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ИССЛЕДОВАНИЕ ФАЗОВЫХ РАВНОВЕСИЙ 
В СИСТЕМЕ Al–Ga–As–Bi ПРИ 900°C
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Для начальной температуры эпитаксии 900°C, которая необходима для выращивания относительно
толстых градиентных слоев AlxGa1–xAs (50–100 мкм), были смоделированы изотермы солидусa и
ликвидусa в системе Al–Ga–As–Bi. Теоретические изотермы подтверждены экспериментальными
данными. Обнаружено, что для выращивания толстых (более 50 мкм) слоев AlGaAs целесообразно
использовать смешанныe Ga–Bi-расплавы с содержанием висмута не более 20 ат. %.

Ключевые слова: фазовое равновесие, жидкофазная эпитаксия, смешанный расплав Ga–Bi
DOI: 10.31857/S0002337X23070084, EDN: PWXNNJ

ВВЕДЕНИЕ
В последние время ведутся активные разработ-

ки по созданию фотоэлектрических преобразова-
телей (ФЭП) с боковым вводом излучения. Отли-
чительной особенностью таких ФЭП является
наличие толстого градиентного слоя AlxGa1–xAs
(более 50 мкм) [1–4]. Подобные слои также ис-
пользуются в светодиодных структурах [5, 6]. С
точки зрения стоимости и относительной просто-
ты технологии толстые слои наиболее оптималь-
но выращивать методом жидкофазной эпитаксии
(ЖФЭ). Для роста толстых слоев необходима вы-
сокая начальная температура эпитаксии – не ме-
нее 900°C. Однако вероятность фонового легирова-
ния увеличивается с повышением температуры.
Например, при выращивании нелегированного
слоя AlGaAs из расплава Ga при t = 850°C он име-
ет p-тип проводимости и фоновую концентрацию
примесей (3–5) × 1016 см–3 [7]. Проблема инвер-
сии типа проводимости (с n-типа на p-тип с уве-
личением tроста = 700–900°C) наблюдалась при вы-
ращивании нелегированного слоя GaAs при 900°C
из расплава Ga. В то время как слои, выращенные
при той же температуре из Bi-расплава, имели n-
тип проводимости. При этом с ростом температу-
ры эпитаксии уменьшалась степень компенсации
в GaAs-слоях [8, 9]. Это объясняют изменением
соотношения галлия и мышьяка в расплаве, что
способствует снижению собственных дефектов в
GaAs (VAs), а также изменением коэффициента рас-
пределения фоновых примесей [8–10]. Использо-
вание смешанных расплавов Ga–Bi для кристал-

лизации AlxGa1–xAs-слоя при высокой температу-
ре также перспективно с точки зрения снижения
уровня фонового легирования и сохранения n-типа
проводимости.

При кристаллизации толстых слоев следует при-
нимать во внимание, что висмут является более
плотным растворителем по сравнению с галлием
и массоперенос мышьяка к границе роста замед-
ляется [11]. В случае GaAs было показано, что
скорость роста при выращивании из смешанных
расплавов Ga–Bi резко снижается при содержа-
нии Bi в жидкой фазе более 20 ат. % [10, 11].

На сегодняшний день свойства слоев AlxGa1–xAs,
выращенных из Bi-содержащего расплава, прак-
тически не исследованы. Ранее были получены
расчетные фазовые диаграммы Al–Ga–As–Bi (для
t ~ 900°C) только для расплавов, обогащенных Bi
и Sn (xGa ≤ 10 ат. %) [12, 13].

Целью данной работы является нахождение тео-
ретических и экспериментальных изотерм ликви-
дуса и солидуса системы Al–Ga–As–Bi при раз-
личном содержании висмута в расплаве галлия
(xGa ≥ 10 ат. %) и определение оптимального соот-
ношения Ga и Bi для кристаллизации относи-
тельно толстых слоев.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Слои AlGaAs выращивались методом ЖФЭ с
принудительным охлаждением галлиевого рас-
твора-расплава, содержащего висмут, алюминий
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и монокристаллический арсенид галлия. Началь-
ная температура эпитаксии составляла 900°C и
снижалась до 894°C за счет охлаждения системы
со скоростью 1°C/мин.

Для моделирования теоретических изотерм не-
обходимы достаточно точные параметры взаимо-
действия (αij) в жидкой фазе. Параметры взаимо-
действия в системе Al–Ga–As, не содержащей вис-
мут, приведены в работах [14, 15]. В настоящей
работе при расчете фазовых диаграмм на основе
найденных в литературе параметров взаимодей-
ствия αAlBi, αGaBi, αAsBi [9, 12, 16, 17] наблюдалось
расхождение теоретических кривых с эксперимен-
тальными данными в пределах от 15 до 35%. Воз-
можно, расхождение теории и эксперимента было
связано с использованием разных моделей расчета
αij. Найденные в литературе параметры взаимодей-
ствия в основном были получены в рамках моде-
ли регулярно ассоциированных растворов. Для
того чтобы получить точные изотермы солидус-
ликвидус нами были найдены αAlBi, αGaBi, αAsBi [18]
в рамках модели квазирегулярных растворов по
методике [19].

Теоретические изотермы ликвидуса и солиду-
са определялись на основе модели квазирегуляр-
ных растворов для t = 900°C по уравнениям, при-
веденным в работах [14, 15]. Поскольку висмут не
образует твердых растворов с GaAs в процессе
ЖФЭ, а выступает в роли изовалентной примеси
[11, 20–22], то твердая фаза при моделировании
изотерм остается трехкомпонентной.

Для оценки точности моделирования теорети-
ческих кривых ликвидуса и солидуса в системе
Al–Ga–As–Bi были найдены экспериментальные
значения растворимости мышьяка (xAs) и состава
(x) AlxGa1–xAs для t = 900°C при различном содер-
жании висмута в расплаве.

Для определения экспериментального ликвиду-
са использована кассета сдвигового типа (рис. 1a). В
этой конструкции кассета имеет большой объем
расплава, который полностью контактирует с
растворяемой подложкой. Это снижает погреш-
ность определения xAs [22]. Экспериментальное
определение кривой ликвидуса осуществлялось пу-

тем нахождения растворимости мышьяка, источ-
ником которого в исходной шихте являлся моно-
кристаллический GaAs, в расплаве Ga–Bi–Al.

Растворимость Аs изучали в равновесных усло-
виях при температуре 900°C. Процесс проводился
в кварцевом реакторе в потоке очищенного водо-
рода. В кассете сдвигового типа (рис. 1a) расплав
(высотой 5–6 мм) для различного состава по вис-
муту (xBi = 10, 30, 50 aт. %) с варьируемым содер-
жанием xAl выдерживался при постоянной темпе-
ратуре в течение 1 ч в контакте с подложкой GaAs
для насыщения мышьяком. Растворимость мы-
шьяка (xAs) определялась по потере веса подлож-
ки GaAs ориентации (100). Конструкция кассеты
обеспечивала полное удаление расплава с поверх-
ности подложки.

Экспериментальные значения состава (x) твер-
дого раствора AlxGa1–xAs для кривой солидуса опре-
делялись методом рамановской спектроскопии
после кристаллизации AlGaAs-слоя (рис. 1б) из
насыщенного, на основе экспериментальных
данных ликвидуса, расплава. Для определения
солидуса рост слоев AlxGa1–xAs осуществлялся в
кассете поршневого типа (рис. 1б), где расплав
продавливается через щель с помощью поршня.
Это способствует механическому очищению рас-
плава от возможных оксидных пленок и позволя-
ет установить высоту расплава постоянной неза-
висимо от плотности растворителя [11].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Первоначально для построения теоретических

изотерм были использованы параметры взаи-
модействия (αij) для Al–Ga–As из [14, 15] и для
Al–Ga–As–Bi (табл. 1), оцененные в [18]. Одна-
ко, как видно из рис. 2, при содержании Bi в рас-
плаве более 10 ат. % наблюдалось расхождение
кривых солидуса (пунктирные кривые) с экспе-
риментальными данными (символы). Это мо-
жет объясняться некорректностью экстраполяции
αGaBi на весь диапазон составов висмута, поскольку
в системе Ga–Bi имеется область расслаивания в
диапазоне 8.5 < xBi < 61.5 aт. %. В связи с этим па-
раметр взаимодействия на этом участке составов

Рис. 1. Схемы кассеты ЖФЭ: a – сдвигового типа, б – поршневого типа.

Молибденовые
штоки Молибденовые

штоки
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определяли из экспериментальных данных. Для
значений αGaBi = 3780 – 1.2T наблюдается хоро-
шее совпадение теоретических кривых солидуса с
экспериментальными точками (рис. 2).

Кривые ликвидуса (рис. 3) для различного со-
держания Bi в расплаве были построены с учетом
откорректированных параметров αGaBi. Оконча-
тельные значения αij, обеспечивающие наилуч-

шее соответствие расчетных и эксперименталь-
ных данных, собраны в табл. 1.

Из анализа кривых ликвидуса (рис. 3) очевид-
но, что скорость роста AlGaAs-слоя будет сни-
жаться с увеличением содержания висмута в рас-
плаве вследствие уменьшения растворимости мы-
шьяка (xAs). Для подтверждения вывода о скорости
роста слоя, сделанного из рис. 3, были выращены

Таблица 1. Термодинамические параметры для моделирования изотерм в системе Al–Ga–As–Bi

αij, кал/моль

настоящая работа  [14, 15]

αAlBi = 4680 – 0.1T
αGaBi = 3780 – 2.4T (0 < xBi ≤ 10 aт. %)
αGaBi = 3780 – 1.2T (xBi > 10 aт. %)
αAsBi = 4800 – 3.3T

T  = 1511 K

T  = 2043 K

∆S  = 16.64 кал/(моль K)

∆S  = 15.6 кал/(моль K)
αGaAs = 5160 – 9.16T

αAlAs = –6390 – 5.5T

αAlGa = 104
αGaSn = 0
αAlSn = 2000
αAsSn = 6000 – 7.5T

αGaAs-AlAs = 4T – 3892

GaAs
f

GaAs
f

GaAs
f

GaAs
f

Рис. 2. Изотермы солидуса (кривые) системы Al–Ga–As–Bi и экспериментальные данные (символы) для различного
содержания висмута в расплаве.
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слои AlxGa1–xAs c x ~ 0.2. На рис. 4 показаны тол-
щины слоев AlGaAs, выращенных в диапазоне
температур 900–894°C при скорости охлаждения
1°C/мин из раствора с разным содержанием вис-
мута. Резкое снижение скорости роста AlGaAs
при xBi > 25 ат. % можно объяснить изменением
механизма массопереноса в жидкой фазе. При со-
держании висмута в жидкой фазе более 25 ат. %
массовая доля Bi в расплаве больше доли Ga
(xBi = 25 ат. % ≈ 50 мас. %). Поскольку плотность
висмута в 1.7 раза больше плотности галлия, то
массоперенос мышьяка лимитируется более мед-
ленными процессами диффузии по “висмутовым”
каналам [10]. Следовательно, для кристаллиза-

ции относительно толстых (более 50 мкм) слоев
AlGaAs целесообразно использовать расплавы с
содержанием висмута в жидкой фазе не более
20 ат. % (где скорость роста 0.45–0.65 мкм/мин).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В системе Al–Ga–As–Bi (для xBi ≤ 50 aт. %)

смоделированы изотермы ликвидуса и солидуса
при различном содержании висмута в расплаве
(для t = 900°C). Установлено, что для выращива-
ния относительно толстых (более 50 мкм) слоев
AlGaAs из смешанных расплавов Ga–Bi содержа-
ние висмута в жидкой фазе не должно превышать
20 ат. %.

Результаты данного исследования могут ис-
пользоваться для создания высокоэффективных
фотоэлектрических преобразователей с боковым
вводом излучения и инфракрасных светодиодов.
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ВВЕДЕНИЕ
В процессе эксплуатации в высокоскоростных

потоках воздуха технические конструкции испы-
тывают комплексное деструктивное воздействие,
обусловленное аэродинамическим нагревом и вза-
имодействием с агрессивной окислительной сре-
дой. Неравновесное воздействие тепловых потоков
с последующей диссипацией поступающей тепло-
вой энергии приводит к возникновению темпера-
турного градиента в материале конструкции [1–
4], что в свою очередь способствует появлению
механических напряжений. Для того чтобы ми-
нимизировать возникающие термомеханические
напряжения, необходимо подбирать вещества с
близкими (и по возможности минимальными) ко-
эффициентами термического расширения (КТР).

В настоящее время в качестве перспективных
для использования в условиях высокоскоростно-
го воздушного потока рассматриваются материа-
лы на основе тугоплавкой керамики, например,
HfB2, HfC, ZrB2/SiC [3–6]. Гексаборид кальция
(CaB6) также является перспективным компонен-
том высокотемпературных материалов, поскольку
имеет высокую температуру плавления (2508 K),
малый удельный вес (2.45 г/см3), низкую работу
выхода электронов (2.86 эВ) [7]. Что касается КТР
CaB6, то литературные данные отличаются более
чем в 2 раза (6.3 × 10–6 K–1 [8], (3–5.5) × 10–5 K–1

[9]). Имеются сведения, что CaB6 может частично
растворяться в решетке тугоплавких соединений,

что приводит к получению сверхтвердой (HV ≥ 40
ГПа) керамики [10, 11].

Другим примером перспективных высокотем-
пературных материалов является иридий и его со-
единения, которые формируются посредством
химического взаимодействия иридия с тугоплав-
кой керамикой, такой как карбиды или бориды
гафния или тантала [12–14]. Ранее [15] показано,
что CaB6 взаимодействует с металлическим ири-
дием c образованием боридов иридия и тройных
соединений Ca–Ir–B, содержание которых зави-
сит от температуры. Установлено, что с повыше-
нием температуры тройная фаза CaIr4B4 стано-
вится доминирующей.

Цель настоящей работы – целенаправленный
синтез борида иридия и тройного борида кальция
состава CaIr4B4, определение их КТР и микро-
твердости.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В работе использованы: порошок иридия (ИА-1,
ГОСТ 12338-2020, чистота 99.97%), порошок гек-
саборида кальция (CaB6, МРТУ 6-09-2914-66, чи-
стота не менее 98%), порошок карбида бора (B4C,
ГОСТ 5744-85, чистота не менее 96%). Порошок
иридия предварительно подвергнут механиче-
ской активации в планетарной мельнице соглас-
но процедуре, описанной в [15].

УДК 546.93;546.271;536.413;539.531
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Порошковые смеси подвергали термообработке в
высоковакуумной (10–5 торр) печи СНВЭ-1,7.3.1,7/20
(ООО “Призма”, г. Искитим, Россия). Темпера-
тура и длительность термообработки для каждого
типа образцов представлены в табл. 1. Нагрев
проводился со скоростью 640 K/ч, скорость охла-
ждения составила 300 K/ч.

