние диаметры частиц TaB2, оценен-
ные из данных электронно-микроскопических
исследований, профильного анализа дифракто-
грамм, а также по результатам измерения удель-
ной поверхности. Как следует из этих данных, не-
зависимо от химического состава и природы ион-
ного расплава средний диаметр частиц порошка
TaB2 близок к 70 нм. Размер ОКР TaB2 оказался в
2 раза ниже (~33–35 нм), т.е. частицы порошка
TaB2 состоят из нескольких кристаллитов.

Таблица 2. Результаты расчета термодинамических
параметров реакции (3) в температурном интервале
673–1173 K

Т, К ΔН,
кДж/моль

ΔS,
Дж/(моль К)

ΔG,
кДж/моль

673 –119.8 547.7 –488.4
723 –123.4 542.4 –515.6
773 –126.8 538.0 –542.6
823 –185.7 465.5 –568.9
873 –186.4 465.0 –592.3
923 –187.0 464.4 –615.7
973 –187.7 463.9 –639.1

1023 –188.2 463.5 –662.4
1073 –188.7 463.2 –685.7
1123 –189.0 463.0 –708.9
1173 –189.2 462.8 –732.1

Рис. 1. Дифрактограмма наночастиц TaB2, получен-
ных в ионном расплаве KBr.
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Рис. 2. Электронная микрофотография наночастиц
TaB2, полученных в ионном расплаве KBr.
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Таким образом, наблюдаемое явление перено-
са B на Ta в ионных расплавах KCl, KBr, Na2B4O7
и 50 мол. % NaCl–50 мол. % KCl, согласно дан-
ным [16, 25–28], можно объяснить образованием
ионов низшей валентности B2+ по реакции

(4)

и затем их взаимодействием с Ta с образованием
TaB2 по реакции

(5)

При нагревании в атмосфере аргона нанораз-
мерный диборид тантала, полученный взаимо-
действием тантала с аморфным бором в указан-
ных ионных расплавах, термически стабилен до
1273 K и не испытывает фазовых превращений,
связанных с выделением либо поглощением теп-
ла или с изменением массы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Применение ионных расплавов различного
химического состава в качестве среды для синтеза
TaB2 из порошков Ta и B в атмосфере аргона позво-
ляет получать близкие к сферическим наночастицы
диборида тантала со средним размером ~70 нм.
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Исследованы структуры боридов вольфрама, полученных из минерального вольфрамсодержащего
концентрата, на экспериментальной установке электродуговой СВЧ-плазмы. Разработана схема
установки с генератором СВЧ-поля, плазмотроном косвенного действия и реакционной камерой.
Рассмотрены некоторые вопросы позиционирования плазмотрона на волноводной камере и фор-
мирования СВЧ-потока плазмы в зоне конфузора с последующим выходом потока в зону концен-
тратора. Дано описание процессов, протекающих при плазмохимическом синтезе боридов вольфрама.
Изложен способ изготовления и подготовки смеси на основе многокомпонентного минерального кон-
центрата – шеелита Дальневосточного региона. Приведены результаты анализа химико-физических
свойств боридов вольфрама, полученных при локальном высокоэнергетическом воздействии потоком
плазмы с удельной мощностью 10–100 кВт/см2. В ходе исследований получены соединения WB,
WB2, W2В и W2В5. Обоснована перспективность применения плазменных технологий для формиро-
вания тугоплавких соединений на основе бора и вольфрама из шеелитового концентрата.
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ВВЕДЕНИЕ
Применяемые повсеместно в металлообработ-

ке, электротехнике, химической и др. отраслях
народного хозяйства соединения на основе туго-
плавких металлов W, Ti, Zr, Mo, Hf с неметаллами,
бором или углеродом, и по сей день не нашли пол-
ноценной альтернативы. Различные сплавы и ком-
позиты, получаемые на основе карбидов и боридов
тугоплавких металлов, являются сверхтверды-
ми материалами, позволяющими добиваться высо-
ких показателей твердости, износо- и жаростойко-
сти в различных областях своего применения [1–3].

Для создания конкурирующей технологической
среды в стране, где есть серьезная машинострои-
тельная отрасль, жизненно необходимы развитие и
наращивание производства собственного доступ-
ного металлорежущего инструмента. Для произ-
водства тугоплавких соединений для металлооб-
работки необходима сырьевая и технологическая
основа, позволяющая быстро и безопасно добы-
вать и производить все компоненты будущей про-
дукции. Например, минерального сырья, содер-
жащего вольфрам (в т.ч. ферберита, гюбнерита, а
также шеелита), в Дальневосточном (ДВ) регио-

недостаточно для покрытия необходимых объе-
мов производства по всей России [3, 4].

Существует много технологических примеров
получения тугоплавких соединений на основе кар-
бидов и боридов вольфрама, в т.ч. и из шеелито-
вого концентрата [4–9]. Активно прорабатывает-
ся возможность получения тугоплавких соедине-
ний на основе карбидов и боридов титана [2, 3, 5, 8]
из минеральных концентратов ДВ-региона [3, 8, 9].

Целью работы является исследование боридов
вольфрама, полученных из вольфрамсодержаще-
го концентрата при воздействии СВЧ-плазмой.
Основным направлением исследований является
разработка технологии плазмохимического син-
теза боридов вольфрама из многокомпонентного
минерального сырья, минуя стадии гидрометаллур-
гической и химической переработки. В свою оче-
редь решается целый комплекс задач технической и
методологической направленности [9], изучается
природа и свойства получаемых в ходе синтеза ма-
териалов.

Кроме того, нарабатывается опыт использова-
ния СВЧ-излучения для формирования потока
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плазмы как инструмента для синтеза новых со-
единений из минерального сырья.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Для получения боридов вольфрама в качестве
источника плазмы применялась эксперименталь-
ная СВЧ-установка (рис. 1). Для понимания про-
цессов, протекающих в ходе плазмохимического
синтеза, важно понимать методику экспериментов.

Одним из подходов для реализации аппаратной
части установки, является применение СВЧ-гене-
ратора (магнетрона) электромагнитного поля ча-
стотой 2.44 ГГц, вся установка выполнена по прин-
ципу “магнетрон–волновод–плазмотрон”. Схема
размещения магнетрона и плазмотрона на камере
волновода представлена на рис. 1, где расстояние
между осевыми центрами фактически приближе-
но к значению L1 ≈ λ (λ – длина волны, генериру-
емая антенной магнетрона).

На практике сложно идеально установить ме-
стоположение точки наибольшей напряженности
электрического  и магнитного Н полей, в связи
с чем теряется некоторая мощность Pe. Так, в ра-
ботах [11, 12] представлено обширное объяснение
природы поведения высокочастотных волн в раз-
личных типах волноводных камер. В качестве вол-
новода 2 применялась прямоугольная камера, стен-
ки которой выполнены из металла. Для большей
наглядности на схеме (рис. 1) показаны силовые
линии электромагнитного поля с увеличением их
плотности в зоне повышенной напряженности.
Для достижения резонирующего эффекта в каме-

E

ру волновода добавлена перегородка – мембрана
с щелью 11, позволяющая более эффективно ис-
пользовать мощность магнетрона.

В качестве основного источника плазмы при-
меняется плазмотрон косвенного действия, раз-
деленный в свою очередь на три основные состав-
ляющие: устройство подачи смеси 3 и газа 5, огне-
упорная трубка 7 волноводной камеры с подводом
газа в зону формирования дугового разряда, кон-
центратор 8, формирующий поток плазмы. Под-
жог дуги и стабилизация дугового разряда в плаз-
мотроне проводятся за счет стержня – катода 6,
выполненного из вольфрамового прутка.

Предварительный математический анализ ка-
меры волновода (рис. 2 а) позволил спозициони-
ровать трубку плазмотрона так, чтобы осевая ли-
ния максимально близко совпадала с зоной элек-
тромагнитного резонанса.

Зависимость на рис. 2б показывает температу-
ру плазменного потока при отдалении от сопла–
концентратора на различных режимах при одина-
ковом расходе газа. Установлено, что при нараста-
ющей мощности потока электродуговой плазмы
под воздействием СВЧ-излучения удельная мощ-
ность потока составляет порядка 104–105 Вт/см2,
температура на выходе из сопла достигает 9000–
10000 К. Прогрев стенок реакционной камеры до
температуры присопловой области 1273 ± 96 К
достигается в среднем за 74–110 с.

Для проведения экспериментов порошкообраз-
ную смесь закладывали в бункер установки. Под
давлением из бункера по огнеупорной трубке по-
рошкообразная смесь дозированно поступала в
концентратор и камеру синтеза, частицы смеси пе-
реносились транспортирующим газом (аргоном).

Для приготовления смеси применялся шеели-
товый концентрат, фазовый состав которого пред-
ставлен в табл. 1, и борный ангидрид. Источником
бора может служить любой материал, содержа-
щий достаточное его количество: борная кислота,
тетраборат натрия или датолитовый концентрат.
К примеру, для приготовления смеси берется 10–
50% оксида бора (B) и 10–50% шеелитового кон-
центрата (Ш), расчет проводится в зависимости
от содержания оксида основного металла и по-
путных химических элементов, учитывается ко-
личество кислорода в оксидах, добавление бора в
смесь может завышаться на 10–15%.

В процессе приготовления смеси проводится
механоактивация и усреднение состава в плане-
тарной шаровой мельнице [10]. Если смесь полу-
чали с борной кислотой, то после перемешивания
проводят сушку при температуре 90–280°C, если
используется тетраборат натрия или борный ан-
гидрид – при 90°C.

Вследствие переноса частиц смеси Ш + B по-
током газа по трубке 7 формируется квазинейтраль-
ное поле плазмы. Затем смесь газа и мелкодисперс-

Рис. 1. Схема размещения магнетрона и плазмотрона
косвенного действия на волноводной камере: 1 –
магнетрон, 2 – волновод, 3 – штуцер подачи смеси,
4 – винт регулировки катода, 5 – штуцер подачи газа,
6 – катод, 7 – огнеупорная трубка, 8 – концентратор,
9 – горловина реакционной камеры, 10 – трубка
охладителя, 11 – мембрана.
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ных частиц проходит зону конфузора и попадает
в концентратор, на участке критического давления
формируется диспергированный раствор, попада-
ющий в область диффузора, соединенного с ре-
акционной камерой. При воздействии высокой
температуры плазменного потока смесь претер-
певает следующие стадии: быстрый нагрев, плав-
ление, деструктуризация и возгонка. Смесь Ш + В
попадает в камеру парциально в момент откры-
тия клапана при выравнивании давления в бунке-
ре с периодичностью 1–1.5 с.

Основной гипотезой проводимых исследова-
ний является то, что в процессе нагрева в потоке
плазмы частицы шеелитового концентрата, явля-
ющиеся по своей природе неоднородными слож-
ноструктурированными объектами, имеющими
прочные химические связи, под действием высо-
кой температуры разделяются на более простые
составляющие. При длительном процессе нагре-
ва минерал разрушается до более простых соеди-
нений, а затем до отдельных химических элементов,
находящихся в атомарном состоянии. При выбросе
материала из потока плазмы начинается процесс
охлаждения, образуются зародышевые центры, на-
пример боридов вольфрама, вдали от термодина-
мического равновесия. Все указанные процессы
протекают в одну технологическую стадию в за-
крытой камере. Предполагается, что более туго-
плавкий металл вольфрам прореагирует с бором

раньше, чем с остальными химическими элемен-
тами или соединениями в процессе охлаждения и
кристаллизации.

Фазовый и элементный анализы образцов, по-
лучаемых в ходе синтеза, проводились на электрон-
ном энергодисперсионном спектрометре, вхо-
дящем в сканирующий электронный микроскоп
VEGA 3 LMH, а также на рентгеновском дифрак-
тометре MiniFlex II Rigaku с трубкой из Cu (мощ-
ность 0.45 кВт, минимальный шаг 2θ = 0.01°).

В процессе резкого нагрева смеси Ш + В, вво-
димой в поток плазмы, при достижении темпера-
туры 6500–7000 К частицы шеелита с размером
10–150 мкм переходят в атомарное состояние или
достигают состояния жидкой наноразмерной фа-
зы. При максимально реализуемой температуре в
9000–10000 К частицы жидкой диспергирован-
ной фазы не образуют связей с бором и другими
химическими элементами, достигается квазиней-
тральность потока плазмы.

Предполагается, что при достижении темпера-
туры в 4000–6000 К фазовый состав частиц пода-
ваемой смеси полностью меняется: в первую оче-
редь происходит разделение более легких частиц
водорода и кислорода и других попутных химиче-
ских элементов, например, Al, Mn, Mg, Ca, P и др.,
являющихся по отношению к вольфраму менее
тугоплавкими. Так, частичная возгонка материа-

Рис. 2. Расчетные зависимости распределения напряженности электромагнитного поля по длине волновода (а) и рас-
пределение температуры потока плазмы при удалении от сопла (б).
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Таблица 1. Состав (мас. %) применяемого шеелитового концентрата

WO3 CaO SiO2 FeO MgO Fe2O3 Al2O3 K2O MnO

36.74 34.14 11.46 3.72 1.83 7.42 0.66 0.11 0.02

As P2O5 Na2O TiO2 CO2 SO3 H2O– H2O+ –

0.16 1.46 0.12 0.13 0.08 0.1 0.54 1.31 –
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ла реализуется еще на выходе из огнеупорной
трубки в зону конфузора.

В дальнейшем, при охлаждении смеси в реак-
ционной камере, формируются наноразмерные и
мелкодисперсные частицы. Процесс протекает до
полного прекращения подачи смеси. Получен-
ный материал остывает до температуры 22–28°C.

По окончании синтеза порядка 40% материала
от общего объема теряется, что обусловлено дис-
пергированным состоянием продуктов синтеза и
образованием газа, выводимого из камеры.

Полученные образцы представляли собой лег-
ко дробящиеся твердые частицы серого цвета,
сформированные на стенках камеры под слоем
стекловидного тела. Синтезированный материал
постепенно остывал и затем измельчался для по-
следующего изучения.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
СЭМ-изображение шеелитового концентрата

(рис. 3а) позволяет визуально оценить содержа-
ние оксида вольфрама (светлая область) и наличие

оксидов кальция и других химических элементов:
наиболее светлые участки соответствуют части-
цам более тяжелых элементов, а темные – более
легких, например, CaO, SiO2, FeO, MgO, Al2O3 и др.

На рис. 3б, 3в приведены СЭМ-изображения
продуктов синтеза, где аналогичным образом от-
мечены частицы боридов вольфрама (светлая об-
ласть) и частицы соединений бора и попутных хи-
мических элементов (Fe, Si, Ca и др.) или их спла-
вов, входящих в состав шлака (темная область).
Важно отметить, на рис. 3а и 3б при разном увели-
чении области практически одинаковы, что позво-
ляет примерно оценить результат синтеза боридов
вольфрама.

Перед приготовлением смеси был проведен
спектральный анализ шеелитового концентрата
(спектр на рис. 4а), концентрат предварительно
усреднялся без размалывающего оборудования,
обычным перемешиванием. Результаты спектраль-
ного анализа показали наличие всех химических
элементов, входящих в состав концентрата (табл. 2).
К прочим химическим элементам, указанным в
табл. 2, относится кислород, входящий в состав

Рис. 3. СЭМ-изображения структур шеелитового концентрата (а), боридов вольфрама (б, в).
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концентрата и формирующий оксиды, которые
составляют до 90% всего объема концентрата.

Данные спектров 1–5 (табл. 2) указывают на
наличие W до 92.58 мас. % (до 49.8 ат. %), B до
7.32 мас. % (до 48 ат. %) и попутных элементов
0.088 мас. % (до 2.2 ат. %). Рентгеноспектральный
анализ показал наличие фаз W2B5, W2B, WB, WB2.
Размер частиц, полученных при ручном измель-
чении в агатовой ступе, достигает 250–1000 нм,
однако получены и более твердые частицы разме-

рами до 10–15 мкм, сплавленные из более мелких
частиц того же материала.

Кристаллы боридов вольфрама, полученные
в ходе экспериментов, преимущественно имеют
дендроидную форму. Основанием роста кристалла
является зародышевый центр, образованный при
выходе W и B из потока плазмы при быстром
охлаждении. Так как скорость охлаждения в про-
цессе синтеза высокая, то предполагается, что рост
кристаллов быстро замедляется и образуются кри-
сталлы боридов вольфрама размером 10–1000 нм.

Рис. 4. Результаты рентгеноспектрального анализа шеелитового концентрата (а) и боридов вольфрама (рис. 3в) (б).
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Таблица 2. Химический состав образца (рис. 3а и 3в)

Спектр
Элементный состав, мас. %

W B Si Ca Fe Mn Na прочие

0 22.12 – 8.19 32.54 4.11 0.01 0.06 32.97
1 92.81 7.12 0.02 0.03 – – 0.01 0.01
2 92.57 7.34 0.02 0.03 0.02 – 0.01 0.01
3 92.74 7.15 0.02 0.02 0.02 0.02 0.02 0.01
4 92.67 7.24 0.03 0.01 0.01 – 0.02 0.02
5 92.14 7.78 0.03 0.01 0.01 – 0.02 0.01
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Спектральный анализ (рис. 4б, 4в) указывает
на наличие химических элементов W и В, однако
присутствуют также Fe, Ca, O и др., данные эле-
менты входят в шлаковую составляющую продук-
тов синтеза, находящуюся на поверхности обра-
зованных боридов вольфрама. Шлак легко удаляет-
ся химическим и виброакустическим способами, а
также в процессе обычного вымывания раствора-
ми на водной основе.

Также выявлено наличие теллура, образован-
ного в ходе эрозии элементов плазмотрона, вхо-
дящего в состав неплавящегося электрода (като-
да) или концентратора, либо в состав концентра-
та или камеры реактора. По результатам анализа,
содержание Te составило ⁓0.001 мас. %.

Среднее содержание вольфрама и бора во всех
образцах (рис. 4б и 4в) схожее, а их фазовый со-
став различается. Содержание бора в образцах
(рис. 4б) неравномерное, т.к. охлаждение матери-
ала в присопловой области происходит медлен-
нее, рост кристаллов дендритной структуры идет
дольше, а средний размер структур составляет 1–
20 мкм в поперечном сечении.

В ходе рентгенофазового анализа образцов бо-
ридов вольфрама (рис. 5), полученных плазмохи-
мическим синтезом из минерального концентра-
та, выявлено небольшое количество фаз W2B5,
W2B, WB и WB2. Продукты синтеза, содержащие
бориды вольфрама, перед анализом отчищались
от загрязнений в ультразвуковой ванне жидким
раствором на водной основе, однако в очищен-
ных образцах также выявлены фазы CaWO4 и WO3
(рис. 5). В ходе рентгенофазового анализа про-
дуктов синтеза без предварительной очистки вы-
явлены бориды попутных химических элементов
FeB, Fe2B, СaB6, а также интерметаллиды W2FeSi
и W2FeB2.

Если вводить в состав смеси избыток B2O3, то
при нагревании возможно образование элемен-
тарного бора и последующего его перехода в B2O. В
работе [9] при использовании борной кислоты про-
цессы образования B2O и элементарного бора про-
текают еще на стадии сушки и механоактивации.

Чистота боридов вольфрама (бориды вольфра-
ма, полученные в ходе плазменного синтеза, фор-
мируют твердый раствор), предварительно отде-
ленных от шлака, составляет в среднем 99.6 мас. %,
среднее содержание вольфрама – 92.58 мас. %,
бора – 7.32 мас. %.

Как и любой процесс, данный способ получе-
ния боридов вольфрама из минерального сырья
имеет свои недостатки, в частности: температура
плазменного потока под постоянным СВЧ-излу-
чением нарастает, приводя к необратимой дегра-
дации некоторых компонентов плазмотрона. Для
предотвращения деградации элементов плазмот-
рона и волновода СВЧ-излучение подается с пе-
рерывами. Однако высокотемпературная область
имеет некоторую инертность, что можно компен-
сировать настройкой подачи смеси, а это требует
усложнения аппаратной части и детального мате-
матического анализа процесса.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В ходе проведенных исследований подтвер-
ждена возможность получения боридов вольфра-
ма с применением борного ангидрида и шеелито-
вого концентрата с содержанием основного метал-
ла от 22.12 мас. %, в камере синтеза при удельной
мощности потока электродуговой СВ-плазмы 104–
105 Вт/см2. Чистота боридов вольфрама может
быть доведена до 99.6 мас. %, среднее содержание
вольфрама – 92.58 мас. %, бора – 7.32 мас. %.

Рис. 5. Рентгенограмма боридов вольфрама, полученных при плазмохимическом синтезе.
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Фазовый анализ полученных образцов показал
наличие W2B5, WB2, W2B, WB. Кристаллы данных бо-
ридов формируют дендритные структуры, где размер
отдельных кристаллов составляет 10–1000 нм либо
0.1–20 мкм, при этом более крупные частицы со-
стоят из мелких, а их формирование происходит в
результате низкой скорости охлаждения.

Отработана экспериментальная схема разме-
щения магнетрона и плазмотрона косвенного
действия на волноводной камере. Определены
зоны наибольшей напряженности электрическо-
го поля, что позволяет наиболее выгодно концен-
трировать поток газа и диспергированный мате-
риал для дальнейшего нагрева в потоке квазиней-
тральной плазмы.

Полученные мелкодисперсные и наноразмер-
ные бориды вольфрама пригодны для дальнейше-
го применения как полуфабрикат для формиро-
вания огнеупорных и химически износостойких
покрытий при футеровке различных тиглей в ли-
тейном производстве или в качестве абразивного
материала для струйной обработки поверхностей.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Жучков В.И., Леонтьев Л.И., Акбердин А.А. Приме-

нение бора и его соединений в металлургии. Ново-
сибирск: Академиздат, 2018. 156 с.

2. Гордиенко П.С., Пашнина Е.В., Ярусова С.Б. Комплекс-
ная переработка ильменитового концентрата // Хим.
технология. 2019. Т. 20. № 14. С. 657–661.

3. Гостищев В.В., Хосен Ри, Щекин А.В., Дзюба Г.С.
Получение металлов и композиционных материа-
лов с использованием минерального сырья Даль-
него Востока. Хабаровск: ТОГУ, 2019. 230 с.

4. Николенко С.В., Верхотуров А.Д. Новые электрод-
ные материалы для электроискрового легирова-
ния. Владивосток: Дальнаука, 2005. 219 с.

5. Балахонов Д.И., Макаров И.А., Коновалова Н.С.,
Крутикова В.О. Плазмохимический синтез бори-
дов вольфрама из многокомпонентного оксидосо-
держащего концентрата // Материаловедение.
Энергетика. 2020. Т. 26. № 2. С. 56–65.

6. Долматов О.Ю., Кузнецов М.С., Семенов А.О., Ша-
мапип И.В., Верхотурова В.В. Обоснование воз-
можности применения борсодержащих материа-
лов, полученных в режиме самораспространяюще-
гося высокотемпературного синтеза, в технике
радиационной защиты // Атомная энергия. 2021.
Т. 131. № 1. С. 8–11.

7. Сизяков В.М., Бажин В.Ю., Виленская А.В., Федо-
ров С.Н. Способ получения порошка диборида ти-
тана: Пат. 2684381 РФ № 2018100505. БИ № 10. 7 с.

8. Балахонов Д.И., Николенко С.В., Макаров И.А. Ис-
следование структур боридов вольфрама, получен-
ных при плазмохимическом синтезе из минераль-
ного вольфрамсодержащего концентрата // Гло-
бальная энергия. 2022. Т. 28. № 3. С. 41–52. 
https://doi.org/10.18721/JESТ.28304

9. Туманов Ю.H. Плазменные, высокочастотные, мик-
роволновые и лазерные технологии в химико-метал-
лургических процессах. М.: Физматлит, 2010. 968 с.

10. Капсаламова Ф.Р., Красиков С.А., Журавлев В.В.
Особенности фазовых превращений при механо-
химическом легировании в композиции Fe–Ni–
Cr–Cu–Si–B–C // Расплавы. 2021. № 1. С. 79–89.

11. Гульбин В.Н., Колпаков Н.С., Горкавенко В.В., Бой-
ков А.А. Исследование структуры и свойств радио-
и радиационно-защитных полимерных наноком-
позитов // Электромагнитные волны и электрон-
ные системы. 2018. Т. 23. № 1. С. 4–11.

12. Анчаров А.И., Григорьева Т.Ф., Грачев Г.Н., Коса-
чев М.Ю. Исследование механокомпозитов нит-
рида бора с вольфрамом и с молибденом в качестве
материала в электронно-лучевых и лазерных адди-
тивных технологий // Изв. Российской академии
наук. Сер. физ. 2019. Т. 83. № 6. С. 842–844. 
https://doi.org/10.1134/S036767651906005X



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ, 2023, том 59, № 6, с. 610–617

610

МОРФОЛОГИЯ ПОВЕРХНОСТИ, ФАЗОВЫЙ СОСТАВ И ЛОКАЛЬНЫЕ 
ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ПЛЕНОК ФУЛЛЕРИТА С РАЗНОЙ 

АТОМНОЙ ДОЛЕЙ ОЛОВА И ВИСМУТА
© 2023 г.   Л. В. Баран*

Белорусский государственный университет, пр. Независимости, 4, Минск, 220030 Беларусь
*e-mail: baran@bsu.by

Поступила в редакцию 26.12.2022 г.
После доработки 24.03.2023 г.

Принята к публикации 25.03.2023 г.

Методами сканирующей зондовой и электронной микроскопии, рентгеноспектрального и рентге-
нофазового анализа, КР- и Фурье-спектроскопии исследованы морфология поверхности, элемент-
ный и фазовый составы, локальные электрические свойства пленок фуллерита с разной атомной
долей олова и висмута. Пленки получены из совмещенного атомно-молекулярного потока методом
резистивного испарения в вакууме на подложках из окисленного монокристаллического кремния.
Толщина пленок составила 1 мкм. Установлено, что свежесконденсированные пленки состоят из
частиц разных размеров – от 30 до 200 нм, на рентгенограммах наблюдаются отражения фуллерита
С60 с гранецентрированной кубической решеткой, находящейся в напряженном состоянии из-за внед-
рения атомов примеси, а также отражения чистых олова и висмута. С помощью оптической спектро-
скопии выявлено образование комплексов фуллеренов с атомами Sn и Bi. Электросиловая микро-
скопия показала значительное уменьшение поверхностного потенциала пленок фуллерита, легиро-
ванных оловом и висмутом, и неоднородное распределение градиента поверхностной емкости.

Ключевые слова: тонкие пленки, фуллерит, легирование оловом и висмутом, морфология поверхно-
сти, твердофазное взаимодействие
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ВВЕДЕНИЕ
Фуллеритовые пленки в чистом виде не нашли

широкого практического применения из-за низких
механических свойств (в кристаллической решетке
молекулы С60 связаны силами Ван-дер-Ваальса и,
как следствие, обладают малой твердостью, легко
разрушаются) и высокого удельного электросопро-
тивления [1]. Легирование фуллерита различными
элементами приводит к возникновению более
сильной ковалентоной связи и способствует по-
лучению химически более стойкого материала,
что значительно расширяет его функциональные
возможности и области применения. Добавление,
например, висмута [2, 3] или олова [4, 5] в пленки
фуллерита приводит к уменьшению их удельного
электросопротивления на несколько порядков, а
термический отжиг способствует возникновению
ковалентных связей между атомами примеси и
молекулами фуллерена [6–8]. Однако и олово [9], и
фуллерит [10] при хранении на воздухе подвержены
самопроизвольному росту нитевидных кристаллов.
Для предотвращения образования вискеров и
перехода β-Sn в α-Sn олово легируют различ-
ными элементами, в т.ч. висмутом [11]. К на-
стоящему времени известно достаточно огра-

ниченное число работ, посвященных двойному
легированию фуллеритовых пленок. В основном
такие работы проводились при изучении сверх-
проводимости в системах фуллерит–металл, ко-
гда в качестве интеркалятов использовалось по
2–3 щелочных или щелочноземельных металла,
что способствовало увеличению температуры пе-
рехода в сверхпроводящее состояние [12]. Также
имеется незначительное количество работ по ис-
следованию влияния полупроводниковых соеди-
нений CdTe, Bi2Te3 на термоэлектрические свой-
ства фуллерита [13, 14].

Представляет научный и практический инте-
рес создание новых материалов на основе фулле-
рита, легированного одновременно несколькими
примесями, способствующими образованию кова-
лентных связей и повышению электропроводно-
сти. Цель таких исследований заключается в поиске
эффективных способов контролируемого измене-
ния структурно-фазового состояния новых нано-
композитов для управления их свойствами. Олово и
висмут имеют низкую температуру плавления
(231.89 и 271.3°C соответственно), что позволяет в
одном технологическом цикле ввести примесь за-
данной концентрации в пленки фуллерита. Боль-

УДК 538.9539.2



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 6  2023

МОРФОЛОГИЯ ПОВЕРХНОСТИ, ФАЗОВЫЙ СОСТАВ 611

шой радиус атома (0.158 нм для Sn и 0.182 нм для Bi),
сопоставимый с радиусом октаэдрических пустот
кристаллической решетки фуллерита (0.206 нм),
будет благоприятствовать одноатомному (а не кла-
стерному) внедрению примеси в кристаллическую
решетку, тем самым создавая меньшие микрона-
пряжения.

Цель работы – исследование влияния атомов
олова и висмута разной концентрации на морфо-
логию поверхности, фазовый состав и локальные
электрические свойства пленок фуллерита C60.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Пленки фуллерит–олово–висмут толщиной

1 мкм получены методом резистивного испарения в
вакууме. Из совмещенного атомно-молекулярного
потока молекул С60 и атомов висмута и олова плен-
ки осаждались на неподогреваемые подложки
из окисленного монокристаллического крем-
ния. Атомная доля элементов задавалась массой на-
вески, а затем контролировалась методом рентгено-
спектрального микроанализа. Исследовались плен-
ки фуллерита с разным содержанием олова и
висмута (ат. %): C60–1 Sn–2 Bi, C60–3 Sn–2 Bi,
C60–20 Sn–6 Bi. Фазовый состав образцов кон-
тролировался на дифрактометре Rigaku Ultima IV
в CuKα-излучении. Анализ элементного состава вы-
полнен с помощью энергодисперсионного безазот-
ного спектрометра Aztec Energy Advanced X-Max 80.
Морфологию поверхности образцов исследовали
на растровом электронном микроскопе (РЭМ)
LEO 1455 VP и сканирующем зондовом микро-
скопе Solver P47 Pro. Локальные электрические
свойства изучали методами электросиловой мик-
роскопии. Спектры комбинационного рассеяния
(КР) света регистрировались с помощью спек-
трально-аналитического комплекса на базе кон-
фокального микроскопа Nanofinder. Для возбуж-
дения образца использовалось лазерное излучение
с λ = 532 нм. Мощность лазера была ослаблена с по-
мощью фильтров до значений менее 0.5 Вт/см2,
чтобы избежать фотоиндуцированных измене-
ний в образцах и их разогрева. Исследование пле-
нок методом ИК-спектроскопии проводилось на
Фурье-спектрометре Vertex-70.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Методом атомно-силовой микроскопии (АСМ)

установлено, что свежеприготовленные пленки
фуллерита с разной атомной долей олова и висму-
та имеют неоднородную морфологию поверхно-
сти: латеральный размер структурных элементов
пленки фуллерита с 1 ат. % Sn и 2 ат. % Bi состав-
ляет 50–150 нм, средний перепад высот – 52 нм
при среднеквадратичной шероховатости 14.6 нм,
при этом на поверхности наблюдается незначи-
тельное количество крупных частиц размером
0.5–1.6 мкм, состоящих из углерода (рис. 1). Увели-

чение атомной доли олова в три раза при неизмен-
ной концентрации висмута не изменяет существен-
но морфологию поверхности пленок: незначитель-
но уменьшается размер структурных элементов до
50–130 нм, средний перепад высот – 43 нм, средне-
квадратичная шероховатость – 13.7 нм. На по-
верхности практически отсутствуют крупные ча-
стицы микронных размеров (рис. 1д), что связано,
вероятнее всего, с тем, что атомы полуметаллов
препятствуют росту крупных фуллеритовых ча-
стиц. Уменьшение размера структурных элемен-
тов ранее наблюдалось при исследовании пленок
фуллерита, легированных атомами олова, алюми-
ния, меди [15–17].

В пленках С60–20 ат. % Sn–6 ат. % Bi установле-
но образование нитевидных кристаллов фуллерита
длиной 0.3–1.2 мкм и диаметром 100–300 нм. Рост
нитевидных кристаллов обусловлен релаксацией
внутренних механических напряжений, возника-
ющих в пленках из-за несоответствия параметров
кристаллических решеток контактирующих фаз,
внедрения кластеров атомов олова и висмута в
кристаллическую решетку фуллерита и наличия
структурных дефектов. Образование нитевидных
кристаллов фуллерита наблюдалось также в рабо-
тах [18–21]. Методом АСМ установлено, что
средняя высота неровностей на поверхности пле-
нок С60–20 ат. % Sn–6 ат. % Bi составляет 88 нм
при среднеквадратичной шероховатости 78 нм.

На дифрактограмме пленки С60–1 ат. % Sn–
2 ат. % Bi присутствуют отражения от плоскостей
гранецентрированной кубической решетки фул-
лерита: 111, 220, 311 – практически все линии вис-
мута в заданном интервале углов (рис. 2), что сви-
детельствует о поликристаллической структуре ме-
таллической фазы, и рентгеновские максимумы
олова небольшой интенсивности: 200, 101, 103. В
области малых углов появляется пик, обусловлен-
ный, вероятнее всего, образованием новой фа-
зы С60(SnBi)х.

В пленках С60–3 ат. % Sn–2 ат. % Bi все линии
С60 сдвинуты в область больших углов, что свиде-
тельствует об уменьшении параметра решетки.
Расчет показал, что параметр решетки составляет
1.3989 нм, что на 2.2% меньше по сравнению с пара-
метром решетки чистого фуллерита (пр. гр. Fm3m,
а = 1.4308 нм). На дифрактограмме (рис. 2б) уве-
личиваются интенсивность и количество линий
олова. При этом в области углов 2θ = 4°–6° появ-
ляется малоинтенсивное гало, связанное, вероят-
но, с образованием новой фазы. При добавлении в
пленки фуллерита 20 ат. % Sn и 6 ат. % Bi интенсив-
ность гало в области углов 2θ = 4°–6° увеличивает-
ся, что свидетельствует об увеличении доли новой
фазы. В области линий фуллерита 111 и 220 появля-
ется широкие гало, что может быть связано с умень-
шением размера структурных элементов фуллери-
та. Значительно увеличивается интенсивность от-
ражений олова и висмута по сравнению с пленками
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с низким содержанием Sn и Bi, что свидетельствует
о наличии кристаллических включений этих фаз.