Рентгенофазовый анализ (РФА) образцов по-
сле термообработки проводился с использовани-
ем дифрактометра D8 Advance (Bruker, США). За-
пись дифрактограмм проводилась в диапазоне уг-
лов 2θ = 5°–130° (CuKα−излучение). При высоких
температурах использовали камеру HTK 1200N
(Anton Paar, Австрия). Нагрев образцов осу-
ществляли в динамическом вакууме со скоро-
стью ~4 K/мин в температурном диапазоне 300–
1000 K, время термостатирования при постоян-
ной температуре составляло 3 мин. Полученные
данные обрабатывались полнопрофильным ме-
тодом Ритвельда с использованием программно-
го обеспечения Topas 4.2 (Bruker, США) и базы
данных ICSD (2006 г.) для фаз: Ir (#64992), IrB1.1
(#24364), IrB1.35 (#43319), C (графит, #76767). Для
CaB6 использовались структурные данные [16].

Микротвердость по Виккерсу измеряли на
твердомере DuraScan 50 (EMCO-TEST, Австрия)
при нагрузке 0.245 Н (25 гс) в соответствии со
стандартной методикой испытаний ASTM E384-17.
Исследование микроструктуры и элементного ана-
лиза областей испытаний проводилось на сканиру-
ющем электронном микроскопе (СЭМ), TM-1000
(Hitachi, Япония), оснащенном энергодисперси-
онным спектрометром SwiftED-TM (Oxford In-
struments, Великобритания) при ускоряющем на-
пряжении 15 кВ.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Исследование термического расширения фаз
CaIr4B4, IrB1.1 и CaB6. Для исследования термиче-
ского расширения использовали образец, полу-
ченный в результате реакции CaB6 с иридием с ис-
ходным соотношением реагентов 1 : 1. Согласно
данным РФА (рис. 1), кроме фазы CaIr4B4 (содер-
жание ∼28 мас. %), в составе продуктов, образую-
щихся после обработки при 1573 K, присутствует
непрореагировавший CaB6 (54.5%), а также бориды
IrB1.1 (15.5%) и IrB1.35 (2%). Параметры элементар-
ной ячейки CaIr4B4 (P42/n) для образца с исходным
соотношением CaB6 : Ir = 1 : 1 равны a = 7.547 Å,
c = 4.000 Å; для IrB1.1 (I41/amd) a = 2.809 Å, c =
= 10.262 Å; для CaB6 (Pm–3m) a = 4.152 Å.

Дополнительно подготовлен образец IrB1.1, по-
лученный по реакции B4C с иридием при 1873 K.
Согласно данным [17], использование B4C вместо
элементарного бора позволяет избежать образо-
вания других боридов иридия (рис. 2а). По дан-

Таблица 1. Параметры термообработки образцов

Образец Температура, K Длительность, ч

CaB6 : Ir = 1 : 1 1573 4
CaB6 : Ir = 1 : 3 1573 4
B4C : Ir = 1 : 6 1873 1
CaB6 1873 4

Рис. 1. Результаты РФА продуктов реакции смеси CaB6 : Ir = 1 : 1 после термической обработки при 1573 K.
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ным РФА, параметры решетки синтезированного
IrB1.1 составили: a = 2.809 Å, c = 10.266 Å, что со-
гласуется с данными [17]. Для исследования тер-
мического расширения CaB6 использован поро-
шок, прошедший предварительную термообработ-
ку при 1873 K. Термообработка практически не
оказала влияния на параметр элементарной ячей-
ки CaB6 (a = 4.153 Å и 4.152 Å до и после термооб-
работки соответственно).

Исследование термического расширения соеди-
нения CaIr4B4, полученного в ходе реакции CaB6 с
иридием, показало, что параметры a, c и объем эле-
ментарной ячейки соединения CaIr4B4 меняются
линейно с температурой (табл. 2). Представлен-
ные данные в интервале температур 300–1000 K с
высокой достоверностью (δa, δc, δV – относи-
тельные погрешности) могут быть описаны урав-
нениями:

Термическое расширение фаз IrB1.1 и CaB6,
присутствовавших в смеси, также линейно зави-
сит от температуры в исследованном диапазоне:

( ) ( ) 57.5344 0.0001 3.885 0.015 10 ,
~ 0.003%;

a T T
a

−= ± + ± ×
δ

( ) ( ) 53.9871 0.0001 4.29 0.01 10 ,
~ 0.005%;

c T T
b

−= ± + ± ×
δ

( ) ( ) 3226.329 0.009 4.81 0.01 10 ,
~ 0.01%.

V T T
V

−= ± + ± ×
δ

( ) ( )
1.1

5
IrB 2.8031 0.0001 1.98 0.01 10 ,

  ~ 0.006%;
a T T

a

−= ± + ± ×
δ

При изучении термического расширения фазы
IrB1.1, полученной посредством реакции B4C с
иридием, в интервале температур 300–1000 К по-
лучены следующие функции для параметров a, c
(в Å) и объема элементарной ячейки (табл. 2):

При изучении термического расширения фазы
CaB6 для образца исходного коммерческого по-
рошка, прошедшего термическую обработку при
1873 K, для параметра a и объема элементарной
ячейки (табл. 2) получены следующие функции:

( ) ( )
1.1IrB

5

10.2363 0.0002 7.98 0.03

10 , ~ 0.005%;

c T

T b−

= ± + ± ×

× δ

( ) ( )
1.1

3
IrB 80.424 0.005 1.78 0.01 10 ,

~ 0.02%;
V T T

V

−= ± + ± ×
δ

( ) ( )Ca Ta T
a

6

−5
Β = 4.1428 ± 0.0001 + 2.90 ± 0.02 ×10 ,

δ ∼ 0.008%;

( ) ( )
6

3
CaB 71.099 0.007 1.50 0.01 10 ,

  ~ 0.02%.
V T T

V

−= ± + ± ×
δ

( ) ( ) 52.8032 0.0001 2.00 0.02 10 ,
~ 0.009%;

a T T
a

−= ± + ± ×
δ

( ) ( ) 510.2396 0.0004 8.18 0.06 10 ,
  ~ 0.009%;

c T T
b

−= ± + ± ×
δ

( ) ( ) 380.456 0.008 1.81 0.01 10 , 
~ 0.02%.

V T T
V

−= ± + ± ×
δ

( ) ( ) 54.1421 0.0001 2.93 0.02 10 ,
~ 0.007%;

a T T
a

−= ± + ± ×
δ

Рис. 2. Результаты РФА продуктов реакции смеси B4C : Ir (а) и порошка CaB6 (б) после термической обработки при
1873 K.
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В табл. 3 приведены значения КТР фаз, полу-
ченных в данной работе. Термическое расшире-
ние CaIr4B4 проявляет выраженный анизотроп-
ный эффект, а именно: вдоль оси c расширение в
~2 раза более интенсивно, чем вдоль осей a и b.
Напротив, для соединения IrB1.1 анизотропия ме-
нее выражена. Отметим, что КТР фаз IrB1.1 и
CaB6, образующихся по реакции СaB6 с иридием
(соотношение 1 : 1), близко к КТР образца IrB1.1,
синтезированного по реакции B4C с иридием, и
образца CaB6, обработанного при 1873 K. Замет-
ное расхождение наблюдается для αc фазы IrB1.1,
что связано с наличием области гомогенности со-
единения и формированием твердых растворов с
заполнением вакантных (8e) позиций в подре-
шетке бора. В табл. 3 также представлены значе-

( ) ( ) 371.061 0.006 1.53 0.01 10 , 
~ 0.02%.

V T T
V

−= ± + ± ×
δ

ния КТР других тройных боридов. Можно отме-
тить, что в целом значения являются сравнимы.

Следует обратить внимание, что средний КТР
тугоплавкой керамики и иридия в основном варьи-
руется от 4.5 × 10–6 до 9.5 × 10–6 K–1 в диапазоне
300–2200 K [4]. Таким образом, CaIr4B4, IrB1.1 и
CaB6 могут быть рассмотрены для потенциального
применения в высокотемпературных приложениях.

Исследование микротвердости фазы CaIr4B4. Ис-
следование микротвердости проводилось для об-
разцов с исходными соотношениями CaB6 : Ir = 1 : 1
и 1 : 3. Согласно данным РФА (рис. 3), кроме фа-
зы CaIr4B4 (содержание ∼54 мас. %), в составе
продуктов смеси 1 : 3 также присутствуют IrB1.1
(4%), IrB1.35 (16%) и CaB6 (26%). Микроструктура
образцов представлена на рис. 4. Как следует из
анализа СЭМ-снимков, продукты реакции пред-
ставляют собой спеченные области светлого цве-
та с вкраплениями темных частиц. При увеличе-

Таблица 2. Изменение параметров и объемов элементарных ячеек соединений CaIr4B4, IrB1.1 и CaB6 в зависимо-
сти от температуры

T, K
a, Å c, Å V, Å3 a, Å c, Å V, Å3 a, Å V, Å3

CaIr4B4 IrB1.1 CaB6

302.84 7.5461 4.0000 227.771 2.8095 10.2646 81.020 4.1512 71.534
323.04 7.5469 4.0011 227.883 2.8096 10.2652 81.030 4.1518 71.567
373.14 7.5489 4.0032 228.127 2.8107 10.2706 81.137 4.1530 71.629
423.15 7.5509 4.0054 228.373 2.8117 10.2748 81.226 4.1546 71.710
473.15 7.5526 4.0075 228.595 2.8128 10.2783 81.319 4.1559 71.776
523.15 7.5550 4.0097 228.869 2.8138 10.2829 81.412 4.1574 71.856
573.15 7.5570 4.0117 229.103 2.8146 10.2863 81.486 4.1588 71.929
623.15 7.5586 4.0137 229.312 2.8156 10.2902 81.575 4.1603 72.009
673.15 7.5605 4.0159 229.551 2.8165 10.2938 81.655 4.1617 72.078
773.15 7.5644 4.0201 230.031 2.8185 10.3026 81.845 4.1646 72.233
873.15 7.5683 4.0246 230.522 2.8207 10.3119 82.044 4.1678 72.398
973.15 7.5722 4.0291 231.021 2.8230 10.3191 82.237 4.1710 72.566

Таблица 3. КТР фаз CaIr4B4, IrB1.1 и CaB6 и других боридов

* Образцы сравнения: IrB1.1 получен по реакции B4C с иридием, CaB6 – исходный после термообработки.

Фаза αa, × 10–6 K–1 αb, × 10–6 K–1 αc, × 10–6 K–1 αV, × 10–5 K–1

CaIr4B4 5.16 ± 0.02 10.76 ± 0.03 2.124 ± 0.006
IrB1.1 7.06 ± 0.04 7.79 ± 0.03 2.21 ± 0.01
IrB1.1* 7.14 ± 0.06 7.99 ± 0.06 2.25 ± 0.02
CaB6 6.99 ± 0.05 2.12 ± 0.02
CaB6* 7.08 ± 0.04 2.15 ± 0.01
HfIr3B4 [14] 9.1 1.0 1.93
Hf2Ir5B2 [14] 7.9 7.5 7.42 2.30
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нии контраста снимков светлые области демон-
стрируют неоднородный состав от средне-серого
до светло-серого оттенка, а темные частицы при-
обретают черный цвет и практически неотличи-
мы от пор. Данный эффект объясняется существен-
ным различием в плотности составляющих фаз:
ρ(CaB6) = 2.45 г/см3 – темные частицы; ρ(IrB1.1) =
= 16.73 г/см3; ρ(IrB1.35) = 14.65 г/см3; ρ(CaIr4B4) =
= 12.42 г/см3 – компоненты светлой области).

Измерения показали, что темные включения
фазы CaB6 обладают высокой микротвердостью
со средним значением 46.1 ± 5.7 ГПа (7 измере-
ний), что соответствует сверхтвердым фазам. От-
метим, что ранее измеренное значение для HfB2
составило лишь 28 ± 2 ГПа при той же нагрузке
[14]. Измерение микротвердости областей, относя-
щихся к фазе CaIr4B4, показало, что независимо от
исходного соотношения реагентов CaB6 : Ir = 1 : 1 и
1 : 3 в исходной смеси средние значения схожи:
14.7 ± 1.1 ГПа (44 измерения) и 15.1 ± 1.0 ГПа (49 из-
мерений) соответственно (рис. 5). Значение микро-
твердости тройного соединения CaIr4B4 несколько
меньше, чем ранее измеренные величины микро-
твердости для тройных боридов гафния-иридия
[17]. Значение микротвердости более светлых об-
ластей, относящихся к боридам иридия IrB1.1
и/или IrB1.35, составляет 15.4 ± 1.3 ГПа по 10 из-
мерениям. Это значение сравнимо с величиной
16.2 ± 0.8 ГПа (50 гс), ранее опубликованной для
фазы IrB1.1 [18]. Интересно отметить, что значе-
ния микротвердости тройного борида CaIr4B4 и
боридов иридия сопоставимы друг с другом.

Рис. 3. Результаты РФА продуктов реакции смеси CaB6 : Ir = 1 : 3 после термической обработки при 1573 K.
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Рис. 4. СЭМ-снимки сечения частиц продуктов реак-
ции смеси CaB6 : Ir = 1 : 1 (а) и 1 : 3 (б), полученных
при 1573 K.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Изучено термическое расширение фаз CaIr4B4,

IrB1.1 и CaB6 в интервале температур 300–1000 K.
Показано, что в исследуемом интервале расшире-
ние происходит линейно с температурой. Для соеди-
нения CaIr4B4 термическое расширение сильно ани-
зотропно: αa = 5.16 × 10–6 K–1, αc = 10.76 × 10–6 K–1.
Для IrB1.1 значения равны: αa = (7.06–7.14) × 10–6 K–1,
αc = (7.79–7.99) × 10–6 K–1; для CaB6 – αa = (6.99–
7.08) × 10–6 K–1.

Микротвердость фазы CaIr4B4, полученной в
смесях с разным исходным соотношением CaB6 : Ir,
составила 14.7–15.1 ГПа. Это значение сопоста-
вимо с микротвердостью борида иридия и пример-
но в 3 раза меньше микротвердости фазы CaB6.
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В работе исследованы особенности структуро- и фазообразования сплава на основе системы Ni–Al–Co,
полученного методом СВС. Максимальная температура горения в аргоне составила 1020°C, а в ва-
кууме – 913°C. Фазовый состав синтезированного сплава представлен твердым раствором
Ni0.7Co0.3  с кубической решеткой Pm m. Структурные составляющие сплава на основе γ-, β-фаз
имеют размер 10–20 мкм, прослойки γ + β, расположенные на границе γ- и β-фаз, достигают 1–
2 мкм. Сплав проявляет высокую пластичность, прочность на сжатие составляет 451 МПа. Низкий
остаточный магнетизм, величина коэрцитивной силы и высокая намагниченность показывают, что этот
сплав относится к магнитомягким материалам. Коэрцитивная сила составляет Hc = 146 Э. Остаточная
намагниченность σr = 0.35 эмe/г, намагниченность насыщения σs = 36.76 эме/г.

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез, микроструктура, интер-
металлидный сплав, твердый раствор
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ВВЕДЕНИЕ
Интерметаллидные соединения на основе

тройной системы Ni–Al–Co представляют инте-
рес как для промышленности при создании высо-
котемпературных конструкционных материалов,
так и в научных исследованиях благодаря их уни-
кальным структурным и механическим свойствам
[1, 2]. Сплавы на основе системы Ni–Al–Co обла-
дают магнитной памятью формы [3], также при-
влекает внимание использование этих сплавов в
качестве катализаторов [4, 5].

Система Ni–Al–Co перспективна для разра-
ботки интерметаллидных деформируемых спла-
вов. Кобальт и никель неограниченно раствори-
мы друг в друге и образуют непрерывный ряд твер-
дых растворов. В данной системе имеется широкий
выбор различных комбинаций фаз (γ + β, γ' + β,
γ + γ' + β, γ + γ'), на основе интерметаллидов
β-(Ni,Co)Al и γ'-(Ni,Co)3Al можно получить со-
единения с высокой жаростойкостью, прочно-
стью в сочетании с низкой плотностью. Твердый
раствор γ-(Co,Ni) повышает пластические свой-
ства сплава. Исследования различных сплавов на
основе системы Ni–Al–Co показали, что прием-
лемую пластичность и прочность можно полу-

чить в сплавах Co с Ni, модифицированных тита-
ном и бором [6–8]. Было показано [9], что сплавы с
магнитной памятью формы существуют вблизи гра-
ницы между однофазной (β) и двухфазной (β + γ)
областями. Эти сплавы довольно легко поддаются
пластификации путем добавления в структуру не-
большого количества пластичного γ-компонента.

Фазовое равновесие в данной системе изучено
достаточно подробно [10–12]. В работе [1] исследо-
вано влияние Co на эффект памяти формы в β-NiAl
и показано, что β-фаза испытывает мартенситное
превращение и трансформируется в β'-фазу (L10),
при этом температура мартенситного перехода
снижается с увеличением содержания Co. При-
сутствие γ-фазы в системе Ni–Co–Al делает β-фа-
зу пластичной. В случае γ'-Ni3Al при введении
третьего элемента необходимо учитывать измене-
ние параметра решетки [13].

Одним из способов получения интерметал-
лидных соединений на основе тройной системы
Al–Co–Ni является самораспространяющийся
высокотемпературный синтез (СВС) [14]. СВС с
предварительной стадией механоактивации был
применен для получения декагональных квази-
кристаллов с высоким содержанием алюминия –

Al 3

УДК 536.46539.26
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Al72Ni12Co16 и Al72Ni20Co8 [15]. Алюмотермиче-
ский синтез сплавов Ni–Al–Co в условиях грави-
тационного воздействия из смеси Co3O4 + NiO + Al
был выполнен в работе [16].

Цель данной работы – изучение структуры и
фазового состава сплавов в зависимости от соста-
ва исходной реакционной смеси и синтез сплава
на основе системы Ni–Al–Co в области γ + β с вы-
соким содержанием кобальта (35 ат. %).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В работе использовали порошки алюминия
АСД-4 (чистота 99.2 мас. %, средний размер ча-
стиц 10 мкм), карбонильный никель марки ПНК
(чистота 99.9 мас. %, средний размер частиц
10 мкм) и порошок кобальта (средний размер ча-
стиц 70 мкм). Для проведения экспериментов был
выбран состав в области существования (γ + β)-
сплавов (табл. 1, рис. 1) с высоким содержанием ко-
бальта – 35 ат. %. Для получения однородной
смеси Ni + Al + Co исходные порошки перемеши-
вали в фарфоровой ступке в течение 10 мин. Из по-
лученной реакционной смеси методом двухсторон-
него холодного прессования получали цилиндриче-
ские образцы высотой 13 и диаметром 10 мм.

СВС-эксперименты проводили в нагреватель-
ной печи с внутренним диаметром 15 мм, высотой
70 мм, помещенной в специальную реакционную
камеру. Перед экспериментами реакционная ка-
мера предварительно вакуумировалась и затем за-
полнялась аргоном до давления 1 атм. Образцы
нагревали в печи до инициирования СВС-реак-
ции, после начала горения печь выключали, об-
разцы оставались в печи до ее полного остывания.
Температуру горения измеряли с использованием
вольфрам-рениевой термопары ВР5/ВР20, толщи-
на спая 0.2 мм. Дополнительные эксперименты
проводили в вакууме 13.3 × 10–5 Па с непродолжи-
тельной изотермической выдержкой после про-
хождения волны горения.

Фазовый состав продуктов горения определя-
ли при помощи автоматизированного рентгенов-
ского дифрактометра ДРОН-3М (FeKα−излуче-
ние). Микроструктуру синтезированных сплавов
изучали при помощи микроскопа сверхвысокого
разрешения Zeiss Ultra plus на базе Ultra 55 с систе-
мой микроанализа INCA Energy 350 XT Oxford In-
struments. Магнитные свойства определяли на виб-
рационном магнитометре EG&G PARC M4500.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

После проведения синтеза образцы сохраняли
цилиндрическую форму и геометрические разме-
ры. На рис. 2а представлена термограмма горения
образца Ni–Al–Co в атмосфере аргона (1 атм).
Температура инициирования СВС-реакции со-
ставляет 587°C. Горение образца проходит в ре-
жиме теплового взрыва с высокой скоростью
подъема температуры (700°C/с). Максимальная
температура горения составляет 1020°C. В случае
проведения синтеза в вакууме (рис. 2б) темпера-
тура инициирования СВС-реакции равна 592°C,
а максимальная температура горения 913°C. По-
сле завершения горения с целью гомогенизации
образец выдерживали при температуре 800°C в
течение 1 мин, после чего печь отключали. Обра-
зец находился в печи до ее полного остывания.
Как видно из приведенных термограмм, темпера-
туры горения образцов в аргоне и вакууме отлича-
ются примерно на 100°C, что является следствием
более высоких теплопотерь в аргоне. Надо отме-
тить, что температура горения выше температуры
плавления легкоплавких эвтектик в системах Ni–Al
(640°C) и Co–Al (657°C) [18].

На рис. 3 представлены результаты рентгено-
фазового анализа (РФА) полученного продукта.
Для сплава, синтезированного в вакууме, наблю-
даются интенсивные пики 110 около 2θ = 56.106°,
200 при 2θ = 65.480° и пик 220 около 2θ = 100.100°,
которые соответствуют γ-фазе на основе твердого
раствора Ni0.7Co0.3  с кубической решеткой,Al

Таблица 1. Состав и плотность образца, спрессован-
ного из реакционной смеси Ni + Al + Co

С, мас. %/ат. %
Относительная 

плотность, г/см3

Ni Al Co
0.73

45.3/39 13.9/26 40.8/35

Рис. 1. Изотермическое сечение Ni–Al–Co при
1100°C [17].
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Рис. 2. Термограмма горения образца Ni–Al–Co в аргоне (а) и вакууме (б).
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пр. гр. Pm m (PDF: 77-7529, [13]). Также присут-
ствуют пики гексагонального Co (PDF: 010-71-4239).

Результаты РФА и данные энергодисперсион-
ного анализа (ЭДА) синтезированного образца
незначительно отличаются от расчетного состава
сплава (табл. 1, рис. 1). По данным ЭДА, выполнен-
ного с площади 6 мм2, синтезированный сплав
имеет следующий химический состав ат. %: 39.63
Ni, 27.85 Al и 32.52 Co. Причиной такого различия
могут быть градиент температуры на поверхности
образца и локальная фазовая неоднородность
вследствие недореагирования кобальта. По всей
видимости, для получения более однородного со-
става необходимы увеличение времени отжига
после СВС и более мелкодисперсный кобальт. На
рис. 4 представлены микрофотографии сплава.
Сплав имеет незначительную пористость, не пре-

3 вышающую 20%. Максимальный размер пор со-
ставляет 40–50 мкм (рис. 4).

Исследование микроструктуры шлифа и ЭДА
показали, что структурные составляющие на ос-
нове γ-, β-фаз имеют размер 10–20 мкм, непроре-
агировавшие частицы кобальта, представляющие
собой твердый раствор Co  – 10–40 мкм, в от-
дельных местах на границе γ- и β-фаз наблюдают-
ся прослойки γ + β размером 1–2 мкм.

На рис. 5 представлены фрагмент изображе-
ния трехфазной структуры, картирование эле-
ментов и результат анализа вдоль пунктирной ли-
нии сканирования шириной 5 мкм, отмеченной
поперек границы раздела фаз. Содержание Ni ме-
няется незначительно вдоль линии анализа, в то
время как концентрации Co и Al меняются весьма
заметно. Показано, что β-фаза имеет более высо-
кую концентрацию Al, а γ-фаза – более высокую

Al
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концентрацию Co. Снижение содержания ко-
бальта (светлая область) происходит при пересе-
чении границы раздела фаз (светло-серая и темно-
серая области). Понижение содержания Со проис-
ходит при пересечении границы раздела фаз (свет-
ло-серая и темно-серая области). Наиболее яркий

контраст (светло-серая область) соответствует по-
вышенному содержанию кобальта. Минимальная
концентрация Co соответствует β-фазе.

ЭДА вдоль линии сканирования “частица ко-
бальта–γ-фаза–β-фаза” показал, что элементный
состав γ-области (светло-серая область вокруг частиц

Рис. 4. Микрофотографии сплава Ni–Al–Co.

(б)200 мкм 20 мкм

Co

(a)

� + �

�

�

Рис. 5. Концентрационные профили распределения элементов и картирование трехфазной области сплава Ni–Al–Co.
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кобальта) соответствует 56.3 ат. % Co, 13.8 ат. % Al и
29.9 ат. % Ni. Далее следует область β-фазы (тем-
но-серая) с составом: 34.4 ат. % Al, 13.7 ат. % Co и
51.9 ат. % Ni с видимой границей с γ-областью.
Анализ микроструктуры свидетельствует о том, что
ведущей реакцией в процессе СВС является взаи-
модействие кобальта с никелем c образованием
раствора алюминия в γ-фазе. Параллельно этому
никель также вступает в реакцию с алюминием с
образованием β-фазы и твердого раствора ко-
бальта на границе γ/β.

На рис. 6 показаны отпечатки индентора Вик-
керса. Средняя микротвердость cинтезированно-
го сплава составила 2450 ± 45 МПа. Сплав обладает
высокой пластичностью, на что указывает отсут-
ствие трещин в углах отпечатка индентора. Образо-

вание трещин и микропор имеет локальный ха-
рактер и происходит только по краю отпечатка
индентора, что вызвано пластическим течением
материала под действие растягивающих напря-
жений при индентировании. Трещины при этом
имеют явно выраженный межзеренный характер.
На высокую пластичность сплава также указыва-
ет деформация зерен по ребру отпечатка пирами-
ды (рис. 6, увеличенный фрагмент).

При испытании на сжатие на первой стадии
нагружения зависимость между прикладываемой
силой и деформацией на диаграмме имеет нели-
нейный характер. При дальнейшем нагружении об-
разца достигается состояние текучести (458 МПа),
которое продолжается незначительное время, по-

Рис. 6. Фотографии отпечатка индентора Виккерса (стрелками указаны трещины, поры и деформированные зерна).

200 мкм

Трещина

Поры Деформированные
зерна

Рис. 7. Микрофотографии поверхности излома образца с участком мартенситной фазы.
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сле чего происходит разрушение образца. Проч-
ность на сжатие составляет 451 МПа.

Исследование микроструктуры поверхности
разрушения образцов (рис. 7) показало, что не-
которые зерна имеют наноразмерную структуру
L10-мартенсита, что может быть результатом од-
нородной деформации исходного сплава при ис-
пытании на сжатие и, как следствие, мартенситного
превращения. В работах [19, 20] подобный резуль-
тат наблюдали в сплавах Co37Ni36Al27 и Co36Ni36Al28
при комнатной температуре.

На рис. 8 показана петля магнитного гистере-
зиса для синтезированного сплава Ni–Al–Co. Ко-
эрцитивная сила составляет Hc = 146 Э. Остаточная
намагниченность σr = 0.35 эме/г, намагниченность
насыщения σs = 36.76 эме/г. При этом следует от-
метить, что полученные магнитные характери-
стики близки к таковым для сплавов с магнитной
памятью формы, полученных другими методами
в работах [3, 21]. Низкие значения остаточной на-
магниченности и коэрцитивной силы наряду с
довольно высокой намагниченностью насыще-
ния позволяют отнести сплав к магнитомягким
материалам.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе впервые методом СВС получен сплав

системы Ni–Al–Co с высоким содержанием Co
на основе твердого раствора Ni0.7Co0.3 . Мик-Al

роструктура синтезированного сплава представ-
лена γ- и β-фазами, а также частицами твердого
раствора Co . Структурные составляющие спла-
ва на основе γ-, β-фаз имеют размер 10–20 мкм,
твердого раствора Co  – 10–40 мкм, а прослойки
γ + β, расположенные на границе γ- и β-фаз, дости-
гают 2–3 мкм.

Синтезированный сплав проявляет высокую
пластичность, среднее значение микротвердости –
2450 ± 45 МПа, прочность на сжатие – 451 МПа.
Коэрцитивная сила Hc = 146 Э. Максимальная
остаточная намагниченность σr = 0.35 эме/г, на-
магниченность насыщения σs = 36.76 эме/г.
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ВВЕДЕНИЕ
Металлические стекла (МС), называемые так-

же аморфными металлами, представляют собой
металлические сплавы, не имеющие строго упоря-
доченной кристаллической структуры. Отсутствие
дальнего порядка в расположении атомов приводит
к более высоким твердости, ударной вязкости, пре-
делу упругости и коррозионной стойкости по срав-
нению с их кристаллическими аналогами [1]. Отли-
чительной особенностью МС является высокая
эластичность по сравнению с кристаллическими
сплавами. Критическим требованием для получе-
ния MС является обеспечение высоких скоростей
охлаждения, необходимых для “замораживания”
расплава до твердого состояния, минуя стадию
кристаллизации. Поэтому изготовление деталей
из МС с толщиной стенки более 10 мм является
сложным, в них невозможно обеспечить достаточ-
ные скорости охлаждения, чтобы избежать зароды-
шеобразования и роста кристаллических фаз в
аморфной матрице [2]. Наиболее распространен-
ные методы обработки, используемые для изго-
товления деталей из МС, такие как формование
из расплава, порошковая металлургия и литье,
имеют ограничения в отношении окончательно
достижимых размеров и возможных геометриче-

ских конструкций; этот факт препятствует их рас-
пространению в производстве конструкционных
и функциональных материалов [3].

Благодаря уникальным механическим, маг-
нитным, антикоррозионным и каталитическим
свойствам МС на основе железа (Fe-MC) вызыва-
ют широкий интерес инженеров и исследователей.
Они широко используются в электроэнергети-
ке и электронной промышленности, например,
в трансформаторах, датчиках, синфазных дроссе-
лях и т.д. из-за их высокой магнитной проницае-
мости и намагниченности насыщения, стабильных
высокочастотных характеристик, низких потерь в
сердечнике и коэффициента магнитострикции [4,
5]. Fe-MC не содержат кристаллических дефектов и
обладают пассивирующей способностью, что при-
дает им антикоррозионную стойкость. Кроме того,
высокая износостойкость и относительно низкая
стоимость материала делают Fe-MC подходящими
для использования в морской среде [6].

Покрытия из Fe-MC значительно расширяют
область применения объемных МС, поскольку не
ограничены по размеру [7, 8]. На сегодняшний день
покрытия Fe-MC получают различными методами,
такими как плазменное напыление [9], газопламен-
ное напыление [10], дуговое напыление [11], магне-

УДК 621.9.048.4
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тронное напыление [12], лазерная наплавка [13] и
электроискровое легирование (ЭИЛ) [14].