Об образовании новой фазы в пленках свиде-
тельствует и спектр КР света (рис. 3). В КР-спек-
тре проявляются все 10 колебательных мод, ха-
рактерных для фуллеренов [22]. В работе [23] при
изучении фуллеридов щелочных металлов установ-
лено, что смещение тангенциальной моды Ag(2) на
6 см–1 соответствует переносу одного электрона с
атома металла на молекулу фуллерена. При раз-
ложении с использованием формы линии Лорен-
ца моды Ag(2), отвечающей за симметричные ко-

лебания пентагонов молекулы С60, установлено, что
она состоит из трех пиков: 1442, 1458 и 1468 см–1

(вставка на рис. 3). Как известно, в чистом фулле-
рите пик Ag(2) расположен при 1468.4 см–1. Нали-
чие исходной моды C60 в пленках свидетельствует
о том, что некоторые молекулы C60 свободны от
взаимодействия с атомами олова и висмута, а по-
явление пиков 1442 и 1458 см–1 вызвано образова-
нием комплексов молекул С60 с атомами Sn и Bi.

На рис. 4 приведен спектр поглощения пленок
С60–3 ат. % Sn–2 ат. % Bi. Как известно, из 46 нор-

Рис. 1. АСМ- (а, г, ж) и РЭМ-изображения (б, д, з) морфологии поверхности и распределение интенсивности характери-
стического излучения элементов (в, е, и) при сканировании электронным лучом вдоль выделенной линии на РЭМ-изоб-
ражениях пленок С60–Sn–Bi разного состава (ат. %): а–в – С60–1 Sn–2 Bi; г–е – С60–3 Sn–2 Bi; ж–и – С60–20 Sn–6 Bi.
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Рис. 2. Дифрактограммы пленок фуллерита с разными концентрациями олова и висмута (ат. %): а – С60–1 Sn–2 Bi;
б – С60–3 Sn–2 Bi; в – С60–20 Sn–6 Bi.
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Рис. 3. Спектр КР света пленок С60–3 ат. % Sn–2 ат. % Bi.
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мальных колебаний свободных молекул С60, бла-
годаря их высокой симметрии, только четыре яв-
ляются активными в ИК-спектрах [24]. Наруше-

ние симметрии окружения и перераспределение
электронной плотности при образовании соеди-
нений С60 приводят к частичному разрешению за-
прещенных по симметрии колебаний и проявле-
нию их в ИК-спектрах. В ИК-спектрах пленок
фуллерита, интеркалированных атомами олова и
висмута, присутствуют все 4 колебательные моды
С60 Tu(1−4): 527, 576, 1183 и 1429 см−1, при этом ря-
дом с модой Tu(4) появляются новые линии 1417,
1424, 1437 и 1445 см−1, как видно на вставке к рис. 4.
Поскольку колебание Tu(4) является наиболее чув-
ствительным к переносу заряда в молекуле С60, по-
явление новых линий может свидетельствовать о
взаимодействии атомов олова и висмута с фуллери-
том. Смещение моды Tu(4) было установлено в ра-
ботах [25, 26] при исследовании взаимодействия
фуллерита с калием, литием и натрием.

Также в ИК-спектрах наблюдается широкая
полоса в спектральном диапазоне 1000–1100 см–1,
свидетельствующая о полимеризации фуллерито-
вой фазы за счет химического взаимодействия,
приводящего к образованию молекулярных ком-
плексов, содержащих агрегаты С60. Наличие ши-
рокой полосы в ИК-спектрах в указанном спек-
тральном диапазоне наблюдалось и в работах [27,
28] при исследовании фуллеритовых пленок раз-
ного состава.

На рис. 5 представлены результаты исследова-
ния методами электросиловой микроскопии ло-
кальных электрических свойств пленок фуллери-
та, легированных оловом и висмутом. Добавление
1 ат. % Sn и 2 ат. % Bi приводит к снижению поверх-
ностного потенциала почти на 2 порядка, а на изоб-
ражениях сигнала, пропорционального градиенту
поверхностной емкости пленок, появляются кон-
трастные области, свидетельствующие о форми-
ровании гетерофазной структуры с различной ло-
кальной проводимостью.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В результате проведенных исследований

установлено, что добавление в небольших кон-
центрациях атомов олова (1–3 ат. %) и висмута
(2 ат. %) в матрицу фуллерита приводит к фор-
мированию нанокомпозитного материала с вы-
сотой неровностей поверхности 40–50 нм и
среднеквадратичной шероховатостью около 14
нм, характеризующегося различными локаль-
ными электрическими свойствами и содержа-
щего новую фазу С60(BiSn)x.

Измерение ИК- и КР-спектров, а также рент-
генофазовый анализ подтверждают образование
новой фазы в пленках фуллерит–олово–висмут.

Рис. 5. Профили сечения распределения Z-составля-
ющей градиента электрического потенциала (а) на
поверхности пленок фуллерита (1), С60–1 ат. % Sn–
2 ат. % Bi (2) и С60–3 ат. % Sn–2 ат. % Bi (3); изобра-
жения пространственного распределения Z-состав-
ляющей градиента поверхностной емкости для пле-
нок фуллерита (б) и С60–3 ат. % Sn–2 ат. % Bi (в).
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БАРАН

При увеличении содержания олова до 20 ат. %
и висмута до 6 ат. % в пленках С60 возникают зна-
чительные внутренние механические напряже-
ния, релаксация которых вызывает рост нитевид-
ных кристаллов фуллерита.
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Методом MCVD из высокочистого изотопно обогащенного тетрахлорида кремния-28 изготовлена
преформа кварцевого световода со светоотражающей оболочкой и сердцевиной на основе изотопно
обогащенного диоксида кремния-28. Измерен профиль показателя преломления полученной пре-
формы. Методом вторичной ионной масс-спектрометрии охарактеризован профиль распределения
изотопов кремния по сечению преформы: содержание 28Si в составе кремния находится на уровне
99.9%. Из преформы вытянут волоконный световод со светоотражающей оболочкой и сердцевиной
на основе изотопно обогащенного диоксида кремния-28: оптические потери в световоде в диапазо-
не длин волн 900–1700 нм составляют 1–2 дБ/км. Измерен уровень радиационно-наведенных потерь в
кварцевом световоде с сердцевиной из изотопно обогащенного 28SiO2 при мощности дозы 3.2 Гр/с на
длине волны 1.31 и 1.55 мкм.

Ключевые слова: кремний, изотопы, стекло, заготовка, световод
DOI: 10.31857/S0002337X23060143, EDN: EVMXMX

ВВЕДЕНИЕ
Получение, изучение свойств и практическое

применение веществ с высокой степенью хими-
ческой и изотопной чистоты является перспек-
тивным направлением в химии и материаловеде-
нии. Особый интерес вызывает изучение влияния
изотопного состава на свойства высокочистых
оптических материалов, в частности кварцевого
стекла [1–4]. В [1] на основании расчетов, выпол-
ненных с привлечением эмпирической формулы
Селлмейера, получена спектральная зависимость
показателя преломления для стекол на основе
28Si16О2 и 30Si18О2: в диапазоне 1.6–1.7 мкм разность
показателей преломления между ними Δn составля-
ет 1 × 10–3. В [2, 3] отмечается возможность сниже-
ния оптических потерь и расширения окна про-
зрачности кварцевых световодов с модифициро-
ванным изотопным составом кремния и кислорода.
В работе [4] указывается на возможность изготов-
ления кварцевых световодов с различным изотоп-
ным составом сердцевины и светоотражающей

оболочки (30Si18О2 и 28Si16О2 соответственно) без
применения легирующих добавок; в работе [5]
для изготовления изотопно модифицированной
кварцевой заготовки предлагается проводить ее
облучение медленными нейтронами. Однако в
литературе описание методик получения и физи-
ко-химических свойств световодных структур на
основе изотопно обогащенного диоксида крем-
ния нами не обнаружено.

Целью работы является изготовление кварце-
вого световода на основе изотопно обогащен-
ного диоксида кремния-28 и изучение некото-
рых свойств полученной преформы и вытянутого
из нее световода.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Исходный изотопно обогащенный тетрахло-

рид кремния-28 получали из простых веществ
при температуре около 500°C в кварцевом реакто-
ре, в среднюю часть которого помещали кусочки

УДК 666.189.21:661.682:546.027
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высокочистого кремния-28 (ИХВВ РАН), а газо-
образный хлор (Хлор 5.0, ООО “Фирма “Хорст”)
подавали в верхнюю часть реактора. Тетрахлорид
кремния-28 собирали в нижней части реактора и
далее перегоняли в приемную кварцевую ампулу
с фторопластовым краном. Полученный 28SiCl4
очищали методом изотермической дистилляции
в кварцевой аппаратуре [6] со средней удельной
скоростью перегонки 1.5 × 10–3 см/мин. Опреде-
ление примесного элементного состава и изотоп-
ного состава кремния в изотопно обогащенных
веществах проводили методом масс-спектрометрии
(масс-спектрометр высокого разрешения с индук-
тивно связанной плазмой ELEMENT 2 Thermo Sci-
entific) по методике, приведенной в работе [7]. По
данным масс-спектрометрии в высокочистом хло-
риде кремния-28 содержание алюминия, каль-
ция составляло 1.0 ± 0.1 мкг/г; железа – менее
0.1 мкг/г; кадмия, кобальта, хрома, никеля, свин-
ца – менее 4 × 10–3 мкг/г. По данным газохромато-
графического анализа, в дистиллированном 28SiCl4
содержание CCl4 составляет (1.8 ± 0.4) × 10–5 мол. %,
а содержание ряда хлорорганических веществ на-
ходится ниже предела обнаружения методики
анализа (CНCl3 < 5 × 10–6; 1,1,1-C2Н3Cl3 < 2 × 10–6;
C2НCl3 < 4 × 10–6 мол. %). В качестве вещества
для легирования оболочки фтором применяли
28SiF4 со степенью обогащения по кремнию-28
99.99782 ± 0.00012%.

Преформу кварцевого световода на основе
изотопно обогащенного диоксида кремния-28
изготавливали на автоматизированной установке
получения заготовок волоконных кварцевых све-
товодов методом осаждения из паровой фазы на
внутреннюю поверхность опорной трубки из
кварцевого стекла с естественным изотопным со-
ставом (стекло F300, фирма Heraus) по известной
методике [8]. Профиль показателя преломления
полученной преформы на основе обогащенного
кварцевого стекла измеряли при помощи анали-
затора преформ РК 2600 (фирма Photon Kinetics).
Профиль распределения изотопов кремния в пре-
форме определяли методом вторичной ионной
масс-спектрометрии на установке TOF.SIMS-5 [9];
образцы для исследования в виде дисков толщиной
4.5 мм отрезали с торцов заготовки и полировали.

Из преформы на установке для вытяжки све-
товодов в Научном центре волоконной оптики
им. Е.М. Дианова Российской академии наук вы-
тянут волоконный световод общей длиной около
400 м. Уровень оптических потерь световода из-
меряли на установке, изготовленной на базе мо-
нохроматора МДР-12.

Представляет интерес изучение радиационной
стойкости волоконных световодов с модифици-
рованным изотопным составом. Для этого воло-
конные световоды с сердцевиной на основе 28SiO2

облучали от источника γ-излучения 60Co при мощ-
ности дозы D = 3.2 Гр/с при комнатной темпера-
туре. В процессе облучения и в течение 15 мин по-
сле завершения облучения измеряли значения оп-
тических потерь при λ = 1.31 мкм и λ = 1.55 мкм,
которые представляются наиболее актуальными
длинами волн для практического применения све-
товодов [10]. Методика определения спектраль-
ной зависимости радиационно-наведенных оп-
тических потерь описана в [11].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 приведен профиль показателя пре-
ломления полученной преформы световода на
основе изотопно обогащенного 28SiО2. Видно, что
разность показателя преломления Δn сердцевины
и оболочки преформы световода на основе изо-
топно обогащенного 28SiО2 составляет 0.010.

На рис. 2 показан профиль распределения изо-
топов кремния в преформе на основе изотопно
обогащенного 28SiO2 по данным вторичной ионной
масс-спектрометрии. Содержание изотопов крем-
ния в центральной части преформы составило:
28Si – 99.89 ± 0.10%, 29Si – 0.087 ± 0.080%, 30Si –
0.023 ± 0.020%.

Следует отметить заметное снижение содер-
жания изотопа кремния-28 в преформе относи-
тельно его содержания в исходных веществах
(28SiCl4 и 28SiF4) до уровня 99.9%. Наиболее веро-
ятной причиной этого является диффузия изото-
пов кремния 29Si, 30Si из опорной кварцевой тру-
бы с естественным изотопным составом кремния
на стадии сплавления пористого слоя.

На рис. 3 приведен спектр оптических потерь
кварцевого световода с сердцевиной из 28SiO2 и
кварцевого световода с естественным изотопным
составом natSiO2.

В волоконном световоде с сердцевиной из изо-
топно обогащенного 28SiO2 оптические потери в
диапазоне длин волн 1000−1700 нм составляют
около 2 дБ/км; основной вклад в поглощение в
области 1400 нм на уровне 13 дБ/км дает полоса
ОН-групп.

На рис. 4 приведена зависимость радиацион-
но-наведенных потерь для кварцевого волоконного
световода с сердцевиной из 28SiO2 от продолжитель-
ности облучения на длинах волн 1.31 и 1.55 мкм при
мощности дозы 3.2 Гр/с. Видно, что в начальный
период облучения (5‒10 мин) радиационно-наве-
денные потери резко возрастают, особенно на
длине волны 1.31 мкм. При дальнейшем облуче-
нии на длине волны 1.31 мкм радиационно-наве-
денные потери монотонно снижаются, а на длине
волны 1.55 мкм после снижения до уровня 10 дБ/км
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наблюдается плавное возрастание радиационно-
наведенных потерь.

По данным [10], возникающие в кварцевых
световодах при воздействии γ-облучения радиа-

ционные центры окраски представляют собой два
типа автолокализованных дырочных состояний: на
р-орбитали одного атома кислорода (АДС1) или од-
новременно на двух p-орбиталях соседних атомов

Рис. 1. Профиль показателя преломления преформы световода на основе 28SiО2.
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Рис. 2. Профили распределения изотопов кремния в преформе на основе 28SiO2 по данным метода вторичной ионной
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Рис. 3. Спектры оптических потерь кварцевых световодов – с сердцевиной из 28SiO2 и с естественным изотопным со-
ставом natSiO2.
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кислорода (АДС2), а также и Cl0-центры, возникаю-
щие вследствие радиационно-индуцированно-
го разрыва связи Si–Cl. В процессе облучения ра-
диационно-наведенные потери, обусловленные
АДС2, резко увеличиваются до достижения дозы
D ≈ 1 кГр (5–6 мин при мощности 3.2 Гр/с, рис. 4),
сильно превосходя по интенсивности другие ме-
ханизмы радиационно-наведенного поглощения
(АДС1, Cl0-центры), после чего начинают плавно
снижаться по мере продолжения облучения и при
прекращении облучения мгновенно распадаются
[10]. Немонотонная зависимость концентрации
АДС2 от дозы объясняется тем, что в процессе облу-
чения происходит радиационно-индуцированная
перестройка сетки стекла волоконного световода,
при которой из сетки стекла исчезают напряжен-
ные (деформированные) тетраэдры SiO4 [10].

На рис. 5 приведена спектральная зависимость
радиационно-наведенных потерь кварцевого во-
локонного световода с сердцевиной из изотопно
обогащенного 28SiO2 при продолжительности облу-
чения 2, 20, 1088 мин при мощности дозы 3.2 Гр/с в
диапазоне 900–1650 нм.

При сопоставлении данных рис. 5 и спектраль-
ной зависимости радиационно-наведенных потерь,
вызванных состояниями АДС1, АДС2 и Cl0-центра-
ми из работы [10], можно сделать вывод о том, что
после облучения в течение 2 мин в световоде основ-

ным механизмом радиационно-наведенных потерь
является образование Cl0-центров, по мере увели-
чения продолжительности облучения (20 мин) пре-
обладает механизм АДС2, который после дли-
тельного облучения сменяется на механизм АДС1.

Следует отметить, что использование опорной
трубы из кварца с естественным изотопным соста-
вом кремния при изготовлении кварцевого свето-
вода на основе изотопно обогащенного диоксида
кремния-28 в условиях высоких температур со-
здает благоприятные условия для диффузии изото-
пов кремния 29Si и 30Si и изотопного разбавления
кремния в составе осаждаемого изотопно обога-
щенного материала. Этот эффект, вероятно, бу-
дет сильнее проявляться при получении данным
методом материалов на основе “редких” изото-
пов кремния (29Si, 30Si) и кислорода (17О, 18О).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Из изотопно обогащенного тетрахлорида крем-

ния-28 методом MCVD путем осаждения на опор-
ную трубу из кварцевого стекла с естественным изо-
топным составом изготовлена преформа с сердце-
виной на основе изотопно обогащенного 28SiO2.

Измерен профиль показателя преломления пре-
формы на основе изотопно обогащенного 28SiO2.
Методом вторичной ионной масс-спектрометрии
охарактеризован профиль распределения изото-

Рис. 5. Спектральные зависимости радиационно-наведенных потерь кварцевого волоконного световода с сердцеви-
ной из 28SiO2 при продолжительности облучения 2, 20, 1088 мин (мощность дозы 3.2 Гр/с).
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пов кремния в полученной преформе на основе
изотопно обогащенного 28SiO2. Содержание 28Si в
составе сердцевины составляет 99.89 ± 0.10%.

Из полученной преформы на основе изотопно
обогащенного 28SiO2 вытянут световод. Уровень оп-
тических потерь в полученном световоде в диапа-
зоне 900−1750 нм составляет около 2 дБ/км.

Измерен уровень радиационно-наведенных
потерь в кварцевом световоде с сердцевиной из
изотопно обогащенного 28SiO2 при мощности до-
зы 3.2 Гр/с на длинах волн 1.31 и 1.55 мкм. На ос-
новании зависимости радиационно-наведенных
потерь от мощности дозы облучения установле-
но, что основным механизмом возникновения ра-
диационно-наведенных потерь в процессе облуче-
ния является образование радиационных центров
окраски, представляющих собой автолокализо-
ванные дырочные состояния на двух р-орбиталях
соседних атомов кислорода (АДС2).
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Методом ионно-лучевого распыления–осаждения получены слоистые структуры в виде субмик-
ронных слоев никеля на монокристаллических подложках сегнетоэлектрика ниобата лития LiNbO3.
В данных структурах при комнатной температуре наблюдается интерфейсный магнитоэлектриче-
ский эффект, максимальная величина которого в поперечной конфигурации магнитного и элек-
трического полей составляет 108, а в продольной – 4 мВ/А. На основании анализа механических де-
формаций сделан вывод о значительном вкладе интерфейса в магнитоэлектрическое взаимодействие в
полученных структурах Ni/LiNbO3. Данные материалы могут найти применение при разработке
устройств пьезотехники, а также акустической, оптической и спин-волновой электроники.

Ключевые слова: ионно-лучевое распыление–осаждение, слоистые структуры ферромагнетик/сегнето-
электрик, интерфейс ферромагнетик/сегнетоэлектрик, ниобат лития, магнитоэлектрический эффект
DOI: 10.31857/S0002337X23060179, EDN: EWOJMO

ВВЕДЕНИЕ
Ниобат лития LiNbO3 [1–3] широко применя-

ется в оптоэлектронике для модуляции электро-
магнитного излучения. Его высокие электрооп-
тические, пироэлектрические, нелинейно-опти-
ческие и пьезоэлектрические коэффициенты [2,
3] в монокристаллическом состоянии являются
причиной неоспоримых преимуществ модулято-
ров на его основе [4, 5] по сравнению с аналогичны-
ми устройствами на основе таких традиционных
материалов, как фосфид индия (InP), арсенид гал-
лия (GaAs). Другое бесспорное преимущество нио-
бата лития – широкая область прозрачности
(0.32–5.2 мкм [3, 6]) – позволяет использовать его
в видимом, ближнем и среднем ИК-диапазонах.

Кристаллическая структура ниобата лития, при-
надлежащего пр. гр. R3c [2, 3], не имеет централь-
ной симметрии, поэтому ниобат лития является од-
новременно пьезоэлектриком и сегнетоэлектриком
с температурой Кюри ~1140°C [2] и величиной
спонтанной поляризованности 71 мкКл/см2 при
300 K [1, 2]. Это стало причиной обнаруженного в
слоистых структурах ферромагнетик/сегнетоэлек-

трик на основе ниобата лития магнитоэлектриче-
ского (МЭ) эффекта. Данный эффект [7, 8] состо-
ит в возникновении электрической поляризации
образца во внешнем магнитном поле (прямой эф-
фект) либо в изменении магнитного состояния во
внешнем электрическом поле (обратный эффект).
С практической точки зрения он перспективен для
устройств взаимного преобразования магнитных
и электрических сигналов (датчиков магнитных
полей) [7–9], а также в маломощных источниках
питания [7]. МЭ-эффект, реализованный в пле-
ночных структурах на ниобате лития, позволяет
воздействовать на электрические характеристики
модулирующей среды посредством внешних маг-
нитных полей и за счет этого эффективно управ-
лять свойствами электромагнитных волн.

Особый интерес представляют слоистые струк-
туры ферромагнетик/сегнетоэлектрик, посколь-
ку они обладают существенно большей величи-
ной МЭ-эффекта при комнатной температуре,
чем однофазные материалы [7]. В таких струк-
турах электрическое сопротивление сквозным
токам утечки значительно больше, электрическая

УДК 537.635:538.935:539.216:621.793.18
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прочность на пробой и, соответственно, электро-
емкость выше. Вследствие этого гораздо легче
происходит их электрическая поляризация.

В силу всего сказанного получение слоистых
структур на основе LiNbO3 методом ионно-луче-
вого распыления–осаждения [10, 11] является акту-
альной темой. Применение данного метода позво-
ляет обеспечить формирование прямого контакта
сегнетоэлектрической (СЭ) подложки и ферро-
магнитного (ФМ) металла и тем самым исклю-
чить проблему низкой термостабильности и вос-
производимости МЭ-характеристик при высоких
температурах, свойственную структурам, полу-
ченным методом склеивания [7, 12, 13].

Целью данной работы является создание мето-
дом ионно-лучевого распыления–осаждения слои-
стых структур в виде субмикронных слоев никеля
на монокристаллической подложке ниобата ли-
тия LiNbO3 и исследование их магнитных и
МЭ-свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В качестве подложек использовались коммер-
чески доступные полированные пластины моно-
кристаллического ниобата лития LiNbO3, выра-
щенного методом Чохральского [1, 3]. Подложки
были обработаны в кислородной плазме СВЧ-раз-
ряда для удаления адсорбированных на поверхно-
сти органических примесей. На предварительном

этапе поверхность подложек облучали низкоэнер-
гетическими ионами кислорода в течение 20 мин.

На поверхность подложек монокристаллическо-
го LiNbO3 в виде пластин размерами 9 × 3 × 0.5 мм
осаждался слой ФМ-металла никеля со скоростью
1.1 мкм/ч методом ионно-лучевого распыления ми-
шени никеля ионами аргона с энергией 1.4 кэВ. Ра-
бочее давление в вакуумной камере составляло
2.5 × 10–2 Па. В результате проведенной операции
осаждения поверхность полученных структур при-
обретала характерный металлический блеск.

Рентгеновские исследования полученных ге-
тероструктур были проведены на дифрактометре
Bruker D8 Advance (Германия) в диапазоне углов
2θ 15°–100° на излучении CuKα с длиной волны
1.5405 Å. Сканирование осуществлялось с шагом
0.0133° в течение 3 с. Поиск соответствующих кри-
сталлических фаз для их идентификации проводил-
ся по базе данных неорганических кристаллических
структур Inorganic crystal structure database [14].

Анализ поперечных сечений полученных гете-
роструктур проводился на растровом электрон-
но-ионном микроскопе РЭМ Helios NanoLab 600
производства FEI Company (США). Для получе-
ния поперечного сечения (рис. 1) использовались
фокусированные пучки ионов галлия с энергией
32 кэВ. Толщины металлических слоев определя-
лись с помощью интерференционного микроскопа
Линника–Номарски МИИ 4 и по данным РЭМ.

МЭ-измерения проводились при комнатной
температуре в постоянном и переменном магнит-

Рис. 1. РЭМ-изображение поперечного сечения области интерфейса структуры Ni (0.5 мкм)/LiNbO3 (500 мкм, моно-
кристалл).

250 нм

Поверхность Ni

Ni

LiNbO3
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ных полях на частоте 1 кГц, а за величину МЭ-от-
клика принимался МЭ-коэффициент по напряже-
нию α (мВ/А). Данный коэффициент определялся
по выражению α = dU/(hdH), где dU – индуцируе-
мое напряжение, dH – напряженность магнитного
поля, h – толщина пластины LiNbO3. Для линеари-
зации МЭ-эффекта осуществлялось подмагни-
чивание образцов постоянным полем напряжен-
ностью 400 А/м (5 Э). В продольной конфигурации
электрическое и магнитное поля направлены
перпендикулярно плоскости образца; в попереч-
ной конфигурации электрическое поле направле-
но перпендикулярно, магнитное – параллельно
плоскости образца.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рентгенограмме (рис. 2) структуры Ni
(0.76 мкм)/LiNbO3 (500 мкм) наблюдаются наи-
более интенсивные рефлексы монокристалличе-
ской подложки и металлической пленки. Относи-
тельное изменение межплоскостных расстояний
Δd/d в направлении, перпендикулярном поверхно-
сти образца, определяемое по угловому смещению
рефлекса Δθ на рентгенограмме (по отношению к
свободному недеформированному материалу)

(1)

составляет менее 1% (θ ‒ угол дифракции) (табл. 1).
Кривые перемагничивания слоя никеля толщи-

ной 0.5 мкм на подложке ниобата лития (рис. 3)
имеют вид, характерный для пленок с большим
вкладом поверхностной магнитной анизотропии
и анизотропии формы. Данные типы анизотро-
пии обусловлены полями рассеяния в перпенди-
кулярном плоскости пленки направлении. В то
время как в плоскости образца намагниченность
выходит на насыщение (кривая 1) уже в магнит-
ных полях около 300 кА/м, в перпендикулярном
плоскости направлении (кривая 2) насыщения не
происходит даже в полях 800 кА/м. При этом ко-
эрцитивная сила ФМ-слоя никеля в первом и во
втором случаях составляет соответственно 2.2 и
11.1 кА/м. Таким образом, наиболее легкое намаг-

/ –ctg ,d dΔ = θΔθ

ничивание осуществляется в плоскости магнит-
ного слоя, что характерно для поликристалличе-
ской пленки ФМ-металла, в которой хаотическое
распределение кристаллитов приводит к случай-
ной ориентации их осей легкого намагничивания
в этой плоскости.

Намагниченность насыщения никеля в мас-
сивном состоянии при 300 K составляет 4πMs =
= 6095 Гс/см3 = 4π485 Гс/см3 [15]. Сравнение на-
ших результатов (рис. 3) с этими данными пока-
зывает, что отношение величин намагниченно-
стей в состоянии насыщения не превышает 0.85.
Подобное уменьшение намагниченности харак-
терно и для пленок кобальта на различных под-
ложках: кремнии, СЭ-керамике цирконата-тита-
ната свинца (PZT) и арсениде галлия [16], а также
для пленок железоиттриевого граната на подлож-
ках PZT [17]. Во всех перечисленных случаях на
магнитное состояние ФМ-материалов в пленоч-
ном виде существенное влияние оказывают ин-
терфейсы, а также несплошность пленок на несо-
вершенных подложках.

Зависимости МЭ-коэффициента от внешне-
го магнитного поля (рис. 4) имеют вид, харак-
терный для слоистых структур [7, 11]. Отличи-
тельной чертой является наличие максимумов
МЭ-отклика при прямой и обратной развертках
магнитного поля. Кривая МЭ-гистерезиса корре-
лирует с шириной ФМ-гистерезиса [11]. С ростом
напряженности поля МЭ-коэффициент снижа-
ется, что обусловлено насыщением продольной
магнитострикции в достаточно сильных магнит-
ных полях [7]. МЭ-эффект в поперечной конфи-
гурации, как и следовало ожидать, существенно
выше, чем в продольной (табл. 2) из-за отсутствия
полей размагничивания в плоскости магнитного
слоя, а также более высокого значения пьезомаг-
нитного модуля [7].

Деформации как металлического слоя, так и
СЭ-подложки вдоль поверхности раздела на интер-
фейсе пленка/подложка обусловлены относитель-
ным изменением межплоскостных расстояний
Δa/a соответствующих кристаллических решеток.

Таблица 1. Значения дифракционных углов 2θ рефлексов от монокристалла ниобата лития LiNbO3 (рис. 2а) и
слоя никеля в структуре Ni (0.76 мкм)/LiNbO3 (500 мкм) (рис. 2б); соответствующие им справочные данные; от-
носительные искажения Δa/a межплоскостных расстояний, вычисленные по формуле (1); а также относитель-
ные деформации ε пленки и подложки, перпендикулярные поверхности раздела и обусловленные искажением
межплоскостных расстояний, вычисленные по формуле (2)

Материал Рефлекс
2θ, град

Δa/a
ε,

10–9на рентгенограмме справочное значение

Ni 111 44.27 44.60 7 × 10–3 308

LiNbO3
104 32.75 32.91 5 × 10–3 0.92
208 68.75 68.75 0 0
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Их средние значения определяются следующим
выражением:

(2)

где ν – коэффициент Пуассона для слоя металла
или подложки, a0 – параметр кристаллической ре-

0
( / ) ,

2
a a a
h

Δε = ν

шетки соответствующего материала в направ-
лении, перпендикулярном поверхности. Коэф-
фициент Пуассона связан с взаимной ортогональ-
ностью деформаций межплоскостных расстояний
Δa/a и изменением параметров кристаллических
решеток вдоль поверхности. Для никеля и ниоба-
та лития он составляет соответственно 0.33 [18] и

Рис. 2. Рентгенограммы монокристалла ниобата лития (LiNbO3) (а) и структуры Ni (0.76 мкм)/LiNbO3 (500 мкм, мо-
нокристалл) (б).
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0.25 [6]. Никель имеет гранецентрированную ре-
шетку с ребром куба a = 3.524 Å [15, 18]. Ниобат
лития при комнатной температуре кристаллизу-
ется в ромбоэдрической (тригональной) решетке с
параметрами элементарной ячейки в ортогональ-
ной кристаллофизической системе координат a =
= 5.150 и c = 13.863 Å [2]. Расчеты показывают, что
деформации в пленке на два порядка превышают
соответствующие деформации в подложке (табл. 1).

Оценка относительных деформаций, возникаю-
щих в незакрепленном образце вследствие МЭ-эф-
фекта, в самом общем случае, без учета анизо-
тропного характера эффектов в монокристалле,
была проведена по формуле (для оценочного рас-
чета все индексы в формулах были опущены)

(3)

где d – пьезоэлектрический модуль, α ‒ МЭ-ко-
эффициент по напряжению, E и H – напряжен-
ности электрического и магнитного полей соот-
ветственно. Значения пьезоэлектрических коэф-
фициентов d31 и d33 соответственно равны –0.85 и
6.0 пКл/Н [2].

Расчет по формуле (3) дает порядок величины
относительной деформации 10–10, что по крайней
мере, на порядок меньше, чем деформации, обу-
словленные рассогласованием параметров кри-
сталлических решеток на интерфейсе (табл. 2).
Этот факт подтверждает выдвинутую ранее кон-
цепцию интерфейсного МЭ-эффекта [10, 16, 17],

,dE d Hε = = α

согласно которой существенный вклад в МЭ-вза-
имодействие вносит граница раздела ферромагне-
тик/сегнетоэлектрик, или интерфейс. Это обуслов-
лено прямым взаимодействием ФМ- и СЭ-компо-
нентов, которое обеспечивается формированием
сильной адгезии между пленкой и подложкой.
Как уже упоминалось нами ранее, это возможно в
слоистых композиционных структурах, получае-
мых методом ионно-лучевого распыления–оса-
ждения, когда исключается промежуточная среда
в виде клеевой связующей [7, 12, 13].

Для интерфейсного МЭ-эффекта характерно
наличие максимума на зависимости МЭ-коэф-
фициента по напряжению от толщины ФМ-слоя
(рис. 5) в области толщин порядка микрометра.
Эти толщины соответствуют наиболее напряжен-
ным ФМ-пленкам. Полученные результаты со-
гласуются с нашими предыдущими исследовани-

Рис. 3. Кривые перемагничивания структуры Ni (0.5 мкм)/LiNbO3 (500 мкм) во внешнем магнитном поле, параллель-
ном (1) и перпендикулярном (2) к плоскости ФМ-слоя; на вставке показаны те же кривые перемагничивания в боль-
шем масштабе.
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Таблица 2. Значения продольного α33 и поперечного
α31 МЭ-коэффициента по напряжению в максимуме
для структур Ni (h)/LiNbO3 (500 мкм) и соответствую-
щие им значения напряженности H0 внешнего маг-
нитного поля

h (Ni), мкм α33, мВ/А H0, кА/м α31, мВ/А H0, кА/м

0.3 1.9 5.4 26.6 0.3
0.5 3.9 4.4 107.8 5.9
1.0 2.7 16.8 75.8 5.7
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Рис. 4. Полевые зависимости продольного (а) и поперечного (б) МЭ-коэффициента α по напряжению в структуре Ni
(0.5 мкм)/LiNbO3 (500 мкм).
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Рис. 5. Зависимости продольного (а) и поперечного (б) МЭ-коэффициентов α по напряжению в структурах Ni
(h)/LiNbO3 (500 мкм) от толщины h ФМ-слоя никеля.
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ями, проведенными на аналогичных структурах
на подожках СЭ-керамики на основе цирконата-
титаната свинца (PZT) [11].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В слоистых структурах Ni/LiNbO3 (500 мкм) на

монокристаллических подложках ниобата лития
с толщиной слоев никеля до 1 мкм, синтезиро-
ванных методом ионно-лучевого распыления–
осаждения, получены приемлемые для практиче-
ских применений значения МЭ-коэффициента
по напряжению 108 и 4 мВ/А соответственно в
поперечной и продольной геометриях на частоте
1 кГц в магнитных полях до 20 кА/м.

Анализ механических деформаций показал, что
деформации, обусловленные рассогласованием
кристаллических решеток на интерфейсе плен-
ка/подложка, как минимум, на порядок больше,
чем деформации, обусловленные МЭ-взаимо-
действием, что свидетельствует в пользу интер-
фейсного МЭ-эффекта в полученных структурах.