Целью настоящей работы было исследование
влияния длительности разрядных импульсов на
структуру и свойства покрытий из Fe-MC, оса-
жденных с использованием кристаллического
электрода FeCrWMoCB при ЭИЛ стали 35.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В условиях Лаборатории порошковой метал-
лургии Института материаловедения ДВО РАН
обособленного подразделения ХФИЦ ДВО РАН
был получен анодный материал (АМ) состава
FeCrWMoCB из порошков железа, хрома, воль-
фрама, молибдена и карбида бора чистотой не ме-
нее 99.5%. В табл. 1 показан исходный состав
шихты.

Порошки с добавлением изопропилового спир-
та смешивали в течение 30 мин в шаровой плане-
тарной мельнице Retsch PM 400 при частоте
вращения 250 мин–1. Затем смеси пропитывали
раствором каучука в бензине и формовали в ви-

де прямоугольных параллелепипедов размера-
ми 5 × 5 × 30 мм на прессе TestPress-250 M под
нагрузкой 30 кН. После чего спекали в вакуум-
ной печи Carbolite STF 1200°C в течение 8 ч при
давлении 10 Пa. Механические свойства спе-
ченного АМ представлены в табл. 2. На рис. 1
показана рентгеновская дифрактограмма спечен-
ного FeCrWMoCB-электрода. На ней видны острые
брэгговские рефлексы кристаллических слож-
ных боридов и карбидов: Mo2FeB2, Fe1.25W1.75B2,
Fe3W3C‒Fe4W2С; диборида хрома; кубического
железа и молибдена. Рефлексы карбида бора не на-
блюдаются на дифрактограмме, что указывает на
интенсивное химическое взаимодействие компо-
нентов порошковой шихты в процессе спекания.

Совместное присутствие боридов, карбидов и
чистых металлов может указывать на металлоке-
рамическую структуру спеченного материала. Ос-
новным требованием, предъявляемым к АМ при
ЭИЛ, является прочность (не менее 100 МПa), ко-
торую обеспечивает металлическая связка [15]. В
данном случае состав шихты был подобран с из-
бытком железа, что обеспечило достаточную
прочность на излом 340 MПa (табл. 2).

Покрытия на поверхности образцов (катодов)
из стали 35 с площадью 1 cм2 наносили в атмосфе-
ре воздуха методом ЭИЛ с использованием разра-
ботанной в ИМ ХФИЦ ДВО РАН электроискро-
вой установки ИМЭИЛ, генерирующей прямо-
угольные импульсы тока амплитудой 110 А при
рабочем напряжении 30 В. АМ закрепляли в руч-
ной электромагнитный вибратор, обеспечивав-
ший механические колебания частотой 100 Гц и
амплитудой до ~0.5 мм. При частоте разрядных
импульсов 10 кГц (табл. 3) длительность импуль-
сов (τ) изменяли от 20 до 80 мкс. Продолжитель-
ность ЭИЛ для поверхности каждого образца со-
ставляла 6 мин/cм2, изменение масс электродов
фиксировалось через 1 мин на весах VibraHT с
точностью 0.1 мг.

Для исследования фазового состава АМ и по-
крытий использовали рентгеновский дифракто-
метр ДРОН-7 (CuKα-излучение). Для исследова-
ния микроструктуры – сканирующий электронный

Таблица 1. Состав порошковой шихты для приготовления АМ

Компонент B4C W Mo Fe Cr C

С, мас. % 2.97 32.82 11.4 15 19.95 3.06

С, aт. % 15 12 8 18 26 21

Таблица 2. Механические свойства спеченного электродного материала

Плотность, г/см3 Твердость, ГПa Прочность на излом, MПa

9.03 11.31 340

Рис. 1. Рентгеновская дифрактограмма спеченного
анодного материала.
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микроскоп (СЭМ) в режиме фазового контраста
Vega 3 LMH (Tescan, Чехия), оснащенный энерго-
дисперсионным спектрометром (ЭДС) X-max 80
(Oxford Instruments, Великобритания). Для иссле-
дования твердости использовали микротвердо-
мер ПМТ-3М при нагрузке 0.5 Н по Виккерсу,
шероховатости – профилометр TR 200.

Для поляризационных испытаний использо-
вали 3.5%-ный раствор NaCl в трехэлектродной
ячейке, гальваностат P-2Х (Electro Chemical Instru-
ments, Россия) со скоростью сканирования 4 мВ/с.
В качестве электрода сравнения использовали
стандартный хлорсеребряный электрод, а в каче-
стве контрэлектрода – спаренный платиновый
электрод ЭТП-02. Для стабилизации тока разо-
мкнутой цепи перед съемкой образцы выдержи-
вались 30 мин; плотность коррозионного тока
вычисляли методом экстраполяции Тафеля. Им-
педансные исследования выполняли на приборе
Z2000 (Элинс, Россия) в диапазоне частот от
100000 до 1 Гц. Циклические испытания на жаро-
стойкость проводили в печи при температуре
700°С на воздухе. Образцы выдерживали при за-
данной температуре в течение ~6 ч, затем удаляли
и охлаждали в эксикаторе до комнатной темпера-
туры. Во время испытания все образцы помещали
в корундовый тигель для учета массы отслоив-
шихся оксидов. Изменение массы всех образцов
определяли с использованием лабораторных ве-
сов с чувствительностью 0.1 мг. Общее время те-
стирования составляло 100 ч.

Износостойкость и коэффициент трения об-
разцов исследовали с использованием процедуры
ASTM G99-17 при сухом трении скольжения при
нагрузке 50 Н на скорости 0.47 мс–1 и времени те-
стирования 10 мин. В качестве контртела исполь-
зовали диски из быстрорежущей стали М45 с
твердостью 60 HRC. Износ измеряли гравимет-
рическим способом.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
В процессе ЭИЛ стали 35 АМ FeCrWMoCB не-

прерывно эродировал с ростом времени обработ-
ки, причем суммарная эрозия за 6 мин обработки
повышалась с ростом длительности разрядных
импульсов (τ) (рис. 2а). Привес подложек за 6 мин
обработки также возрастал с ростом τ. Характер-
но, что зависимость привеса катода от τ была бо-

лее ярко выражена, чем эрозия АМ (рис. 2б). Это
хорошо согласуется с данными [16] по ЭИЛ. Воз-
растание величин эрозии анода и привеса катода
объясняется увеличением микрованны расплава
на поверхности электродов с ростом τ [17]. При
возрастании удельного времени обработки при-
вес катода замедлялся, что характерно для ЭИЛ [18].
Соответственно, коэффициент массопереноса мо-
нотонно снижался с ростом длительности разря-
дов и времени обработки (рис. 2в).

Значения коэффициента массопереноса со-
ставили от 5 до 22%. Высокая эрозия анода и низ-
кий коэффициент массопереноса при τ = 20 мкс
указывают на значительное влияние механиче-
ской эрозии электрода. Эти показатели можно
улучшить, повысив долю металлического связую-
щего в АМ.

На рис. 3 показаны рентгеновские дифракто-
граммы FeCrWMoСB-покрытий. На дифракто-
граммах присутствует характерное гало в диапа-
зоне углов 2θ = 40°–50° без острых брэгговских ре-
флексов, что указывает на аморфную структуру
полученного покрытия. Кроме того, отсутствие ре-
флексов железа на дифрактограммах указывает на
отсутствие серьезных несплошностей, а также на
то, что толщина всех покрытий была больше глу-
бины проникновения рентгеновского излучения.

Таким образом, в процессе электроискрового
осаждения происходило плавление кристалличе-
ского материала анода, жидкофазный перенос
этого материала в микрованну расплава на катоде,
смешение с материалом подложки, а высокие ско-
рости охлаждения материала (~105 К/с) [19] и его
высокая стеклообразующая способность не позво-
лили сформироваться кристаллической структуре.

Средняя толщина покрытий увеличивалась от
19.1 до 39 мкм при повышении длительности раз-
рядов от 20 до 80 мкс. На рис. 4 представлены
изображения покрытий в обратно рассеянных
электронах и распределение элементов согласно
ЭДС-анализу.

На изображениях (рис. 4а, 4б) видно, что в по-
крытиях присутствуют поры, но отсутствуют про-
дольные трещины, что указывает на хорошую адге-
зию аморфного слоя к стали 35. Структура покры-
тий представлена линиями разного контраста, что
является следами конвективного перемешивания
электродного материала со сталью 35 при ЭИЛ.

Таблица 3. Режимы обработки, обозначение и характеристики покрытий

Покрытие МС20 МС50 МС80

Длительность импульса, мкс 20 50 80
Скважность, мкс 80 50 20
Толщина, мкм 19.1 ± 6.6 25.5 ± 5.0 39.0 ± 9.5
Шероховатость (Ra), мкм 7.0 ± 1.2 8.32 ± 0.7 9.37 ± 0.95



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 7  2023

ВЛИЯНИЕ ДЛИТЕЛЬНОСТИ РАЗРЯДОВ НА ХАРАКТЕРИСТИКИ ПОКРЫТИЙ 743

Шероховатость поверхности покрытий (Ra) ожи-
даемо возрастала от 7.0 ± 1.2 до 9.37 ± 0.95 мкм
при увеличении длительности разрядных им-
пульсов (табл. 3).

Химический состав электроискровых МС по-
крытий по глубине достаточно однороден, о чем
свидетельствуют данные по распределению эле-

ментов в сечении (рис. 4в, 4г). Так, средняя кон-
центрация железа в покрытиях МС20 и МС80 на-
ходилась на уровне 30 ат. %, что выше по сравнению
с АМ в 1.66 раза. Это объясняется смешиванием
элементов АМ и железа из подложки в процессе
осаждения [20]. Соответственно, концентрации
остальных элементов были ниже, чем в электро-

Рис. 2. Кинетика эрозии анода (а), привеса катода (б) и коэффициента массопереноса (в) при электроискровом нане-
сении покрытий: 1 – МС20, 2 – МС50, 3 – МС80.
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де. На рис. 4в, 4г наблюдается плавное изменение
концентраций элементов покрытия при переходе
к подложке, что свидетельствует о металлической
связи покрытия с подложкой.

В литературе указывают на “превосходную”
коррозионную стойкость Fe-МС-покрытий на
стальной подложке [21, 22]. Поэтому были прове-
дены импедансные и потенциодинамические по-
ляризационные испытания приготовленных МС-
покрытий. На рис. 5а показаны спектры электри-
ческого импеданса образцов в 3.5%-ном растворе
NaCl в координатах Найквиста. Оси Re и Im пред-
ставляют собой действительную и мнимую со-
ставляющие электрического импеданса. Полу-
ченные диаграммы Найквиста для всех покрытий
характеризуются схожими полукруглыми емкост-
ными контурами в высокочастотной области.

Как правило, чем больше радиус емкостной
дуги, тем выше коррозионная стойкость материа-
ла [23]. Радиус емкостного контура всех покрытий
был близким, однако наблюдалась тенденция к егоРис. 3. Рентгеновские дифрактограммы покрытий.
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Рис. 4. СЭМ-изображения (а, б) и распределение элементов, согласно ЭДС-анализу (в, г), для покрытий МС20 (а, в)
и МС80 (б, г) (пунктирная линия указывает направление сканирования).
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увеличению при снижении τ. Радиус емкостного
контура стали 35 был меньше, чем у покрытий, что
свидетельствует об улучшении ее коррозионной
стойкости после нанесения МС-покрытий.

В табл. 4 и на рис. 5б приведены результаты по-
ляризационных испытаний образцов в 3.5%-ном
растворе NaCl. Видно, что потенциодинамические
кривые покрытий из МС имеют меньший потенци-
ал коррозии Eкор в сравнении со cталью 35. При
этом потенциал коррозии монотонно возрастал с
уменьшением длительности разрядных импуль-
сов от 80 до 20 мкс. Это согласуется с данными по
импедансным испытаниям образцов (рис. 5а) и
объясняется ростом скорости охлаждения мате-
риала при снижении τ, что приводит к снижению
доли аморфной фазы в покрытиях.

Для исследуемых образцов была рассчитана
плотность тока коррозии Iкор, которая отражает
их коррозионные свойства (табл. 1). Плотность тока
коррозии немонотонно изменялась от 36.9 × 10–5 до
43.2 × 10–5 A/cм2 с ростом длительности разрядов.
Так, наименьший ток коррозии наблюдался у об-
разца МС50, а наибольший – у образца МС20.
Эти результаты свидетельствуют о том, что образ-
цы с покрытиями имели более низкую плотность

тока коррозии по сравнению со сталью 35, что
связано с аморфной природой осажденных по-
крытий. Однако, вопреки ожиданиям, антикор-
розионные свойства МС-покрытий можно оце-
нить как слабые.

Кинетика изменения массы образцов с МС-по-
крытиями и стали 35 без покрытий при темпера-
туре 700°С показана на рис. 6а. Как видно, ско-
рость привеса образцов с МС-покрытиями намного
ниже, чем у стали 35 без покрытия. За 100 ч испыта-
ний суммарный привес образцов с МС-покрыти-
ями был от 27 до 176 раз меньше, чем у образцов
без покрытий. Высокую жаростойкость МС-по-
крытий на стали 35 следует рассматривать, учи-
тывая, что в самом начале испытания аморфная
фаза кристаллизовалась в сложные многоатом-
ные борокарбиды, формирующие плотные ба-
рьерные оксидные пленки [24]. Финальный при-
вес образцов с покрытиями за 100 ч испытаний
монотонно снижался от 12 до 1.85 г/м2 с ростом τ
от 20 до 80 мкс. Это можно объяснить ростом тол-
щины и интегральной сплошности покрытий.

При испытании на жаростойкость привес обу-
словлен фиксацией атмосферного кислорода на
поверхности образцов в виде оксида железа(III)

Рис. 5. Импедансные спектры в координатах Найквиста (а) и потенциодинамические поляризационные кривые (б)
покрытий и стали 35.
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Образец Сталь 35 MC20 MC50 MC80

Eкор, В –0.894 –0.625 –0.643 –0.718

Iкор, мкA/см2 57.2 43.2 36.9 41.8
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α-Fe2O3 (рис. 6б). При этом оксид α-Fe2O3 на ста-
ли 35 без покрытия был текстурирован в кристал-
лографической плоскости (300), тогда как в
случае покрытия МС50 рост α-Fe2O3 был более
равномерным. Кроме того, на рентгеновской
дифрактограмме покрытия наблюдался слож-
ный карбид Fe3W3С–Fe4W2С, который являлся
продуктом кристаллизации МС. Его присутствие
на дифрактограмме покрытия после испытания
на жаростойкость подтверждает высокую жаро-
стойкость МС-покрытий.

На рис. 7 показаны изображения поперечного
сечения покрытий МС20 и МС80 после 100 ч ис-
пытаний на жаростойкость. Видно, что поверх-
ность МС не содержит оксидного слоя. Оксиды
выходят на поверхность лишь в локальных местах,
вызывая кратерообразные повреждения подложки
в наиболее тонких местах покрытия. Окисляясь,
металл подложки увеличивается в объеме, что при-
водит к выходу окалины на поверхность покры-
тия. Окисление можно выразить реакцией:

(1)

Локальность развития окислительного про-
цесса обусловлена не столько малой толщиной
осажденного слоя, сколько повышенной концен-
трацией железа, до такой степени, что снижается
концентрация аморфной фазы. На рис. 7а видно,
что не все тонкие участки покрытия вызвали ока-
линообразование, что говорит о превосходной
стойкости материала покрытия к окислению при
температуре 700°С. Вместе с тем, только в наибо-
лее тонких местах мог возникнуть локальный де-
фицит аморфной фазы.

2 2 34Fe 3O 2Fe O .+ =

Средняя твердость МС-покрытий находилась
в диапазоне от 11.3 до 11.9 ГПa с максимумом у об-
разца МС20 (рис. 8а). Это может объясняться наи-
большей скоростью охлаждения материала после
окончания разряда, что приводило к наибольшей
концентрации аморфной фазы в покрытии. Твер-
дость стали 35 составила 2.0 ± 0.3 ГПa, т.е. осажден-
ные электроискровые МС-покрытия позволяют
повысить твердость ее поверхности до 5.8 раза. По-
вышенная твердость МС-покрытий объясняется
более плотной упаковкой атомов в аморфном ме-
талле по сравнению с кристаллическим. Средние
значения коэффициента трения покрытий при
нагрузке 50 Н находились в диапазоне от 0.71 до
0.77 (рис. 6б). Наименьший коэффициент трения

Рис. 6. Жаростойкость покрытий при температуре 900°С по сравнению со сталью 35 (а) и рентгенограмма покрытия
после испытания на жаростойкость (б).
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наблюдался у образцов МС50 и МС80. Примене-
ние данных покрытий позволяет снизить коэффи-
циент трения стали 35 (0.85) на 15%. Более того,
уровень шума на кривых коэффициента трения по-
крытий, отражающий колебания силы трения, был
значительно ниже, чем у стали 35 без покрытия.

Интенсивность изнашивания МС-покрытий
была от 1.8 до 3.7 раз ниже по сравнению со ста-
лью без покрытия (рис. 9). С ростом длительности
импульсов износ электроискровых МС-покрытий

изменялся немонотонно в диапазоне от 0.44 × 10–5

до 1.0 × 10–5 мм3/(Н м). Наименьший износ был у
образца МС50, наибольший – у МС80. Вероятно,
это связано с высокой шероховатостью покрытия
МС80 (табл. 3). На выступы шероховатости при-
ходится высокая удельная нагрузка трения, в ре-
зультате чего они ускоренно истираются, приво-
дя к повышенным средним величинам износа.

В местах образования покрытия с большой вы-
сотой слоя наблюдалась повышенная концентра-
ция дефектных включений, усиливающих интен-
сивность удаления фрагментов аморфного слоя
вместе с материалом контртела. Длительность им-
пульсов в районе 50 мкс является оптимальной, по-
скольку показывает наименьший износ и один из
наиболее низких коэффициентов трения. Это
объясняется тем, что в соответствующем образце
соблюдался наилучший баланс толщины и шеро-
ховатости покрытия.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом ЭИЛ были нанесены аморфные
FeCrWMoCB-покрытия на сталь 35. Установле-
но, что с ростом длительности разрядных импуль-
сов от 20 до 80 мкс привес катода монотонно воз-
растал, однако эрозия анода увеличивалась слабо,
что привело к повышению коэффициента массо-
переноса с 5 до 22%. Средняя толщина покрытий
увеличивалась от 19.1 до 39 мкм при повышении
длительности разрядов от 20 до 80 мкс. По дан-
ным растровой электронной микроскопии, по-
крытие имело характерную структуру в виде ли-
ний разного контраста, которые являются следа-

Рис. 8. Твердость (а) и коэффициент трения (б) МС-покрытий по сравнению со сталью 35.
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ми конвективного перемешивания электродного
материала со сталью 35 при ЭИЛ.

На основе данных импедансной спектроско-
пии и потенциодинамической поляризации по-
казано, что нанесение аморфных FeCrWMoCB-
покрытий на сталь 35 приводит к умеренному
улучшению коррозионной стойкости ее поверх-
ности. Испытание при температуре 700°С показа-
ло, что с ростом длительности импульсов жаро-
стойкость покрытий монотонно увеличивалась.
За 100 ч испытаний суммарный привес образцов с
аморфными покрытиями был ниже от 27 до 176 раз
по сравнению со сталью 35 без покрытия. Твер-
дость покрытий находилась в узком диапазоне –
от 11.3 до 11.9 ГПa.

Показано, что осаждение FeCrWMoCB-по-
крытий позволяет снизить и стабилизировать ко-
эффициент трения поверхности стали 35. Зависи-
мость износа покрытий от длительности импуль-
сов имела вид параболы с минимумом при 50 мкс.
Применение данного режима осаждения покрытия
из МС позволяет снизить износ стали 35 до 3.7 раза.
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Впервые исследована возможность использования Al2O3- и Al : Zn (1 : 1)-покрытий, нанесенных ме-
тодом сверхзвукового плазменного напыления, в качестве защитных для высокоэнтропийных спла-
вов (ВЭС) редкоземельных элементов (РЗМ) GdTbDyHoSc и GdTbDyHoY от коррозии в камере со-
ляного тумана. Показано, что покрытие Al2O3 в условиях соляного тумана разрушается по механиз-
му локальной активации поверхности, появляется питтинговая коррозия и при этом сохраняется
значительная доля покрытия на основном материале. Образцы с покрытием Al : Zn (1 : 1) в условиях
соляного тумана показывают меньшую стойкость вследствие электрохимической коррозии. Взаи-
модействие Al2O3 с NaCl делает данное покрытие ограниченно годным для защиты сплавов РЗМ
ВЭС в условиях соляного тумана. Ограничения касаются времени испытания образцов и толщины
нанесенного покрытия.

Ключевые слова: высокоэнтропийные сплавы, редкоземельные металлы, камера соляного тумана,
защитные покрытия, сверхзвуковое плазменное напыление
DOI: 10.31857/S0002337X23070059, EDN: VFCNXS

ВВЕДЕНИЕ
Высокоэнтропийные сплавы (ВЭС) обладают

характеристиками, присущими как металлическим
сплавам, так и металлокерамикам: высокой твер-
достью, жаропрочностью и жаростойкостью, зна-
чительной износо- и коррозионной стойкостью
[1–3].

Как правило, ВЭС состоят из пяти или более
компонентов, содержание каждого из которых
составляет 5–35 ат. %. В большинстве случаев это
сплавы с кубической решеткой, хотя были полу-
чены ВЭС с аморфной структурой в виде пленки
или образцов небольшого размера [4].

В работе [5] впервые было высказано предпо-
ложение о возможности образования ВЭС с ГПУ-
структурой, состоящих из редкоземельных элемен-
тов (РЗМ). Это обусловлено тем, что РЗМ имеют
близкие атомные размеры и кристаллическую
структуру и могут образовывать гомогенные твер-
дые растворы. На основе этого предположения
японскими учеными [6] впервые были разработаны
и изготовлены однофазные эквиатомные сплавы
YGdTbDyLu и GdTbDyTmLu с ГПУ-структурой.

В настоящей работе в качестве базовых эле-
ментов ВЭС были взяты четыре тяжелых магнит-
ных лантаноида – Gd, Tb, Dy и Ho, основные фи-
зические характеристики которых (кристалличе-
ская структура, радиус атома, параметры решетки,
электроотрицательность) настолько близки друг к
другу, что критерии Юм-Розери заведомо выпол-
няются, поэтому во многих работах такие сплавы
рассматриваются как термически стабильные [2,
7–9]. В качестве пятого компонента были выбраны
иттрий с близкими к базовым металлам структур-
ными характеристиками и скандий с существен-
но меньшими значениями параметров решетки.
Добавление Sc приводило к возрастанию искаже-
ний кристаллической решетки вследствие значи-
тельного различия в размере атомов.

При наличии уникальных физических свойств
рассматриваемые сплавы обладают высокой хи-
мической активностью и требуют либо особой ра-
бочей среды, либо дополнительной защиты по-
верхности от химической, а в особом случае, и
электрохимической коррозии. Оба сплава обла-
дают высокой реакционной способностью к ком-
понентам воздуха, на поверхности образцов ак-

УДК 669.017.15;620.193.4
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тивно формируются включения оксидных фаз
сложного состава [10]. 

Целью настоящей работы является исследова-
ние коррозионной стойкости ВЭС РЗМ GdTbDy-
HoSc и GdTbDyHoY с защитными покрытиями.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Образцы ВЭС РЗМ с добавками иттрия и скан-
дия (GdTbDyHoY и GdTbDyHoSc) синтезировали
из металлов чистотой ≥99.9% путем расплавления в
дуговой печи Centorr Vacuum и Industries 5SA в ат-
мосфере Ar (99.99%). Для равномерного распре-
деления исходных компонентов образцы мно-
гократно переплавляли (6 плавок) [10]. Химиче-
ский анализ полученных сплавов был выполнен с
использованием атомно-эмиссионных спектро-
метров с индуктивно-связанной плазмой Optima
100DV и Spectroflame Modula S. Точность опреде-
ления состава – до 0.5 мас. % для базисных эле-
ментов и 5 ppm для примесных. Согласно резуль-
татам химического анализа, все синтезированные
образцы соответствовали номинальным соста-
вам, а содержание кислорода, определенное на
анализаторе фирмы ELTRA ONH-2000, в полу-
ченных материалах не превышало 0.3 мас. %. В
табл. 1 указаны номера образцов, их номиналь-
ный состав и состав покрытия.

Фазовый состав образцов определяли методом
порошковой рентгеновской дифракции на дифрак-
тометре D8 ADVANCE. Фазовый анализ проводи-
ли с использованием базы данных Международ-
ного центра дифракционных данных PDF4 ICDD
(Release 2021) [11]. Количественная оценка вы-
полнена методом Ритвельда [12]. По данным
рентгенофазового анализа, основой (~95 мас.
%) полученных образцов является ГПУ-фаза:
Gd0.2Tb0.2Dy0.2Ho0.2Y0.2 (PDF4+, Card04-022-6351
[11]) и Gd0.2Tb0.2Dy0.2Ho0.2Sc0.2 соответственно. По-
мимо этого, в образцах присутствует твердый рас-
твор на основе GdO (PDF4+, Card04-002-3664 [11]).

Изучение поверхности образцов после испы-
таний на коррозию и анализ состояния сплавов в
сечении (на шлифах) с фиксацией глубины пора-
жения основного сплава проводились на стерео-
микроскопе Meiji techno EMZ-13TR (Япония)
при увеличениях 10–40 крат и инвертированном

оптическом микроскопе Olympus GX-51 (Япония) в
режимах светлого и темного полей при увеличениях
50–500 крат. Для получения панорамных снимков
образцов и обработки изображений микрострук-
туры использовался Анализатор SIAMS 700.

Для оценки коррозионной стойкости было под-
готовлено по два образца в форме прямоугольных
параллелепипедов размерами 10 × 3 × 3 мм для каж-
дого из составов – GdTbDyHoSc и GdTbDyHoY.
Для сравнения эффективности и особенностей
взаимодействия защитного покрытия с основным
материалом были выбраны два типа покрытий:
металлическое (алюмоцинк Al : Zn = 1 : 1) и ок-
сидное (Al2O3) (табл. 2). Покрытия наносились
методом сверхзвукового плазменного напыления
на установке МАК-100 [13–15] при следующих
параметрах: состав плазмообразующего газа –
90% воздух + 10% пропан, рабочий ток 180 А, на-
пряжение 300 В, давление газа 0.6 МПа, расстоя-
ние до образца 200 мм, скорость плазменного по-
тока 1200 м/с.

Испытания на коррозионную стойкость прово-
дились в камере соляного тумана Q-FOG, SSP60
(США). Образцы были закреплены на пластинах
из органического стекла. При этом задавались
следующие условия: соляной туман нейтраль-
ный, температура 35 ± 2°С, расположение образ-
цов под углом 20° к вертикали. Раствор для распы-
ления готовили с использованием дистиллирован-
ной воды и хлористого натрия “х. ч.”. Водородный
показатель исходного раствора pH 6.6, собранного
раствора рН 7.2. Концентрация собранного рас-
твора хлорида натрия – 4.7%. Объем собранного
раствора: минимальный – 26 мл за 24 ч (1.1 мл/ч),
максимальный – 30 мл за 24 ч (1.3 мл/ч). Время ис-
пытания в камере соляного тумана составило 48 ч.
После извлечения из камеры образцы промывали
дистиллированной водой и сушили на воздухе.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Поверхность образца 1 (табл. 1) после напыле-

ния (рис. 1а) содержала наплывы, т. е. исходное
покрытие имело разную толщину. После испыта-
ний (рис. 1б) поверхность сохранила свою неод-
нородность без изменения формы всего образца.
На большей части поверхности наблюдался рых-
лый белый слой, появившийся в ходе коррозион-

Таблица 1. Состав образцов и защитных покрытий

Образец
Состав, ат. % Материал 

покрытияGd Tb Dy Ho Sc Y

1 19.80 19.52 19.96 20.30 20.42 – Al–Zn
2 19.80 19.52 19.96 20.30 20.42 – Al2O3

3 19.75 19.58 20.03 20.34 – 20.30 Al–Zn
4 19.75 19.58 20.03 20.34 – 20.30 Al2O3
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ных испытаний (рис. 1в). На некоторых участках
покрытие разрушилось полностью и обнажился
исходный сплав (рис. 1г). В целом можно отме-
тить, что коррозии подверглась вся поверхность
образца без исключения.

Образец 2 после напыления имел ровное, ви-
зуально однородное покрытие (табл. 1, рис. 2а),
но после коррозионных испытаний получил оча-
говое поражение (рис. 2г), при этом на образце
сохранились обширные участки неповрежденно-
го Al2O3-покрытия (рис. 2б, 2в). После коррозии
покрытие стало более рыхлым (рис. 2д) и неодно-
родным (рис. 2е). Глубина очагового поражения
была настолько велика, что изменились геомет-

рические размеры и форма образца (рис. 2б, 2в).
На разрушенной поверхности наблюдались про-
дукты коррозии желто-зеленого и белого цвета.

Образец 3 (табл. 1) до испытаний имел однород-
ный слой покрытия без явных наплывов (рис. 3а). В
результате воздействия агрессивной среды про-
изошли изменения на всей поверхности (рис. 3б)
и, так же как у образца 1, на поверхности образо-
вался налет белого цвета из продуктов коррозии и
видны участки незащищенного сплава (рис. 3в).
Однако в отличие от образца 1, у образца 3 слой бе-
лых хлопьев формировался островками, покрытие
имело склонность к растрескиванию, а на по-
верхности наблюдались кристаллы NaCl (рис. 3г).

Таблица 2. Фазовый состав и параметры элементарной ячейки сосуществующих фаз порошков Al–Zn и Al2O3

Фаза Пр.гр. a, Å c, Å V, Å3 C, мас. % Card (PDF4)

Al–Zn
Al 4.050 66.410 74.6 04-012-7848
Zn P63/mmc 2.667 4.934 30.396 25.4 04-007-2123

Al2O3

Al2O3 4.759 12.991 254.77 88.3 04-004-2852
(H3O)Al11O17 P63/mmc 5.594 22.581 611.96 11.7 04-010-5101

3Fm m

3R c

Рис. 1. Образец 1 до (а, в) и после коррозионных испытаний (б, г): ×20 (а, б), ×200 (в, г).