Полученные структуры перспективны для ис-
пользования в качестве функциональных матери-
алов для пьезотехники, акустической, оптиче-
ской и спин-волновой электроники.
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ВВЕДЕНИЕ
В течение длительного времени титанаты ред-

коземельных элементов (РЗЭ) R2Ti2O7 остаются в
поле зрения исследователей и практиков [1–5]. Это
связано с возможностями их практического при-
менения [1, 6–8]. Для расширения областей их ис-
пользования проводят допирование [2], изоморф-
ное замещение одних РЗЭ на другие [9, 10], а также
частичное замещение РЗЭ другими металлами RM-
Ti2O7 (M = Ga, Fe) [11–15]. К настоящему времени
наименее исследованными являются соединения
RGaTi2O7. Для некоторых из них имеются сведения
о кристаллической структуре и термодинамических
свойствах: R = Eu и Dy [16], Gd [17], Er [18], Lu [19].
Подобные данные для галлийсодержащих титана-
тов с другими РЗЭ в литературе отсутствуют. В то же
время такие результаты необходимы для компью-
терного моделирования диаграмм состояния, ко-
торые для систем R2O3–Ga2O3–TiO2 полностью
не построены.

В настоящем сообщении приведены данные о
кристаллической структуре и основных термоди-
намических функциях (изменении энтальпии,
энтропии и энергии Гиббса) титанатов RGaTi2O7
(R = Sm, Ho, Tm и Yb).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Замещенные титанаты RGaTi2O7 (R = Sm, Ho,
Tm, Yb) получали твердофазным методом. Для
синтеза в качестве исходных компонентов ис-
пользовали Ga2O3, TiO2 и Sm2O3 “ос. ч.”, Ho2O3,
Tm2O3 и Yb2O3 “х. ч.”. Методика синтеза описана
нами ранее [16–19]. Контроль полноты твердо-
фазного взаимодействия исходных компонентов
проводили с использованием рентгенофазового
анализа синтезированных образцов (дифракто-
метр D8 Advance фирмы Bruker, линейный детек-
тор Vantec, CuKα-излучение). Методика проведе-
ния дифракционного эксперимента аналогична
описанной в работах [17, 19].

Высокотемпературную теплоемкость Cp полу-
ченных титанатов RGaTi2O7 измеряли на термо-
анализаторе STA 449 C Jupiter (NETZSCH, Герма-
ния) методом дифференциальной сканирующей
калориметрии. Методика экспериментов подоб-
на описанной в работе [20]. Ошибка определения
Cp не превышала 2%.

УДК 536.63
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Все рефлексы на дифрактограммах однофаз-
ных образцов для всех синтезированных соедине-
ний проиндицированы в ромбической ячейке
(пр. гр. Pcnb). Полученные данные по параметрам
элементарных ячеек и рассчитанные значения плот-
ности титанатов RGaTi2O7 (R = Sm, Ho, Tm, Yb)
приведены в табл. 1. Сравнить полученные нами
результаты с данными других авторов не пред-
ставлялось возможным вследствие их отсутствия.

Ранее было установлено, что для титанатов
RGaTi2O7 (R = Eu, Gd, Dy, Er, Lu) зависимости
параметров элементарной ячейки (b, c), а также
их плотности от ионных радиусов РЗЭ имеют ли-
нейный характер [16]. Аналогичная зависимость
для этих титанатов наблюдается и для объема эле-
ментарных ячеек [18]. На рис. 1 и 2 показана кор-
реляция между параметрами элементарных ячеек
титанатов RGaTi2O7 и значениями ионных радиу-
сов РЗЭ. На них приведены полученные данные
для RGaTi2O7 (R = Sm, Ho, Tm, Yb) и результаты
работ [16] и [18]. Видно, что установленные ранее
закономерности для R = Eu, Gd, Dy, Er и Lu со-
блюдаются и для всего ряда изученных РЗЭ. Это
свидетельствует о том, что полученные нами зна-
чения параметров элементарных ячеек титанатов
RGaTi2O7 (R = Sm, Ho, Tm и Yb) можно считать
достаточно корректными.

Экспериментальные результаты, полученные в
настоящей работе, и данные [16] и [18] для b, c, V и d
в зависимости от ионных радиусов РЗЭ могут
быть описаны следующими уравнениями:

(1)( ) ( ) += ± + ± 3R11.68 0.06 1.82 0.05 ,b r

Таблица 1. Параметры элементарных ячеек и рассчитанные значения плотности титанатов

RGaTi2O7 SmGaTi2O7 HoGaTi2O7 TmGaTi2O7 YbGaTi2O7

a, Å 9.78912(7) 9.77274(6) 9.75790(6) 9.75311(3)

b, Å 13.64303(2) 13.53414(3) 13.48913(1) 13.46927(3)

c, Å 7.48341(6) 7.35214(2) 7.32101(3) 7.30318(4)

V, Å3 999.43(4) 972.43(3) 963.63(4) 959.39(3)

d, г/см3 5.685 6.041 6.152 6.236

Рис. 1. Влияние значений ионных радиусов РЗЭ на
параметры элементарной ячейки a (1), b (2), c (3) и
плотность d (4) титанатов RGaTi2O7: темные символы –
настоящая работа, светлые – [16].
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Рис. 2. Зависимость объема элементарной ячейки ти-
танатов RGaTi2O7 от радиусов РЗЭ: темные символы –
настоящая работа, светлые – [18].
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(2)

(3)

(4)

Коэффициенты корреляции для уравнений
(1)–(4) равны соответственно 0.9969, 0.9984, 0.9994
и 0.9985. Значения ионных радиусов РЗЭ взяты из
работы [21]. Следует отметить, что параметр a для
титанатов RGaTi2O7 в зависимости от  меняет-
ся нелинейно. Подобное отмечено ранее [16]. Не
исключено, что это связано с малым изменением
параметра a (Δa ≈ 0.04 Å), тогда как Δb и Δc со-
ставляют ≈0.2 Å.

Из-за близости значений молярной теплоем-
кости титанатов RGaTi2O7 (R = Sm, Ho, Tm, Yb)
на рис. 3 в качестве примера показано влияние тем-
пературы на теплоемкость HoGaTi2O7 и SmGaTi2O7.
Видно, что в интервале температур 320–1000 K зна-
чения Cp закономерно увеличиваются, а на кривых
Cp = f(T) нет различного рода экстремумов (такие же
данные получены для TmGaTi2O7 и YbGaTi2O7).
Установлено, что полученные экспериментальные
данные по теплоемкости в данном интервале
температур хорошо описываются уравнением Май-
ера–Келли [22]

(5)

Коэффициенты уравнения (5) для исследован-
ных титанатов приведены в табл. 2. Здесь же для
сравнения приведены данные [16–19].

С использованием экспериментальных дан-
ных по теплоемкости исследованных титанатов

( ) ( ) += ± + ± 3R5.46 0.04 1. ,87 0.04c r

( ) ( ) += ± + ± 3R548.16 5.46 418.27 5.33 ,V r

( ) ( ) += ± ± 3R11.92 0.12 – 5.79 0.12 .d r

+3Rr

2– .pC a bT cT −= +

(табл. 2) были рассчитаны их основные термоди-
намические свойства (табл. 3).

Сведений о стандартных энтальпиях  и

энергиях Гиббса  образования замещенных
титанатов RGaTi2O7 в литературе нет. Поэтому
мы их рассчитали методом групповых вкладов
(ГВ) [23]. Достоинством этого метода является от-
сутствие необходимости иметь какие-либо допол-
нительные данные. Полученные результаты приве-
дены в табл. 4. Поскольку другие данные для ана-
лизируемых соединений отсутствуют, сравнение
полученных результатов проведем с данными [24]
для титанатов R2Ti2O7. Видно, что в последнем слу-

чае значения  несколько выше. Для оценки
достоверности метода ГВ проведен расчет для неза-
мещенных титанатов. Из данных табл. 4 следует,
что максимальная ошибка не превышает 7.7%. Это

0
298f HΔ

0
298fGΔ

0
298f HΔ

Рис. 3. Температуратурные зависимости молярной
теплоемкости HoGaTi2O7 (1), SmGaTi2O7 (2).
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Таблица 2. Коэффициенты a, b и c уравнения (5) для титанатов (320–1000 K)

* Настоящая работа.

RGaTi2O7 a b c r Источник

SmGaTi2O7 262.90 ± 0.35 20.63 ± 0.40 46.99 ± 0.36 0.9991 HP*

EuGaTi2O7 259.30 ± 0.90 37.60 ± 0.90 43.96 ± 0.78 0.9988 [16]

GdGaTi2O7 266.70 ± 0.50 15.91 ± 0.50 45.39 ± 0.48 0.9992 [17]

DyGaTi2O7 255.30 ± 0.56 30.30 ± 0.60 33.93 ± 0.55 0.9990 [16]

HoGaTi2O7 254.61 ± 0.65 32.40 ± 0.70 34.14 ± 0.64 0.9987 HP

ErGaTi2O7 255.85 ± 0.43 30.90 ± 0.50 39.11 ± 0.42 0.9990 [18]

TmGaTi2O7 251.58 ± 0.57 32.50 ± 0.60 38.90 ± 0.56 0.9991 HP

YbGaTi2O7 248.29 ± 0.51 42.0 ± 0.5 36.96 ± 0.49 0.9994 HP

LuGaTi2O7 252.43 ± 0.61 25.7 ± 0.7 39.56 ± 0.59 0.9989 [19]
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Таблица 3. Термодинамические свойства титанатов

T, K
Cp,

Дж/(моль К)
H0(T) – H0(320 K),

кДж/моль
S0(T) – S0(320 K),

Дж/(моль К)
–(ΔG/Т*),

Дж/(моль К)

SmGaTi2O7

320 223.7 – – –
350 231.8 6.84 20.42 0.88
400 241.9 18.70 52.7 5.33
450 249.1 30.98 81.00 12.16
500 254.5 43.57 107.5 20.39
550 258.8 56.41 132.0 29.44
600 262.3 69.44 154.7 38.94
650 265.3 82.63 175.8 48.66
700 267.8 95.96 195.5 58.45
750 270.1 109.4 214.1 68.22
800 272.1 123.0 231.6 77.89
850 274.0 136.6 248.2 87.42
900 275.7 150.4 263.8 96.79
950 277.4 164.2 278.8 106.0

1000 278.9 178.1 293.1 115.0
HoGaTi2O7

320 231.6 – – –
350 238.1 7.05 21.05 0.91
400 246.2 19.17 53.40 5.48
450 252.3 31.64 82.77 12.46
500 257.1 44.38 109.6 20.86
550 261.1 57.34 134.3 30.06
600 264.5 70.48 157.2 39.72
650 267.6 83.78 178.5 49.58
700 270.3 97.23 198.4 59.51
750 272.8 110.8 217.1 69.40
800 275.2 124.5 234.8 79.19
850 277.4 138.3 251.6 88.84
900 279.5 152.2 267.5 98.33
950 281.6 166.3 282.7 107.6

1000 283.5 180.4 297.1 116.7
TmGaTi2O7

320 224.0 – – –
350 231.2 6.83 20.40 0.88
400 240.3 18.63 51.90 5.32
450 247.0 30.82 80.61 12.12
500 252.3 43.31 106.9 20.30
550 256.6 56.03 131.2 29.29
600 260.3 68.96 153.6 38.73
650 263.5 82.05 174.6 48.38
700 266.4 95.30 194.2 58.11
750 269.0 108.7 212.7 67.81
800 271.5 122.2 230.2 77.41
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* –ΔG/T = [H0(T) –H0(320 K)]/T –[S0(T) –S0(320 K)].

850 273.8 135.8 246.7 86.89
900 276.0 149.6 262.4 96.21
950 278.2 163.4 277.4 105.4

1000 280.2 177.4 291.7 114.3
YbGaTi2O7

320 225.6 – – –
350 232.8 6.88 20.55 0.89
400 242.0 18.76 52.27 5.36
450 248.9 31.04 81.19 12.20
500 254.5 43.63 107.7 20.45
550 259.2 56.48 132.2 29.51
600 263.2 69.54 154.9 39.02
650 266.8 82.79 176.1 48.76
700 270.1 96.22 196.0 58.58
750 273.2 109.8 214.8 68.37
800 276.1 123.5 232.5 78.08
850 278.9 137.4 249.3 87.66
900 281.5 151.4 265.3 97.09
950 284.1 165.6 280.6 106.3

1000 286.6 179.8 295.3 115.4

T, K
Cp,

Дж/(моль К)
H0(T) – H0(320 K),

кДж/моль
S0(T) – S0(320 K),

Дж/(моль К)
–(ΔG/Т*),

Дж/(моль К)

Таблица 3. Окончание

Таблица 4. Стандартные энтальпии и энергии Гиббса образования титанатов RGaTi2O7 и R2Ti2O7

Примечание. В скобках указано отклонение (%).

Соединение
кДж/моль кДж/моль

Соединение  
кДж/моль [24]

 
кДж/моль

SmGaTi2O7 3267.7 ± 73.8 3062.1 ± 112.9 Sm2Ti2O7 3808.5 ± 4.8 3723.1 (–2.2)

EuGaTi2O7 3184.4 ± 73.8 2990.1 ± 112.2 Eu2Ti2O7 3646.4 ± 9.5 3656.6 (0.3)

GdGaTi2O7 3255.4 ± 72.7 3067.9 ± 112.2 Gd2Ti2O7 3822.5 ± 4.7 3698.5 (–3.2)

DyGaTi2O7 3261.7 ± 74.6 3079.0 ± 112.0 Dy2Ti2O7 3849.2 ± 5.5 3711.3 (–3.6)

HoGaTi2O7 3276.8 ± 73.3 3089.9 ± 112.0 Ho2Ti2O7 3848.4 ± 6.8 3741.3 (–2.8)

ErGaTi2O7 3274.2 ± 73.8 30.89.4 ± 112.0 Er2Ti2O7 3852.7 ± 4.5 3556.6 (–7.7)

TmGaTi2O7 3248.1 ± 75.5 2979.5 ± 113.1 Tm2Ti2O7 3998.8 ± 3.6 3684.0 (–5.8)

YbGaTi2O7 3234.4 ± 75.5 3044.8 ± 112.9 Yb2Ti2O7 3770.8 ± 4.2 3556.7 (–5.7)

LuGaTi2O7 3273.8 ± 75.5 3079.9 ± 114.3 Lu2Ti2O7 3819.0 ± 8.6 3735.5 (–2.2)

0
298,f H−Δ 0

298,f G−Δ 0
298,f H−Δ 0

298,f H−Δ
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ДЕНИСОВА и др.

позволяет считать, что результаты расчетов стан-
дартных энтальпий и энергий Гиббса для замещен-
ных титанатов являются удовлетворительными.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом твердофазного синтеза получены заме-

щенные титанаты RGaTi2O7 (R = Sm, Ho, Tm и Yb).
С использование рентгеновской дифракции уста-
новлена их кристаллическая структура. В интер-
вале температур 320–1000 K методом дифферен-
циальной сканирующей калориметрии измерена
теплоемкость синтезированных соединений. Уста-
новлено, что зависимости Cp = f(T) могут быть опи-
саны уравнением Майера–Келли.

По экспериментальным данным рассчитаны ос-
новные термодинамические функции. Методом ГВ
рассчитаны значения  и  титанатов
RGaTi2O7 (R = Sm, Eu, Gd, Ho, Er, Tm, Yb, Lu).
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В настоящей работе апробирован усовершенствованный твердофазный синтез Na3V2(PO4)3 со
структурой суперионного проводника NASICON и размерами частиц 0.5–4.5 мкм на основе распы-
лительной сушки водного раствора прекурсоров с последующим отжигом в атмосфере азота. Мак-
симальная удельная емкость для композита из полученого Na3V2(PO4)3 и терморасширеного графи-
та составляет 117.00 мАч/г при скорости заряда и разряда С/20 и уменьшается до 76.73 мАч/г после
200 циклов зарядно-разрядных ресурсных испытаний при скорости заряда и разряда 1С. Величина
кажущегося коэффициент а диффузии иона натрия в твердой фазе композита Na3V2(PO4)3/С для
процесса де- и интеркаляции составляет 5.87 × 10–11 и 4.60 × 10–11 см2/c соответственно.

Ключевые слова: фосфат натрия-ванадия(III), композит, катодный материал, натрий-ионный акку-
мулятор, интеркаляция, кажущийся коэффициент диффузии, удельная емкость
DOI: 10.31857/S0002337X23060131, EDN: FAPGJV

ВВЕДЕНИЕ
Литий-ионные аккумуляторы (ЛИА) характе-

ризуются высокой удельной энергией, что обу-
славливает их широкое применение в качестве ис-
точника электропитания портативного электрон-
ного оборудования, электромобилей и солнечных
электростанций [1]. Постоянное нарастание по-
требности в ЛИА малых и средних габаритов стал-
кивается с проблемой дороговизны литиевого
сырья, ограниченности его мировых запасов и
неоднородного распределения литийсодержа-
щих природных ископаемых по странам и регио-
нам [1]. Расчеты аналитиков [1–4] показывают, что
при текущем уровне потребления лития его разве-
данных запасов хватит не более чем на 110 лет. Сре-
ди существующих альтернатив ЛИА [2–5] наиболь-
шими перспективами обладают натрий-ионные
аккумуляторы (НИА), которые привлекли внима-
ние исследователей [6–8] из-за их высокой удель-
ной энергии и доступности больших рудных запа-
сов натриевых солей.

Подходящие для НИА катодные материалы
должны обеспечивать быстрый транспорт ионов
Na+, а также сохранять структурную стабильность и
противостоять искажениям из-за изменения объ-

ема в процессе интеркаляции–деинтеркаляции
ионов Na+ [9]. Катодные материалы для НИА в ос-
новном представлены слоистыми структурами,
полианионными и полимерными композитами, а
также слоистыми фосфатами с общей формулой
NaMPO4 (M = Fe, Co, Ni, Mn) [9].

Фосфат натрия-ванадия(III) (ФНВ) является
лучшим натриевым суперионным проводником
типа NASICON [4, 10–17]. Большое число транс-
портных вакансий для ионов Na+ в Na3V2(PO4)3 –
результат его открытой трехмерной структуры [4].

Кристаллы Na3V2(PO4)3 имеют ромбоэдриче-
скую решетку и принадлежат к пр. гр. R3m. Окта-
эдры [VO6]9– и тетраэдры [PO4]3– взаимно связаны
друг с другом и образуют трехмерный [V2(PO4)3]3+

через их общие углы [11, 12], в которых ионы Na+

занимают две разные позиции – Na1 и Na2. Про-
цесс деинтеркаляции двух ионов Na+ связан с пре-
вращением Na3V2(PO4)3 в NaV2(PO4)3, при этом реа-
лизуется теоретическая удельная емкость, равная
117.6 мАч/г. Несмотря на то что два иона Na+ деин-
теркалированы, структура Na3V2(PO4)3 сохраня-
ется благодаря сильному ковалентному эффекту

УДК 621.355.9
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[PO4]3–, что приводит к максимальной удельной
емкости 117.6 мАч/г [13].

Вместе с тем, Na3V2(PO4)3 имеет относитель-
но низкую проводимость, которую повышали, ис-
пользуя наноразмерные кристаллы [4]. В нанораз-
мерных кристаллах Na3V2(PO4)3 уменьшается само-
диффузия Na+ и возрастает электропроводность.
Кроме того, покрытие кристаллов Na3V2(PO4)3
проводящими углеродными/полимерными мате-
риалами или модификация Na3V2(PO4)3 другими,
неизовалетными V3+, ионами также приводит к
улучшению объемной электропроводности [4].

Методы синтеза Na3V2(PO4)3 играют важную
роль в контроле морфологии и размера частиц,
влияющих в свою очередь на электрохимические
характеристики [4]. Существует несколько под-
ходов к синтезу ФНВ как электродного матери-
ала для НИА: золь–гель-метод [14], гидротер-
мальный [15] и твердофазный методы [16].

Золь–гель-метод является наиболее распро-
страненным способом синтеза Na3V2(PO4)3, при
этом коллоидная суспензия (золь) превращается
в цельную трехмерную сеть (гель) с порами суб-
микронного размера [4, 18–22]. Авторы [18] полу-
чили Na3V2(PO4)3 золь–гель-методом с использо-
ванием лимонной кислоты в качестве лиганда.
Полученный в работе [18] образец Na3V2(PO4)3
показал деградацию разрядной емкости с 107.0 до
97.1 мАч/г после 150 циклов заряда–разряда со
скоростью С/20. В работе [19] синтезированный
золь–гель-методом Na3V2(PO4)3 с размером ча-
стиц от10 до 20 мкм, покрытый углеродным мате-
риалом, характеризовался разрядной удельной ем-
костью, равной 92 мАч/г для 1-го цикла и 85 мАч/г
для 100-го цикла заряда–разряда со скоростью
С/20. Величина кажущегося коэффициента диффу-
зии ионов Na+ в полученном ромбоэдрическом
Na3V2(PO4)3 находилась в диапазоне от 6 ×10–13 до
2 ×10–15 см2/с. По сравнению с другими подхода-
ми золь–гель-синтез Na3V2(PO4)3 имеет более
низкую рабочую температуру, но требует приме-
нения сложных способов подготовки исходных
реагентов, что не соответствует требованиям
крупнотоннажного промышленного производ-
ства [20–22].

Гидротермальный метод, основанный на жид-
костном химическом синтезе, обеспечивает по-
лучение химически чистого Na3V2(PO4)3 с одно-
родным распределением частиц по размерам [4,
23–27]. ФНВ, полученный гидротермальным мето-
дом в работе [23], имел разрядную емкость, равную
89.3 мАч/г для 1-го цикла и 91 мАч/г для 30-го цик-
ла заряда–разряда со скоростью С/20. В работе
[24] сообщается, что введение нанолистов графе-
на в синтезированный гидротермальным мето-
дом Na3V2(PO4)3 позволило достичь максималь-

ной величины разрядной емкости 117.4 мАч/г на
1-м цикле заряда–разряда со скорость С/20, которая
деградировала после 1000 циклов до 87.5 мАч/г. Сле-
дует отметить, что гидротермальный метод трудно
контролировать, поскольку реакции проводятся
при относительно высокой температуре, а введение
нанолистов графена в композит существенно уве-
личивает себестоимость производства [25, 26].

ФНВ с углеродным покрытием, изготовлен-
ный с помощью твердофазного метода [27], имеет
пористую сетчатую структуру, которая способ-
ствует увеличению удельной поверхности и об-
легчает подвод ионов Na+ к кристаллам фосфата.
ФНВ с углеродным покрытием Na3V2(PO4)3/C ха-
рактеризовался деградацией величины разрядной
емкости с 95.6 до 71.39 мАч/г после 1000 циклов за-
ряда–разряда со скорость С/20. В обзоре [4] пред-
ставлен ФНВ с покрытием из неструктурированно-
го углерода, который сохранял 92.9% величины на-
чальной зарядной емкости (107.1 мАч/г) после
80 циклов заряда–разряда со скоростью С/20. Та-
ким образом, твердофазный метод синтеза позво-
ляет получать композиты Na3V2(PO4)3/C в про-
мышленных объемах с высокими емкостными ха-
рактеристиками, но разнородным размером частиц
и существенным различием по химическому со-
ставу [4, 23–27], что нуждается в доработке при
применении в производстве НИА.

Целью настоящей работы являлось усовершен-
ствование твердофазного метода синтеза компози-
тов на основе Na3V2(PO4)3 и терморасширенного
графита как катодных материалов для НИА.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Методика синтеза. Фосфат натрия-ванадия (III)

получали методом распылительной сушки с после-
дующим отжигом в атмосфере азота из водного
раствора метаванадата аммония, карбоната на-
трия, дигидрофосфата аммония и щавелевой кис-
лоты (с 40%-ным избытком) по реакции

(1)

Исходную смесь прекурсоров массой 15 г рас-
творяли в 100 мл деионизированной воды при
температуре 80°C. После полного растворения
прекурсоров раствор перемещали в аппарат рас-
пылительной сушки TOB-8000ST. При этом из-
быток щавелевой кислоты предупреждает пере-
ход V3+/V4+. Полученный после сушки порошок
подвергали отжигу в трубчатой печи в атмосфере
азота при температуре 900°C в течение 9 ч. Далее
к полученному ФНВ добавляли 10 мас. % термо-
расширенного графита [28] и всю смесь измель-
чали до однородной массы в шаровой мельнице в

( )
+ + +

+ = +
+ + +

2 3 4 2 4 4 3

2 2 4 3 2 4 3

2 3 2

3Na CO 6NH H PO 4NH VO
4H C O 2Na V PO

15H O 10NH 11CO .
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среде этилацетата в течение 9 ч. Далее получен-
ный композит подвергали сушке в вакуумной ка-
мере при температуре 120°C в течение 24 ч для
удаления этилацетата.

Методика изготовления электродов и проведе-
ния электрохимических исследований. Методика
изготовления электродов заключалась в нанесении
активной массы (плотность нанесения 5 мг/см2)
вместе со связующим (10 мас. % поливинили-
денфторида в N-метилпирролидоне) в соотноше-
нии 10 : 1 на лицевую сторону алюминиевой под-
ложки (толщина 0.2 мм). Сушка изготовленного
электрода проводилась в вакуумном сушильном
шкафу при температуре 120°C в течение 24 ч. По-
сле сушки активная рабочая масса подвергалась
прессованию при давлении 300 МПа. Готовые к
дальнейшим исследованиям электроды взвешива-
лись на аналитических весах (Radwag) с точностью
до 0.0001 г.

Сборку тефлоновой ячейки проводили в пер-
чаточном боксе с защитной атмосферой аргона и
содержанием воды и кислорода менее 10 ppm.

Потенциалы измеряли относительно натриевого
электрода сравнения, электролитом служил 1 М
раствор NaClO4 (≥99.0 мас. %) в смеси пропилен-
карбоната (ПК) и этиленкарбоната (ЭК) в объем-
ном соотношении 1 : 1. Содержание воды в элек-
тролите, измеренное кулонометрическим титро-
ванием по Фишеру [29], не превышало 15 ppm.

В качестве вспомогательного электрода исполь-
зовали ленту из натрия (толщина 0.5 мм), которую
напрессовывали на перфорированный титановый
диск толщиной 200 мкм и диаметром 25 мм).

Электрохимические исследования системы
Na│1 М NaClO4 (в смеси ЭК : ПК = 1 : 1)│
Na3V2(PO4)3/С проводили в трехэлектродной
герметичной тефлоновой ячейке, описанной в ра-
боте [29], с помощью потенциостата-гальваностата
Р-45Х (Россия). Емкость системы Na│1 М NaClO4
(в смеси ЭК : ПК = 1 : 1)│ Na3V2(PO4)3/С оцени-
вали посредством гальваностатического зарядно-
разрядного циклирования (от 1 до 200 циклов)
при заряде и разряде удельным током 117.00 мА/г
(далее 1С) в диапазоне потенциалов от +3.4 до
+3.0 В (отн. Na/Na+-электрода в 1 М NaClO4).
Для получения достоверных результатов измере-
ния проводили на 5 однотипных электрохимиче-
ских системах.

Электрохимические свойства композита
Na3V2(PO4)3/С в 1 М NaClO4 (в смеси ЭК : ПК = 1 : 1)
исследовали методом циклической вольтамперо-
метрии при скорости развертки потенциала от
0.05 до 1.00 мВ/с в диапазоне от +2.5 до +4.0 В
(отн. Na/Na+-электрода в 1 М NaClO4).

Для определения численного значения кажу-
щегося коэффициента диффузии иона натрия ис-
пользовали уравнение Рэндлса–Шевчика [30]

(2)
где i – максимальная плотность тока пиков,
мА/см2; n – число электронов; S – площадь элек-
трода, см2; D – коэффициент диффузии см2/с;  –
скорость развертки потенциала, мВ/с; С – кон-
центрация, моль/см2.

Методика исследования морфологии и состава ка-
тодного материала. Анализ морфологической струк-
туры осуществляли методом сканирующей элек-
тронной микроскопии (СЭМ) с использованием
микроскопа высокого разрешения Zeiss (Германия).

Наличие кристаллических фаз в композите
Na3V2(PO4)3/С фиксировали посредством рентге-
нофазового анализа на дифрактометре Bruker D8
ADVANCE (Германия) в CuKα-излучении.

Композит Na3V2(PO4)3/С исследовали мето-
дом ИК-Фурье-спектрометрии с использованием
спектрометра Spectrum Two (Perkin Elmer, США)
и приставки нарушенного полного внутреннего
отражения с алмазным кристаллом.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Морфология поверхности и химический состав

синтезированного композита ФНВ/С. На рис. 1
представлены инфракрасные спектры измельчен-
ного в шаровой мельнице композита Na3V2(PO4)3/С
до и после сушки в вакуумной камере.

В области валентных колебаний O–H для ком-
позита ФНВ/С можно выделить два типа полос
поглощения (рис. 1, кривая 1). Широкие полосы
поглощения в области 2800–3600 см–1 относятся
к колебаниям OH-групп [31], задействованных в
образовании водородных связей, т.е. относятся к
сорбированной воде, в то время как более узкие
полосы поглощения в области 3200–3600 см–1 – к
структурной воде [31], связанной с катионами на
дефектах кристаллической решетки. Следует от-
метить, что после сушки композита ФНВ/С в тече-
ние 5 ч при 120°C в вакуумной камере в ИК-спектре
(рис. 1, кривая 2) уменьшаются пики сорбирован-
ного этилацетата в областях 1350–1450 и 1600–
1700 см–1 (колебания связи С=О) [32].

В ИК-спектрах композита ФНВ/С (рис. 1) на-
блюдаются пики при 850–1350 см–1 (валентные
колебания связей P–O) [17] и 480–650 см–1 (де-
формационные колебания связей P–O в тетраэдрах
[PO4]3–) [17]. Асимметричные деформационные ко-
лебания связей V3+–O2– в октаэдрах [VO6]9– обна-
ружены при 1080 см–1 [17] в ИК-спектре высу-
шенного композита ФНВ/С (рис. 1, кривая 2).

Дифрактограмма высушенного синтезирован-
ного композита ФНВ/С представлена на рис. 2.
Несмотря на наличие в композите до 10 мас. % тер-
морасширенного графита, рентгенограмма ФНВ/С
хорошо согласуется с рентгенограммой ромбоэдри-

1.5 0.5 0.5 ,i kn SD C= v

v
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ческого Na3V2(PO4)3 [33], который принадлежит к
пр. гр. R3m с a = b = 8.7306 Å и c = 21.7863 Å. Ромбо-
эдрический Na3V2(PO4)3 имеет трехмерный каркас
[4], в котором ионы щелочных металлов могут
легко диффундировать через ионные каналы из
[(PO4)3]9–-блоков в направлении оси c, при этом
каждый блок [V2(PO4)3]3– соединен через [PO4]3– с
теми же соседними блоками, что характерно
для натриевого суперионного проводника типа
NASICON [17].

На рис. 3 представлены СЭМ-изображения вы-
сушенного синтезированного ФНВ/С, которые по-
казывают, что размер частиц ФНВ находится в диа-
пазоне от 0.5 до 4.5 мкм. На СЭМ-изображениях
(рис. 3) наблюдаются бесформенные частицы тер-
морасширенного графита размером около 0.2 мкм.

Электрохимические исследования. Электрохи-
мические исследования системы Na│1 М NaClO4
(в смеси ЭК : ПК = 1 : 1)│ФНВ/С выполняли ме-
тодом циклической вольтамперометрии (рис. 4).
При анодной поляризации наблюдаются широ-
кие анодные пики плотности тока (рис. 4) при
скоростях развертки потенциала 0.05, 0.40, 0.80,
1.00 мВ/с в диапазоне потенциалов от +3.4 до +3.6 В
(отн. Na+/Na-электрода в 1 М NaClO4), относящиеся
к деинтеркаляции ионов Na+ из Na3V2(PO4)3 [17].

Катодные пики наблюдаются в диапазоне по-
тенциалов от +3.0 до +3.4 В и смещены относи-
тельно анодного пика на величину от 0.1 до 0.3 В
при увеличении скорости развертки потенциала
от 0.05 до 1.00 мВ/с соответственно. Представлен-
ные циклические вольтамперограммы синтези-
рованного композита Na3V2(PO4)3/С указывают
на протекание обратимого процесса окисления–
восстановления при интеркаляции–деинтерка-
ляции ионов натрия.

При восстановлении ромбоэдрической струк-
туры NaV2(PO4)3 ионы Na+ избирательно занима-
ют позиции Na1 и Na2. Позиция Na1 расположе-
на между единицами [V2(PO4)3]6– вдоль оси с, по-
зиция Na2 – при том же значении z, что и атомы
фосфора [17].

Если ионы Na+ занимают все вакантные пози-
ции Na1 и Na2 (всего четыре позиции Na+), обра-
зуется Na4V2(PO4)3, где один ион Na+ находится в
позиции Na1 и три иона Na+ – в позиции Na2
[17]. Процесс восстановления Na3V2(PO4)3 до
Na4V2(PO4)3 протекает при потенциале +1.75 В
(отн. Na/Na+-электрода в 1 М NaClO4) [4].

Рис. 1. ИК-спектры поглощения синтезированного ФНВ до (1) и после (2) сушки в вакуумной камере при температуре
120°C в течение 24 ч.
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Образование Na3V2(PO4)3 при восстановлении
NaV2(PO4)3 происходит тогда, когда ионы натрия
занимают все позиции Na1 и 2/3 позиций Na2 [17]:

(3)

Восстановление NaV2(PO4)3 до Na3V2(PO4)3 ха-
рактеризуется потенциалом +3.4 В (отн. Na/Na+-
электрода в 1 М NaCLO4) [4], что согласуется с при-
сутствием пиков в этом диапазоне потенциалов на
циклических вольтамперограммах (рис. 4).

Из циклических вольтамперограмм (рис. 4) по
уравнению (2) определены кажущиеся коэффи-
циенты диффузии ионов Na+ в ФНВ/С при интер-
каляции и деинтеркаляции. Установлено, что для
процесса деинтеркаляции ионов Na+ из ФНВ/С ве-
личина кажущегося коэффициента диффузии рав-
на 5.87 × 10–11 см2/c, а для процесса интеркаляции –
4.60 × 10–11 см2/c. Следует отметить, что значение
кажущегося коэффициента диффузии ионов Na+

при интеркаляции в ФНВ/С составляет 78.4% от
аналогичной величины при деинтеркаляции. Ве-
роятно, это связано с тем, что в кристаллической

( ) ( )–
2 4 3 2 43 3NaV PO 2Na 2e Na V PO .++ + =

Рис. 2. Дифрактограмма синтезированного композита ФНВ/С после сушки в вакуумной камере при температуре
120°C в течение 24 ч.
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Рис. 3. СЭМ-изображения синтезированного ФНВ/С.
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Рис. 4. Циклическая вольтамперограмма синтезиро-
ванного композита ФНВ/С в 1 М NaClO4 (в смеси
ЭК : ПК = 1 : 1) при скоростях развертки потенциала
0.05 (1), 0.40 (2), 0.80 (3), 1.00 мВ/с (4) в диапазоне по-
тенциалов от +2.5 до +4.0 В отн. Na/Na+-электрода в
1 М NaClO4.
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решетке NaV2(PO4)3 все три позиции Na2 остают-
ся вакантными для переноса ионов Na+, тогда как
в структуре Na3V2(PO4)3 перенос ионов Na+ воз-
можен только по позиции Na2. Такое расположе-
ние ионов Na+ в структуре Na3V2(PO4)3 благопри-
ятно при деинтеркаляции ионов Na+, т.к. возмо-
жен дополнительный канал переноса иона Na+ с
позиции Na1 на вакантную позицию Na2 и на-
оборот без искажения кристаллической ромбоэд-
рической структуры [17].

Максимальная удельная емкость для синтезиро-
ванного композита ФНВ/С достигает 117.00 мАч/г
при +3.4 В (отн. Na/Na+-электрода в 1 М NaClO4)
и скорости заряда и разряда С/20 (табл. 1), что прак-
тически сопоставимо с величиной максимальной
удельной емкости (117.6 мАч/г) для Na3V2(PO4)3 [17].

Полученный композит ФНВ/С был подверг-
нут гальваностатическому заряду при удельном то-
ке 117 мА/г (1С) и последующему разряду при удель-
ном токе разряда 117.0 мА/г (1С), 585.0 мА/г (5С),

1404.0 мА/г (12С) в диапазоне потенциалов от +3.4
до +3.0 В (отн. Na/Na+ электрода в 1 М NaClO4)
(рис. 5). Наблюдаемая емкость синтезированного
композита ФНВ/С достигает 89.80 мАч/г (табл. 1)
для скорости разряда 1С при потенциале +3.38 В,
что сопоставимо со значениями удельных емкостей
при скоростях заряда и разряда C/20 для компози-
тов ФНВ/С, полученных в работах [20–27].

Наблюдаемое поведение синтезированного
композита ФНВ/С в 1 М NaClO4, наиболее веро-
ятно, связано с тем, что добавка терморасширен-
ного графита повышает электропроводность и
эффективность процессов интеркаляции и деин-
теркаляции ионов Na+ в структуре Na3V2(PO4)3.

Более того, при повышении скорости разряда
с 1С до 5С и 12С удельная разрядная емкость компо-
зита ФНВ/С уменьшается до 86.62 и 75.50 мАч/г со-
ответственно, что указывает на появление диффу-
зионных ограничений в синтезированном компо-
зите к процессу де- и интеркаляции ионов Na+.

Таблица 1. Результаты ресурсных испытаний композита ФНВ/С

Цикл 
заряда–разряда

Удельный ток 
заряда, мА/г

Скорость 
заряда

Удельный ток 
разряда, мА/г

Скорость
разряда

Удельная разрядная 
емкость, мАч/г

1 5.75 С/20 5.75 С/20 117.0
2 117.00 1С 117.00 1С 89.80
2 117.00 1С 585.00 5С 86.62
2 117.00 1С 1404.00 12С 75.50

20 117.00 1С 117.00 1С 88.26
100 117.00 1С 117.00 1С 82.61
200 117.00 1С 117.00 1С 76.73

Рис. 5. Гальваностатические разрядные кривые синтезированного композита ФНВ/С в 1 М NaClO4 (в смеси
ЭК : ПК = 1 : 1) в диапазоне потенциалов от +3.4 до +3.0 В после заряда при скорости 1С для 1-го разряда при скорости
1С (1), 5С (2), 12С (3) (а), для 2-го (1), 20-го (2), 100-го (3) и 200-го (4) циклов заряда–разряда при скорости 1С (б).
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Полученная в результате ресурсных испыта-
ний синтезированного композита ФНВ/С в 1 М
NaClO4 при скорости заряда–разряда 1С величи-
на разрядной емкости после 200 циклов составля-
ет 76.73 мАч/г и сопоставима с величинами раз-
рядных емкостей (71.39–87.5 мАч/г) композитов
ФНВ/С после многократных зарядно-разрядных
испытаний при С/20 [24, 27]. В связи с этим мож-
но сделать вывод о том, что синтезированный
композит ФНВ/С способен сохранять приемле-
мые значения удельной разрядной емкости при
высоких токовых нагрузках.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Предложенное в работе усовершенствование

твердофазного синтеза Na3V2(PO4)3 путем введе-
ния распылительной сушки водного раствора
прекурсоров позволяет получать ромбоэдриче-
ский Na3V2(PO4)3 со структурой натриевого су-
перионного проводника типа NASICON с разме-
рами частиц 0.5–4.5 мкм.

Методом гальваностатического разряда–заряда
установлено, что максимальная удельная емкость
для синтезированного композита Na3V2(PO4)3/С
составляет 117.00 мАч/г при скорости заряда и раз-
ряда С/20. Удельная разрядная емкость ФНВ/С на
200-м цикле зарядно-разрядных ресурсных испы-
таний достигает 76.73 мАч/г при скорости заряда
и разряда 1С.

Величина кажущегося коэффициента диффу-
зии ионов Na+ в твердой фазе Na3V2(PO4)3 для про-
цессов деинтеркаляции и интеркаляции составляет
5.87 × 10–11 и 4.60 × 10–11 см2/c соответственно.

В связи с этим можно сделать вывод, что пред-
ложенный на основе промышленно освоенного
твердофазного синтеза способ получения компо-
зита из Na3V2(PO4)3 и терморасширенного графи-
та позволяет производить катодный материал со
структурой натриевого суперионного проводни-
ка NASICON, который способен выдерживать
высокие токовые нагрузки при сохранении при-
емлемых значений удельной разрядной емкости.
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Методом соосаждения получены простые LnVO4 и тройные CaLnZr(VO4)3 (Ln = Nd, Sm, Eu, Gd, Dy,
Yb) ортованадаты лантаноидов; твердый раствор La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1VO4, моделирующий состав
фракции лантаноидов РАО, имеющие структурный тип циркона (пр. гр. I41/amd); а также LaVO4,
кристаллизующийся в структурном типе монацита. Параметры элементарных ячеек монотонно
возрастают с ростом ионного радиуса лантаноида. Колебательные спектры в средней и дальней ИК-
областях свидетельствуют о понижении симметрии соединений по сравнению с классическим цир-
коном. Фазовая стабильность полученных соединений сохраняется до 900°C. Средние коэффици-
енты теплового расширения варьируются в интервале (6–11) × 10–6 K–1.

Ключевые слова: лантаноиды, ванадаты, циркон
DOI: 10.31857/S0002337X23060106, EDN: ETRZNZ

ВВЕДЕНИЕ
Наиболее безопасным способом иммобилиза-

ции высокоактивных компонентов радиоактив-
ных отходов (РАО) является использование кри-
сталлических матриц на основе природных минера-
лов цирконолита, пирохлора, муратаита, граната,
перовскита, циркона, монацита, бритолита и др.
[1]. Среди большого разнообразия соединений наи-
более перспективны минералы монацита и цирко-
на, содержащие радиоактивные изотопы и сохраня-
ющие стабильную кристаллическую структуру в
условиях сверхдлительного естественного при-
родного облучения.

Структуры монацита и циркона изучаются в
литературе в качестве матриц для иммобилизации
РАО [2–4], но большая часть публикаций относит-
ся к синтезу и изучению простых фосфатов трехва-
лентных редкоземельных элементов со структурой
монацита и циркона [4]. Вопрос о совместном
включении 2-, 3- и 4-валентных элементов в эти

структуры при изоморфном замещении анионных
группировок, например фосфат-иона на арсенат-,
ванадат-, хромат-ионы и т.д., гораздо менее изу-
чен [5–7].

Цель настоящей работы – получение и иссле-
дование простых ванадатов лантаноидов, а также
тройных ванадатов со структурами минералов цир-
кона и монацита, содержащих совместно с ланта-
ноидами цирконий и кальций.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В качестве исходных реагентов для синтеза ва-
надатов использовали: гидрат оксида-хлорида цир-
кония ZrOCl2·8H2O “х. ч.”, оксиды (“х. ч.”) Nd2O3,
Sm2O3, Eu2O3, Gd2O3, Dy2O3, Yb2O3, метаванадат
аммония NH4VO3 “х. ч.”, карбонат кальция CaCO3
“ч.”, мочевину (NH2)2CO “ч. д. а.”, лимонную
кислоту C6H8O7·H2O “х. ч.”.

УДК 546.65:549.75
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Соединения получали методом соосаждения с
помощью осадителя – метаванадата аммония. Син-
тез ванадатов LnVO4, где Ln = La, Nd, Sm, Eu, Gd,
Dy, Yb и La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1VO4, проводили по ме-
тодике [8]. Для получения ванадатов стехиомет-
рические количества Ln2O3 и NH4VO3 растворяли в
6 Н HNO3, после чего упаривали расплав при посте-
пенном нагревании до 400°C. Полученный поро-
шок отжигали при 600, 700, 900°C от 4 до 8 ч с про-
межуточным диспергированием в агатовой ступке.

Синтез тройных ванадатов CaLnZr(VO4)3, где
Ln = Nd, Sm, Eu, Gd, Dy, Yb, проводили по двум
методикам. В первой оксиды Ln2O3, карбонат
кальция, гидрат оксида-хлорида циркония, взя-
тые в стехиометрических количествах, растворя-
ли в HNO3. Далее добавляли мочевину в 10-крат-
ном мольном избытке от суммы молей металлов и
NH4VO3. Дальнейшую обработку раствора и ших-
ты проводили аналогично простым ванадатам. Во
второй методике к растворенным оксидам добав-
ляли комплексообразователь – лимонную кислоту
в 3-кратном мольном избытке относительно сум-
марного количества металлов, осадитель NH4VO3,
упаривали раствор при 90°С и подвергали шихту
аналогичной термообработке.

Рентгенограммы образцов при комнатной
температуре регистрировали на рентгеновском
дифрактометре Shimadzu XRD-6000 в фильтро-
ванном излучении CuKα (λ = 1.54178 Å). Фазовый
состав идентифицировали с использованием про-
граммного обеспечения PhasanX и базы данных
PDF-2 [9].

Высокотемпературные (300–1170 К) исследо-
вания проводили в рентгеновской камере Anton
Paar HTK 1200N, установленной на дифрактометре
Empyrean PANalytical, с использованием CuKα-из-
лучения. Сканирование проводилось при фокуси-
ровке по Брэггу–Брентано с шагом сканирова-
ния Δ(2θ) = 0.023°. Время экспозиции в каждой
точке составляло 240 с.

ИК-спектры в средней области были получе-
ны на FTIR-спектрометре FSM-1201 в диапазоне
4000–400 см–1 со спектральным разрешением
2 см–1 с использованием стандартной техники
таблетирования с KBr. Исследования в дальней
ИК-области (650–50 см–1) проводили с помощью
Фурье-ИК-спектрометра Vertex 80v (Bruker). Пред-
варительно растертый материал размешивали с
изопропиловым спиртом, затем пипеткой наноси-
ли на полиэтиленовую пленку (HDPE) толщиной
0.55 мм. Запись спектров проводили в вакууме, ре-
жим работы – 64 сканирования на образец (щель
апертуры 3 мм, разрешения спектров 4 см–1).

Микроструктуру и морфологию порошков изу-
чали с использованием растрового электронного
микроскопа Tescan Vega 2.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Результаты рентгенофазового анализа (РФА)
свидетельствуют об образовании при 800 и 900°С
однофазных соединений LnVO4, где Ln = La,
Nd, Sm, Eu, Gd, Dy, Yb; твердого раствора
La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1VO4 и ванадатов CaZrLn(VO4)3,
где Ln = Nd, Sm, Eu, Gd, Dy, Yb. В качестве при-
мера на рис. 1 показаны рентгенограммы шихты,
отожженной при разных температурах в ходе синте-
за ванадата CaZrYb(VO4)3. После отжига при 1000°С
наблюдается разложение соединения на простые
ванадаты и оксиды: 3CaYbZr(VO4)3 = 3YbVO4 +
+ Ca3(VO4)2 + 3ZrO2 + 2V2O5.

На рис. 2 представлены рентгенограммы син-
тезированных ванадатов. Проведенные исследо-
вания показывают, что соединения кристаллизу-
ются в двух структурных типах. La-содержащий
ванадат кристаллизуется в структурном типе мо-
нацита (аналог LaPO4, пр. гр. P21/n). Положения
и относительные интенсивности дифракционных
максимумов для остальных продуктов идентичны
между собой. Анализ полученных результатов с
использованием аналога Ca0.5Zr0.5VO4 позволил
установить, что все сложные соединения характе-
ризуются тетрагональной сингонией и относятся
к структурному типу циркона (пр. гр. I41/amd).
Рентгенограммы соединений, полученных в син-
тезах с мочевиной или с лимонной кислотой, не
отличаются друг от друга.

Кристаллографические параметры соединений
представлены в табл. 1. Обобщение представлен-
ных результатов свидетельствует о том, что пара-
метры решетки ванадатов возрастают с увеличе-
нием ионного радиуса лантаноида [10], что согласу-
ется с данными по другим ванадатам и фосфатам со
структурным типом циркона [4]. Интересно отме-
тить, что для тройных ванадатов зависимость па-
раметров решетки от ионного радиуса менее вы-
ражена, чем для простых соединений LnVO4.

Рис. 1. Рентгенограммы шихты, подвергнутой отжигу
при разных температурах синтеза CaYbZr(VO4)3.
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Рентгендифракционные измерения in situ пока-
зали, что в интервале температур 300–1170 К все об-
разцы сохраняют свой фазовый состав, проявляя
высокую устойчивость к нагреванию. В каче-
стве примера на рис. 3 показаны рентгенограм-
мы LaVO4, La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1VO4 и YbVO4. На осно-
вании анализа зависимости параметров элементар-
ных ячеек от температуры нагрева рассчитаны
осевые и средние коэффициенты теплового рас-
ширения (КТР) (табл. 2). Полученные результаты
свидетельствуют о том, что данные ванадаты отно-
сятся к классу средне расширяющихся веществ. От-
метим, что полученный в данной работе вана-
дат La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1VO4 со структурой цирко-
на имеет более низкий КТР (αср = 6 × 10–6 K–1)
по сравнению с твердым раствором фосфата
La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1PO4 со структурой монацита
(αср = 9.64 × 10–6 K–1), который был получен нами
ранее.

На рис. 4 представлены ИК-спектры ванада-
тов в средней и дальней областях. Теоретико-
групповой анализ для ванадатов со структурным

типом циркона и пр. гр. I41/amd предсказывает
следующие активные ИК-колебания: 3A2u и 4Eu, из
них внутренние колебания VO4-тетраэдров – 2 по-
лосы валентных антисимметричных ν3 (A2u + Eu) и
2 полосы деформационных антисимметричных
ν4-колебаний (A2u и Eu). Идентификация полос в
ИК-спектрах ванадатов проведена согласно [11–
13]. Анализ представленных в табл. 3 результатов
свидетельствует об увеличении частоты трансляци-
онных колебаний ионов лантаноидов при умень-
шении радиуса редкоземельного катиона. Спектр
EuVO4 содержит дополнительные полосы ~946 и
~90 см–1, что косвенно свидетельствует о присут-
ствии примесной фазы в образце. Отсутствие сто-
ронних пиков на рентгенограммах EuVO4 связано,
вероятно, с малым содержанием примесной фазы.
Спектр твердого раствора La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1VO4 в
дальней ИК-области характеризуется очень широ-
кими полосами поглощения, в которых трудно
выделить четкие максимумы, что свидетельствует
о резко разупорядоченном характере заполнения
додекаэдра Хорда ионами лантаноидов.

Рис. 2. Рентгенограммы ванадатов лантаноидов: LnVO4 (а), CaLnZr(VO4)3 (б), где Ln = La, Nd, Sm, Eu, Gd, Dy, Yb.
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Таблица 1. Параметры элементарных ячеек синтезированных ванадатов при комнатной температуре

Ln

Параметры элементарной ячейки, Å

LnVO4 Ca Ln Zr (VO4)3

a b c V, Å3 a = b c V, Å3

La 6.7217 7.2833 8.3941 333.3
Nd 7.3285 7.3285 6.4316 345.4 7.1014 6.3188 318.7
Sm 7.264 7.264 6.3861 337.0 7.0755 6.2967 315.2
Eu 7.231 7.231 6.363 332.7 7.0688 6.2932 314.5
Gd 7.2017 7.2017 6.3436 329.0 7.0600 6.2812 313.1
Dy 7.1308 7.1308 6.295 320.1 7.0369 6.2690 310.4
Yb 7.0379 7.0379 6.2459 309.4 7.0070 6.2509 306.9

La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1 7.3485 7.3485 6.4527 348.4
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ИК-спектры тройных ванадатов в области ва-
лентных колебаний VO4-ионов содержат больше
максимумов, чем предсказывает анализ колебаний
для структуры циркона с пр. гр. I41/amd. Этот ре-
зультат указывает на понижение симметрии струк-
туры соединений типа CaLnZr(VO4)3 по сравнению
с цирконом. В дальней ИК-области тройных
ванадатов наблюдаются: расщепление полосы
деформационных антисимметричных колебаний
ν4 ~ 450 cм–1 на два менее интенсивных пика; по-
явление полосы поглощения при ~320 см–1, от-
носящейся к трансляционным колебаниям Zr4+

[14]; сдвиг к большим волновым числам полос
трансляционных колебаний редкоземельных ионов
162–195 → 201–205 см–1 (вероятно, уменьшение
расстояния Ln–O); а также появление низкоча-
стотных полос колебаний в области 50–100 см–1,
которые могут относиться к трансляционным ко-
лебаниям ионов Ca2+.

ИК-спектр LaVO4 со структурой монацита су-
щественно отличается от спектров остальных ва-
надатов. Теоретико-групповой анализ для LaVO4
[15] показывает 33 активных ИК-колебания (16Bu
и 17Au), из них к внутренним колебаниям низко-
симметричных (C1) VO4-тетраэдров относятся 2 по-
лосы симметричных валентных ν1 (Au + Bu), 4 поло-

сы деформационных симметричных ν2 (2Au + 2Bu) и
по 6 полос валентных и деформационных анти-
симметричных колебаний ν3 и ν4 (3Au + 3Bu). По-
лосы в области 900–770 см–1 относятся к внутрен-
ним валентным колебаниям VO4, полосы в диапа-
зоне 480–300 см–1 отвечают деформационным
колебаниям VO4-тетраэдров, а более низкочастот-
ные полосы относятся к внешним колебаниям –
трансляциям атомов La, групп VO4 как целого и
либрациям VO4-тетраэдров.

На рис. 5 представлены результаты электрон-
но-микроскопических исследований порошков ва-
надатов CaYbZr(VO4)3 (рис. 5а, 5б), CaNdZr(VO4)3
(рис. 5в, 5г) и SmVO4 (рис. 5д, 5е). Во всех порош-
ках встречаются единичные агломераты разме-
ром 20–40 мкм (рис. 5а), состоящие из индиви-
дуальных частиц различных размера и формы. По-
рошки CaYbZr(VO4)3 имеют ограненную форму,
размер частиц варьируется в очень широком
диапазоне: от субмикронных частиц до частиц,
размер которых достигает 4–5 мкм (рис. 5б). В по-
рошках встречаются частицы вытянутой формы,
длина которых в несколько раз превосходит их
ширину. Форма частиц CaNdZr(VO4)3 (рис. 5в,
5г) близка к аналогичным параметрам для ча-
стиц CaYbZr(VO4)3; при этом в составе порошковых
образцов CaNdZr(VO4)3 практически отсутствуют

Рис. 3. Рентгенограммы, полученные при непосредственном нагревании ванадатов: YbVO4 (а), LaVO4 (б),
La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1VO4 (в).
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Таблица 2. Осевые и средние КТР LnVO4 при 1170 К

Ln αa × 106, K–1 αb × 106, K–1 αс × 106, K–1 αср × 106, K–1

La 9.79 6.73 15.1 10.5
Nd 3.52 3.52 10.7 5.92
Sm 4.12 4.12 8.24 5.49
Eu 4.53 4.53 11.1 6.7
Gd 4.94 4.94 11.1 6.99
Dy 4.35 4.35 11.1 6.61
Yb 5.06 5.06 10.8 7.01

La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1VO4 4.05 4.05 10.2 6.09
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Рис. 4. ИК-спектры ванадатов LnVO4 и CaLnZr(VO4)3 в средней и дальней ИК-областях.
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Таблица 3. Отнесение полос в ИК-спектрах ванадатов LnVO4 
ν, см–1

Мода
La0.3Nd0.5Sm0.1Eu0.1 Nd Sm Eu Gd Dy Yb

Внутренние моды
875 889 893 880 878 850 894 A2u, ν3
821 820 820 803 802 800 816 Eu (LO), ν3
752 766 763 775 775 785 Eu (TO), ν3
443 446 445 445 451 451 454 A2u (LO), ν4

417 415 418 A2u (TO), ν4
294 291 295 293 288 Eu, ν4

Внешние моды
260 264 260 264 258 249 Eu, либрации VO4

230 230 226 A2u, трансляции Ln3+ и VO4
181 187 193 195 195 190 Eu (LO), трансляции Ln3+ и VO4
162 167 172 175 179 178 Eu (TO), трансляции Ln3+ и VO4
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Рис. 5. Электронные микрофотографии порошков ванадатов CaYbZr(VO4)3 (а, б), CaNdZr(VO4)3 (в, г) и SmVO4 (д, е).
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Рис. 6. Сравнение фазообразования в простых и тройных фосфатах и ванадатах лантаноидов.
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мелкие субмикронные частицы, характерные для
порошков CaYbZr(VO4)3. Частицы соединения
SmVO4 имеют микронный размер и близкую к
сферической форму (рис. 5д, 5е). Мелкие субмик-
ронные частицы в порошковых образцах простых
ванадатов LnVO4 отсутствуют.

Сравнение полученных данных с литератур-
ными (рис. 6) показывает, что у фосфатов Ln
структурный тип зависит от радиуса катиона Ln:
они кристаллизуются в типе монацита только в
случае крупных катионов и в типе циркона в
остальных случаях. При увеличении размера ани-
она от  к  граница между структурами
циркона и монацита сдвигается и соединения
преимущественно кристаллизуются в структуре
циркона. Таким образом, полученные новые трой-
ные ванадаты CaNdZr(VO4)3 расширяют сведения
об изоморфизме 2-, 3- и 4-валентных катионов в
структуре циркона, поскольку фосфаты анало-
гичного катионного состава кристаллизуются в
структуре монацита.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Разработана методика соосаждения в расплаве

мочевины новых тройных ванадатов кальция, цир-
кония и лантаноидов CaZrLn(VO4)3, где Ln = Nd,
Sm, Eu, Gd, Dy, Yb. Соединения кристаллизуются
в структурном типе циркона, причем колебатель-
ные спектры свидетельствуют о возможном пони-
жении симметрии относительно пр. гр. I41/amd.
Параметры элементарных ячеек монотонно воз-
растают с ростом радиуса лантаноида.

Порошки LnVO4 имеют микронный размер ча-
стиц, форма которых близка к сферической. По-
рошковые образцы тройных ванадатов характе-
ризуются большим разбросом частиц по размерам,
в том числе присутствием большого числа мелких
субмикронных частиц. Частицы тройных ванада-

3
4PO − 3

4VO −

тов имеют ограненную форму; длина частиц до-
стигает 4–5 мкм.
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Синтезирована алюмомагнезиальная шпинель с использованием золь–гель-метода. Изучено влия-
ние оксидов европия и иттрия на синтез и кинетику формирования алюмомагнезиальной шпинели
при термической обработке в интервале температур 500–1000°C. Методами рентгенофазового и хи-
мического анализов установлено, что формирование алюмомагнезиальной шпинели происходит
при температуре 1000°C и выдержке 240 мин ксерогеля, полученного на основе смеси соединений
Al(NO3)3 + Mg(NO3)2 при соотношении 2 : 1 соответственно. Полученный продукт содержит при-
месь несвязанного MgO. Добавка минерализующего оксида Eu2O3 в количестве 1.5 мас. % от общей
массы исходной смеси при выдержке 240 мин снижает температуру максимального формирования
шпинели до 900°C. В случае Y2O3 для максимального формирования шпинели при этой же темпе-
ратуре требуется добавка в количестве 3 мас. %.

Ключевые слова: фазообразование, гомогенизация, обжиг, минерализующие добавки, ускорение
реакций
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ВВЕДЕНИЕ
Известно, что алюмомагнезиальная шпинель

MgAl2O4 имеет большое значение для технологий
специальных высокоогнеупорных, диэлектри-
ческих, абразивных материалов и является ценным
сырьем в производстве оптически прозрачных по-
ликристаллических материалов. Кроме того, мате-
риалы на основе шпинели, активированной иона-
ми редкоземельных элементов, занимают значи-
тельное место в оптической промышленности для
производства люминесцентных ламп и светодио-
дов [1–5].

В промышленности более 70–80% шпинели
MgAl2O4 производится методом твердофазной ре-
акции. Для синтеза шпинели по классической
технологии требуются гомогенные, высоко реак-
ционноспособные и неагломерированные по-
рошки исходных компонентов с температурой
обжига более 1600°C, которая необходима для за-
вершения шпинелизации посредством твердофаз-
ных реакций [6, 7].

За последние годы было разработано и исполь-
зовано множество способов синтеза нанопорошка
алюмомагнезиальной шпинели, включая гидротер-

мальные методы [8], метод Печини [9], лиофилиза-
цию (Freeze-Drying) [10], самораспространяющий-
ся высокотемпературный синтез [11], метод in situ
[12], синтез сжиганием [13], литье из геля [14],
осаждение из геля [15], а также золь–гель-метод
[16–19]. При этом следует отметить, что год за годом
снижение температуры синтеза шпинели MgAl2O4
становится очень важной актуальной проблемой
материаловедения. В качестве минерализующих
добавок при синтезе шпинели в основном ис-
пользуются В2О3, В4С, ВеО и др. [20–23]. 

Цель настоящей работы – синтез алюмомагне-
зиальной шпинели золь–гель-методом с ис-
пользованием минерализующих добавок – ок-
сидов европия (Eu2O3) и иттрия (Y2O3).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В качестве исходных компонентов использо-
ваны следующие химические реактивы: гексагид-
рат нитрата магния Mg(NO3)2·6H2O квалифика-
ции “х. ч.” и нонагидрат нитрата алюминия
Al(NO3)3T9H2O “ч. д. а.”, в качестве хелатообразу-
ющего и полимеризующего агента – моногидрат

УДК 546/46+05
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лимонной кислоты, гидролизующим агентом слу-
жила дистиллированная вода.

На первой стадии синтеза начальный раствор
алюмината магния получали растворением нит-
рата магния, нитрата алюминия и лимонной кисло-
ты в дистиллированной воде по отдельности.
Реакции, происходящие между гидроксидами
алюминия и магния, могут быть представлены
следующим образом:

Молярное соотношение лимонной кислоты и
ионов металлов в растворе составляло 3 : 1. Гото-
вый раствор непрерывно перемешивали на маг-
нитной мешалке при температуре 60–70°C до полу-
чения желтоватого гелеобразного золя. Затем ста-
билизированный нитрат-цитратный золь быстро
нагревали до 100°C при постоянном перемешива-
нии до образования прозрачного геля, который вы-
держивали в сушильном шкафу в температурном
интервале 120–130°C в течение 8 ч. Затем для изуче-
ния кинетики образования шпинели высушенный
ксерогель обжигали в интервале 500–1200°C в тече-
ние 240 мин. В полученные образцы ксерогелей
добавляли 0.5–1.5% оксида европия и 1–3% окси-
да иттрия.

Для идентификации фазового состава использу-
емых компонентов и полученных образцов приме-
няли рентгенофазовый анализ, который выполня-
ли на дифрактометре LABX XRD-6100 SHIMADZU
(CuKα-излучение, Ni-β-фильтр, длина волны
1.5418 Å, режим тока 30 мА, напряжение трубки
30 кВт, постоянная скорость вращения детектора
4 град/мин с шагом 0.02°, угол сканирования изме-
нялся от 4° до 80°). В расчетах и при идентифика-
ции фаз использовали базу данных ICDD PDF-2
(2007) [24]. Количество образовавшегося продукта
определяли с использованием программы Crystall
impact match (версия 3) в ICDD PDF-2 и програм-
мы FullProf (версия 3). Параметры элементарной
ячейки определяли с помощью программы Bruker
TOPAS 4.2 по методу Ритвельда.

ИК-спектры регистрировали на спектрометре
Irtracer 100 (Shimadzu, Япония) в области частот
400–4000 см–1.

Размер и форму кристаллов синтезированной
шпинели определяли с помощью просвечиваю-
щего электронного микроскопа Phillips CM 12 и
TESLA-242Е. Испытуемые пробы предваритель-
но подвергались напылению в вакуумной уста-
новке ВУП-4К с использованием графитового
стержня. Элементный состав полученных мате-

( ) ( )
( ) ( )

+ ↔ +
+ ↔ +

= + ↔ = +

3 2 33 3

3 2 32 2

2

Al NO 3H O Al OH 3HNO
Mg NO 2H O Mg OH 2HNO

Al–OH HO–Mg– Al–O–Mg–
,

 H

,

O.

риалов определяли на рентгеновском микроана-
лизаторе INCA Energy-350 (Oxford Intruments), а
морфологию – на сканирующем электронном
микроскопе (СЭМ) JSM-6460 LV (JEOL).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Результаты рентгенофазового анализа показа-
ли (рис. 1), что формирование алюмомагнезиаль-
ной шпинели с использованием нитратов магния
и алюминия в присутствии несвязанного оксида
магния (d = 0.210, 0.148 нм) происходит при тем-
пературе 1000°C с выдержкой в течение 240 мин.

На рис. 2 показано влияние минерализующих
оксидов европия и иттрия на степень формирова-
ния алюмомагнезиальной шпинели в зависимо-
сти от температуры обжига при постоянной вы-
держке 240 мин. Видно, что при температуре
700°C в образцах без добавки образуется 39.0 мас. %
шпинели, с добавкой 3.0 мас. % оксида иттрия –
до 68 мас. %, а с добавлением 1.0 и 1.5% оксида ев-
ропия – до 74–76 мас. %. Максимальное образо-
вание шпинели в образцах с 3.0 мас. % Y2O3 и 1.0–
1.5 мас. % Eu2O3 происходит при 900°C (рис. 3).

Константы скорости реакции фазообразования
алюмомагнезиальной шпинели при температуре
1000°C с различными временами выдержки (табл. 1)
рассчитали с использованием уравнения Гинст-
линга–Броунштейна:

где α – степень превращения; KГБ – эффективная
константа скорости, с–1; τ – время, с.

В смесях солей металлов и оксидов редкозе-
мельных элементов наблюдается высокая эффек-
тивность образования фазы шпинели за счет про-
явления эффекта Хедвалла [25–27], имеющего
важное значение в реакциях с участием Al2O3, для
которого характерен сложный полиморфизм. В
состоянии полиморфного превращения решетка
Al2O3 становится временно нестабильной, что спо-
собствует повышению скорости реакции. Так, гид-
роксид алюминия испытывает при нагревании це-
лый ряд фазовых превращений: Al(OH)3 → бемит
AlO(OH) (~180°C) → γ-Al2O3 (300–500°C) → δ-Al2O3
(850°C) → θ-Al2O3 (1050°C) → α-Al2O3 (1200°C).

Полученные результаты показали, что при тем-
пературе 1000°C и выдержке 20 мин реакция обра-
зования шпинели протекает с большой скоростью,
при дальнейшей выдержке с увеличением количе-
ства образовавшейся шпинели константа скорости
естественно снижается. То есть константа скорости

( )− α − − α = τ
3
2 ГБ

31 1 ,
2

K
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реакции образования шпинели обратно пропорци-
ональна количеству образовавшейся шпинели.

В смеси MgAl2O4 + 1.5 мас. % Eu2O3 реакция
шпинелеобразования при 1000°C заканчивается
уже за 60 мин. Результаты рентгенофазового ана-
лиза (рис. 4) показывают, что все дифракционные
максимумы соответствуют шпинели. При этом
следует отметить, что для шпинелеобразования
при температуре 900°C требуется 240 мин.

В алюмомагниевой шпинели катионы алюми-
ния диффундируют значительно медленнее, чем
катионы магния, поэтому целесообразно введение
добавок, которые приводят к повышению скорости
спекания. Ионы Y3+ и Eu3+ замещают Al3+ в структу-
ре шпинели, вызывая деформацию решетки из-за
различия в ионных радиусах, что облегчает перенос
массы за счет диффузии в твердом состоянии.

На снимке синтезированного образца состава
MgAl2O4 + 1.5% Eu2O3, обожженного при темпе-
ратуре 1000°C с выдержкой 60 мин (рис. 5), видно,

Рис. 1. Рентгенограмма синтезированного образца MgAl2O4, обожженного при температуре 1000°C с выдержкой 240 мин
(у пиков указаны d в нм). 
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альной шпинели в зависимости от температуры об-
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1.0 Y2O3, 5 – 2.0 Y2O3, 6 – 3.0 Y2O3, 7 – без добавки.
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что он в основном состоит из крупных (<1 мкм) и
слабо агломерированных частиц размером 500–
700 нм. Спектр характеристического рентгеновско-
го излучения показал, что оксид европия участвует
в реакции структурообразования и распределен
равномерно по кристаллической решетке синтези-
рованной шпинели. Параметр решетки MgAl2O4

(a = 8.0780 Å) при добавлении 1.5 мас. % Eu2O3

уменьшается до значения 8.0712 Å. Но следует от-
метить, что изменение времени выдержки и тем-
пературы существенно влияет на значение пара-
метра элементарной ячейки (табл. 2).

Электронно-микроскопические исследования
(рис. 6) показали, что синтезированная шпинель
с 1.5 мас. % оксида европия состоит из кристаллов
с ярко выраженной кубической формой.

ИК-спектры высушенного ксерогеля (рис. 7,
спектр 2) можно интерпретировать следующим
образом: полоса поглощения 3404 см–1 характерна
для валентных колебаний групп –OH [28] и связана с
адсорбированной водой в Mg(NO3)2·6H2O и бемите
(AlOOH) [29, 30]. Максимум при 1640 см–1 относится
к деформационному колебанию воды в бемите. В
спектре также наблюдаются характерные полосы по-
глощения нитрат-ионов: в области 1418 см–1 –

симметричное валентное колебание 

1075 см–1 –  и 827 см–1 –  [31].