(б)

(в) (г)

(a)
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Поверхность сравнительно однородного ис-
ходного покрытия образца 4 (табл. 1) после испы-
таний приобрела различные оттенки, что позволяет
предположить избирательное воздействие агрес-
сивной среды на материал покрытия. Это объясня-
ется химическим взаимодействием коррозион-
ной среды с диффузионным слоем или самим
сплавом GdTbDyHoY через микропоры в покры-
тии (рис. 4). При меньшем объеме разрушений по
сравнению с образцом 2, природа их коррозион-
ных процессов схожа, о чем говорят форма релье-
фа и цвет образовавшихся продуктов коррозии.

Анализ шлифов подтвердил, что характер кор-
розионного разрушения основного сплава, глав-
ным образом, определялся не его химическим
составом, а типом напыленного покрытия. По-
этому для дальнейшего обсуждения были выбра-

ны образцы GdTbDyHoSc с покрытием Al2O3 и
GdTbDyHoY с покрытием Al–Zn (2 и 3, табл. 1).

Коррозионные разрушения сплавов, покры-
тых Al2O3 (рис. 5а), носили локальный характер
(местная коррозия), тогда как алюмоцинковое
покрытие разрушилось практически полностью
(сплошная коррозия) (рис. 5б). Характер корро-
зионного поражения свидетельствует о том, что
покрытие Al2O3 эффективно препятствует кон-
такту агрессивной среды с материалом сплава вне
зависимости от толщины (рис. 5в), является корро-
зионно стойким, тогда как алюмоцинковое покры-
тие подвергается активному разрушению (рис. 5г).
Для обоих образцов (рис. 6), по виду разрушения,
коррозия преимущественно является структурно
избирательной (по телу зерна), а выделения отдель-
ных фаз продуктов коррозии по границам зерен и

Рис. 2. Образец 2: общий вид до (а) и после коррозионных испытаний (б, в); Al2O3-покрытие до (г) и после коррози-
онных испытаний (д, е): ×100.

(б)

(в)

(г)

(д)

(е)

(a)
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Рис. 3. Образец 3 до (а) и после коррозионных испытаний (б–г): ×10 (б), ×100 (в), ×200 (г).

(б)

(в) (г)

(a)

Рис. 4. Поверхность образца 4 до (а) и после (б–г) коррозионных испытаний: ×100.

(б)

(в) (г)

(a)
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Рис. 5. Микрофотографии шлифов образцов 2 (а, в) и 3 (б, г) после коррозионных испытаний при разных увеличениях.

(б)

(в) (г)

(a)

Рис. 6. Микрофотографии образцов 2: ×100 (а), ×500 (в) и 3: ×200 (б), ×1000 (г).

(б)

(в) (г)

(a)
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сами границы зерен основного сплава препятству-
ют дальнейшему коррозионному разрушению.

При плазменном нанесении покрытия Al2O3 в
приповерхностном слое возможен распад матри-
цы с образованием бинарных твердых растворов
[16] и последующим окислением компонентов
(рис. 7а). При проведении коррозионных испыта-
ний в камере соляного тумана наблюдается локаль-
ное поражение покрытия Al2O3 вплоть до матрицы,
что связано с взаимодействием Al2O3 c NaCl и под-
тверждается образованием γ-Al2O3 (Al2.667O4) и соли
Na0.5Al0.5ClO0.5 (рис. 7б). Подобное поведение со-
гласуется с результатом, полученным в работе
[17]. На открывшихся участках наблюдается обра-
зование оксидов и гидроксидов РЗМ (рис. 7б).

При нанесении алюмоцинкового покрытия в
контактном слое происходит взаимодействие ком-
понентов матрицы с цинком и алюминием, что

подтверждается результатами анализа поверхно-
сти до коррозионных испытаний (рис. 8а). Тол-
щина исходного покрытия достигает сотен мик-
рон. Рентгенофазовый анализ образцов после
коррозионных испытаний в камере соляного ту-
мана не показал наличия на поверхности следов
первоначального покрытия, что подтверждается
результатами металлографического анализа
(рис. 5б, 5г). При этом необходимо отметить фор-
мирование рентгеноаморфного слоя (рис. 8б).

Коррозия сплавов, покрытых алюмоцинком.
Алюмоцинковое покрытие широко используется
в качестве защитного для сталей. Механизм рабо-
ты покрытия, содержащего алюминий и цинк,
следующий: в начале коррозионного процесса,
при попадании соляного тумана на поверхность
покрытия, происходит химическая коррозия ме-
таллов, входящих в покрытие. Алюминий, обра-
зуя плотную оксидную пленку, препятствует окис-

Рис. 7. Дифрактограммы поверхности образца 2 до (а) и после коррозионных испытаний (б).
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лению материала подложки и проникновению кис-
лорода в объем покрытого образца. Цинк, в свою
очередь, должен брать на себя функцию восста-
новителя, анода при возникновении электрохи-
мической коррозии, окисляясь и восстанавливая
оксиды более электроположительного металла (в
стали это железо). При покрытии алюмоцинком
образцов, состоящих из РЗМ, наблюдается иная
картина: алюминий, взаимодействуя с раствором
NaCl, начинает окисляться с образованием про-
дуктов коррозии в виде Al(OH)3 (возможно, рент-
геноаморфная фаза). В местах нарушения защит-
ного покрытия, пор и иных дефектов, получен-
ных при плазменном нанесении, а также в
результате химического взаимодействия покры-
тия со средой высока вероятность образования
капилляров, размеры которых позволят проник-
нуть раствору NaCl в зону примыкания алюмо-
цинка и РЗМ-подложки. Как следствие, образуется
гальванопара между алюминием (либо цинком),
выступающим в роли катода ввиду более положи-
тельных электрохимических потенциалов, и РЗМ,
потенциалы которых отрицательнее потенциала
цинка и алюминия более чем на 1 В [18]. При та-
кой большой разнице стандартных электродных
потенциалов коррозионный процесс протекает
очень быстро и на поверхности РЗМ под слоем
покрытия образуется слой нерастворимых окси-

дов RO1.5 (рис. 8б), которые тормозят дальнейший
анодный процесс.

Коррозия сплавов, покрытых Al2O3. Оксидное по-
крытие показывает лучшее сопротивление корро-
зии как само по себе, так и по оценке деградации
защищаемого сплава РЗМ. Так как оксид алюми-
ния при условиях, создаваемых в камере соляного
тумана, является изолятором, то процесс элек-
трохимической коррозии отсутствует. В местах
качественного беспористого нанесения покры-
тия отсутствует разрушение образца, что говорит о
возможности применения этого материала в каче-
стве защитного покрытия. Взаимодействие Al2O3 с
раствором NaCl делает его ограниченно годным
для защиты сплава РЗМ в условиях соляного ту-
мана. Ограничения касаются времени испытания
образцов и толщины нанесенного покрытия.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Впервые исследована возможность использо-
вания Al2O3 и Al : Zn (1 : 1) в качестве защитных
покрытий ВЭС РЗM GdTbDyHoSc и GdTbDy-
HoY от коррозии в камере соляного тумана.

Установлено, что для всех исследованных об-
разцов коррозионное воздействие в условиях со-
ляного тумана приводит к деградации основного

Рис. 8. Дифрактограммы поверхности образца 3 до (а) и после коррозионных испытаний (б).
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материала, что связано с высокой химической ак-
тивностью исходных компонентов сплава.

Показано, что образцы с покрытием Al2O3 в
условиях соляного тумана разрушаются по меха-
низму локальной активации поверхности, появ-
ляется питтинговая коррозия и при этом сохраняет-
ся значительная доля покрытия на основном мате-
риале. Это обусловлено взаимодействием Al2O3 с
раствором NaCl, что допускает использование дан-
ного покрытия для защиты сплава РЗМ в условиях
соляного тумана в течение короткого времени.

Образцы с покрытием Al : Zn (1 : 1) в условиях
соляного тумана показывают меньшую стой-
кость, чем образцы с покрытием из Al2O3, вслед-
ствие химического взаимодействия между алю-
минием и раствором хлорида натрия. В результа-
те увеличивается дефектность покрытия, хлорид
натрия проникает в поры и работает как электро-
лит в гальваническом элементе РЗМ|NaCl|AlZn.
При этом на поверхности обнажившегося РЗМ об-
разуется слой нерастворимых оксидов, которые
тормозят дальнейший анодный процесс.
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Изучены катализаторы на углеродных носителях на основе ИК-пиролизованного хитозана и дето-
национных наноалмазов (ДНА), содержащие Cu и Zn или Ni, в процессе паровой конверсии мета-
нола. Все исследованные образцы показали достаточно высокую активность в данном процессе и
стабильность в течение 30 ч непрерывной работы. Показано преимущество катализаторов на основе
ДНА, причиной чего, видимо, является их более развитая поверхность и природа присутствующих
на ней функциональных групп. Показана взаимосвязь между активностью биметаллических ката-
лизаторов и природой носителя.

Ключевые слова: паровая конверсия метанола, углеродные носители, хитозан, детонационные на-
ноалмазы
DOI: 10.31857/S0002337X23070114, EDN: QGGRDJ

ВВЕДЕНИЕ

В последние годы происходит возрождение ин-
тереса к водородной энергетике, что диктуется в
первую очередь экологическими проблемами [1–
3]. В связи с этим огромное внимание уделяется
совершенствованию конструкции [4–6], матери-
алов топливных элементов [7–11] и их стабильно-
сти [12, 13]. В то же время существенной проблемой
является получение водорода, который находится
на Земле лишь в окисленном виде. В настоящее
время методы производства водорода хорошо из-
вестны. Однако стоимость производства высокочи-
стого водорода, необходимого для питания наибо-
лее распространенных низкотемпературных топ-
ливных элементов на полимерных мембранах, на
настоящий момент очень высока [14].

Кроме того, существенное внимание уделяет-
ся и экологическим аспектам производства водо-
рода, в первую очередь выбросам оксидов углеро-
да [15]. В этой связи значительные проблемы воз-
никают при использовании таких сравнительно
дешевых технологий, как паровой риформинг ме-
тана [16–18] и его парциальное окисление [19, 20].

Напротив, наиболее чистый способ производства
водорода с помощью электролиза пока является
очень дорогим [21, 22]. Еще одной важной про-
блемой является транспортировка водорода. Одним
из преимуществ водорода считается аномально вы-
сокая плотность запасенной энергии на единицу
массы. Вместе с тем для перевозки его необходи-
мо компримировать, сжижать или сорбировать.
При этом масса водорода обычно составляет не
более 8% от массы емкости, в которой он может
перевозиться [3]. В связи с этим активно разраба-
тываются процессы, связанные с переводом во-
дорода в жидкие циклические углеводороды или
легкосжижаемый аммиак, из которых затем его
можно сравнительно легко извлечь [23–26].

Поэтому крайне привлекательной представля-
ется паровая конверсия спиртов, которые полу-
чаются из возобновляемого биологического сы-
рья, находятся в жидком состоянии и перераба-
тываются в водород при умеренных температурах
[27]. При этом основное внимание уделяется ка-
тализаторам, позволяющим получать водород с
высоким выходом и минимальным содержанием
монооксида углерода [28, 29]. Наиболее часто для
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этого используются катализаторы на основе ме-
таллов группы платины, меди или никеля, нане-
сенных на оксидные носители [30–32]. Альтерна-
тивным решением является использование угле-
родных носителей, которые в некоторых процессах
и сами могут являться катализаторами [33]. Пре-
имуществами углеродных носителей являются их
химическая стойкость, термическая стабильность,
низкая стоимость, доступность.

Свойства углеродных материалов во многом
определяются выбором прекурсора. Большое вни-
мание уделяется азотсодержащим прекурсорам,
которые позволяют получать азотсодержащие уг-
леродные материалы с повышенной проводимо-
стью [34]. Среди таких материалов можно отме-
тить продукты пиролиза хитозана [35, 36]. Хитин
и его производные, приготовляемые из экзоске-
летов ракообразных или грибковых клеточных
стенок [37], представляют собой линейные поли-
сахариды, состоящие из β-1,4-N-ацетилглюкоза-
мина. Хитин широко распространен в природе и
недорог, не растворим в обычных растворителях
из-за его кристаллической структуры, ацетами-
до- и водородных связей между гидроксильными
и карбонильными группами. Применение хитина
ограничивается его низкой растворимостью и би-
оразлагаемостью [38].

Широко изучается полиэлектролит – хитозан,
получаемый деацетилированием хитина в щелоч-
ной или кислой среде, т.к. он совмещает целый
ряд свойств, таких как хорошая растворимость,
биоразлагаемость, нетоксичность, биосовмести-
мость, способность связывать металлы и др., поз-
воляющих применять его в разных технологиях –
от очистки воды и воздуха до медицины [39, 40].
Физические, химические и биологические свой-
ства хитозана зависят в основном от степени деа-
цетилирования, средней молекулярной массы и
полидисперсности [41].

Исследования хитозана в последние годы бы-
ли направлены на изучение его термической ста-
бильности и модификации химической структу-
ры [42]. Недавно стали появляться работы, посвя-
щенные пиролизу хитозана [43–45]. Существуют
работы, в которых ИК-пиролизованный хитозан
использовался в качестве носителя катализаторов
[46]. Подобными свойствами обладают и детона-
ционные наноалмазы [47, 48]. Несмотря на раз-
нообразие методов синтеза наноалмазов [49, 50],
детонационный синтез в настоящее время остает-
ся основным способом их производства.

Следует отметить, что частицы наноалмаза
имеют сложное строение: углеродная часть пред-
ставлена ядром со структурой алмаза, окруженным
деформированной углеродной оболочкой, толщи-
на которой невелика (1–4 углеродных слоя) и за-
висит от кинетики охлаждения продуктов детона-
ции, определяемой природой среды конденса-

ции. Эти условия определяют также электронную
структуру и химический состав оболочки [51]. По-
верхность частиц наноалмазов содержит множество
кислородсодержащих групп (карбоксильные, кар-
бонильные, гидроксильные). Именно эти группы
ответственны как за собственную каталитическую
активность детонационных наноалмазов (ДНА),
так и за сорбцию воды, когда они выполняют роль
носителя [33]. Известно, что при пиролизе азот-
содержащих органических соединений атомы
азота частично встраиваются в структуру углерода,
что, в частности, изменяет его электропроводность
[34]. Можно ожидать, что азотсодержащие группы
хитозана будут выполнять примерно ту же функ-
цию, что и кислородсодержащие группы ДНА.

Цель настоящей работы – исследование ката-
литической активности материалов, содержащих
переходные металлы (Cu и Zn или Ni), нанесен-
ные на различные углеродные носители (ИК-пи-
ролизованные хитозан и ДНА), в паровой кон-
версии метанола.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Приготовление катализаторов. Хитозан (Mw =
= 500 кДа, степень деацетилирования ~83%) рас-
творяли в 2%-ном растворе уксусной кислоты
(99.8%). После полного растворения растворы по-
лимера и водные растворы солей Сu(NO3)2·3H2O
(>98%) и Ni(NO3)2·6H2O (≥98.5% ALDRICH) или
Zn(NO3)2·6H2O (>98%) смешивали и диспергиро-
вали ультразвуком в течение 30 мин. Полученный
раствор сушили при 80°C до постоянного веса.
Приготовленную пленку измельчали и подверга-
ли ИК-облучению в инертной атмосфере, экви-
валентнму 700°C, в течение 2 мин.