В образцах, термообработанных при 1000°C
(рис. 7, спектр 1), наблюдаются полосы поглоще-
ния 671, 541 и 418 см–1, которые относятся к ва-
лентным колебаниям [MgO4] и [AlO6] [32–34].

( )3 3NO ,−ν

( )1 3NO−ν ( )32 NO−ν

Рис. 3. Рентгенограммы синтезированных образцов шпинели (900°С, 4 ч), содержащих добавки (мас. %) оксидов РЗЭ:
1 – 0.5 Eu2O3, 2 – 1.0 Eu2O3, 3 – 1.5 Eu2O3, 4 – 1.0 Y2O3, 5 – 2.0 Y2O3, 6 – 3.0 Y2O3, 7 – без добавки (на дифрактограмме 1
указаны а в нм).
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Таблица 1. Рассчитанные константы скорости реакции образования шпинели с минерализующими оксидами
европия и иттрия

Состав Время выдержки, мин KГБ × 105, с–1 Степень превращения

MgAl2O4 + 0.5 мас. % Eu2O

20 41.2 0.72

40 19.1 0.79

60 12.1 0.83

120 8.51 0.88

MgAl2O4 + 1.0 мас. % Eu2O

20 37.3 0.81

40 16.8 0.89

60 9.63 0.98

120 6.94 1.0

MgAl2O4 + 1.5 мас. % Eu2O

20 36.4 0.83

40 16.0 0.92

60 9.26 1.0

120 –

MgAl2O4 + 1.0 мас. % Y2O3

20 42.7 0.68

40 20.0 0.75

60 12.4 0.81

120 8.63 0.87

MgAl2O4 + 2.0 мас. % Y2O3

20 39.1 0.77

40 18.7 0.81

60 11.7 0.86

120 7.88 0.93

MgAl2O4 + 3.0 мас. % Y2O3

20 36.9 0.82

40 16.8 0.89

60 9.81 0.97

120 6.94 1.0

Таблица 2. Параметры решетки образцов шпинели при различных температурах синтеза

Температура, °C/выдержка, мин
a, Å

MgAl2O4 MgAl2O4 + 1.5 мас. % Eu2O3

900/240 8.0981 8.0910

1000/60 8.0870 8.0801

1000/240 8.0780 8.0712
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Рис. 4. Рентгенограмма образца MgAl2O4 + 1.5 мас. % Eu2O3, синтезированного при температуре 1000°C и выдержке
60 мин.
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Рис. 5. СЭМ-снимок и спектр характеристического рентгеновского излучения образца MgAl2O4 + 1.5% Eu2O3,
синтезированного при температуре 1000°C и выдержке 60 мин.
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Рис. 6. Микрофотографии синтезированного образца MgAl2O4 + 1.5% Eu2O3; ×4500.
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ХОМИДОВ и др.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Синтезирована алюмомагнезиальная шпинель с

использованием золь–гель-метода. Изучено влия-
ние оксидов европия и иттрия на синтез, кинети-
ку реакции фазообразования алюмомагнезиаль-
ной шпинели при спекании в интервале темпера-
тур 500–1000°C.

Установлено, что при температуре 1000°C и
выдержке 240 мин без добавки минерализатора
наряду со шпинелью присутствует несвязанный
MgO. Добавка 1.5 мас. % минерализующего окси-
да Eu2O3 снижает температуру образования шпи-
нели до 900°C при выдержке 240 мин. При увели-
чении температуры синтеза до 1000°C время син-
теза шпинели сокращается от 240 до 60 мин.
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ВВЕДЕНИЕ
Для разработки волоконных излучателей

ИК-диапазона на основе как спонтанной, так и
вынужденной эмиссии представляют интерес
многокомпонентные халькогенидные стекла
(ХС), содержащие элементы S, Se, Te, As, Sb, Ge,
Ga, In и легированные ионами редкоземельных
элементов (РЗЭ) [1–5]. Из свойств этих стекол
наиболее важными и соответствующими требова-
ниям их использования для данной задачи явля-
ются низкие значения энергии фононов матрич-
ных материалов (300–450 см–1), широкий диапа-
зон прозрачности (0.5–20 мкм), эффективные
излучательные характеристики ионов РЗЭ в дан-
ных матрицах, возможность накачки коммерче-
ски доступными и недорогими источниками из-
лучения.

До недавнего времени исследования по полу-
чению световодов на основе халькогенидных сте-
кол и анализу их излучательных характеристик
были нацелены на разработку составов матриц
стекла и лигатуры, обеспечивающих спонтанную
эмиссию световодов в диапазоне 1–8 мкм [1–8].
Большое число работ посвящено теоретическому
моделированию лазерной генерации в таких ма-
териалах [9–12], однако ее экспериментальная
реализация в многокомпонентных халькогенид-
ных стеклах и световодах стала возможной отно-

сительно недавно [13–15]. Одной из основных
проблем, сдерживающих развитие этих материа-
лов как источников лазерного излучения, являлась
проблема получения стекол высокой степени чи-
стоты по лимитируемым примесям, поглощаю-
щим излучение на длинах волн ИК-диапазона, со-
ответствующих электронным переходам с возбуж-
денных состояний ионов РЗЭ. С развитием
методов очистки компонентов стекол и лигатуры
в последние годы, в особенности усилий по
очистке от трудноудалимых лимитируемых при-
месей (кислорода, водорода в химически связан-
ных формах), удалось не только достичь повыше-
ния мощности спонтанного излучения световодов,
но и реализовать эффект генерации лазерного излу-
чения в образцах световодов [13–15].

Задача разработки волоконных источников
излучения в среднем ИК-диапазоне требует раз-
вития исследований, связанных с поиском новых
составов стекол, оптимизацией излучательных
характеристик световодов на их основе, расшире-
нием спектрального диапазона их практического
применения, обеспечением устойчивых парамет-
ров выходного излучения.

Целью работы явились сравнительный анализ
свойств полученных нами световодов различного
состава, а также демонстрация излучательных ха-

УДК 546.05
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рактеристик световодов новых составов, превос-
ходящих ранее описанные.

СРАВНИТЕЛЬНЫЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ 
ДВУХСЛОЙНЫХ СВЕТОВОДОВ

НА ОСНОВЕ ХС

В табл. 1 представлены характеристики полу-
ченных нами образцов двухслойных световодов.
Получению световодов предшествовала разра-
ботка методик синтеза стекол в высокочистом со-
стоянии, подробно описанных в работах [16–22].
Низкое содержание примесей, лимитирующих
оптическое пропускание световодов, а именно:
содержание водорода и кислорода на уровне де-
сятых долей ppm, обеспечивает низкие оптиче-
ские потери в ИК-области, а также мощность вы-
ходящего излучения световодов, что критически
важно для эффективности работы излучателя.

Макросоставы ХС сердцевины и оболочки
световодов, представленных в табл. 1, были подо-
браны таким образом, чтобы значения темпера-
тур стеклования (tg) пар стекол были близки, а
высокая числовая апертура (NA~1) световодов в
большинстве образцов обеспечивала эффектив-
ный ввод излучения накачки.

Средняя механическая прочность световодов
при изгибе составляла для образцов с сульфидной
и сульфо-селенидной оболочками 500–700 МПа,
а с селенидной оболочкой – около 350 МПа.

Регистрации спектров эмиссии проводилась с
помощью установки на базе ИК-Фурье-спектро-
метра IFS–113v (рис. 1). В качестве детекторов ис-
пользовались охлаждаемые жидким азотом детек-
торы MCT (CdHgTe) и InSb. Источники возбуждения
спонтанного излучения – непрерывные одномо-
довые волоконные лазеры с длинами волн 1.98
либо 1.56 мкм. Соединение лазерного выхода и
активного волоконного элемента осуществлялось

Таблица 1. Характеристика световодов на основе ХС, легированных редкими землями

*Мощность спонтанной эмиссии в волокнах измерена в максимуме полосы излучения (4.5–5.5 мкм). Для измерений вы-
биралась оптимальная длина волокна с точки зрения максимальных значений выходной мощности. Относительная погреш-
ность определения не превышала 10%.

**Накачка – параметрический генератор (1.5 мкм) [30].

№ Состав стекла:
сердцевина/оболочка

tg 
сердцевины, 

°C (±2)

Концентрация 
РЗЭ, рpmw

Dсерд/ Dобол,
мкм (±2)

Оптические 
потери, дБ/м

(λ, мкм)

Время жизни 
эмиссии, мс

(λ, мкм)

Мощность 
излучения,

мВт (λ, мкм)

1 Ga3Ge17As18Se62/
Ge2As39S59

228 1300 Pr3+ 16/320 – 8.2 (4.7) –

2 Ge15As16Se63In3I3/
Ge2As39S59

195 2000 Pr3+ 80/230 0.8–1.1
(2.6–3.1)

1.0 (6.5–7.1)

7.5 (4.7) 60*

3 Ga3Ge16As17Se64/
As2S3

225 500 Pr3+ 10/200 1.2–1.5
( 2.7–3.3 )

8.2 (4.7) 2.5*

4 Ga3Ge31As18Se48/
Ge18As22S60

356 1300 Pr3+ 15/260 1.2 (7.1) 11.2 (4.7) 20*

5 Ga3Ge31As18Se48/
Ge18As22S60

354 1300 Pr3+

+350 Dy3+

30/250 1.0 (6.8 ) 10.8 (4.7) –

6 Ga3.2Ge24.9As15.3Se56.6/
Ge18As22S60

310 1050 Tb3+ 18/400 3.0 (7.1) 4.1 (5.2) Генерация
(5.38)

7 Ga5Ge20Sb10Se65/
Ge20.5As22Se57.5

255 1200 Tb3+ 20/240 2.0 (2.6) 5.0 (5.2) 10*

8 Ga5Ge20Sb10Se65/
Ge12As20Sb5S63

255 1020 Tb3+ 19/270 1.8–3.0 (1.6) – до 150
генерация 
(5.1–5.4)

9 Ga2.2Ge26.5As14.6Se56.7/
Ge26As14Se55S5

330 700 Sm3+ 80/250 2.0 (6.0) – –

10 Ga2.2Ge26.5As14.6Se56.7/
Ge26As14Se50S10

330 700 Sm3+ 80/240 0.4 (5.7) 0.06 (2.8)** –
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прямой стыковкой торцов с использованием
трехкоординатной платформы с микрометриче-
ским регулированием (Thorlabs MBT616D). Торцы
кусков активных волокон скалывались под углом
90° к оси, что минимизировало потери и обеспе-
чивало максимальную эффективность ввода из-
лучения накачки в волокно. Люминесцентное из-
лучение собиралось с выхода активного волокон-
ного световода линзой L1 из ZnSe (F = 100 мм) и
направлялось с помощью зеркала М1 на вход
спектрометра. Эмиссионные спектры регистриро-
вались в режиме пропускания в спектральном ин-
тервале 2–15 мкм. Излучение лазера накачки отсе-
калось оптическим фильтром F1 на входе детек-
тора.

Мощность выходящего излучения в светово-
дах в спектральной области дальше 3 мкм опреде-
лялась с помощью измерителя мощности (OPHIR
NOVA II с датчиком 3A-FS P/N 7Z02628). Для ми-
нимизации вклада сигнала накачки до входа в из-
меритель мощности использовался оптический
фильтр с длиной волны отсечки 3 мкм. Для наи-
более интенсивных полос эмиссии в спектрах ХС
и световодов ранее исследовали зависимости ин-
тенсивности выходящего излучения от мощности
накачки [4, 8]. Наибольший интерес представляет
область 4–5 мкм, для которой приведены значе-
ния мощности выходящего излучения в послед-
ней колонке табл. 1.

Времена жизни спонтанной эмиссии в диапа-
зоне 4–5 мкм определялись по временным зави-
симостям затухания люминесценции и служили
критерием сравнения и отбора световодов по зна-
чениям этого параметра для целевых применений
(задач спектрального анализа объектов, изучения
лазерного эффекта). Механизмы релаксаций воз-

бужденных состояний, определяющие характе-
ристики кривых затухания, выходят за рамки дан-
ной статьи.

СВЕТОВОДЫ НА ОСНОВЕ
Pr3+-ЛЕГИРОВАННЫХ СТЕКОЛ

Первое, чем мы руководствовались при выбо-
ре составов стекол для световодов, это известные
из литературы оценки эмиссионных характери-
стик легированных ХС, устойчивость стекол к
кристаллизации, их температурные характери-
стики. Этим требованиям соответствуют стекла
систем Ge–Ga(In)–As(Sb)–Se, в которых харак-
теристики спонтанной люминесценции ряда ред-
ких земель высоки [3]. Кроме того, при выборе
составов мы использовали данные моделирова-
ния характеристик световодов для оценки воз-
можности лазерной генерации [9–12].

Первоначальный акцент мы сделали на ХС-све-
товодах, легированных Pr3+, описанных в литерату-
ре как наиболее перспективный материал для обла-
сти 3–5 мкм. Спектры оптических потерь, зареги-
стрированных с помощью ИК-Фурье-спектрометра
IFS-113v, для первых полученных образцов пред-
ставлены на рис. 2, где вклад примесных полос
поглощения связей GeH, Ge–O, SH, SeH невоз-
можно выделить вследствие наложения их спек-
трального положения на полосы поглощения
редких земель (вставка на рис. 2). Тем не менее, в
полосе эмиссии в области 4–6 мкм (рис. 3) при-
сутствие этих связей проявляется в виде провалов
и свидетельствует о необходимости дальнейшего
повышения чистоты стекол. Как видно из рис. 3,
все образцы световодов демонстрируют широко-
полосную интенсивную люминесценцию, интен-

Рис. 1. Схема регистрации эмиссионных спектров световодов.

Лазер накачки
1.56/1.98 мкм

Халькогенидное
волокно с ионами РЗЭ

L1
M1

F1

PC

Детектор
МСТ/InSb Спектрометр
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сивность которой сохранялась в процессе много-
кратного воздействия накачиваемого излучения
в интервале мощности 0.3–1.6 Вт. Отметим, что
в режиме накачки непрерывным излучением
разогрева и разрушения световодов в данном ин-
тервале мощностей накачки не наблюдалось.

Поскольку для создания устойчивых к тепло-
вым нагрузкам световодов требуются высокотем-
пературные стекла, мы разрабатывали составы с от-
носительно высоким содержанием германия (до
31 ат. %). Действительно, как видно из табл. 1,
температурные характеристики (tg) у таких стекол
выше. Образцы световодов (4, 5 в табл. 1) на осно-
ве таких стекол демонстрируют максимальные
значения времени жизни эмиссии на длине вол-
ны 4.7 мкм и устойчивость к непрерывному излу-
чению накачки в пределах всей шкалы мощности
накачки.

Отметим тот факт, что в пределах вводимой в
стекла концентрации ионов празеодима (500–
2000 ppmw) оптические потери световодов на
длинах волн вне поглощения активатора находи-
лись на уровне от долей до единиц дБ/м. Косвен-
но это свидетельствует о том, что концентрации
активатора не превышали “пороговые” значения,

обусловливающие образование поглощающих
включений в результате кластеризации [23, 24].
Отметим, что гипотеза о кластеризации в литера-
туре постулировалась, равно как и механизм кон-
центрационного тушения в образцах близких со-
ставов, но прямые экспериментальные доказа-
тельства образования поглощающих кластеров
отсутствовали.

Как следует из данных табл. 1, наибольшее
значение мощности люминесценции (60 мВт)
среди Pr3+-содержащих образцов достигнута для
световода 2 (длина 0.35 м). Низкое содержание
Se—H-групп, обусловливающее уменьшение оп-
тических потерь в области 4–5 мкм, в совокупно-
сти с относительно высоким содержанием ионов
празеодима обеспечивают, по нашим сведениям,
лучшие характеристики люминесценции в свето-
водах на основе Pr3+-легированных ХС, которые
достигнуты в мире на сегодняшний день.

Несмотря на широкое обсуждение в литерату-
ре перспектив разработки Pr3+-легированных ХС
световодов  как источников лазерного  ИК-излу-
чения, эти материалы имеют ограничение. Здесь
существенную роль сыграли два фактора. Во-пер-
вых, в связи с т.н. явлением self-determination,

Рис. 2. Спектры оптических потерь образцов 4 (1) и 5 (2); на вставке – спектральная зависимость коэффициента по-
глощения для образца 4 (см. табл. 1).
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описанным в литературе [25], для Pr3+-легирован-
ных ХС трудно создать инверсную заселенность
энергетического уровня, с которого происходит
релаксация с излучением в области максимума на
4.7–4.8 мкм (переход Н5–Н4). Механизм ESA
(поглощение возбужденного состояния) ограни-
чивает этот процесс [25]. Во-вторых, для диапазо-
на 4–5 мкм серьезной проблемой является нали-
чие примеси водорода в виде связей SеН, SH,
GeH, поглощающих излучение в этой области.
Кислородсодержащие примеси в виде связей с
элементами матрицы и молекулярной воды также
являются лимитируемыми примесями, поглоща-
ющими излучение в ИК-диапазоне. Наиболее чи-
стые по содержанию водорода и кислорода (на
уровне десятых и сотых долей ppm) образцы ХС
были получены нами в [17–19, 22, 26]. Совокуп-
ный эффект очистки всех компонентов ХС и
прекурсоров (соединений РЗЭ) позволил снизить
на два порядка содержание лимитируемых приме-
сей и, как следствие, получить световоды с низким
уровнем оптических потерь [26] и эффективными
излучательными характеристиками (табл. 1) в
сравнении с зарубежными аналогами.

Возможность расширения диапазона использо-
вания световодов за счет увеличения числа актив-
ных оптических переходов в ИК-области была
продемонстрирована на примере световода на ос-
нове солегированного ХС, где в качестве актива-
торов выступали ионы Pr3+ и Dy3+ одновременно.
На рис. 2, 3 приведены соответственно спектры
оптических потерь и эмиссии полученного нами
световода из солегированного стекла. Видно, что
появляются дополнительные полосы эмиссии
(2.9 мкм) и происходит перераспределение ин-
тенсивностей полос составной широкой полосы
на 3–5 мкм. При этом расширение спектральной
области излучения солегированных ХС-светово-
дов достигается с использованием одной и той же
коммерчески доступной и простой системы на-
качки, например, с помощью эрбиевого или ту-
лиевого волоконных лазеров.

В отличие от вышеупомянутых ограничений
для генерации в области 4–6 мкм потенциал Pr3+-
легированных ХС как источников лазерного из-
лучения для более длинноволнового ИК-диапа-
зона не изучен. В то время как возможность реализа-
ции генерации в области 7 мкм (переход F3–F2) рас-
сматривалась ранее в кристаллических матрицах

Рис. 3. Спектры эмиссии световодов; интенсивность эмиссии нормирована на длину волны 4.7 мкм; спектры 1–4 со-
ответствуют световодам 2–5 (табл. 1); мощность накачки (1.56 мкм) – 0.3 Вт, длина световодов – 0.5 м.
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[27] и обсуждалась перспектива достижения этого
эффекта также в ХС-световодах [5].

СВЕТОВОДЫ НА ОСНОВЕ
Tb3+-ЛЕГИРОВАННЫХ СТЕКОЛ

Известно, что Tb3+-легированные ХС также
являются привлекательным материалом с точки
зрения развития люминесцентных источников
ИК-излучения. Теоретически для Tb3+-легиро-
ванных ХС были оценены более предпочтитель-
ные условия реализации простой трехуровневой
лазерной схемы [9, 11, 12, 14, 28, 29]. В отличие от
Pr3+-легированных ХС с более сложной схемой
конкурирующих процессов поглощения и излу-
чения энергетические характеристики оптиче-
ских переходов для тербия предопределяют воз-
можность реализации генерации в диапазоне 3–
5 мкм на переходе 7F5–7F6 (рис. 4). Однако для
этого диапазона, как известно и как указано вы-
ше, критически важным является минимизация
содержания связей SeH и GeH, поглощающих в
области 4.5–5 мкм в матрицах ХС. На основе раз-
работанных нами методик очистки всех компо-
нентов стекол, включая Tb3+-содержащие пре-
курсоры, получены чистые по лимитирующим

примесям образцы световодов 6–8 (табл. 1) с раз-
личным составом стекол сердцевины и оболочки.

Вследствие в основном двух факторов, а именно:
снижения содержания водорода до уровня 0.2–
0.4 ppm и оптимизации составов стекол сердцеви-
ны и оболочки, нам удалось впервые в мире полу-
чить эффект лазерной генерации в двухслойных
световодах [13–15]. Очевидно, что в связи с нало-
жением полос поглощения связей SeH и соб-
ственно тербия (как и в случае с празеодимом)
оптические потери на длинах волн 4–5 мкм опре-
делить невозможно. Однако отсутствие содержа-
ния этих примесных групп подтверждает спектр
люминесценции [13], в котором впервые в ряду
известных опубликованных ранее спектров не
наблюдались провалы в полосе эмиссии тербия
(рис. 4, спектр 1), связанные с наличием водорода
в стеклах сердцевины. Полосы поглощения в
спектре 2 на рис. 4 не связаны с примесями и от-
ражают влияние собственного поглощения стек-
ла оболочки, впоследствии легко устранимого за
счет вариации состава стекла с сохранением апер-
туры. Генерация вынужденного излучения на-
блюдалась на длине волны 5.38 мкм, что явилось
демонстрацией первого в мире эксперименталь-
но достигнутого результата лазерного эффекта в
ХС-световодах [13].

Рис. 4. Спектры люминесценции образцов на основе Tb3+-легированного стекла: 1, 2 – базовое стекло сердцевины и
световод 6 (табл. 1) соответственно, 3 – полоса генерации на длине волны 5.38 мкм [13] (накачка на 1.98 мкм); на встав-
ке – спектр люминесценции стекла сердцевины световода 6 в более длинноволновой области.
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Актуальной является задача получения
ИК-излучателей на основе ХС, в составе кото-
рых мышьяк заменен на сурьму как более экологич-
ный элемент. Эти стекла, хотя и являются менее
стойкими к кристаллизации, при определенных со-
ставах (табл. 1, образцы 7, 8) обеспечивают получе-
ние световодных структур с хорошими спектраль-
ными характеристиками. Как показали послед-
ние исследования, высокочистые стекла систем
Ge–Ga–Sb–S, Ge–Ga–Sb–Se являются основой
для изготовления световодов, генерирующих из-
лучение в области 5.1–5.4 мкм [14, 15] (табл. 1,
образцы 6, 8). На рис. 5 представлена зависи-
мость мощности выходящего генерируемого из-
лучения от мощности накачки лазером с длиной
волны 1.98 мкм в непрерывном режиме для раз-
ных конфигураций резонатора [15]. Максималь-
но достигнутое значение мощности лазерного из-
лучения – 150 мВт. И хотя эффективность генера-
ции пока относительно невелика, 12 %, очевидны
пути ее повышения. Потенциал увеличения эф-
фективности, очевидно, связан с оптимизацией
ряда параметров: как условий возбуждения и ре-
гистрации сигнала, так и характеристик излучате-
ля, т.е. макросостава стекол сердцевины и обо-
лочки, концентрации активатора, геометрии све-
товода. Отметим, что подбор составов стекол
сердцевины и оболочки проводили с учетом ис-
ходно большого значения апертуры, для того что-
бы генерируемое излучение распространялось в
основном по сердцевине волокна.

В длинноволновой области спектра легиро-
ванные тербием материалы демонстрируют спон-
танную эмиссию (вставка на рис. 4), что расширяет
спектральный диапазон использования световодов
как ИК-излучателей. Что касается возможности ре-
ализации лазерного излучения в более длинновол-
новом ИК-диапазоне в ХС, легированных терби-

ем, то таких результатов в мире пока нет, исследо-
вания в этой области продолжаются. В целом,
задачу разработки излучателей в диапазоне 1–
8 мкм на основе как спонтанной эмиссии, так и
генерации лазерного излучения позволяет ре-
шить большое число РЗЭ в низкофононных халь-
когенидных матрицах [3]. В этом отношении
привлекательным является и самарий.

СВЕТОВОДЫ НА ОСНОВЕ
Sm3+-ЛЕГИРОВАННЫХ СТЕКОЛ

Интерес к самарию как к активной лигатуре в
ХС возник в связи с большим числом переходов,
оптически активных в ИК-диапазоне вследствие
релаксации возбужденных состояний ионов и,
следовательно, в связи с возможностью исполь-
зования световодов в качестве излучателей в ши-
роком спектральном диапазоне (multi-spectral).
С применением последовательно всех приемов
очистки на стадиях синтеза ХС были получены
высокочистое стекло, легированное самарием
[30], и на его основе – одно- и двухслойные све-
товоды с низкими оптическими потерями в обла-
стях длин волн, где нет собственного поглощения
самария.

В области длины волны ~6.0 мкм (рис. 6) поте-
ри в однослойном световоде (спектр 1) и в двух-
слойном световоде с NA ~ 0.3 (спектр 3, образец 10,
табл. 1) составили 0.5 и 0.4 дБ/м, соответственно.
Оптические потери в двухслойном световоде не-
сколько ниже, чем в однослойном, из-за более
высокой однородности поверхности раздела
сердцевина/оболочка. Отметим, что образцы све-
товодов с самарием с таким низким уровнем по-
терь получены впервые. Оптические потери в
двухслойном световоде с сердцевиной из того же
материала, но с другой стеклянной оболочкой
(спектр 2, образец 9, табл. 1) составили 2 дБ/м.
Избыточные оптические потери в этом световоде
связаны с тем, что из-за малой числовой аперту-
ры (NA ~ 0.2) моды сердцевины проходят через
стеклянную оболочку и достигают полимерного
покрытия, о чем свидетельствуют примесные по-
лосы поглощения связей C–H и С=O от полиме-
ра в спектре световода.

Для самария характерно множество электрон-
ных переходов, соответствующих очень широко-
му спектру излучения ИК-диапазона. На рис. 7
приведена только часть схем переходов, относя-
щихся к коротковолновой ИК-области. Эта об-
ласть предварительно была более детально иссле-
дована с использованием различных источников
накачки [30]. По временным зависимостям спада
интенсивности люминесценции определены вре-
мена жизни некоторых возбужденных состояний
атомов самария (рис. 7). Часть полос эмиссии яв-
ляется результатом суперпозиции электронных
переходов, что отражается в неэкспоненциаль-

Рис. 5. Зависимости мощности генерируемого излуче-
ния в световоде 8 (табл. 1) от мощности накачки; 1 и 2
соответствуют разным конфигурациям резонатора,
длина световода 53 см [15].
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ной зависимости затухания люминесценции
(рис. 7). На длинах волн 3.7, 2.8 мкм, напротив,
данные кривые близки к экспоненте и возбуж-
денные состояния, соответствующие переходам,
являются более долгоживущими. Что касается
более длинноволновой ИК-области (5–9 мкм), то
излучательные характеристики этих световодов в
настоящее время находятся на стадии исследова-
ния. Отметим, что именно Sm3+-легированные
ХС считаются перспективными для диапазона да-
лее 7 мкм [31]. Исследований в этой области пока
крайне мало.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

На основе сравнительного анализа характери-
стик полученных световодов можно выделить
следующие аспекты, актуальные для разработки
направлений развития волоконных излучателей
среднего ИК-диапазона.

1. С использованием комплекса разработан-
ных нами методик очистки компонентов стекол,
позволивших снизить содержание лимитирую-
щих примесей, получены световоды на основе
ХС, легированных редкими землями, с оптиче-
скими потерями в области 1–8 мкм на уровне де-
сятых долей дБ/м, обладающие высокими излу-
чательными характеристиками, такими как время

Рис. 6.  Спектры оптических потерь световодов из ХС, легированных ионами Sm3+: 1 – бесструктурный световод, 2 и
3 – образцы 9 и 10 (табл. 1) (а) и  схема энергетических уровней самария (б).
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КАРАКСИНА и др.

жизни эмиссии в максимуме полосы излучения,
мощность выходящего излучения, стойкость к из-
лучению накачки. Характеристики образцов свето-
водов превосходят ранее описанные в литературе
для близких составов матриц и активаторов.

2. Повышение степени чистоты стекол по ли-
митируемым примесям позволило впервые в ми-
ре экспериментально реализовать лазерную гене-
рацию на длинах волн больше 5 мкм в световодах
на основе легированных тербием ХС, что открыва-
ет перспективы развития активированных ХС-
световодов не только в качестве ИК-люминес-
центных источников, но и в качестве лазерных
сред.

3. Элементный состав стекол сердцевины и
оболочки двухслойных световодов демонстриру-
ет различие в качественных (спектральный состав
эмиссии) и количественных параметрах выходя-
щего излучения, что указывает на возможность
создавать материалы с широким спектром излу-
чения и широким набором выходных характери-
стик излучения. Оптимизация совокупности та-
ких параметров, как химический и примесный
составы стекол сердцевины и оболочки, природа
и концентрация активатора, геометрия светово-
дов и др., позволит развить задачу разработки и
создания волоконных излучателей на основе
многокомпонентных ХС для среднего ИК-диапа-
зона, где на сегодняшний день пока нет конку-
рентоспособных волоконных материалов.
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Методом низкотемпературной адсорбции/десорбции азота определены характеристики пористых
материалов, полученных из стекол системы Na2O–B2O3–SiO2–GeO2. Показано, что при замеще-
нии кремния на германий наблюдается увеличение объема пор в изученных стеклах вплоть до со-
става с соотношением SiO2/GeO2, равным 0.5. Пористое стекло этого состава характеризуется наи-
большими удельной поверхностью, объемами микро- и мезопор. Кроме того, мы предположили,
что изменение пористых характеристик стекла в случае полного замещения кремния на германий
связано со структурными особенностями борогерманатной сетки, обусловленными разрывом свя-
зей B–O–B с образованием немостиковых атомов кислорода.

Ключевые слова: пористые стекла, характеристики пористых материалов, щелочные борогермано-
силикатные стекла
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ВВЕДЕНИЕ

Пористые материалы могут рассматриваться как
основа для производства катализаторов, электрохи-
мического накопления энергии, зондирования и
сорбентов, мембран, матриц для нанокомпозитов,
а также для применения в биомедицине [1–7]. Из-
вестно, что пористые боросиликатные стекла по-
тенциально могут быть использованы как кон-
тейнеры для захоронения радиоактивных отходов
[8]. Пористые стекла составов М2O–B2O3–SiO2
исследовались методами просвечивающей элек-
тронной микроскопии [9, 10], спектрофотометрии
[11], низкотемператрурной адсобции/десорбции N2
[12, 13]. Были изучены условия образования пори-
стых стекол различной структуры в зависимости от
технологии синтеза и соотношения оксидов в си-
стемах Na2O–B2O2–SiO2, K2O–B2O3–SiO2 [12, 14,
15]. Отдельными авторами изучалось влияние до-
бавок Al2O3, MoO2, P2O5, F– и PbO, V2O5, MoO3,
WO3 на свойства пористых стекол [10, 14, 16].
Проведенные исследования пористых характери-
стик материалов показали, что они зависят от лю-
бых изменений состава исходного стекла.

Пористые материалы на основе боросиликат-
ных стекол приобрели наиболее широкое распро-
странение, однако известны и другие пригодные
для данных целей системы, в частности герма-
нийсодержащие [10, 17]. Германий является ана-
логом кремния и близок к нему по своим физико-
химическим свойствам [18, 19]. Согласно рентге-
ноструктурным исследованиям германатов, ос-
новными структурными элементами в них явля-
ются тетраэдры [GeO4]4–, подобные тетраэдрам
[SiO4]4– в силикатах. В связи с этим образуемые гер-
манием и кремнием кислородсодержащие соедине-
ния обладают схожей структурой [20, 21], что поз-
воляет им замещать друг друга как в кристалличе-
ских фазах, так и в сетке стекол и расплавов.

В качестве структурных элементов сетки стекло-
образного диоксида германия наряду с германиево-
кислородными тетраэдрами могут выступать гипер-
валентные конфигурации, в которых атомы харак-
теризуются более высокими координационными
числами [22]. Щелочногерманатные системы ха-
рактеризуются наличием пяти- и шестикоордини-
рованных атомов германия при нормальных усло-
виях [23], тогда как подобные структурные группи-
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ровки в силикатной системе могут быть обнаружены
только в условиях повышенных давлений.

За счет замещения атомов кремния на атомы
германия в стекле образуется кремниевогерманат-
ная сетка, что не противоречит условиям ликва-
ции, исходя из которых ликвация в боросиликат-
ной системе возможна за счет структурной несов-
местимости боратных и силикатных группировок
[17]. В связи с этим можно предположить, что до-
бавление германия к кремнийсодержащим стек-
лам может оказывать значительное влияние на
структуру нерастворимой фазы и, соответствен-
но, на пористые характеристики стекол. Авторы
[8], например, добавляли оксид германия в стан-
дартную боросиликатную систему при приготов-
лении пористых стекол. Из результатов их работы
известно, что добавление 10 мол. % GeО2 приво-
дит к изменению показателя преломления полу-
чаемых стекол на 1% [8].

Целью данной работы было определение зави-
симости пористых характеристик материалов (по-
ристости, удельной поверхности, размера и объема
микро- и мезопор) от соотношения SiO2/GeO2 в ис-
ходном стекле системы Na2O–B2O3–SiO2–GeO2.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез исходных стекол проводился путем

плавления шихты с последующей отливкой на воз-
духе. Состав исходных стекол представлен в табл. 1.
Для приготовления шихты использовались про-
сушенные реагенты (карбонат натрия, оксиды
кремния, бора и германия) квалификаций “х. ч.”
и “ос. ч.” в соответствующих пропорциях. Для
определения навески использовались лаборатор-
ные весы Сартогосм СЕ-224С (точность 0.1 мг).
Подготовленную шихту сплавляли в платиновом
тигле в муфельной печи СНОЛ 12/12 в несколько
этапов. Предварительно шихта была выдержана
при 700–800°C в течение 1 ч для разложения кар-
боната натрия, затем тигель с образцом нагревали
до 1200°C и выдерживали при максимальной тем-
пературе в течение 1.5 ч для полной гомогенизации
расплава. Массу образца для низкотемпературной
адсорбции/десорбции N2 определяли на аналити-

ческих весах с ценой деления до пятого знака после
запятой. Объем адсорбированного газа определя-
ется высокоточными датчиками прибора с по-
грешностью 1 × 10–7 см3.