Для синтеза катализаторов, нанесенных на
ДНА, порошок носителя поочередно пропи-
тывали водными растворами Сu(NO3)2·3H2O
(>98%) и Ni(NO3)2·6H2O (≥98.5% ALDRICH)
или Zn(NO3)2·6H2O (>98%). Приготовленную сус-
пензию диспергировали ультразвуком, затем из-
быток воды выпаривали при 100°С в сушильном
шкафу. Далее полученные образцы также подвер-
гали ИК-облучению, эквивалентному температуре
700°C, в течение 2 мин для разложения нитратов.

Затем образцы восстанавливали смесью Н2
(5%) + Ar (20 мл/мин) в течение 3 ч при 450°C. Сум-
марное содержание металлов составило 10% от мас-
сы носителя, а соотношения Cu : Zn, Cu : Ni = 4 : 1.
Полученные катализаторы далее обозначены как
Cu-Ni/ХТ, Cu-Zn/ХТ, Cu-Ni/ДНА и Cu-Zn/ДНА
(ХТ – ИК-пиролизованный хитозан).

Физико-химические исследования катализато-
ров. Рентгенофазовый анализ образцов проводи-
ли с помощью рентгеновского дифрактометра
Rigaku D/Max-2200 (CuKα1-излучение) в режиме



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 7  2023

ИССЛЕДОВАНИЕ ПАРОВОГО РИФОРМИНГА МЕТАНОЛА 761

пошагового сканирования с использованием па-
кета программ Rigaku Application Data Processing.

Измерения площади поверхности и исследо-
вания пористой структуры катализаторов осу-
ществляли методом низкотемпературной адсорб-
ции азота на поромере ASAP-2020N фирмы Mi-
cromeritics (США).

Анализ на содержание металла в образцах про-
водили на атомно-абсорбционном спектрометре
AAnalyst 400.

Морфологию образцов изучали с применением
сканирующего электронного микроскопа (СЭМ,
Tescan Amber, Чехия).

Проведение каталитических экспериментов.
Паровой риформинг метанола (ПРМ) проводили
при атмосферном давлении на установке проточ-
ного типа. Для этого катализатор массой 0.3 г
смешивали с гранулированным кварцем (фрак-
ция 1–3 мм) и засыпали в традиционный трубча-
тый реактор из нержавеющей стали. Нагрев реак-
тора осуществляли в электропечи в температур-
ном диапазоне 200–350°C. Смесь метанола с водой
(мольное соотношение СH3OH : H2O = 1 : 1) пода-
вали в испаритель со скоростью 2 см3/ч жидкост-
ным инфузионным насосом 1235N фирмы Atom
Medical Corporation (Япония), из которого пары
спирта и воды поступали на катализатор в потоке
газа-носителя (Ar) со скоростью 20 см3/мин.

На выходе из реактора непрореагировавшие
воду и спирт конденсировали в стеклянном прием-
нике, охлаждаемом до температуры таяния льда.
Газовый поток направлялся на хроматографиче-
ский анализ. Для разделения кислородсодержа-
щих продуктов реакции использовали газовый
хроматограф “Кристаллюкс 4000М” с детектором
по теплопроводности (газ-носитель He, колонка
с фазой Porapak T). Оксиды углерода анализиро-
вали на колонке с активированным углем СКТ
этого же хроматографа. Концентрацию водорода
определяли на хроматографе Chrom-4 с детекто-
ром по теплопроводности (газ-носитель Ar, цео-
литная колонка с фазой CaA Zeosorb). Хромато-
граммы обрабатывали и рассчитывали с помо-
щью программы Ecochrom.

Величины конверсии метанола Х (мол. %) рас-
считывали по результатам анализа с использова-
нием уравнения

(1)

где ϕ0 и ϕ1 – начальная и конечная концентрации
метанола. Выходы продуктов рассчитывали как ко-
личество соответствующего образующегося про-
дукта реакции в молях на 1 г содержащихся ме-
таллов в 1 ч.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Согласно данным атомно-абсорбционного ана-
лиза (табл. 1), соотношение меди и никеля (цинка)
в полученных катализаторах примерно соответ-
ствовало исходной загрузке 4 : 1. Полученные об-
разцы ИК-пиролизованного хитозана имеют до-
статочно низкую удельную поверхность, которая
заметно уступает таковой ДНА. Удельная поверх-
ность несколько понижается при нанесении на
них металлов (табл. 1).

На рентгенограмме Cu-Ni/XT можно отметить
аморфное гало с максимумом при 39°, соответ-
ствующее ИК-ХТ, а также рефлекс Cu–Ni-спла-
ва. Рентгенограмма образцов Cu-Ni/ДНА также со-
держит широкие рефлексы ДНА и более узкий пик,
соответствующий сплаву с несколько большим раз-
мером частиц. Эта рентгенограмма подобна опи-
санной в [52].

Несмотря на то что продукты пиролиза хитоза-
на представляют собой сажу и должны иметь раз-
витую поверхность, они оказались спеченными в
агломераты (рис. 1а), что предопределило их по-
ниженную удельную поверхность по сравнению с
ДНА. К сожалению, разрешение растровой элек-
тронной микроскопии не позволяет отчетливо
различить частицы углеродного носителя и ме-
таллического катализатора. Тем не менее, боль-
шая ширина линий носителя на рентгенограммах
позволяет заключить, что размер его частиц не-
сколько меньше размера частиц металла; она, су-
дя по ширине области когерентного рассеяния,
составляет 50–70 нм, что коррелирует с ранее по-
лученными данными [52].

( )0 1 0–  / 100,X = ϕ ϕ ϕ ×

Таблица 1. Состав и удельная поверхность полученных образцов катализаторов

Носитель
Sуд носителя, 

м2/г
Катализатор

Состав, мас. %
Sуд, м2/г

Cu Ni (Zn)

ИК-ХТ 132 ± 2
Cu-Ni/ХТ 6.72 1.58 117 ± 2

Cu-Zn/ХТ 6.49 1.62 103 ± 2

ДНА 286 ± 3
Cu-Ni/ДНА 6.85 1.60 230 ± 3

Cu-Zn/ДНА 6.68 1.56 228 ± 3
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Все исследованные катализаторы активны в
процессе ПРМ

(2)

При этом величина конверсии метанола при
температуре 350°C изменяется от 34% для Сu-
Zn/ХТ до 64% для Сu-Zn/ДНА (рис. 2). Введение
цинка в каталитическую систему значительно сни-
жает ее производительность по водороду в случае
катализатора с ИК-пиролизованным ХТ, однако

3 2 2 2СН ОН + Н О  СО + 3Н .→

неожиданно приводит к обратному эффекту для
ДНА (рис. 2, 3).

Из рис. 3а видно, что максимальные количе-
ства водорода при 350°C также получаются на ка-
тализаторе Сu-Zn/ДНА. Для этого же катализато-
ра достигается и максимальный выход СО2. На
образце Сu-Ni/ХТ выделяется практически такое
же количество СО2, как на катализаторе Сu-
Ni/ДНА (рис. 3б), хотя выход водорода для него
оказывается выше (рис. 3а). Видимо, это связано
с более интенсивным протеканием реакции раз-
ложения метанола на Сu-Ni/ХТ

(3)

Действительно, именно для данного катализа-
тора наблюдалось наиболее активное образование
СО при температурах выше 280°C. В то же время для
остальных образцов во всем исследованном интер-
вале температур количества формирующегося СО
оказывались пренебрежимо малыми.

Полученные результаты показывают, что как
металл, так и носитель участвуют в каталитическом
процессе, при этом их воздействие оказывается вза-
имосвязанным. Согласно существующим пред-
ставлениям, роль носителя сводится в первую оче-
редь к сорбции и активации молекул воды, тогда
как метанол сорбируется прежде всего на метал-
лических частицах [28]. Взаимодействие сорби-
рованных молекул протекает на границе раздела
металла и носителя. При этом очевидно, что про-
цесс сорбции полярных молекул воды должен ак-
тивнее протекать на полярных фрагментах по-
верхности носителей. Если для пиролизованного
хитозана активными центрами являются полярные
фрагменты C–N, то поверхность ДНА, по данным
ИК-спектроскопии, содержит значительное число
кислородсодержащих центров [53]. Кроме того,
по данным [33], ДНА сами по себе обладают не-
которой каталитической активностью в процессе
паровой конверсии этанола. Примечательно так-
же, что воздействие на процесс носителя и метал-

3 2СН ОН СО + 2Н .→

Рис. 1. СЭМ-изображения катализаторов Сu-Zn/ХТ (а)
и Сu-Zn/ДНА (б).

(б)5 мкм 5 мкм(a)

Рис. 2. Конверсия спирта при проведении ПРМ на
катализаторах: 1 – Сu-Zn/ХТ, 2 – Сu-Ni/ДНА, 3 –
Сu-Ni/ХТ, 4 – Сu-Zn/ДНА.
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Рис. 3. Зависимости выхода H2 (а) и CО2 (б) от температуры при проведении ПРМ на катализаторах: 1 – Сu-Zn/ХТ,
2 – Сu-Ni/ДНА, 3 – Сu-Ni/ХТ, 4 – Сu-Zn/ДНА.
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лического катализатора оказывается взаимосвя-
занным. Так, для пары опробованных носителей
в процессе ПРМ лучше проявляют себя разные
металлы. Этим, а также большей удельной по-
верхностью ДНА определяется его более высокая
активность в процессе ПРМ. Нельзя исключить
также влияние разной природы активных цен-
тров на поверхности носителя. Азотсодержащие
центры пиролизованного хитозана менее электро-
отрицательны по отношению к кислородсодержа-
щим центрам ДНА. Поэтому последние определя-
ют большую полярность участков поверхности и
более легкую сорбцию воды на ДНА.

Авторы [54] отмечали нестабильность медьсо-
держащих катализаторов из-за спекания частиц
металла. Однако все исследованные нами образцы
показали хорошую стабильность в течение 30 ч ра-
боты в процессе паровой конверсии метанола при
температуре 300°C (рис. 4). Вероятно, увеличение
стабильности катализаторов обусловлено добав-
лением второго металла.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Получены и охарактеризованы биметалличе-
ские катализаторы Cu–Ni и Cu–Zn, нанесенные
на поверхность ИК-пиролизованного хитозана и
наноалмазов детонационного синтеза. Исследова-
на активность полученных катализаторов в процес-
се паровой конверсии метанола. Все исследован-
ные катализаторы показали хорошую стабильность
в течение 30 ч непрерывной работы в паровой кон-
версии метанола. Показано преимущество катали-
заторов на основе ДНА, причиной чего является их
более развитая поверхность и природа присутству-
ющих на ней функциональных групп. Показана
взаимосвязь активности биметаллических ката-
лизаторов и природы носителя.
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Изучены шунгитовые породы натриевого и калиевого типов, подвергнутые кислотной, щелочной и
термической модификациям. Исследованы процессы выщелачивания химических элементов из
шунгитовых пород, а также сорбция красителей (метиленового синего и метанилового желтого) и
тяжелых металлов (Ni, Cu, Zn) из модельных растворов. Показано, что сорбционная активность
шунгитовых пород может быть увеличена, а степень выщелачивания нежелательных химических
элементов уменьшена разными способами для пород различного генезиса, в частности, для шунги-
товой породы натриевого типа путем щелочной, а шунгитовой породы калиевого типа путем кис-
лотной и термической обработок.

Ключевые слова: шунгитовая порода, модификация, адсорбция, тяжелые металлы
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ВВЕДЕНИЕ
Шунгитовые породы (ШП) – древние углерод-

содержащие породы палеопротерозойского возрас-
та (около 2 млрд лет), содержащие углеродистое
вещество – шунгит (от менее 1 до 99%) и разнооб-
разные минералы (кремнистые, алюмосиликат-
ные, карбонатные, сульфидные). Понятие “шун-
гитовая порода” или обобщенное “шунгит”
охватывает широкий класс ШП с различным
содержанием макроэлементов, определяющих
состав породообразующих минералов (Si, Ti, Al,
Fe, Mn, Ca, Mg, Na, K), и микроэлементов, свя-
занных с сульфидами и акцессорными минерала-
ми (S, As, V, Co, Ni, Cr, Cu, Zn, Mo, Ge, В, Sr, Li,
Pb и др.) [1], а также входящих в углеродистое ве-
щество в виде наноразмерных кластеров [2]. В за-
висимости от содержания, свойств и распределе-
ния шунгита и минеральных компонентов из-
меняются свойства и направления их наиболее
эффективного практического использования [3].

В последнее время все больше привлекает вни-
мание возможность использования ШП в на-
правлениях, связанных с их сорбционными свой-
ствами: водоподготовкой [4], получением эффек-
тивных сорбентов микотоксинов [5], внесением в
почву для повышения устойчивости растений к
засухе [6] и др. Шунгит как сорбент обладает ря-
дом положительных характеристик: высокой ме-
ханической прочностью и низким истиранием;

высокой фильтрующей способностью; способно-
стью сорбировать как органические (нефтепро-
дукты, бензол, фенол, пестициды и др.), так и ми-
неральные (железо, марганец, фосфор, мышьяк)
компоненты [7]. Отмечается, что органические
примеси, растворенные в воде, под действием ШП
окисляются до более простых веществ, а не удаля-
ются из воды только путем сорбции, т.е. шунгито-
вый сорбент обладает окислительно-каталитиче-
ской активностью по отношению к органическим
примесям [8]. В целом, ШП проявляют способ-
ность сорбировать как неорганические катионы,
так и анионы. Органические кислоты сорбируют-
ся значительно лучше неорганических, а при про-
чих равных условиях избирательно сорбируются
ароматические кислоты. При этом катионооб-
менная функция доминирует в щелочных, а ани-
онообменная – в подкисленных растворах [9].
Разнообразие состава и свойств ШП приводит не
только к различному катионному составу водных
вытяжек, но также и к изменению анионного со-
става, включающего сульфаты, хлориды и нитра-
ты [10].

Многофункциональность и каталитические
свойства ШП определяются тем, что они являют-
ся природными углерод-минеральными компо-
зитами, содержащими широкий спектр химиче-
ских элементов, в т. ч. каталитически активных.
При этом повышенные концентрации, напри-
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мер, тяжелых металлов, могут быть как нежела-
тельными в ряде процессов, в частности, в водо-
подготовке [4] и использовании в виде кормовых
добавок [5], так и полезными в качестве микро-
элементов при внесении в почву [6] или катализа-
торов при получении новых наноразмерных ма-
териалов из ШП [11]. Для конкретного направле-
ния практического использования требуется выбор
ШП исходя из ее состава, строения и физико-хи-
мических свойств. Например, применение ШП с
высокой степенью выщелачивания ряда элемен-
тов будет приводить к увеличению их концентра-
ции в растворах до значений, превышающих
ПДК, и ограничивать использование ШП в каче-
стве кормовой добавки в сельском хозяйстве или
водоочистке. Напротив, при надлежащем выборе
отмечается соответствие ШП экологическим нор-
мам России и Финляндии в водоочистке при вы-
сокой сорбционной активности по отношению к
катионным и анионным комплексам [4].