Расплав отливали в стальную форму и охла-
ждали на воздухе. Полученные стекла распиливали
на пластинки примерно 7 × 7 × 1 мм. Пластинки
выдерживали в печи при температуре 500°С 9 ч. По-
скольку после первой термообработки стекла оста-
лись полностью прозрачными, была проведена по-
вторная термообработка при температуре 520°C
еще 9 ч. При второй температурной обработке
часть пластинок оплавилась и стекла приобрели
слабую опалесценцию, что сделало дальнейшее
нагревание нецелесообразным.

Как правило, синтез пористых стекол состоит из
нескольких этапов, таких как приготовление исход-
ного стекла, его термообработка и выщелачивание
[1, 10, 14]. При кислотном травлении часть кремния
оседает в поровых каналах в виде вторичного крем-
незема, и как следствие этого процесса происходит
уменьшение размера пор. Одностадийное травле-
ние приводит к образованию т. н. микропористых
стекол, тогда как при последовательном двухста-
дийном травлении в кислотах и щелочах образуют-
ся макропористые стекла [14]. Щелочное травле-
ние в качестве дополнительной ступени синтеза
пористых материалов используют чаще всего с
целью решения проблемы образования вторич-
ного кремнезема [13, 14]. В своей работе мы исполь-
зовали только один тип обработки стекла, а именно:
кислотное выщелачивание в кипящей 1 М HCl в те-
чение 2 ч. Это связано с тем, что, по литератур-
ным данным, для образования вторичного герма-
ния нужна температура выше 100°С и повышенное
давление [24, 25]. Таким образом, исключение вто-
рого этапа травления позволяет определить влия-
ние германия в составе стекла на размер пор и на
пористые характеристики стекол в целом.

Структура образцов, полученных после вы-
щелачивания, также была изучена c использо-
ванием растрового электронного микроскопа
РЭММА-202М (Tescan Vega 3 с энергодисперсион-
ным анализатором Oxford Instruments X-act. 20 кВ).
Для измерения удельной поверхности, объема пор и

Таблица 1. Состав исходных стекол по синтезу

Серия Обозна-
чение

Содержание оксидов, мол. % Содержание оксидов, мас. %
SiO2/GeO2

Na2O B2O3 SiO2 GeO2 Na2O B2O3 SiO2 GeO2

1

4Si/1Ge 7 23 56 14 6.21 28.51 45.35 19.91 4/1

1Si/1Ge 7 23 35 35 5.18 25.84 25.15 43.80 1/1

2Si/3Ge 7 23 28 42 4.96 25.51 19.24 50.27 2/3

2
1Si/2Ge 12 33 18.3 36.7 9.32 28.78 13.78 48.12 1/2

0Si/1Ge 12 33 0 55 8.46 26.11 0.00 65.43 0/55
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распределения пор по размерам был использован
метод низкотемпературной адсорбции/десорбции
азота, исследования проводили на адсорбцион-
ном анализаторе удельной поверхности и пори-
стости ASAP-2020.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 представлены полученные на растро-
вом электронном микроскопе фотографии пори-
стых материалов 1Si/1Ge и 1Si/2Ge. Пористое стек-
ло имеет губчатую микрострукруту, на поверхности
в незначительном количестве можно отметить ка-
верны и трещины. Глубина проникновения пор не
являлась предметом исследования, поэтому основ-
ным критерием пористости полученных материа-
лов был принят результат низкотемпературной
адсорбции/десорбции азота.

На рис. 2 представлены изотермы адсорбции
азота, на рис. 3 – распределение мезопор по раз-
мерам, на рис. 4 – распределение микропор. Форма
полученных изотерм (рис. 2) относится к IV типу
согласно классификации ИЮПАК [26]. Данному
типу присуще наличие петли гистерезиса при от-
носительных давлениях от 0.5 до 1, что свидетель-
ствует о присутствии мезопор (от 2 до 50 нм).

В стеклах первой серии диаметр мезопор око-
ло 4 нм, кроме материала 4Si/1Ge, где таких пор
очень мало или они отсутствуют, т.к. на изотерме
адсорбции данного стекла отсутствует петля ги-
стерезиса. Стекла второй серии 1Si/2Ge и 0Si/1Ge
имеют мезопоры размером порядка 5 нм. Значе-
ния объемов мезопор приведены в табл. 2. Из сопо-
ставления результатов исследования характеристик
образцов в зависимости от соотношения оксидов
кремния и германия следует, что максимальный
объем мезопор наблюдается в стекле 1Si/2Ge.

На рис. 4 показано распределение микропор по
размерам. Для всех стекол как первой, так и второй
серий максимум кривой приходится на 1 нм, объ-
емы микропор приведены в табл. 2. Объем пор
рассчитывался на анализаторе ASAP-2020 авто-
матически согласно формуле [27]

где  – объем адсорбированного газа и mобр –
масса образца.

Из полученных результатов видно, что уве-
личение содержания оксида германия в системе
Na2O–B2O3–SiO2–GeO2 приводит к росту как
удельной поверхности пористого стекла, объема
мезо- и микропор, так и диаметра мезопор. Воз-
можно, это обусловлено тем, что вторичный ок-
сид германия осаждается из раствора в меньшей
степени или не осаждается на стенках в отличие
от вторичного кремнезема. Данное предположе-
ние обосновано тем, что для образования аморф-
ного GeO2 требуется или более высокая температу-
ра по сравнению с используемой при выщелачива-
нии исходного стекла, или повышенное давление
[24, 25]. Влияние типа катиона-стеклообразователя
на качество пористых материалов подтверждает-
ся ростом объема мезопор с уменьшением соот-

( ) ( )
2ад. N обр/ ,V V m=

2ад. NV

Рис. 1. Микрофотографии пористых стекол 1Si/1Ge (а),
1Si/2Ge (б).

(б)
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Рис. 2. Изотермы адсорбции–десорбции азота.
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ношения SiO2/GeO2 от 4 до 0.5. В пористом стек-
ле, содержащем 80 мол. % оксида кремния, прак-
тически отсутствуют мезопоры, тогда как в стекле
1Si/2Ge их объем максимальный. Однако объем
пор борогерманатного стекла 0Si/1Ge меньше, чем
стекла 1Si/2Ge (см. табл. 2), что говорит об ухудше-

нии показателей адсорбции азота при полном за-
мещении кремния на германий. Вероятно, это
связано со структурными особенностями боро-
германатного стекла. Ранее нами было показано,
что в стеклах системы Na2O–SiO2–GeO2 с умень-
шением соотношения SiO2/GeO2 наблюдается сни-
жение содержания немостиковых атомов кис-
лорода на фоне роста координационного числа
атомов германия с 4 до 6 [21]. Однако при до-
бавлении еще одного стеклообразователя, бора,
с уменьшением соотношения SiO2/GeO2 в системе
Na2O–B2O3–SiO2–GeO2 альтернативой перехо-
ду [4]Ge → [6]Ge становится энергетически менее
затратный разрыв связей В–О–В с образованием
асимметричных боратных треугольников [28]. Оче-
видно, что это приведет к изменению длины кана-
лов в пористом стекле, которые формируются по-
сле выщелачивания боратной составляющей из об-
щей стеклообразной матрицы. Таким образом, при
равных концентрациях бора в стеклах соотноше-
ние кремния и германия в значительной мере
влияет на структуру сетки. Именно это является
причиной снижения пористости стекломатериа-
ла на основе стекла 0Si/1Ge по сравнению с ха-
рактеристиками стекла 1Si/2Ge.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведенные исследования позволили опре-
делить влияние замещения оксида кремния ок-
сидом германия в составе исходного стекла на
пористые характеристики получаемого материла.
Показано, что наибольшие показатели удельной
поверхности, объема микро- и мезопор имеют стек-
ла с соотношением 1SiO2/2GeO2, наименьшая
пористость и удельная поверхность наблюдается
у пористого стекла с исходным соотношением
4SiO2/1GeO2. Отмечено, что при замещении крем-
ния на германий в системе Na2O–B2O3–SiO2 на-
блюдается увеличение диаметра мезопор. В то же
время происходит снижение пористости стекло-
материала на основе стекла 0Si/1Ge по сравне-
нию с характеристиками стекла 1Si/2Ge.

Исходя из полученных результатов можно
утверждать, что характеристики пористых материа-
лов, которые зависят от состава исходного стекла,
могут контролироваться уже на этапе синтеза.

Рис. 4. Распределение микропор по размерам в пори-
стых материалах, полученных из стекол системы
Na2O–B2O3–SiO2–GeO2.
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Таблица 2. Характеристики пористых стекол

Обозначение Удельная поверхность, м2/г Объем мезопор, см3/г Объем микропор, см3/г

4Si/1Ge 37.1 ± 0.6 0.012 0.007
1Si/1Ge 61.4 ± 0.9 0.040 0.013
2Si/3Ge 141.5 ± 1.24 0.085 0.026
1Si/2Ge 147.5 ± 2.5 0.130 0.042
0Si/1Ge 120.6 ± 0.4 0.098 0.035

Рис. 3. Распределение мезопор по размерам в пори-
стых материалах, полученных из стекол системы
Na2O–B2O3–SiO2–GeO2.

141210864
0

2

О
бъ

ем
 п

ор
, с

м
3 /г

0.010

0.015

0.020

0.025

0.030

0.005

0.035

1Si/2Ge

0Si/1Ge

2Si/3Ge

1Si/1Ge4Si/1Ge

Диаметр пор, нм



676

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 6  2023

КОРОЛЕВА и др.

Соотношение SiO2/GeO2 в значительной степени
влияет как на площадь удельной поверхности по-
ристого стекла, так и на объем мезо- и микропор.
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пульсов. Обнаружена трансформация эллиптической полости, вытянутой перпендикулярно поля-
ризации записывающего лазерного пучка, в двулучепреломляющую нанорешетку, которая сопро-
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ВВЕДЕНИЕ
Нанопористое стекло (НПС) известно с тех

пор, когда фирмой Corning была разработана
промышленная технология стекол c контролиру-
емым размером пор Vycor [1], характеризующих-
ся губчатой структурой со сквозной пористостью.
В основе технологии получения таких стекол ле-
жит процесс метастабильной ликвации, в резуль-
тате которого получается материал, состоящий из
двух взаимопроникающих фаз: высококремнезе-
мистой и натриевоборатной. Натриевоборатная
фаза является химически нестойкой и может
быть удалена под действием неорганических кис-
лот (HCl, HNO3, H2SO4). В результате кислотной
обработки формируется открытая разветвленная
пористая структура. НПС нашло применения в
изготовлении нанофильтров, подложек биологи-
ческих препаратов [2], в качестве материала для
изготовления элементов микрооптики [3, 4] и др.

В качестве объекта микромодифицирования
пучком фемтосекундного (ФС) лазера НПС при-
влекло внимание исследователей относительно
недавно. В.П. Вейко и др. продемонстрировали
формирование уплотненных, непроницаемых ка-
налов, которые могут быть использованы в каче-
стве как физических барьеров для жидкостей и
газов [5], так и волноводных структур [6], в т.ч.

обладающих сенсорными функциями [7]. Авто-
рами [8] продемонстрирована возможность фор-
мирования в НПС нанорешеток, а также нано-
размерных полых каналов [9, 10].

В РХТУ им. Менделеева выполнен цикл иссле-
дований ФС лазерного модифицирования НПС,
направленных на изучение феномена возникнове-
ния микрообластей с локальным поляризационно-
управляемым двулучепреломлением [11, 12]. Впер-
вые возникновение двулучепреломления формы
в стеклах под действием ФС-импульсов было про-
демонстрировано для кварцевого стекла [13]. Для
его формирования требовалось сравнительно боль-
шое количество импульсов (более 100), а сама дву-
лучепреломляющая структура состояла из нанопе-
риодически расположенных дефектных слоев и бы-
ла названа нанорешеткой (nanograting), причем
ориентация нанорешетки жестко определяется на-
правлением колебаний вектора электрического по-
ля лазерного пучка. Анизотропия формы нано-
решетки обусловливает ее двулучепреломление
по типу одноосного отрицательного кристалла
[14]. Позднее на основе нанорешеток была про-
демонстрирована технология оптической памяти с
неограниченным сроком службы, уплотненной за
счет многоуровневого кодирования [15]. В 2018 г.
было показано, что для формирования поляри-

УДК 666.1:666.266.6
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зационно-управляемых двулучепреломляющих
структур с заметной фазовой задержкой в НПС
требуется всего 3–4 импульса [11], а временной
интервал между этими импульсами может быть
сокращен до ~100 нс [12]. Впоследствии было вы-
яснено, что при таких условиях формируется не
нанорешетка, а полость с эллиптическим сечени-
ем и зоной уплотнения вокруг нее, а главная ось
эллипса перпендикулярна поляризации лазерно-
го пучка [16]. В той же работе была показана ди-
намика формирования такой полости под дей-
ствием 1–3 лазерных импульсов. Основным пре-
имуществом использования НПС для записи
информации представляется возможность на по-
рядок или более повысить скорость и плотность
записи информации за счет формирования дву-
лучепреломляющих субмикронных структур без
заметных механических напряжений и связанного с
ними паразитного двулучепреломления в окружа-
ющем полость стекле [11, 12].

В данной работе мы продолжили исследование
эволюции двулучепреломляющих структур в НПС,
формирующихся под действием лазерного пучка,
в зависимости от количества записывающих им-
пульсов. Другой основной целью работы является
изучение возможности их перезаписи.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Все эксперименты выполнены на натриевобо-

росиликатном стекле марки ДВ-1. Ликвация стекла
проводилась в муфельной печи при температуре
530°C в течение 72 ч. Травление осуществлялось в
растворе 3Н серной кислоты в автоклаве при тем-
пературе 150°C до полного вытравливания натри-
евоборатной фазы. В результате было получено
стекло со средним размером пор 11–14 нм по дан-
ным БЭТ и пористостью 29%. Для лазерного моди-
фицирования использовался ФС-регенеративный
усилитель Pharos SP (Light Conversion Ltd.), генери-
рующий импульсы длительностью 180 фс с часто-
той следования 1 МГц на длине волны 1030 нм.
Лазерный пучок фокусировался в образец НПС
с помощью объектива Olympus 50X с числовой
апертурой 0.65. Расчетный диаметр перетяжки
пучка составлял ~1.2 мкм. Излучение было сфо-
кусировано на глубину 30 мкм от верхней поверх-
ности образца, установленного на прецизионном
трехкоординатном трансляционном столе ABL1000
(Aerotech Inc.). Энергия каждого лазерного им-
пульса составляла 50 нДж у поверхности образца,
а количество импульсов, которыми записывалась
одна модифицированная микробласть, изменя-
лось от 4 до 100.

Для оценки фазовой задержки и ориентации
медленной оси двулучепреломления в записан-
ных лазером областях использовалась система
количественного анализа двулучепреломления
Abrio (CRi). Срезы двулучепреломляющих мик-

рообластей были проанализированы с помощью
сканирующей электронной микроскопии (СЭМ),
выполненной на приборе JEOL F7100 в режиме
детектирования вторичных электронов.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Ранее нами было показано, что модифициро-

вание структуры НПС начинается уже после пер-
вого импульса, приводящего к образованию по-
лости круглого сечения и области уплотнения во-
круг нее [15]. Последующие импульсы, согласно
данным [15], приводят к вытягиванию полости в
направлении, перпендикулярном плоскости по-
ляризации лазерного пучка. В данной работе бы-
ли сформированы массивы точек, записанных 4,
10, 20, 50 и 100 импульсами. Для удобства подго-
товки образца с целью изучения его структуры ме-
тодом СЭМ запись массивов точек для каждого ко-
личества записывающих импульсов проводилась
со сдвигом каждого следующего массива на 1 мкм
в глубину образца (вдоль направления распро-
странения лазерного пучка). Далее образец поли-
ровали и выводили модифицированные области
на поверхность. Полученная после полировки
поверхность была металлизирована платиной.

На рис. 1 представлены полученные с помощью
СЭМ изображения двулучепреломляющих обла-
стей. На изображениях СЭМ области скопления
электрического заряда имеют повышенную яр-
кость (белый цвет), что связано с попаданием в по-
лости оксида церия, применявшегося в ходе поли-
ровки образца при выводе структур на поверхность.
Отклонения в поперечных размерах структур могут
наблюдаться не только из-за различного количе-
ства записывающих импульсов, но и в связи с раз-
ной степенью вывода записанной структуры к
поверхности образца. После воздействия 4 импуль-
сами образуется эллиптическая полость, что со-
гласуется с ранее полученными результатами [15].
При этом по бокам вблизи от полости можно ви-
деть углубления малого поперечного размера, кото-
рые при увеличении количества импульсов транс-
формируются в отдельные четко выраженные на-
ноплоскости, параллельные главной оси исходной
эллиптической нанополости. Дальнейшее увели-
чение числа импульсов приводит к вытягиванию
и сужению полости, а также к появлению допол-
нительных наноплоскостей и уменьшению пери-
ода между ними (рис. 1б–1г). При этом распреде-
ление величины периода неоднородно по на-
правлению распространения лазерного пучка и
существенно зависит от числа импульсов. Осо-
бенно это проявляется при относительно большом
количестве импульсов (более 50). Так, для наноре-
шетки, сформированной 10 импульсами, период
нанорешетки составляет 300–350 нм. В случае за-
писи 50 или 100 импульсами, период составляет
110–250 нм для обоих режимов.
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Развитие структуры модифицированной обла-
сти от полости к нанорешетке, структурно анало-
гичной нанорешеткам в кварцевом стекле, сопро-
вождается ростом фазовой задержки (рис. 1д) от
27 до 75 нм. Данный рост обусловлен прежде всего
увеличением количества наноплоскостей и умень-
шением периода между ними. При этом с увеличе-
нием количества воздействующих импульсов рост
фазовой задержки замедляется, что согласуется с
ранее полученными данными [14], согласно кото-
рым ход кривой роста фазовой задержки в НПС
при увеличении числа записывающих импульсов
сближался с ходом кривой для кварцевого стекла
и практически совпадал с ним, когда это число
превышало 3 × 104 импульсов. В работах, посвя-
щенных формированию нанорешеток в кварце-
вом и нанопористом стеклах, включая как экспе-
риментальные [8, 17], так и теоретические работы
[18], динамика формирования таких структур при
увеличении количества импульсов сводится к об-
разованию скопления наноразмерных неоднород-
ностей, которые далее выстраиваются в периодиче-
скую структуру, формируя пористые нанослои, пе-
ремежающиеся более плотными слоями кварцевого
стекла. В нашем случае наблюдается иная картина,
когда развитая периодическая структура формиру-
ется из исходной единичной полости. Ключевым
процессом является вытягивание полости под дей-
ствием линейно-поляризованного лазерного пучка,
происходящее за счет эффекта ближнепольного
усиления поля. Данный эффект заключается в уси-
лении поля вокруг полости в направлении, пер-
пендикулярном поляризации лазерного пучка, из-
за чего в этом направлении наблюдается большая
степень ионизации материала и возникновение
анизотропного распределения давления, что ведет к

вытягиванию полости [15, 17, 19]. Последующие по-
явление и развитие внутренней структуры парал-
лельных наноплоскостей являются более сложным
процессом, требующим отдельного изучения.

Важным вопросом для разработки технологии
оптической памяти является возможность пере-
записи наноструктур с изменением характери-
стик двулучепреломления. В рамках проверки
данной возможности нами записан массив точек
с помощью четырех лазерных импульсов с поля-
ризацией 0°, далее в модифицированные области
подавались лазерные импульсы с теми же энерги-
ей и частотой следования, но с поляризацией 90°.
На рис. 2 представлены динамика изменения вели-
чины фазовой задержки в процессе перезаписи, а
также соответствующие псевдоцветовые карты
ориентации медленной оси двулучепреломляющих
структур. Можно видеть, что стирание исходной
структуры происходит уже после первого импуль-
са с новой поляризацией: фазовая задержка резко
уменьшается, а также практически полностью сти-
рается ориентация медленной оси исходной струк-
туры. После второго импульса фазовая задержка
все еще невелика, однако модификация приобре-
тает ориентацию, определяемую поляризацией
перезаписывающего пучка. Дальнейшее увеличе-
ние числа перезаписывающих импульсов посте-
пенно ведет к формированию структуры с новой
ориентацией медленной оси. Четырех лазерных
импульсов достаточно для полной перезаписи
структуры, при этом фазовая задержка достигает
уровня исходной модификации. Данный процесс
перезаписи обладает очевидным сходством с пе-
резаписью нанорешеток в кварцевом стекле [20],
однако, как и запись исходной двулучепреломля-
ющей структуры, происходит существенно быст-

Рис. 1. Электронные микрофотографии лазерно-индуцированных модификаций в НПС после воздействия 4 (а),
10 (б), 50 (в), 100 импульсами (г); д – зависимость фазовой задержки от количества импульсов (масштабный отрезок
соответствует 100 нм).
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рее: для полной перезаписи нанорешетки в квар-
цевом стекле в проводившихся ранее экспери-
ментах [20] требовалось 1500 импульсов при том,
что частота их следования равнялась 100 кГц, что
на порядок ниже, чем в настоящей работе.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано, что под действием четырех ФС-ла-

зерных импульсов в НПС формируется эллипти-
ческая полость, главная ось которой ориентиро-
вана перпендикулярно поляризации записываю-
щего лазерного пучка. После воздействия десяти
лазерных импульсов наблюдается формирование
периодической структуры, подобной структуре на-
норешеток, ранее продемонстрированных для мно-
гих оксидных стекол. Дальнейшее увеличение ко-
личества воздействующих лазерных импульсов
приводит к развитию периодической структуры:
увеличению количества наноплоскостей и умень-
шению периода между ними. Данный процесс со-
провождается увеличением фазовой задержки:
при увеличении количества импульсов от 4 до 100
фазовая задержка увеличивается от 27 до 75 нм.

Впервые продемонстрирована возможность пе-
резаписи двулучепреломляющих структур в нано-
пористом стекле с изменением ориентации медлен-
ной оси. Полная перезапись структуры происходит
под действием четырех лазерных импульсов, т.е.
того же количества, которое понадобилось для за-
писи исходной структуры. Это число более чем на

два порядка меньше ранее полученного для квар-
цевого стекла.
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Получены пористые керамические материалы из рубленого базальтового волокна БС16-6-76 с до-
бавками CuS и ZrO2 путем гранулирования, прессования и последующего спекания на воздухе. Ди-
фрактометрические исследования с использованием программного обеспечения позволили реали-
зовать профильный анализ, провести и оценить качественный и относительный количественный
фазовый состав полученных материалов. Определена последовательность фазовых превращений в
базальтовых волокнах. Подтверждено, что кристаллизация в волокнах при охлаждении после спе-
кания начинается с образования зародышей алюмосиликатного шпинелида, которые действуют
как центры кристаллизации и являются частью структуры ортоклаза. Последней в иерархии фаз яв-
ляется низкомолекулярная железосодержащая фаза – гематит [α-Fe2O3], внедренный в каркасный
силикат изоморфного ряда. Показано, что поверхность базальтового волокна в спеченном пори-
стом материале с добавками сульфида меди и оксида циркония содержит включения кристалличе-
ской фазы размерами ~500 нм.

Ключевые слова: базальт, волокно, оксиды железа, алюмосиликаты, структура, фазовый состав
DOI: 10.31857/S0002337X23060015, EDN: EVVHQT

ВВЕДЕНИЕ
Применение пористых материалов на основе

керамических волокон в системах каталитиче-
ского крекинга и очистки выхлопных газов двига-
телей внутреннего сгорания определяется усло-
виями их эксплуатации при высоких температу-
рах с сохранением технологической прочности.
Интерес к использованию базальтового волокна
для каталитических реакций в газовых потоках
основан на возможности формирования пористой
волокнистой матрицы с жесткой системой микро-
фильтрационных пор, обладающей высокой возду-
хопроницаемостью. В работах [1, 2] исследованы
особенности структурообразования пористых мате-
риалов, спеченных из базальтового волокна; уста-
новлено влияние режимов формования, термооб-
работки и свойств шихты на характеристики экспе-
риментальных образцов. Диапазон характеристик
полученных материалов достаточно велик: разме-
ры пор могут изменяться в пределах 2.7−16 мкм,

прочность на сжатие − 0.2−2.1 МПа, воздухопро-
ницаемость − (2−9) × 10–10 м2. В работах [3, 4] до-
казан факт сохранения технологической прочно-
сти спеченного из базальтового волокна пористого
материала после дополнительной термообработки
после спекания и последующего резкого охла-
ждения в различных средах.

На сегодняшний день порядка 75% всех реак-
ций в процессах нефтепереработки являются ка-
талитическими. Используемые в указанных про-
цессах промышленные катализаторы представляют
собой одно-, двух-, трех- и четырехкомпонентные
системы на базе оксидов цветных металлов [5].
Длительное время считалось, что наличие серы в
катализаторах негативно влияет на интенсив-
ность любых реакций, протекающих на поверх-
ности катализаторов. Однако исследования хоро-
шо известных сульфидов [6] позволили устано-
вить каталитические свойства соединений серы,
в частности сульфида меди CuS [7].

УДК 666.295.4:666.75
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Целью настоящей работы является исследова-
ние фазового состава пористых материалов с
жесткой системой микрофильтрационных транс-
портных пор, полученных спеканием базальто-
вых волокон с добавками соединений серы и цир-
кония для использования при каталитической
обработке газовых потоков.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Исследования проводили на образцах пористых
материалов (далее образцы) диаметром 17 и высо-
той 5−17 мм, спеченных на воздухе при 1075°C из
базальтового волокна с добавками оксида цирко-
ния и/или сульфида меди, с соблюдением усло-
вий, изложенных в [1]. Вид образцов и структура
пористого материала представлены на рис. 1.

Прочность, плотность, пористость, удельную
поверхность и фазовый состав образцов исследова-
ли по стандартным методикам, принятым в матери-
аловедении. Рентгендифрактометрические иссле-
дования по определению фазового состава мате-
риалов проводили на дифрактометре ULTIMA IV
(Rigaku) в геометрии параллельного пучка с ис-
пользованием излучения CuKα с длиной волны
0.154179 нм. Программный пакет-PDXL 2 дифрак-
тометра применялся для профильного анализа ди-

фрактограмм и определения качественного и отно-
сительного количественного (см. табл. 1) фазового
состава полученных образцов, а также структурного
анализа и расчета параметров решетки установлен-
ных кристаллических фаз как стандартный под-
ход, в частности использованный в [8].

Рентгендифрактометрически исследовали как
исходные образцы, представленные на рис. 1а, так
и порошкообразные продукты их дробления (да-
лее порошковые материалы). Обзорные дифрак-
тограммы регистрировали по стандартной методи-
ке в диапазоне 0°–100° в непрерывном режиме со
скоростью 2 град/мин, с шагом сканирования 0.05°.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Дифрактограммы, представленные на рис. 2,
отражают различное структурное и фазовое состоя-
ние двух видов порошковых материалов с различ-
ными добавками. Обращают на себя внимание бо-
лее интенсивное гало в интервале 2θ ~ 20°–40° с уг-
ловой шириной Δ ~ 20°, а также более широкая
область увеличенной интенсивности в интервале
малых углов 2θ ~ 0°–20° на рис. 2б по сравнению с
рис. 2а. Кроме этого, более высоким является
фон дифрактограммы на рис. 2б. Мы можем срав-
нивать интенсивности на рис. 2а и 2б, поскольку

Рис. 1. Образцы из базальтового волокна (а), структура базальтового волокна (б) и материал на его основе (в).

(б) 5 мкм 20 мкм(в)(a)

Таблица 1. Фазовый состав материалов, полученных спеканием базальтового волокна при 1075°C, с относитель-
ным количественным содержанием фаз, оцененным в программном обеспечении PDXL 2 (Rigaku) 

С, отн. ед.

Добавка сульфида меди и оксида циркония

CaAl2Si2O8 Al2O3 Fe3O4 K2O CuS MgO TiO2 CaO Na2O ZrO2 SiO2

1.57 1.665 1.026 (~6%) 1.4 1.49 0.976 1.24 2.819 2.607 1.37 1.101

Добавка сульфида меди

2.086 2.114 0.663 (~4%) 1.817 2.026 1.424 1.642 1.687 2.986 1.23
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условия записи дифрактограмм являлись одина-
ковыми.

Известно [9], что наличие аморфной фазы в
составе любого материала приводит к появлению
гало, как правило шириной от Δ(2θ) ~ 20°, в лю-
бом угловом интервале дифрактограммы. Общий
фон дифрактограммы при этом является весьма
значительным, что является следствием рассеяния
на неупорядочениях в структуре материала. В пол-
ностью аморфных материалах узкие рефлексы от-
сутствуют [10]. C другой стороны, полная кристал-
лизация аморфной фазы приводит к резкому паде-
нию интенсивности гало и фона и немедленному
появлению узких рефлексов закристаллизован-
ной фазы. Частичная кристаллизация, естествен-
но, ведет к частичным изменениям в интенсивно-
стях фона и гало при наличии узких рефлексов,
изменяющих свою полуширину.

Согласно приведенным представлениям ста-
новится очевидным, что порошковый материал с
добавкой CuS по своей структуре может быть от-
несен к неполностью аморфным материалам, но
с большей совокупной аморфной составляющей,
чем порошковый материал с добавками CuS и
ZrO2. Второй совокупной фазой обоих материа-
лов является кристаллическая фаза, в нашем слу-
чае – несколько фаз, которые проявляют себя че-
рез интенсивные узкие линии. Из исследований
недробленых керамических материалов узкие ре-
флексы имеют полуширины HWHM ~ 0.06°–0.5°
(согласно профильному анализу), и именно бла-
годаря их наличию определен фазовый состав по-
лученных материалов.

Повышенная интенсивность гало в интервале
углов 2θ ~ 0°–20° на обеих дифрактограммах и
бóльшая на рис. 2б являются следствием рассея-
ния рентгеновского излучения на неоднородно-
стях малых размеров, не имеющих упорядочен-

ной структуры, при этом их больше в порошко-
вом материале с добавкой CuS.

На рис. 3 для сравнения приведены дифракто-
граммы в диапазоне 2θ = 15°–40° порошковых (а)
и пористых материалов, из которых порошки по-
лучены (б), зарегистрированные со скоростью
0.1 град/мин и шагом сканирования 0.2°. Видно,
что гало является более широким как для образ-
цов, так и для порошков с добавкой CuS по сравне-
нию добавками CuS и ZrO2. Причем для порошко-
вых материалов, где условия съемки близки к клас-
сическим, эта разница более значительна.

На рис. 4 представлены дифрактограммы об-
разцов с добавками CuS + ZrO2 (1) и CuS (2) в
диапазонах углов 10°–120° и 15°–65°. Определен-
но образец, спеченный с добавкой CuS (рис. 4а,
дифрактограмма 2), содержит аморфную фазу в
меньшем количестве, чем он же после дробления
(рис. 3а, дифрактограмма 2), т.к. угловой интер-
вал расположения гало меньше в первом случае.
Поскольку фон на дифрактограмме материала с
добавками CuS + ZrO2 слабее, то в целом количе-
ство неоднородностей и несовершенств кристал-
лической структуры в этом материале меньше.

Еще одна особенность в поведении фона ди-
фрактограмм обнаруживается при рассмотре-
нии рис. 4а и 4б, а именно: усиление фона по
мере увеличения угла 2θ, причем в большей сте-
пени для материала с добавками CuS + ZrO2 (ди-
фрактограммы 1). Известно, что подобное по-
ведение может быть обусловлено флуоресценци-
ей на атомах железа и характерно для образцов,
содержащих соединение железа. Судя по дифрак-
тограммам 1, этого соединения больше в матери-
але, содержащем добавки CuS + ZrO2, и его коли-
чество не является значительным. Этот вывод хо-
рошо подтверждается тем, что дифрактограммы
регистрировались в CuKα-излучении, а в этом слу-

Рис. 2. Дифрактограммы порошковых материалов с добавками CuS + ZrO2 (а), CuS (б) (масса навесок и условия реги-
страции дифрактограмм в обоих случаях одинаковы).
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чае флуоресценция ожидается для атомов Fe и Co
[11]. Присутствие в материалах кобальта малове-
роятно. Из данных табл. 1, в которой приведен
фазовый состав полученных материалов с отно-
сительным содержанием фаз, оцененным в про-
граммном обеспечении PDXL 2 (Rigaku), а также
несложных математических вычислений следует,
что относительное содержание Fe2O3 в 1.5 раза
выше в материале с добавками CuS + ZrO2, чем в
материале с добавкой CuS.

Как известно, в отличие от базальта, где основ-
ными минералогическими составляющими явля-
ются алюмосиликаты, основными компонентами
базальтового волокна являются SiO2, Al2O3, CaO и
т.д. [12]. Из табл. 1 следует, что количество фаз,

выявленных в полученных материалах, достигает
как минимум 11, в т.ч. Fe3O4, Fe2O3, ZrO2, CuS.

Оценочно фазовый состав материалов, спе-
ченных из базальтового волокна с добавками
CuS + ZrO2 и CuS, определялся на глубину до
80 мкм для угла дифракции 30°.

Анализируя представленные в табл. 2 резуль-
таты с учетом структуры пористого материала
(рис. 1в), можно допустить, что поры в нем являют-
ся практически открытыми. При средней плотно-
сти базальта ~3 г/см3 расчетная пористость образ-
цов составляет 50–80%.

На рис. 5 представлена микроструктура по-
верхности базальтового волокна в составе образ-
цов с добавками CuS, CuS + ZrO2. Результаты мик-
рорентгеноспектрального анализа (МРСА) по эле-

Рис. 3. Дифрактограммы порошковых материалов (а) и образцов (б) в диапазоне 15°–40°: 1 – с добавками CuS + ZrO2,
2 – с добавкой CuS.
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Рис. 4. Дифрактограммы образцов в диапазоне 10°–120° (а) и 15°–65° (б): 1 – с добавками CuS + ZrO2, 2 – с добавкой CuS.
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ментам Si, Cu, Fe, O, S, Ca, Al, Zr вдоль отрезка АВ
(вставка на рис. 6) поверхности волокна в матери-
але с добавками CuS + ZrO2 подтверждают при-
сутствие фаз, перечисленных в табл. 1.

Известно, что основными минералогически-
ми составляющими базальта являются алюмоси-
ликаты – минералы, относящиеся к группам пи-
роксенов и плагиоклазов, представляющие собой
твердые растворы переменного состава. Оксиды
железа входят преимущественно в состав магнети-
та, андрадита и других минералов [13]. В источниках
[14–17] установлено, что при нагреве базальтового
волокна выше 1000°C наблюдается разрушение це-
почечных силикатных структур, сопровождающее-
ся образованием низкомолекулярной железосо-
держащей фазы – гематита α-Fе2О3 – и каркасно-
го силиката изоморфного ряда.

В то же время, как указано в работе [16], нагрев
выше 1000°C приводит к понижению вязкости
аморфной матрицы волокна. Исходя из представ-
ленных в [17] результатов по расчету энергии кри-
сталлизации шпинельной, пироксеновой и пла-
гиоклазовой фаз, наиболее вероятным результатом
охлаждения является формирование шпинелида.

Это в свою очередь говорит о трех- и двумерном ха-
рактере роста кристаллов на фиксированном ко-
личестве зародышей [18].

Таким образом, кристаллизация в волокнах
при охлаждении начинается с формирования за-
родышей калий-алюмосиликатного шпинелида,
выступающих в роли центров кристаллизации и
входящих в структуру ортоклаза. Последней в
иерархии фаз образуется низкомолекулярная же-
лезосодержащая фаза, встроенная в каркасный
силикат изоморфного ряда.

Представленные на рис. 6 изображения струк-
туры поверхности базальтового волокна в составе
материала образца, полученного спеканием с до-
бавками соединений серы и циркония, а также
результаты его МРСА подтверждают сделанные
предположения. Из данных МРСА следует, что в
исследуемой зоне на поверхности базальтовых
волокон формируются области ~100−500 нм, в
пределах которых регистрируется увеличение
концентрации железа, меди и кислорода (что кос-
венно указывает на присутствие Fe3О4 и CuS) на фо-
не существенного снижения содержания кремния
и незначительно алюминия.

Таблица 2. Свойства образцов, спеченных при 1075°C

Прочность на сжатие, МПа Плотность, г/см3 Удельная поверхность, м2/г Пористость, %

С добавкой сульфида меди
2.0−2.2 0.8−0.85 0.237−0.376 47−57

С добавками сульфида меди и оксида циркония
1.9−2.7 0.91−0.93 0.467−0.654 49−54

Рис. 5. Микроструктура поверхности базальтового волокна в составе образцов с добавками CuS (а), CuS + ZrO2 (б).

(б)5 мкм 5 мкм(a)
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В работе [19] было подчеркнуто, что способ-
ность к кристаллизации порошковых стекол, бо-
гатых железом, на воздухе снижается из-за по-
верхностного окисления Fe2O3 до Fe3O4. В настоя-
щем исследовании обнаружено, что при спекании
базальтового волокна c добавками сульфида меди
поверхностного окисления Fe2O3 в Fe3O4 не проис-
ходит (табл. 1). Отсутствие окисления из-за нали-
чия нейтральной атмосферы наблюдали в работе
[20]. Следовательно, на поверхности базальтово-
го волокна, согласно механизму, описанному в
работе [21], кристаллизация начинается с образо-
вания магнетита (Fe3O4) и ковеллина (CuS), затем
кристаллы становятся ядрами для формирования
анортита (CaAl2Si2O8). В то же время процесс кри-
сталлизации с образованием совокупности кри-
сталлических фаз магнетита (Fe3O4), ковеллина
(CuS) и анортита (CaAl2Si2O8) не только ингиби-
рует поверхностное окисления Fe2+ в Fe3+, но и
создает условия для формирования на поверхно-
сти большого количества кристаллов размером
∼500 нм (рис. 5).

Отличия в морфологии поверхностей ба-
зальтового волокна в образцах с добавками CuS
и CuS + ZrO2 (рис. 5) определяют различия в их
удельной поверхности. Результаты, представлен-
ные в табл. 2, свидетельствуют об увеличении
удельной поверхности образцов, спеченных с до-
бавками сульфида меди и оксида циркония в ∼2 ра-
за по сравнению с удельной поверхностью образ-
цов без оксида циркония.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В результате исследования фазовой структуры
образцов пористых материалов с жесткой систе-
мой микрофильтрационных транспортных пор,
полученных спеканием базальтовых волокон, мо-
дифицированных оксидом циркония и/или соеди-
нением серы, в материале с добавками CuS + ZrO2
выявлено преобладающее количество более одно-
родной и совершенной кристаллической фазы по
сравнению с материалом с добавкой CuS, в кото-
ром наблюдается относительно большее количе-
ство аморфной фазы.

Установлено, что на поверхности базальтового
волокна в спеченном материале с добавками суль-
фида меди и оксида циркония присутствуют вклю-
чения кристаллической фазы размерами ~500 нм. В
материале с добавками CuS + ZrO2 наблюдается
увеличение удельной поверхности по сравнению
с материалом с добавкой CuS. Увеличение удельной
поверхности пористого материала перспективно
для повышения каталитической активности.

Предполагается, что наличие наноразмерных
включений оксида железа (Fe3O4) и сульфида пе-
реходного металла (CuS) в сочетании с преобла-
данием кристаллической фазы в образцах с добав-
ками CuS + ZrO2 [5, 6] обеспечат каталитическую
активность исследованных пористых материалов, в
частности, при алкилировании ароматических уг-
леводородов и превращениях высокомолекуляр-
ных компонентов тяжелой нефти в углекислот-
ной среде.

Рис. 6. Результаты МРСА по элементам Si, Cu, Fe, O, S, Ca, Al, Zr поверхности образца с добавками сульфида меди и
оксида циркония (на вставке изображение исследуемой области вдоль отрезка АВ).
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ВВЕДЕНИЕ
Одной из задач при замыкании ядерного топ-

ливного цикла является разработка инертных топ-
ливных матриц (ИТМ) для дожигания плутония и
трансмутации минорных актинидов (МА). Пер-
спективным подходом к решению данной задачи
является получение композитных материалов ке-
рамика/металл (CerMet) [1–5] и керамика/кера-
мика (CerCer) [6, 7], где одним из компонентов
является кристаллическое соединение со структу-
рой природных минералов, содержащее МА и/или
Pu, а вторым – металл или керамика, нивелирую-
щие недостатки первого компонента (например,
низкую теплопроводность, недостаточные меха-
нические свойства и т.д.).

В настоящей работе исследуется теплопровод-
ность керамических композитов на основе соеди-
нения Y2.5Nd0.5Al5O12 (YAG:Nd) со структурой
иттрий-алюминиевого граната с добавкой кар-
бида кремния. Структура граната выбрана с
учетом ее широкого изоморфизма [8, 9], высокой
химической и радиационной стабильности [10, 11].
Благодаря этому исследуемые композиты могут в
дальнейшем быть подвергнуты прямому геологиче-

скому захоронению без серьезной переработки. Ис-
пользование SiC обусловлено его высокой тепло-
проводностью (коэффициент теплопроводности
λSiC (300 K) = 490 Вт/(м К) [12] по сравнению с
теплопроводностью иттрий-алюминиевого гра-
ната (λYAG = 3.28 Вт/(м К) [13], а также большей, по
сравнению с гранатом, трещиностойкостью (коэф-
фициент трещиностойкости по Палмквисту кера-
мического карбида кремния составляет KIс = 5.5–
5.7 MПа/м1/2 [14]).

Важно отметить, что добавление частиц α-SiC в
керамику на основе граната YAG:Nd приводит к
повышению стойкости к термоудару [15], что связа-
но с формированием сжимающих внутренних по-
лей напряжений в YAG:Nd/SiC [16]. Это суще-
ственно повышает стойкость керамических ИТМ
на основе граната к различного рода термоуда-
рам [17, 18].

Для получения керамических композитов
YAG:Nd/SiC в работе использована технология
электроимпульсного (искрового) плазменного
спекания (ЭИПС), представляющая собой новый
способ высокоскоростного горячего прессования
[19]. Преимуществом технологии ЭИПС является
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возможность снижения температуры спекания и
времени выдержки, что позволяет сформировать
в керамике мелкозернистую микроструктуру с вы-
сокой относительной плотностью [20]. Полученная
методом ЭИПС керамика на основе минералопо-
добных соединений обладает высокой радиацион-
ной и гидролитической устойчивостью [8, 21–24].

Целью работы является исследование тепло-
физических свойств новых перспективных ком-
позитов на основе мелкозернистого граната с раз-
личным содержанием α-SiC.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Порошок граната состава Y2.5Nd0.5Al5O12

(YAG:Nd) получен методом соосаждения. Нео-
дим Nd в структуре граната моделирует поведе-
ние Am и/или Cm. Водный раствор, содержащий
Y(NO3)3, Nd(NO3)3 и Al(NO3)3, взятые в стехиомет-
рическом соотношении, смешивали с 5%-ным рас-
твором аммиака. Полученную смесь нагревали
для дегидратации при 90°C, а затем с целью получе-
ния 100% фазы граната сухой порошковый остаток
выдерживали при 300, 500, 800 и 1000°C в течение
10 ч на каждой стадии. После каждого этапа тер-
мостатирования получившийся агломерирован-
ный порошок диспергировали в агатовой ступке в
течение 5–10 мин.

В качестве объектов исследования выступали
образцы керамических композитов на основе гра-
ната YAG:Nd с добавкой α-SiC в количестве 10,
20, 40 об. % от количества YAG:Nd.

Полученные порошки YAG:Nd и частицы α-SiC
размером 0.8–1 мкм (Alfa Aesar) смешивали в пла-
нетарной мельнице Pulverisette 6 в течение 2 ч со

скоростью 300 об./мин. Перемешивание порош-
ков YAG:Nd и α-SiC осуществляли в спирте. Для
уменьшения степени намола сторонних приме-
сей использовали мелющие шары и фурнитуру из
оксида циркония.

Образцы керамических композитов получали
на установке Dr. Sinter model SPS-625. Порошки
помещали в графитовую пресс-форму с внутрен-
ним диаметром 12 мм и нагревали за счет пропус-
кания миллисекундных импульсов электрического
тока большой мощности (до 3 кА). Нагрев со скоро-
стью 50°С/мин проводили до температуры, соот-
ветствующей моменту окончания процесса ин-
тенсивной усадки порошков. Температура окон-
чания спекания ts не превышала 1400°C, давление
составляло 70 МПа. Выдержка при ts отсутствова-
ла. Охлаждение образцов проводилось вместе с
установкой. Типичная диаграмма ЭИПС “время–
температура–приложенное давление–давление
вакуума” для композитов YAG:Nd/SiC представ-
лена на рис. 1. Удаление графита с поверхности
образцов происходило путем отжига в воздушной
печи при температуре 750°С, 2 ч, после чего по-
верхность образцов подвергалась дополнитель-
ной механической шлифовке и полировке.

Рентгенофазовый анализ (РФА) проводили на
дифрактометре Shimadzu LabX XRD-6000 (Cu-из-
лучение). Плотность образцов (ρ) измеряли при
комнатной температуре методом гидростатиче-
ского взвешивания в дистиллированной воде на
весах Sartorius CPA 225D. При расчете относи-
тельной плотности (ρ/ρth) теоретическая плот-
ность (ρth) граната YAG:Nd принималась равной
4.76 г/см3, α-SiC – 3.21 г/см3.

Рис. 1. Диаграммы ЭИПС композитов YAG:Nd с 10 (а) и 40% SiC (б).
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Микроструктуру порошков и композитов изу-
чали с использованием растрового электронного
микроскопа (РЭМ) Tescan Vega 2 и просвечива-
ющего электронного микроскопа (ПЭМ) Jeol
JEM-2100F.

Коэффициент температуропроводности (D, м2/с)
измеряли методом лазерной вспышки на приборе
Netzsch LFA 457 MicroFlash (Германия). Для из-
мерения величины D использовались образцы
диаметром 10 мм с предварительно нанесенным
графитом. Удельную теплоемкость (Cp, Дж/(кг K))
измеряли в атмосфере азота в углеродных тиглях
на приборе синхронного термического анализа
Netzsch 449 F1. В качестве стандарта использо-
вался сапфир. Измерения проводились на пред-
варительно спрессованных порошках. Удельная
теплоемкость Ср рассчитывалась методом отно-
шений. Коэффициент теплопроводности (λ) рас-
считывали по формуле: λ = DρCp.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Порошки граната в исходном состоянии пред-

ставляют собой разрушающиеся агломераты, со-
стоящие из индивидуальных субмикронных частиц
неправильной формы (рис. 2а). Электронно-мик-
роскопические исследования свидетельствуют о
том, что каждая из субмикронных частиц состоит
из наночастиц сферической формы размером 20–
40 нм (рис. 2б). После перемешивания получали
порошковую смесь с равномерным распределе-
нием частиц α-SiC. Морфология и размер частиц
YAG:Nd в процессе перемешивания не изменялись.
РФА и электронно-микроскопические исследова-

ния не выявили намола сторонних примесей (окси-
да циркония) при перемешивании порошков.

Методом ЭИПС были изготовлены массивные
образцы керамических композитов, не имеющие
внешних макродефектов (сколов, трещин). Отно-
сительная плотность полученных методом ЭИПС
образцов составила 98.1–99.2% от теоретической
величины. Абсолютная плотность образцов мо-
нотонно уменьшается при увеличении содержа-
ния SiC и составляет 4.53, 4.46 и 4.25 г/см3 для
композитов с 10, 20 и 40 об. % SiC соответственно.

По данным РФА, полученные композиты
являлись двухфазными. Они состояли из фазы,
изоструктурной иттрий-алюминиевому гранату
Y3Al5O12 (PDF № 82-0575), и фазы карбида крем-
ния SiC (PDF № 74-1302) (рис. 3). Пиков, соот-
ветствующих каким-либо примесным фазам, не
обнаружено.

На рис. 4 представлены электронные микро-
фотографии изломов образцов керамических
композитов YAG:Nd/SiC. Видно, что светлые ча-
стицы SiC достаточно равномерно распределены
в объеме образцов с малым содержанием карбида
кремния (10–20%), но их средний размер оказы-
вается несколько больше, чем заявлено произво-
дителем. Значительная часть наиболее крупных
зерен YAG:Nd выкрашивается при изготовлении
излома образца (рис. 4а, 4б), что, по нашему мне-
нию, свидетельствует о низкой адгезионной проч-
ности границ YAG:Nd/SiC в спеченных керамиче-
ских композитах. Как было указано в [15], причи-
ной низкой адгезионной прочности межфазных
границ YAG:Nd/SiC могут быть существенно раз-
личные характерные температуры спекания гра-

Рис. 2. ПЭМ-снимки агломератов (а) и индивидуальных субмикронных порошков граната (б).

(б)500 нм 500 нм(a)
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ната и карбида кремния. В композите с 40% SiC
наблюдаются фрагменты зеренной микрострук-
туры с достаточно крупными зернами размером
10–15 мкм, по границам которых расположены
микронные частицы SiC (рис. 4в). Интенсивного
выкрашивания крупных зерен граната в образцах
керамических композитов YAG:Nd/SiC не обна-
ружено (рис. 4в).

На рис. 5а представлены температурные зави-
симости удельной теплоемкости для чистого гра-
ната YAG:Nd и композитов YAG:Nd/SiC. Видно,
что теплоемкость Cp образцов керамических ком-
позитов YAG:Nd/SiC оказывается выше теплоем-
кости чистого граната, но корреляции Ср с содержа-
нием карбида кремния выявить не удалось – зави-
симости Cp(t) для всех композитов YAG:Nd/SiC
расположены достаточно близко друг к другу (см.
рис. 5а).

Значения коэффициента температуропровод-
ности D композитов YAG:Nd/SiC, определенные
методом лазерной вспышки при различных тем-
пературах нагрева, представлены на рис. 5б. Зави-
симости D(t) имеют монотонно спадающий ха-
рактер, добавление более 20% SiC приводит к по-
вышению коэффициента D. В композите YAG:Nd
с 10% SiC не наблюдается заметного отличия ко-
эффициента D от аналогичной величины для чи-
стого граната YAG:Nd.

Температурные зависимости коэффициента
теплопроводности λ образцов композитов, рас-
считанного из экспериментальных данных по
удельной теплоемкости Cp(t) и коэффициента тем-
пературопроводности D(t), приведены на рис. 5в.
Для расчета λ была проведена интерполяция за-
висимостей Ср(t) в область температур 600–1100°С.
Установлено, что коэффициент теплопроводно-
сти композитов YAG:Nd/SiC снижается при уве-
личении температуры от комнатной до 1100°C.

Коэффициент теплопроводности образца кера-
мики на основе чистого граната YAG:Nd состав-
ляет ~3.5 Вт/(м K) при 1100°C и оказывается сопо-
ставим с коэффициентом теплопроводности диок-
сида урана UO2 (~3.3 Вт/(м K) при 1100°C [25]).
Введение более 20% карбида кремния позволило
увеличить теплопроводность композитов. При
содержании 20 и 40% SiC в композите на основе
граната YAG:Nd его коэффициент теплопровод-
ности при 1100°C составляет 4.26 и 5.85 Вт/(м K)
соответственно. Значения коэффициента λ для
композитов с 20 и 40% SiC при комнатной темпе-
ратуре составляют 7.9 и 10.34 Вт/(м K) соответ-
ственно. Таким образом, среднее приращение ко-
эффициента теплопроводности граната YAG:Nd
при добавлении 10 об. % SiC при 1100°C составля-
ет ⁓0.8 Вт/(м K).

Сопоставим полученные значения коэффици-
ента теплопроводности с характеристиками дру-
гих керамических композитов, полученных мето-
дом ЭИПС: CeO2/SiC [26] и YAG:Nd/Ni [27].

В работе [26] показано, что увеличение объем-
ной доли частиц α-SiC в спеченном диоксиде церия
приводит к заметному увеличению теплопроводно-
сти образцов в области низких температур: при
комнатной температуре коэффициент теплопро-
водности чистого CeO2 составляет ~6.1 Вт/(м K), а
композитов с 10 и 20% α-SiC – 9.1 и 10.9 Вт/(м K)
соответственно. В области высоких температур
(1100°С) значительного увеличения коэффициен-
та теплопроводности не наблюдается: λ(CeO2) =
= 2.2 Вт/(м K), λ(CeO2–10% SiC) = 2.5 Вт/(м K),
λ(CeO2–20% SiC) = 3.1 Вт/(м K). Среднее прира-
щение коэффициента λ для оксида церия при t =
= 1100°С составило ~0.6 Вт/(м K) на каждые
10 об. % SiC [26]. Таким образом, добавление ча-
стиц карбида кремния в керамику на основе гра-
ната YAG:Nd оказывается более эффективным,
чем формирование композиционной структуры в
керамике на основе оксида церия. При этом сле-
дует отметить, что при температуре 1100°C значе-
ния коэффициента теплопроводности композитов
YAG:Nd/SiC оказываются больше, чем для оксида
церия при t = 1100°С, хотя при комнатной темпера-
туре наблюдается обратная закономерность (тепло-
проводность образцов на основе CeO2 оказывается
больше, чем образцов YAG:Nd/SiC).

Интересно также отметить, что введение частиц
SiC в керамику на основе граната YAG:Nd оказыва-
ется более эффективным, чем формирование ком-
позиционной структуры в гранате с использовани-
ем легкоплавких металлов (см. [27]). Сопоставление
полученного в данной работе значения коэффици-
ента λ для образцов YAG:Nd/20% SiC с аналогич-
ным значением для композита YAG:Nd/20% Ni по-
казывает, что при повышенных температурах ко-
эффициент теплопроводности мелкозернистой
керамики YAG:Nd с добавкой SiC оказывается

Рис. 3. Дифрактограммы керамических композитов
YAG:Nd/SiC.
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выше, чем для граната с добавкой Ni (см. рис. 6 в
[27]). Полученный результат обусловлен, по на-
шему мнению, тем, что при спекании композитов
YAG:Nd/Ni не удается обеспечить равномерное
распределение легкоплавкой высокотеплопрово-
дящей фазы (Ni) в объеме керамики. Высокая пла-
стичность Ni и низкая смачиваемость частиц грана-
та никелем приводят, в условиях одновременного
воздействия повышенных температур ЭИПС и
приложенного давления, к перераспределению
частиц Ni в тройные стыки границ зерен. Это не
позволяет сформировать непрерывную систему
межфазных границ с высокой теплопроводно-

стью, способных обеспечить высокие теплофизи-
ческие свойства композитов YAG:Nd/Ni. Форми-
рование же при ЭИПС микроструктуры с бимо-
дальным распределением зерен по размерам, в
которой относительно крупные зерна граната окру-
жены областями мелкозернистой микроструктуры
с повышенным содержанием SiC (рис. 4), поз-
воляет обеспечить высокую температуропровод-
ность композитов CeO2/SiC и YAG:Nd/SiC.

В заключение следует отметить, что увеличе-
ние содержания частиц SiC более 30–40% являет-
ся, по нашему мнению, нерациональным ввиду
того, что формирование микроструктуры с бимо-

Рис. 4. РЭМ-снимки композитов с 10 (а), 20 (б) и 40% SiC (в).

(б)20 мкм 20 мкм

20 мкм(в)

(a)
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дальным распределением зерен по размерам мо-
жет приводить к неоднородному распределению
внутренних полей напряжений в керамике и, как
следствие, к снижению ее стойкости к термоудару
(см. [15]). В случае керамических композитов с
повышенным содержанием SiC это может приво-

дить к снижению стойкости характеристик кера-
мических ИТМ из-за пониженной адгезионной
прочности межфазных границ YAG:Nd/SiC, пло-
щадь которых будет увеличиваться при повыше-
нии содержании карбида кремния.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
ЭИПС получены образцы керамических ком-

позитов на основе иттрий-алюминиевого граната
Y2.5Nd0.5Al5O12 (YAG:Nd) с различным (10–40 об. %)
содержанием α-SiC. Композиты имеют высо-
кую относительную плотность (99.0–99.2%) и
при содержании карбида кремния более 20 об. %
бимодальную зеренную микроструктуру, в ко-
торой крупные частицы граната размером 10–
15 мкм окружены участками мелкозернистой
микроструктуры с повышенным содержанием
частиц SiC.

Полученные образцы керамических композитов
имеют высокий коэффициент теплопроводности,
величина которого при температуре 1100 °С превос-
ходит коэффициент теплопроводности перспек-
тивных мелкозернистых композитов YAG:Nd/Ni и
CeO2/SiC. Высокая теплопроводность керамиче-
ских композитов YAG:Nd/SiC обусловлена, по
нашему мнению, формированием микрострукту-
ры, в которой участки с повышенным содержани-
ем высокотеплопроводящей фазы (α-SiC) обра-
зуют замкнутую систему.
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Получены композиты на основе нанопорошков, прекурсоры которых синтезированы гидролизным
золь–гель-методом из 1 М растворов солей ZrOCl2, Al(NO3)3, Yb(NO3)3, Sr (NO3)2, количество ко-
торых отвечало базовому составу (мол. %): 50 Al2O3, 50 – n 3Yb-TZP (тетрагональный диоксид цир-
кония, стабилизированный 3% Yb2O3) и модификатор SrO в количестве n = 1, 3 и 6%. Проведено ис-
следование влияния количества модификатора на формирование фазового состава, микрострукту-
ры и механические характеристики композитов. Установлено, что введение модификатора
определяет смещение фазового перехода θ-Al2O3 → α-Al2O3 в область более высоких температур.
Показано, что в процессе спекания исходных наноразмерных порошков in situ в температурном ин-
тервале 1250–1400°C происходит формирование фаз корунда и гексаалюмината стронция. Опреде-
лено, что введение модификатора свыше 3% повышает закрытую пористость композитов, снижая
параметр прочности с 700 до 450 МПа.
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ВВЕДЕНИЕ

В настоящее время керамические материалы
на основе тугоплавких оксидов алюминия и цир-
кония активно используются для изготовления
деталей технического и медицинского назначе-
ния [1–3]. Физико-механические свойства диок-
сида циркония и оксида алюминия существенно
отличаются по параметрам устойчивости к хруп-
кому разрушению, прочности и теплопроводно-
сти. Этот факт обусловил развитие исследований
по разработке композиционных материалов на
основе данных оксидов, в которых реализуются
различные комбинации физико-химических па-
раметров, что способствует расширению обла-
стей эксплуатации, например, в условиях дина-
мических нагрузок и высоких температур [4–8].
Как правило, повышения устойчивости к хрупко-
му разрушению композитов достигают путем вве-
дения диоксида циркония в метастабильной тет-
рагональной форме, стабилизируемой различными
катионами (Y, РЗЭ и др.), обладающей эффектом
трансформационного упрочнения. Армирование
материалов кристаллитами иного габитуса, чем
матрица композитов, также способствует повыше-

нию и расширению температурного интервала со-
хранения высокой устойчивости к хрупкому разру-
шению за счет переориентации распространения
микротрещин, возникающих при нагрузке, что спо-
собствует погашению приложенной энергии [9–13].

В работах [14–16] показано, что в процессе тер-
мообработки наноразмерных исходных порошков
систем Al2O3–Т-ZrO2 (тетрагональный диоксид
циркония), включающих оксиды кальция и строн-
ция, происходит кристаллизация стабильной фор-
мы оксида алюминия и гексаалюминатов строн-
ция или кальция (SrAl12O19 или СаAl12O19).

Целью настоящей работы явилось изучение вли-
яния введения различного количества катионов
стронция на стадии золь–гель-синтеза прекурсоров
порошков систем Al2O3–ZrO2–Yb2O3 на формиро-
вание фазового состава, микроструктуры и механи-
ческие характеристики композитов на их основе.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез предшественников исходных порошков

выполняли гидролизным золь–гель-методом.
Предварительно готовили 1 М растворы солей

УДК 542-06;544-22;666.9-16
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ZrOCl2, Al(NO3)3, Yb(NO3)3, Sr (NO3)2, количе-
ство которых отвечало базовому составу (мол. %)1:
50 Al2O3, 50 – n 3Yb-TZP (тетрагональный диок-
сид циркония, стабилизированный 3% Yb2O3) и
модификатор SrO в количестве n = 1, 3 и 6%.
Смесь растворов солей вводили при постоянном
перемешивании в осадитель (раствор аммиака),
содержащий ПАВ, в качестве которого использо-
вали поливинилпирролидон [16]. Гидрогели вы-
сушивали при температуре 180°С, а затем ксеро-
гели термообрабатывали при температурах 950,
1250 и 1450°С. Порошки и композиты обозначали
в соответствии с содержанием SrO – 0, 1, 3 и 6.

Термический анализ ксерогелей проводили на
приборе Netzsch STA 409 PC/PG, программное
обеспечение которого позволяет представлять ре-
зультаты в виде кривых ДСК, фиксирующей эк-
зо- и эндоэффекты. Погрешность метода не более
5–7%. Скорость нагрева 10°C/мин.

Для измерения удельной поверхности по-
рошков использовали метод низкотемператур-
ной адсорбции–десорбции (БЭТ) (адсорбцион-
но-структурный анализатор TriStar-3000, фир-
ма Micromeritics, США).

Качественный анализ фазового состава образ-
цов проводили на дифрактометре Ultima IV с вы-
сокоскоростным детектором D/teX фирмы Rigaku
(Япония) (CuКα-излучение, никелевый фильтр),
2θ = 22°–70°, шаг сканирования 0.02°. Идентифи-
кацию фаз проводили по банку рентгенометриче-
ских данных PDF2. Соединения идентифицирова-
ны по карточкам PDF2: α-Al2O3 № 035-0121; θ-Al2O3
№ 079-1559; [ZrYb] O2 (тетрагональный) № 075-9645;
ZrO2 (моноклинный) № 081-1544; SrAl12O19
№ 080-1195.

Заготовки для обжига прессовали в виде призм
размером 5 × 4 × 32 мм при удельном давлении
200 МПа. Спекание проводили в режиме непре-
рывного нагрева до 1650°С с выдержкой при
этой температуре 1 ч. Относительную плотность
и пористость композитов определяли согласно
ГОСТ 2409-2014.

Линейную непрерывную усадку образцов изме-
ряли на дилатометре DIL 402 c с вакуум-плотной
печью (NETZSCH, Германия). Cъемка проводи-
лась со скоростью нагрева 10°С/мин до температу-
ры 1700°С в непрерывном токе аргона (70 мл/мин).

Микроструктуру композитов оценивали по
снимкам, полученным на сканирующем электрон-
ном микроскопе (СЭМ) Tescan Vega II SBU в режи-
ме ВSE – обратно отраженных электронов. Предел
прочности при изгибе определяли методом трехто-
чечного изгиба в соответствии с ГОСТ Р 57749-2017

1 Далее везде мол. %.

“Композиты керамические. Метод испытания на
изгиб при нормальной температуре”, используя
испытательную машину Instron 5581. Трещино-
стойкость (параметр К1с) рассчитывали, исполь-
зуя величину максимальной нагрузки при изгибе
образцов с предварительно нанесенными надре-
зами. Микротвердость по Виккерсу определяли
при нагрузке 2 Н.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Исходные порошки для формования загото-

вок композитов были получены при температуре
950°C [16]. Порошки имели высокую удельную
поверхность, не ниже 50 м2/г, что отвечает инди-
видуальным размерам частиц не более 25 нм.

Результаты термического анализа ксерогелей
образцов 0, 1, 3 и 6 представлены на рис. 1. В тем-
пературной области от 20 до 300°C наблюдаются
эндоэффекты, обусловленные удалением слабо-
связанных радикалов. Интенсивный экзотерми-
ческий эффект, отмечаемый в этой области, соот-
ветствует перекристаллизации Al(OH)3, что по-
дробно описано в работах [17, 18]. В образце 0 при
температуре 937°C фиксируется экзоэффект, от-
вечающий кристаллизации сложного твердого
раствора на основе ZrO2, включающего катионы
Yb3+ и Al3+ [19, 20]. На ДСК-кривых модифициро-
ванных составов экзоэффектов, отвечающих кри-
сталлизации твердого раствора на основе ZrO2, в яв-
ной форме не наблюдается. Однако восходящий
подъем кривой может указывать на протекающие
экзотермические процессы формирования кри-
сталлических фаз. Данное предположение подтвер-
ждается результатами дифрактометрии образцов,
полученных при температуре 950°C (рис. 2).

Основной кристаллической фазой всех по-
рошков, полученных при температуре 950°C, яв-
ляется диоксид циркония в псевдокубической фор-
ме, на что указывают сильно уширенные дифрак-
ционные пики ZrO2. Также идентифицируется
моноклинная форма ZrO2. Содержание этой фор-
мы уменьшается в ряду 1, 3, 6, что связано с ча-
стичным вхождением катионов стронция в кри-
сталлическую решетку ZrO2 со стабилизацией ее
тетрагональной формы [21].

На кривых ДСК (рис. 1) при температуре выше
1250°C для всех образцов фиксируются слабовы-
раженные экзоэффекты, которые можно соотне-
сти с кристаллизацией стабильной формы оксида
алюминия – корунда (α-Al2O3) и гексаалюмината
стронция. Интегральная величина экзоэффекта у
образца 6 гораздо больше, чем у других, что связа-
но с большим содержанием гексаалюмината
стронция. Это определяет смещение соответству-
ющего термоэффекта для образца 6 к температуре
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1282°C. Для образцов 1 и 3 экзоэффекты наблю-
даются соответственно при температурах 1382 и
1360°C. Для конкретизации процессов, отвечаю-
щих за данные экзоэффекты, были проанализи-
рованы фазовые составы порошков, полученных
при температурах 1250 и 1450°C. Первая температу-
ра соответствует известным данным о переходе ме-
тастабильных форм оксида алюминия в стабильную
форму [2, 3, 17, 18, 22, 23], а температура 1450°С от-
вечает завершению процессов кристаллизации
всех алюмосодержащих фаз [12, 13, 15, 16, 24].

Результаты дифрактометрического анализа об-
разцов 0, 1, 3 и 6, полученных при температуре
1250°C, представлены на рис. 3. Для всех образцов
идентифицируется тетрагональный диоксид цир-
кония.

Поскольку интенсивность рефлексов алюмосо-
держащих фаз мала из-за низкого коэффициента

Рис. 1. Результаты ДСК образцов 0 (а), 1 (б), 3 (в), 6 (г).
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Рис. 2. Дифрактограммы порошков 0, 1, 3 и 6, полу-
ченных при температуре 950°C: F – ZrO2 псевдокуби-
ческая форма, М – ZrO2 моноклинная форма.
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поглощения μ [25], необходимо детальное рассмот-
рение дифрактограмм в области углов 2θ = 32°–
36.5°, в которой сосредоточены рефлексы, отно-
сящиеся к искомым фазам. На рис. 4 представлены
фрагменты дифрактограмм, где находятся рефлек-
сы с 100%-ной интенсивностью для фаз θ-Al2O3 и
SrAl12O19. В образцах 0, 1, 3, 6 идентифицируются
слабые рефлексы θ-Al2O3, интенсивность кото-
рых ослабевают в ряду 1, 3, 6. Это связано с вхож-
дением катионов стронция в дефектную структу-
ру θ-Al2O3 [2, 18, 23, 26], что способствует постепен-
ной трансформации в гексаалюминат стронция.
При повышении содержания катионов Sr пре-
обладающим процессом становится формиро-
вание SrAl12O19. Косвенным подтверждением это-
му служит то, что фаза корунда в ощутимой форме
фиксируется лишь в базовом составе, что иллю-

стрирует фрагмент дифрактограммы в области 2θ =
= 25°–26°, в которой находится рефлекс α-Al2O3 с
относительной интенсивностью 75%, представлен-
ный на рис. 4б.

Результаты дифрактометрического анализа об-
разцов всех составов, полученных при температу-
ре 1450°C, представлены на рис. 5. Преобладаю-
щей фазой во всех образцах остается тетрагональ-
ный диоксид циркония, также идентифицируется
стабильная форма корунда Al2O3. В образцах 1, 3, 6
определяется фаза SrAl12O19, присутствие которой
хорошо иллюстрируют фрагменты дифракто-
грамм в области углов 2θ = 32°–36.5° (рис. 5б).

Таким образом, фиксируемый экзоэффект в
высокотемпературной области на кривой ДСК от-
вечает кристаллизации как корунда, так и SrAl12O19.
Фазовый состав порошков, полученных при тем-
пературе 1450°C, соответствует фазовому составу
композитов [2, 15, 16].

С целью уточнения режима спекания проведе-
ны дилатометрические исследования образцов 0
и 3 (рис. 6).

На кривых непрерывной усадки видно, что в
интервале температур до 1100°С усадочные эффек-
ты не наблюдаются, основные изменения длины
образцов происходят в области 1100–1700°C. Изме-
нение длины исходных компактов в интервале
1100–1300°C составляет ~7%, в интервале 1100–
1700°C – более 20%. Наиболее ответственным
участком для оптимального проведения режима
спекания является интервал от 1100°C до конечной
температуры 1650°C. Это определило выбор невы-
сокой скорости подъема температуры (1.8°C/мин)
в этой области.

После спекания получены образцы с относи-
тельной плотностью, близкой к теоретической,

Рис. 3. Дифрактограммы порошков 0, 1, 3 и 6, получен-
ных при температуре 1250°C: T – ZrO2, K – α-Al2O3.
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Рис. 4. Фрагменты дифрактограмм образцов 0, 1, 3, 6, полученных при температуре 1250°C, в области углов, отвечающих
основным рефлексам θ-Al2O3 и SrAl12O19 (а) и α-Al2O3 (б): T – ZrO2, O – θ-Al2O3, H – SrAl12O19.
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кроме образцов с высоким содержанием фазы
SrAl12O19, что подтверждают результаты, пред-
ставленные в табл. 1.

Увеличение содержания гексаалюмината строн-
ция определило повышение закрытой пористости
композитов. Данное обстоятельство связано с боль-

шим отличием габитусов кристаллизующихся алю-
мосодержащих фаз – корунда и SrAl12O19 [11–15].

Микроструктура модифицированных компози-
тов свидетельствует о присутствии фазы SrAl12O19,
кристаллизующейся в виде зерен призматическо-
го габитуса (рис. 7). Количество зерен SrAl12O19

Рис. 5. Дифрактограммы порошков 0, 1, 3 и 6, полученных при температуре 1450°C (а), и фрагменты дифрактограмм в
области углов, отвечающих основным рефлексам SrAl12O19 (б): T – ZrO2, K – α-Al2O3, H – SrAl12O19.
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возрастает с ростом содержания модифицирую-
щего компонента. Во всех композитах размеры зе-
рен твердого раствора T-ZrO2 находятся в интервале
200–300 нм, корунда – до 1000 нм. Призматические
зерна SrAl12O19 имеют в длину от 1500 до 3000 нм,
форм-фактор (отношение ширины к длине) со-
ставляет около 0.08.

Пористость и фазовый состав композитов ока-
зывают влияние на структуро-чувствительные
параметры: прочность и трещиностойкость, что
подтверждают результаты измерений, представ-
ленные в табл. 2. Изменение прочности при изги-
бе композитов 3 и 6 соотносится с достигнутой
пористостью, повышение которой значительно
снижает прочность керамических материалов [2,

Рис. 6. Вид дилатометрических кривых образцов 0 (а), 3 (б).
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Таблица 1. Характеристики полученных компози-
тов (1650°C)

Примечание. По – открытая пористость, Пз – закрытая по-
ристость, ρотн – относительная плотность, ρтеор – теорети-
ческая плотность.

Содержание SrO, мол. % 0 1 3 6

По, % (±0.01) 0.05 0.05 0.06 0.70

Пз, % (±0.01) 0.95 1.15 1.94 5.10

ρотн, % (±0.1) 99.0 98.8 98.0 94.2

ρотн, г/см3 (±0.01) 4.97 4.92 4.88 4.65

ρтеор, г/см3 5.025 5.010 4.981 4.938
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4, 14]. Максимальные значения прочностных ха-
рактеристик в исследованном ряду композитов
достигнуты в образцах, содержащих не более 3%
модификатора: прочность при изгибе не менее
700 МПа, трещиностойкость К1с 10 МПа м1/2.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

На основе исходных наноразмерных порош-
ков, синтезированных гидролизным золь–гель-
методом, получены композиты, содержащие ко-
рунд, тетрагональный диоксид циркония, стаби-
лизированный 3% Yb2O3, и переменное количе-

ство гексаалюмината стронция. Установлено, что
введение катионов стронция определяет смеще-
ние перехода θ-Al2O3 → α-Al2O3 в область более
высоких температур. Показано, что в процессе спе-
кания исходных наноразмерных порошков in situ в
температурном интервале 1250–1450°C происхо-
дит формирование стабильной формы оксида алю-
миния (корунда) и гексаалюмината стронция.
Определено, что повышение концентрации моди-
фикатора до 6%, приводящее к росту содержания
гексаалюмината стронция, вызывает снижение
относительной плотности композитов до 94%.

Рис. 7. СЭМ-изображения аншлифов композитов 0 (а), 1 (б), 3 (в), 6 (г), полученных после спекания при конечной
температуре 1650°C.

(б)2 мкм 2 мкм

2 мкм 2 мкм(в) (г)

(a)

Таблица 2. Прочностные характеристики композитов

Примечание. σ – прочность при статическом изгибе, К1с – трещиностойкость, критический коэффициент интенсивности
напряжений, HV – микротвердость по Виккерсу при нагрузке 2 Н. 
* Параметр не измерялся из-за высокой пористости образцов.

Содержание SrO, мол. % 0 1 3 6

σ, МПа 700 ± 50 700 ± 50 630 ± 60 400 ± 70

К1с, МПа м1/2 9.5 ± 0.2 10.2 ± 0.2 8.1 ± 0.3 *

HV, ГПа 13.7 ± 0.2 13.5 ± 0.2 13.4 ± 0.2 *
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Максимальные значения прочностных харак-
теристик в исследованном ряду композитов до-
стигнуты в образцах, содержащих до 3% модифи-
цирующего компонента: прочность при изгибе
700 МПа, а трещиностойкость К1с до 10 МПа м1/2.
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Методом самораспространяющегося высокотемпературного синтеза из смеси 34.8Ti + 45.2Al +
+ 20Mn (ат. %) получен сплав на основе фазы Лавеса Ti(Mn0.75Al1.25). Установлено влияние относи-
тельной плотности исходных образцов на фазовый состав сплава. В случае относительной плотно-
сти образцов ~0.75 получен однофазный интерметаллидный сплав с пористостью 45%, содержащий
~2 мас. % примесной фазы Al2O3. Синтез из смеси с относительной плотностью 0.55% приводит к
образованию двухфазного сплава, содержащего фазу Лавеса и τ-фазу Ti(Al2.68Mn0.32). Сплав являет-
ся неравновесным и его отжиг при 1000°C в течение 3 ч приводит к формированию однофазного
сплава на основе фазы Лавеса Ti(Mn0.75Al1.25). Микротвердость сплава составила 7.96 ± 0.8 ГПа.

Ключевые слова: фаза Лавеса Ti(Mn,Al)2, горение, СВС, микроструктура
DOI: 10.31857/S0002337X23060118, EDN: ETWBMD

ВВЕДЕНИЕ

Интерметаллидные сплавы в системе Ti–Al
подробно исследованы и широко применяются в
аэрокосмической промышленности благодаря хо-
рошим прочностным характеристикам, ползучести
и стойкости к окислению при высоких температу-
рах [1, 2]. Среди легирующих добавок для повы-
шения пластичности рассматриваемых сплавов
при комнатной температуре Mn является одной
из наиболее эффективных [3–7]. В работах [5–7]
показано, что увеличение пластичности может быть
также достигнуто при введении в Ti–Al легирую-
щих элементов, таких как Cr и V.

Отмечается [8], что введение Mn в γ-TiAl огра-
ничивается ~2 ат. %. При содержании в γ-TiAl бо-
лее 5 ат. % Mn пластичность сплава при комнат-
ной температуре падает, что, возможно, связано с
образованием фазы Ti3Al3Mn2 [9]. Эта фаза имеет
структурный тип MgZn2 (пр. гр. P63/mmc), анало-
гичный фазе TiAlMn [10], и отличается от нее па-
раметрами элементарной ячейки вследствие де-
фицита Mn [9]. Растворимость Al в TiMn2 состав-
ляет 30 ат. % при 1000°C и достигает 42 ат. % при
1200°C [11]. Таким образом, соединение Ti(AlMn)2
является не тройной фазой, а твердым раствором
Al в TiMn2.

В [12, 13] показано, что увеличение содержания
Mn в A13Ti до 14 ат. % позволяет повысить пластич-

ность сплава Ti25Mn14Al61 при изгибе до 0.4% при
комнатной температуре. Образование фазы Лаве-
са Ti(Mn1 – xAlx)2 подробно изучено [14] при x =
= 0.01–0.67 при 900°C. Методом рентгенострук-
турного анализа синтезированных сплавов пока-
зано, что во всем исследованном интервале кон-
центраций x = 0.01–0.6 образуется фаза Лавеса
(структурный тип MgZn2). Методом функциона-
ла плотности была рассчитана структурная ста-
бильность Ti(Mn1 – xAlx)2 (x = 0, 0.125, 0.25, 0.375,
0.500, 0.625, 0.750, 0.875, 1.0). Установлено, что
при x < 0.375 атомы Al замещают атомы Mn в по-
зициях 2а, в то время как при x = 0.375–0.625 в по-
зициях 6h. В [15] показано, что содержание Al в
фазе Лавеса Ti(AlMn)2 зависит от температуры от-
жига и составляет 32 и 35 ат. % при 800 и 1000°C
соответственно.

В [16] экспериментально исследована кри-
сталлизация сплавов в системе Ti–Al–Mn. Пока-
зано, что в сплавах с соотношением Ti : Al, рав-
ным 1.14, и содержанием 5, 10, 20 и 30 ат. % Mn фор-
мируются фазы γ-TiAl, α2-Ti3Al, β-Ti и Ti(Mn,Al)2.

Сплавы Ti–Al–Mn могут быть получены раз-
личными методами: плазменно-дуговой плавкой
[12, 13, 16–20], вакуумной индукционной плавкой
[21, 22] и методом самораспространяющегося высо-
котемпературного синтеза (СВС) [23, 24]. Так, в ра-
боте [23] показана возможность получения спла-
ва Ti–Al–Mn состава (ат. %) 37.5Ti–37.5Al–25Mn

УДК 536.46539.26
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с образованием многофазного продукта, содер-
жащего интерметаллидные соединения Mn3Al2,
Ti(Mn0.75Al1.25), Ti(Al2.68Mn0.32) (табл. 1). При СВС
этой смеси достигается максимальная температу-
ра горения 950°C. При этом не происходит пол-
ного взаимного растворения титана, марганца и
алюминия, что способствует образованию проме-
жуточных интерметаллических фаз.

Сплавы, полученные в работе [24], содержат фа-
зы γ-TiAl и α2-Ti3Al. При этом объемная доля фазы
α2-Ti3Al в сплаве TiAl–2Mn составляет ~17 ат. %.
Сплав на основе Ti–Al–Mn, синтезированный
методом СВС [23], многофазный и имеет высо-
кую пористость. Для преодоления этой проблемы
и снижения пористости необходимо проводить
синтез в условиях изостатического сжатия – ис-
пользуя метод СВС-прессования [25, 26].

Данная работа посвящена исследованию спла-
вов состава (ат. %) 35.1Ti–30.4Al–34.4Mn, 40Ti–
40Al–20Mn и 34.8Ti–45.2Al–20Mn, полученных
методом СВС, изучению структуры и фазового
состава в зависимости от условий синтеза с целью
получения однофазных образцов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В качестве исходных реагентов применялись по-
рошки металлов Mn (~40 мкм, Mn998, 99.8 мас. %),
Ti (ПТМ, <60 мкм, 99.2 мас. %) и Al (АСД-4, <20 мкм,
99.2 мас. %). Из порошков готовились реакцион-
ные смеси, отмеченные на изотермическом сече-
нии диаграммы Ti–Al–Mn (рис. 1), состав кото-
рых представлен в табл. 1.

Порошковую смесь получали сухим переме-
шиванием в барабанной мельнице со стальными
шарами в течение 3 ч. Соотношение массы шаров
диаметром 1 мм к массе шихты составляло 2.5 : 1.
В результате смешения порошков формирова-
лись агломераты. Из смеси при помощи гидрав-
лического пресса прессовались образцы цилин-
дрической формы массой 25 г, диаметром 30 мм,
с относительной плотностью 0.60. С целью увели-
чения относительной плотности до 0.72 проводи-
ли дополнительное прессование образцов на гид-
равлическом прессе под нагрузкой в 100 МПа.

СВС проводили в реакционной камере, обору-
дованной печью сопротивления. Перед экспери-
ментами камеру вакуумировали и затем заполня-
ли аргоном Ar до давления 1 атм. Образцы нагре-
вали до инициирования реакции СВС. После
инициирования горения печь отключали, образ-
цы оставались в печи до ее остывания.

Температуру образца регистрировали термо-
парой (тип А1) с использованием модуля АЦП
L-780M с частотой 400 кГц и компьютера.

Анализ фазового состава продуктов горения
проводили на дифрактометре ДРОН-3М (CuKα-из-
лучение). Микроструктуру синтезированных спла-
вов изучали на микроскопе сверхвысокого разре-
шения Zeiss Ultra plus на базе Ultra 55 с системой
микроанализа INCA Energy 350 XT Oxford Instru-
ments.

Для исследования динамики фазовых превра-
щений использовали метод рентгеновской ди-
фракции с разрешением по времени (TRXRD),
позволяющий в реальном времени регистриро-
вать изменения фазового состава [27]. Исследова-

Таблица 1. Элементный состав реакционных смесей и фазовый состав синтезированных сплавов в системе Ti–Al–Mn

Смесь
Состав 

реакционной
смеси, моли

Относительная 
плотность, %

Содержание элементов ат. % Фазовый состав 
продуктаTi Al Mn

1 Ti + Al + 0.67Mn [23]

0.60

37.5 37.5 25
Ti(Al2.68Mn0.32)
Ti(Mn0.75Al1.25)
Mn3Al2

2 Ti + 0.86Al + 0.98Mn 35.1 30.4 34.5
Mn3Al2
β-Mn
Ti(Mn0.86Al1.14)

3 Ti + Al + 0.5Mn 40 40 20

Ti(Mn0.86Al1.14)
Ti(Al2.68Mn0.32)
Ti
Mn3Al2

4 Ti + 1.3Al + 0.58Mn
0.60 34.8 45.2 20

Ti(Mn0.75Al1.25)
Ti(Al2.68 Mn0.32)

0.72 34.8 45.2 20 Ti(Mn0.75Al1.25)
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ния проводили на излучении CuKα, в качестве мо-
нохроматора использовался пиролитический гра-
фит. Время экспозиции составляло 1 с.

Плотность образцов измеряли методом гидро-
статического взвешивания по ГОСТ 25281-82 на
аналитических весах с точностью 10−4 г в дистилли-
рованной воде. Микротвердость Hμ измеряли на
приборе ПМТ-3 в соответствии с ГОСТ 3450-76
при нагрузке 1 Н и времени выдержки 10 с. Испыта-
ния на прочность при сжатии проводили на 5 об-
разцах с относительной полностью 0.72 на уста-
новке Instron-1195.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

СВС смесей 2 и 3 приводит к формированию
многофазных продуктов, содержащих интерме-
таллидные соединения Mn3Al2, Ti(Mn0.75Al1.25),
Ti(Al2.68Mn0.32) и металлы Ti и Mn (табл. 1). Кроме
того, присутствуют неполностью прореагировав-

шие частицы марганца и титана, что указывает на
недостаточное количество выделяющегося в про-
цессе синтеза тепла. В случае горения смеси 4 полу-
чен преимущественно однофазный продукт, при-
чем его состав зависел от относительной плотности
исходного образца (табл. 1).

На рис. 2 представлены фотографии образца,
спрессованного из реакционной смеси 4 с относи-
тельной плотностью 0.72, до и после СВС. Образец
после синтеза сохраняет исходные форму и разме-
ры. Плотность образца составила 2.74 г/см3, пори-
стость – 45%.

Из температурного профиля процесса горения
образца с относительной плотностью 0.72 (рис. 3)
следует, что после нагревания со скоростью 1.8°C/с
до 550°C происходит инициирование СВС. Макси-
мальная температура горения составила 1150°C.
Стоит отметить, что дополнительное уплотнение
образца от относительной плотности 0.6 до 0.72
понижает температуру инициирования реакции
на ~100°C. Волна горения распространяется вдоль

Рис. 1. Изотермическое сечение диаграммы состояний системы Ti–Al–Mn при 1000°C.
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продольной оси образца во фронтальном режиме
со скоростью 6.6 мм/с.

При исследовании динамики фазообразова-
ния методом рентгеновской дифракции с разре-
шением по времени (рис. 4) при нагреве образца
в среде гелия (1 атм) от комнатной до температу-
ры инициирования СВС зафиксированы только
рефлексы исходных реагентов – Ti, Al и Mn. При
прохождении волны экзотермической реакции,
которая инициируется при температуре, близкой
к плавлению Al (655°C), рефлексы исходных реа-
гентов исчезают за время, не превышающее 1 с.
После исчезновения рефлексов исходных реаген-
тов на дифракционном поле через 1 с возникают
рефлексы τ-фазы TiAl2.68Mn0.32 и фазы Лавеса
Ti(Mn,Al)2.

РФА синтезированного образца с относитель-
ной плотностью 0.72 показал (рис. 5), что сплав со-
держит фазу Лавеса Ti(Mn0.75Al1.25) (PDF 2 #76-6381,
пр. гр. P63/mmc) с параметрами элементарной

Рис. 2. Образцы до (а) и после (б) СВС.

(б)

30 мм30 мм

(a)

Рис. 3. Температурный профиль горения образца с относительной плотностью 0.72 состава 34.8Ti–45.2Al–20Mn (ат. %).
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Рис. 4. Последовательность дифрактограмм при горе-
нии смеси 4.
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ячейки a = 5.033 Å, c = 8.212 Å и примесь Al2O3

(~2 мас. %). Наличие Al2O3 является следствием
присутствия адсорбированного кислорода в реак-
ционной камере и связано с чистотой Ar.

Микроструктура материала неоднородная и
имеет высокую остаточную пористость (рис. 6а).
Результаты сканирующей электронной микроско-
пии показали, что синтезированный сплав характе-
ризуется дуплексной микроструктурой (рис. 6б). В
межпоровых прослойках присутствуют участки с
пластинчатыми зернами (ламелями) толщиной
слоев около 117 нм (рис. 6в), химический состав
которых определить не удалось ввиду их малого
размера. Однако можно отметить, что подобная
морфология характерна для γ-TiAl [1]. Анализ по-
верхности излома позволил обнаружить также ло-
кальные неоднородности в виде крупных (с содер-
жанием Mn до 25 ат. %) и мелкозернистых (с содер-
жанием Mn до 15 ат. %) включений. В условиях
СВС растворимость Al в фазе Лавеса TiMn2 до-
стигает ~42% при температуре около 1150°C, что
согласуется с результатами [12].

В случае горения образца с относительной плот-
ностью 0.6, по результатам РФА (рис. 7а), получен
двухфазный продукт, содержащий Ti(Al2.68Mn0.32) и
Ti(Mn0.75Al1.25).

С целью гомогенизации двухфазного сплава
был проведен изотермический отжиг при 1000°C
в течение 3 ч в Ar при 3 атм. В результате отжига

Рис. 5. Дифрактограмма продукта синтеза, получен-
ного из смеси 4, с относительной плотностью 0.72.
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получен продукт (рис. 7б), содержащий только
фазу Лавеса TiMn0.75Al1.25. Можно сделать предпо-
ложение, что в процессе отжига произошло насы-
щение τ-фазы TiMn0.32Al2.68 марганцем до состава,
соответствующего фазе Лавеса TiMn0.75Al1.25. Гид-
ростатическая плотность отожженных образцов
составила 3.3 г/см3, а пористость 29%.

Можно предположить, что формирование од-
нофазного продукта в одну стадию стало возмож-
ным благодаря дополнительному уплотнению об-
разца перед проведением синтеза, которое увеличи-
ло область контактов между частицами реагентов,
что в свою очередь привело к более полному взаи-
модействию в процессе горения.

Наличие пористости в образцах может быть свя-
зано с примесным газовыделением и испарением
Mn, которое наблюдается при горении/плавлении
систем Ti–Al–Mn [28, 29]. Образец характеризу-
ется низкой прочностью (σсж ~ 87 ± 9) МПа и раз-
рушается без пластической деформации. Величи-
на микротвердости составила 7.96 ± 0.8 ГПа.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом СВС получен сплав на основе фазы

Лавеса Ti(Mn0.75Al1.25) с содержанием алюминия
42 ат. %. Содержание в сплаве фазы Ti(Mn0.75Al1.25)
составляет 98 мас. %. В результате отжига образ-
цов, синтезированных из реакционной смеси с от-
носительной плотностью 0.60, в течение 3 ч был
получен однофазный продукт Ti(Mn0.75Al1.25).
Прочность на сжатие синтезированного сплава
составляет 87 ± 9 МПа, а микротвердость – 7.96 ±
± 0.8 ГПа.
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Разработан состав нового сплава на основе цинкового сплава ЦАМ 4-1, полученного из низкосорт-
ного цинка марки Ц3, – ЦАМСв 4-1-2.5. Сплавы исследованы потенциостатическим методом в по-
тенциодинамическом режиме в среде электролита NaCl. Скорость развертки потенциала равнялась
2 мВ/с. Исследовано влияние добавки ванадия на коррозионно-электрохимическое поведение
цинкового сплава ЦАМСв 4-1-2.5 в среде электролита NaCl. Показано, что легирование ванадием
смещает в область положительных значений потенциалы свободной коррозии, питтингообразова-
ния и репассивации. С ростом концентрации хлорид-иона скорость коррозии сплавов растет неза-
висимо от их состава. Добавка ванадия к сплаву ЦАМСв 4-1-2.5 уменьшает скорость его коррозии в
среде электролита NaCl на 15–20%, что в свою очередь способствует уменьшению толщины защит-
ного слоя и позволяет сэкономить 10% металла. 
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ВВЕДЕНИЕ
Надежность работы и срок службы изделий

определяются в основном либо превращениями в
самом материале (старение), либо химическим
взаимодействием материала с окружающей сре-
дой (коррозия) [1].

В зависимости от назначения изделия, усло-
вий его эксплуатации и планируемого срока службы
требования к коррозионной стойкости материала
могут меняться в широких пределах. Наличие у мате-
риала высокой коррозионной стойкости является
необходимым критерием, удовлетворяющим требо-
ваниям эксплуатации [1].

Благодаря специфическим свойствам цинк и
сплавы на его основе широко применяются для
конструкционных целей, например, для изготов-
ления литых протекторов, которые предназначе-
ны для защиты морских судов и металлических
сооружений от коррозии [1–3].

Цель настоящей работы состояла в исследова-
нии влияния добавок ванадия как легирующего

компонента на коррозионно-электрохимическое
поведение цинкового сплава ЦАМ 4-1. В связи с
тем, что при получении сплавов использовался
металлический цинк марки ЦЗ (ГОСТ 3640-79) с
содержанием 2.5 мас. % свинца, маркировка
сплава ЦАМ 4-1 изменена на ЦАМСв 4-1-2.5.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Получение сплавов. В тигель, помещенный в
дальнейшем в печь электрического сопротивле-
ния СШОЛ, подогретую до 500–600°C, загружали
примерно 2/3 необходимого по расчету количе-
ства цинка, свинец, алюминиево-медную лигату-
ру (Аl + 50% Сu), алюминиево-ванадиевую лига-
туру (Аl + 2% V). Добавляли также чистые алюми-
ний и медь в количествах, определяемых
расчетом в зависимости от состава сплава. После
расплавления шихты расплав перемешивали.
При температуре 480–500°C догружали осталь-
ную часть цинка (1/3 от общего количества). Со-

УДК 620.193
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держание ванадия в сплавах составляло 0.05, 0.1,
0.5, 1.0 мас. %.

Готовый расплав при 470–490°C рафинирова-
ли хлористым цинком или хлористым аммонием
(0.1–0.2% от массы шихты). После отстаивания и
удаления с поверхности расплава шлака отливали
пробы в графитовую изложницу (140 мм длиной и
8 мм диаметром) для исследования коррозионно-
электрохимических свойств. Контролируя массы
шихты и полученных сплавов, определяли при-
годность образцов для исследований: при разли-
чии масс более чем на 1–2% сплавы синтезирова-
ли заново.

Потенциостатическое исследование сплавов.
Торцевую часть образца зачищали наждачной бу-
магой, полировали, обезжиривали. Затем травили
в 10%-ном растворе NaOH, тщательно промыва-
ли спиртом и погружали в электролит NaCl для
исследования.

Коррозионно-электрохимическое поведение
цинкового сплава ЦАМСв 4-1-2.5, легированно-
го ванадием, исследовали в растворе хлорида на-
трия с концентрацией 0.03, 0.3 и 3.0% на потенци-
остате ПИ-50.1.1 с выходом на программатор ПР-8
и самописец ЛКД-4. Температура раствора в
ячейке поддерживалась постоянной (20°C) с по-
мощью термостата МЛШ-8. Электродом сравне-
ния служил хлорсеребряный, вспомогательным –
платиновый электрод.

Исследования проводились в потенциодина-
мическом режиме со скоростью развертки потен-
циала 2 мВ/с. Электроды анодно поляризовали от
установившегося значения стационарного потен-

циала до резкого возрастания тока (до постоян-
ного значения 1 А). Затем поляризовали в обратном
направлении до значения потенциала –1.5 В. При
этом происходит восстановление оксидной пленки.
Затем образцы снова поляризовали в положитель-
ном направлении до потенциала питтингообразо-
вания. Из полученных таким образом потенциоди-
намических кривых определяли основные электро-
химические характеристики сплавов: потенциал
коррозии (Екор), ток коррозии (iкор), потенциалы
питтингообразования (Епо) и репассивации (Ереп)
(рис. 1).

Величину потенциала репассивации определяли
графически как потенциал, при котором наблюда-
ется первый перегиб на обратном ходе анодной
кривой. Также Ереп можно определять как потенци-
ал, при котором происходит пересечение прямого и
обратного хода анодной поляризационной кривой.
Скорость коррозии определили по формуле

где k – электрохимический эквивалент, числен-
ное значение которого для цинка равно 1.22 г/А ч.
Погрешность поддержания потенциала не пре-
вышала ±1 мВ. Подробная методика потенцио-
статического исследования сплавов приведена в
работах [4–8].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Химический состав и результаты исследова-

ния анодного поведения цинкового сплава
ЦАМСв 4-1-2.5, легированного ванадием, приве-
дены в табл. 1 и на рис. 2–5. Результаты исследо-
вания потенциала свободной коррозии цинково-
го сплава ЦАМСв 4-1-2.5, легированного ванадием,
во времени в среде электролита NaCl различной
концентрации (рис. 2) показывают, что в первые
минуты погружения образцов в раствор электро-
лита происходит резкое смещение потенциала в по-
ложительную область. Потенциал Есв. кор уменьша-
ется по мере роста концентрации хлорид-иона в
электролите. Это сопровождается ростом скорости
коррозии сплавов. Больший потенциал характе-
рен для сплавов в среде электролита с концентра-
цией 0.03 мас. % NaCl.

Независимо от химического состава для всех ис-
следуемых сплавов отмечено увеличение потенциа-
ла свободной коррозии. Это обусловлено формиро-
ванием защитной оксидной пленки, образование
которой завершается к 35–45 мин от начала по-
гружения образца в электролит. Данный процесс
зависит от химического состава сплавов. Так, по-
сле 1 ч выдержки электрода в 0.03%-ном растворе
хлорида натрия потенциал свободной коррозии

кор ,K i k=

Рис. 1. Полная поляризационная (2 мВ/с) кривая цин-
кового сплава ЦАМСв 4-1-2.5 в среде 3.0%-ного NaCl.
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цинкового сплава ЦАМСв 4-1-2.5 составляет
‒1.064 В. У легированного 1.0 мас. % ванадия
сплава этот показатель составляет –0.963 В. Потен-
циал свободной коррозии сплава ЦАМСв 4-1-2.5
после 1 ч выдержки в 3.0%-ном растворе хлорида
натрия составляет –1.103 В, у легированного
1.0 мас. % ванадия – –1.012 В.

Основные коррозионно-электрохимические ха-
рактеристики сплава ЦАМСв 4-1-2.5, легированно-
го ванадием (табл. 1), свидетельствуют о том, что
добавки легирующего компонента в количествах
0.05–1.0 мас. % сдвигают потенциалы свободной

коррозии, питтингообразования и репассивации
в положительную область значений. В среде элек-
тролита NaCl легирование ванадием уменьшает
скорость коррозии сплава на 15–20%. Росту скоро-
сти коррозии (рис. 3) и, соответственно, плотности
тока коррозии сплавов (рис. 4) способствует повы-
шение содержания хлорид-иона в электролите.

На рис. 5 представлены анодные ветви потенци-
одинамических поляризационных кривых цинко-
вого сплава ЦАМСв 4-1-2.5, легированного вана-
дием, в среде электролита NaCl. Кривые 2–5, от-
носящиеся к легированным ванадием сплавам

Таблица 1. Коррозионно-электрохимические характеристики цинкового сплава ЦАМСв 4-1-2.5, легированного
ванадием, в среде электролита NaCl

NaCl, 
мас. %

СV, 
мас. %

Электрохимические потенциалы, В (ХСЭ)
iкор,
А/м2

К × 103,
г/(м2 ч)

–Есв. кор –Екор –Епо –Ереп

0.03

– 1.064 1.325 0.800 0.870 0.76 92.72

0.05 0.995 1.246 0.751 0.790 0.65 79.30

0.1 0.985 1.235 0.740 0.780 0.63 76.86

0.5 0.974 1.226 0.729 0.771 0.61 74.42

1.0 0.963 1.215 0.718 0.760 0.59 71.98

0.3

– 1.080 1.341 0.835 0.890 0.90 109.8

0.05 1.012 1.281 0.795 0.820 0.79 96.38

0.1 1.001 1.270 0.784 0.811 0.77 93.94

0.5 0.991 1.261 0.763 0.800 0.75 91.50

1.0 0.980 1.250 0.754 0.790 0.73 89.06

3.0

– 1.103 1.400 0.850 0.900 1.02 124.4

0.05 1.047 1.330 0.801 0.831 0.90 109.8

0.1 1.035 1.321 0.792 0.820 0.88 107.3

0.5 1.023 1.310 0.781 0.811 0.86 104.9

1.0 1.012 1.300 0.770 0.801 0.84 102.4



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 6  2023

ВЛИЯНИЕ ДОБАВКИ ВАНАДИЯ 715

Рис. 2. Временные зависимости потенциала (ХСЭ) свободной коррозии цинкового сплава ЦАМСв 4-1-2.5 (1), содержа-
щего 0.05 (2), 0.1 (3), 0.5 (4), 1.0 мас. % V (5), в среде электролита 0.03 (а), 0.3 (б) и 3%-ного NaCl (в).
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(0.05–1.0 мас. %), характеризуются более поло-
жительным значением потенциалов коррозии и
питтингообразования по сравнению с кривой 1 для
исходного цинкового сплава ЦАМСв 4-1-2.5, что
указывает на относительно низкую скорость анод-
ной коррозии легированных ванадием сплавов.

Сравнение скоростей коррозии цинкового спла-
ва ЦАМСв 4-1-2.5, изготовленного на основе цинка
марки Ц3 с 2.5 мас. % свинца, с известными цинко-
выми сплавами Zn5Al и Zn55Al в среде 3%-ного
NaCl [9] показывает следущее: Zn5Al – 133 × 10–3,
Zn55Al – 271 × 10–3 и ЦАМСв 4-1-2.5 – 124.4 ×
× 10–3 г/(м2 ч). По коррозионной стойкости по-
лученный сплав может конкурировать с извест-
ными цинковыми сплавами.

Таким образом, установлено, что добавки ва-
надия на 20% снижают скорость коррозии сплава.
Это в свою очередь способствует уменьшению тол-
щины защитного слоя, что позволяет сэкономить
до 10% металла. При годовом производстве цинка
100 тыс. т, половина которого расходуется для за-
щиты стали от коррозии, 10%-ная экономия ме-
талла составляет 10 тыс. т.

Следует отметить, что легированные ванадием
сплавы характеризуются более положительным
значением потенциалов питтигообразования и
репассивации, что характеризует рост устойчиво-
сти сплавов к питтинговой коррозии. Как извест-
но [9–12], питтинговая коррозия происходит на от-
дельных участках металла, когда остальная часть
поверхности находится в пассивном состоянии.
Такой тип коррозии характерен для легко пасси-
вирующихся металлов.

Процесс развития точечной коррозии проис-
ходит в три этапа: это возникновение, развитие
питтинга и репассивации. В результате воздей-
ствия хлорид-ионов на отдельных участках поверх-
ности металла происходит нарушение пассивного
состояния. Результатом такого процесса является
возникновение питтинга. Питтинг в свою очередь
приводит к росту скорости коррозии. Одним из
центров точечной коррозии является граница ме-
талл/неметаллическое включение. Из-за низких за-
щитных свойств пассивных пленок в этих местах
облегчается адсорбция анионов-активаторов.

При потенциале питтингообразования происхо-
дит местное нарушение пассивности, т.е. пробой
пленки, результатом чего является точечная корро-
зия. Этот процесс активируется при адсорбции ани-
онов-активаторов (хлорид-иона) в результате анод-
ной поляризации.

Величина потенциала питтингообразования
является одним из главным показателей склон-
ности металлов к точечной коррозии, чем меньше
(отрицательнее) потенциал питтингообразования,
тем выше склонность сплава к точечной коррозии
[9–12]. Так, для исходного сплава ЦАМСв 4-1-2.5
величина потенциала питтингообразования в среде
3.0%-ного NaCl составляет 0.850 В, а у сплава, со-
держащего 1.0 мас. % ванадия, – 0.770 В; потен-
циал репассивации соответственно составляет
‒0.900 и –0.801 В. При этом с ростом концентрации
хлорид-ионов в 10 раз (от 0.03 до 0.3%) и в 100 раз (от
0.03 до 3.0%) потенциал питтингообразования
для исходного сплава уменьшается в ряду: –0.800,
–0.835, –0.850 В; для легированного 1.0 мас. % ва-
надия сплава: –0.718, –0.754, –0.770 В (табл. 1).

Рис. 3. Зависимости скорости коррозии цинкового
сплава ЦАМСв 4-1-2.5 от концентрации ванадия в сре-
де электролита 0.03 (1), 0.3 (2) и 3.0%-ного NaCl (3).
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Рис. 4. Зависимости плотности тока коррозии цинко-
вого сплава ЦАМСв 4-1-2.5 (1), содержащего 0.05 (2),
0.1 (3), 0.5 (4), 1.0 мас. % V (5), от концентрации NaCl.
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Добавка ванадия положительно влияет на состоя-
ние поверхности цинкового сплава ЦАМСв 4-1-2.5,
результатом чего является улучшение его корро-
зионной стойкости в целом и, в частности, устой-
чивости к питтинговой коррозии.

Положительное действие добавок ванадия
на склонность к пассивации цинкового сплава
ЦАМСв 4-1-2.5 объясняется тем, что добавки по
отношению к цинку являются пассиватором. Вана-
дий, имея значительно более положительный стан-
дартный потенциал, способствует протеканию ка-
тодных реакций с низким перенапряжением. Это в
свою очередь обеспечивает протекание через си-

стему значительного коррозионного тока, что спо-
собствует сдвигу потенциала основного металла
анода (цинка) в область, где он пассивен [10].
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