Эффективное использование ШП предпола-
гает удаление нежелательных примесей, в т.ч. тя-
желых металлов, путем предварительной обра-
ботки, выбор которой зависит от особенностей
минералов и углеродистого вещества, в которых
они содержатся. В частности, результативными
методами удаления железа и серы из ШП являют-
ся флотация, магнитная сепарация, термическая
обработка и химическое выщелачивание [12].
Также показано, что выщелачивание химических
элементов зависит от типа ШП и увеличивается
при понижении величины рН, однако прямая
связь между их массовым содержанием в исход-
ной породе и концентрацией в контактирующем
растворе, как правило, не прослеживается [10].
При этом в водных средах, содержащих тяжелые
металлы, наблюдается и обратный процесс, кото-
рый определяется сорбционной активностью ШП
и используется, например, в водоподготовке. В
частности, показано, что ШП имеют высокую ад-
сорбционную способность по отношению к катио-
нам железа(III) по сравнению с другими углерод-
ными сорбентами [13], а также обладают сорбци-
онными и восстановительными свойствами при
очистке воды от хрома [14].

Цель работы – изучение влияния химический
и термической обработки ШП различного типа
на сорбционные свойства, в т.ч. на эффектив-
ность очистки растворов от тяжелых металлов
(никеля, меди, цинка).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для сравнительного исследования выбраны

два основных типа ШП с примерно одинаковым
содержанием углерода, относящиеся ко второму
(участок Лебещина – ShR2L) и шестому (участок
Максово – ShR6M) шунгитоносным горизонтам,
характеризующиеся различным временем обра-

зования и Р–Т-условиями [3], а также разными хи-
мическим и минералогическим составом (табл. 1).
Важное различие для выбранных пород наблюда-
ется в соотношении щелочных и щелочноземель-
ных металлов с преобладающим содержанием
Na, Mg и Ca для образца ShR2L и K для образца
ShR6M, что позволяет условно определить их как
натриевый и калиевый типы ШП. Существенно
различается и минералогический состав образ-
цов, в частности, по наличию кварца, алюмоси-
ликатов и слюдистых минералов, а также пирита,
который влияет на pH контактирующего раство-
ра [10].

Для изучения сорбционной способности ШП и
дальнейшего их модифицирования использовали
порошок (фракция менее 0.1 мм) и крошку (1–2 мм),
промытые дистиллированной водой и высушенные
при температуре 60°C. Характеристики пористой
структуры были определены на основании изотерм
низкотемпературной (77 К) адсорбции азота по-
рошков, снятых на приборе TriStar II 3020 V1.03
(V1.03), по которым рассчитывали удельную по-
верхность по БЭТ (SБЭТ), удельный объем пор
(Vtot) и их средний диаметр (Dp) (табл. 2).

Термообработка (ТО) образцов проводилась в
интервале температур 100–900°C в течение 30 мин:
при 100 и 200°C в окислительной атмосфере, при
400, 500, 600, 800 и 900°C в восстановительной.
Химическое модифицирование осуществлялось в
30%-ной соляной кислоте (здесь и далее реакти-
вы Sigma Aldrich) и в 10%-ном растворе гидрокси-
да натрия в течение 1 ч с дальнейшими отмывани-
ем ШП дистиллированной водой до рН 5–6 и
сушкой при температуре 60°C. Для оценки адсорб-
ционной активности ШП по отношению к раство-
ренным в воде красителям использовали адсорб-
цию метиленового синего (МС) и метанилового
желтого (МЖ) из водных растворов по методике
[15]. Водородный показатель (рН) определяли в
водной вытяжке по ГОСТ 19728.18-2001.

Исследование сорбции тяжелых металлов ШП
на примере ионов никеля, меди и цинка осуществ-
лялось в модельном растворе солей соответству-
ющих металлов: 6-водного нитрата никеля, 5-вод-
ного сульфата меди, 7-водного сульфата цинка.
Расчетная исходная концентрация ионов никеля,
меди и цинка составляла 0.06, 0.06 и 0.09 г/л соот-
ветственно. Исследование сорбции ионов из мо-
дельного раствора проводилось в статическом ре-
жиме. Для этого навеску ШП массой 3 г заливали
модельным раствором солей объемом 30 мл и вы-
держивали в течение 96 ч, при этом раствор пери-
одически (2–3 раза в день) перемешивали. Содер-
жание элементов в растворе определяли на квад-
рупольном масс-спектрометре Thermo Scientific
X-Series 2 ICP-MS (Thermo Scientific, Waltham,
MA, USA) с ошибкой определения менее 13%. Сте-
пень извлечения меди, цинка и никеля вычисля-
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лась в процентах от концентрации соответствую-
щих ионов в исходном растворе.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Модификация ШП вызывает изменение как

интенсивности выщелачивания химических эле-
ментов водой, так и сорбции тяжелых металлов из
водных растворов. Эти два процесса примени-
тельно к ШП имеют различную природу. Выще-
лачивание связано в основном с гидролизом ми-
неральных компонентов, а удаление тяжелых ме-
таллов – с сорбционной активностью поверхности
углеродной составляющей ШП, причем оба про-
цесса зависят от пористости. Характеристики по-
ристой структуры определяются, как правило, на
порошковом материале, а в качестве фильтрую-
щего агента используется материал более круп-
ной фракции, для которого пропускная способ-
ность увеличивается при увеличении размера ча-
стиц. Несмотря на то что такой материал имеет
меньшую удельную поверхность, он может более
длительное время проявлять свои сорбционные
свойства при удалении относительно невысоких
концентраций загрязнителя. Например, для ШП
показано, что кинетика сорбции зависит от размера
частиц: на мелкодисперсном порошке (<0.045 мм)
равновесие достигается за сутки контакта, а для
крошки (1–3 мм) – от нескольких недель до не-
скольких месяцев [16]. Поэтому было проведено
сравнительное исследование сорбции красителей
на порошке и крошке шунгитовых пород. Пока-
зано, что адсорбция как катионных (МС), так и
анионных (МЖ) комплексов существенно умень-
шается при переходе от порошка к крошке (табл. 3):
для ШП ShR2L в 10 раз для МС и в 40 раз для МЖ,
а для ШП ShR6M в 12 и 38 раз соответственно.
При этом соотношение величин адсорбции по-
рошка и крошки для различных красителей при-
мерно сохраняется независимо от типа ШП.

Для оценки влияния модификации на адсорб-
ционные свойства ШП проведены эксперименты
по адсорбции анионного и катионного красите-
лей. Адсорбция красителей МС и МЖ существен-
но различается для исходных и модифицирован-
ных ШП обоих типов. В исходном состоянии
крошка ШП ShR2L характеризуется намного боль-
шей адсорбцией МС по сравнению с МЖ (отно-
шение адсорбции МС к МЖ ~15) в отличие от
крошки ШП ShR6M (соответственно ~2). Хими-
ческая модификация с помощью кислоты фактиче-
ски не влияет на адсорбцию красителей для ШП
ShR2L, а для ШП ShR6M адсорбция МС уменьша-
ется при полном исчезновении адсорбции МЖ.
При химической модификации с помощью щело-
чи наблюдается обратная картина по отношению
к адсорбции МЖ. Для ШП ShR2L адсорбция МЖ
фактически не наблюдается при исходном уровне
адсорбции МС, а для ШП ShR6M адсорбция обо-

их красителей не изменяется в существенной сте-
пени. Термическая модификация также оказыва-
ет влияние на адсорбцию МС и МЖ. Для ШП
ShR2L адсорбция МС незначительно увеличивает-
ся до температуры 400°C, а затем при 500, 600, 800 и
900°C постепенно уменьшается. Для МЖ макси-
мальная адсорбция выявлена для образца, термооб-
работанного при температуре 500°C, при меньшей
и большей температурах адсорбция МС меньше.

Таблица 1. Химический и минералогический составы
ШП различного генезиса по результатам рентгенофлу-
оресцентного и рентгенофазового анализов (ошибка
не более 0.3 и 1.6% соответственно)

* Потери при прокаливании (1000°C, 30 мин). 
** Количество углерода определено по данным термическо-

го анализа. 
*** Акцессорные минералы, присутствующие в ШП по ре-
зультатам минералогического анализа: сфалерит, халькопи-
рит, сидерит, кальцит, доломит, апатит, гранат, тальк, ана-
таз, пироксен, роговая обманка, эпидот, биотит, циркон,
сфен, рутил, галенит, виоларит, миллерит, гетит, роскоэлит,
парагонит, монацит и др.

Компонент
Химический состав

ShR2L ShR6M

SiO2 26.9 39.6

TiO2 0.48 0.3

Al2O3 6.2 4.2

Fe2O3 8.2 2.4

MnO 0.14 0.01

MgO 6.97 0.5

CaO 2.8 0.2

Na2O 1.7 0.01

K2O 0.25 1.1

ппп* 46 51.5

P2O5 0.02 0.06

S 0.11 0.01

C** 44 48

Минерал Минералогический состав

Углерод – С 44 48

Кварц 36

Мусковит 12

Пирит 3

Актинолит 20

Альбит 28

Хлорит 6

Акцессорные минералы*** 2 1
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Для ШП ShR6M адсорбция МС максимальна в слу-
чае ТО при 500°C, а адсорбция МЖ – при 800°C.

В общем случае сорбционные свойства углерод-
ных сорбентов определяются пористостью и хими-
ческим состоянием поверхности, зависящим в зна-
чительной степени от концентрации кислородсо-
держащих функциональных групп основного и
кислотного характера. ТО ШП в окислительной
атмосфере приводит к изменению количества кис-
лородсодержащих групп, а именно, к увеличению
их содержания при обработке до 500°C и уменьше-
нию при более высокой температуре [17].

При взаимодействии ШП с модельным рас-
твором солей изменяются показатель рН, а также
количество и соотношение центров различной
природы с различной кислотной силой на по-
верхности ШП (табл. 4). Чем ниже показатель
рН, тем больше кислотных групп на поверхности
и, соответственно, выше сорбция основного кра-
сителя (МС). Такая зависимость хорошо просле-
живается для термообработанной ШП ShR2L
(табл. 3, рис. 1); например, при температурах 400
и 500°C сорбция основного красителя макси-
мальна, а рН минимален. В случае ШП ShR6M на
значения рН влияют в первую очередь процессы
гидролиза сульфидов, в результате которых обра-
зуется серная кислота. И только при прокалива-
нии шунгита в интервале 300–600°C, когда прак-
тически полностью удаляются тиосоединения и
сопутствующая сера [18], наблюдается такая же
зависимость, как и для ШП ShR2L. Для последу-
ющего исследования сорбции тяжелых металлов
были выбраны образцы ШП, модифицирован-
ные кислотой и щелочью, а также термообрабо-
танные при 400, 500 и 800°C.

Разнообразие ШП вызывает различие в интен-
сивности выщелачивания химических элементов,
что может приводить в конечном результате к по-
вышенным концентрациям некоторых элементов,
в т.ч. токсически опасных металлов (Ni, Cu, Fe,
Cd, Pb) [10]. Следует отметить, что для ШП, со-
держащей значимые количества пирита (табл. 1),
при переходе от порошка к крошке существенно
повышается рН воды, что в свою очередь умень-
шает выщелачивание химических элементов [10].

Таблица 2. Параметры пористой структуры ШП раз-
личного генезиса (погрешность не более 7%)

ШП SБЭТ, м2/г Vtot, см3/г Dp, нм

ShR2L (порошок) 15.8 0.027 5.4
ShR6M (порошок) 2.7 0.01 8.7

Таблица 3. Физико-химические характеристики образ-
цов ШП различного генезиса в виде порошка и крошки

Образец
Адсорбция, мг/г

рН
МС МЖ

ShR2L
Порошок 26.3 6.7 5.9

Крошка 2.75 0.17 5.9

ShR6M
Порошок 6.4 9 3.4

Крошка 0.53 0.24 4.7

Таблица 4. Выщелачивание некоторых тяжелых и токсически опасных химических элементов из ШП при моди-
фикации кислотой, щелочью и термической обработке

Химический
элемент и pH ШП

Содержание химических элементов в растворах (мкг/л) и pH

исходное кислота щелочь ТО 400°C ТО 500°C ТО 800°C

Cr
ShR6M 7.99 4.96 0.57 3.04 2.06 0.06

ShR2L 1.53 17.36 1.18 5.42 4.03 0.18

Co
ShR6M 60.2 26.79 53.5 66.1 65.1 33.3

ShR2L 31.46 18.39 0.73 20.07 18.02 13.16

As
ShR6M 22.84 22.88 0.56 16.54 7.73 0.34

ShR2L 1.37 1.35 0.39 2.17 9.60 4.14

Cd
ShR6M 11.2 4.94 10.85 10.97 12.97 4.55

ShR2L 6.01 9.06 0.25 6.86 6.14 2.13

Pb
ShR6M 34.43 28.6 32.63 7.6 34.91 0.42

ShR2L 1.78 3.18 0.45 1.53 1.63 1.12

pH
ShR6M 3.36 3.24 3.88 3.8 3.82 4.83

ShR2L 4.23 3.51 6.32 3.72 3.87 4.66
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КОВАЛЕВСКИЙ и др.

Способ модификации по-разному влияет на
процессы взаимодействия исследованных пород
с водой. Выщелачивание большинства элементов
уменьшается в случае ТО при 800°C в обеих поро-
дах, а также при кислотной обработке для породы
ShR6M и щелочной для породы ShR2L.

Адсорбция ионов тяжелых металлов из мо-
дельных растворов существенно зависит от типа
используемой ШП и вида модификации. Наи-
большее возрастание адсорбционной активности
по отношению ко всем анализируемым металлам
наблюдается для ШП ShR2L при обработке щело-
чью, а для ШП ShR6M после обработки кислотой
(рис. 2а). ТО в общем не вызывает увеличения
сорбционной активности ШП по отношению к
выбранным тяжелым металлам за исключением
ТО ШП ShR6M при 800°C и только по отноше-
нию к меди (рис. 2б). Повышение сорбции краси-
телей ШП при ТО может быть связано с увеличе-
нием количества карбоксильных, карбонильных
и фенольных функциональных групп до 400–
500°C и их уменьшением при более высоких тем-
пературах, как это наблюдается на поверхности
активных углей [19]. Изменение сорбции тяже-
лых металлов ШП связано с ионным обменом: в
области высоких pH преобладает катионный об-
мен, а в области кислых растворов – анионный
[9]. Таким образом, для эффективного удаления
тяжелых металлов и увеличения их сорбции необ-
ходимо изменять химическое состояние поверх-
ности, используя для ШП типа ShR6M кислотную
и термическую, а для пород типа ShR2L щелоч-
ную и термическую обработки.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Показано, что ШП различного типа отличают-
ся элементным и минералогическим составами, а
также параметрами пористой структуры, что вли-
яет на выщелачивание и сорбционные свойства
исходных и модифицированных ШП. Установле-
но, что уменьшение размера частиц материала от
1–2 до менее 0.1 мм приводит к увеличению сорб-
ции катионов примерно в 10, а анионов в 40 раз
(по красителям). По сорбции красителей опреде-
лено, что обработка кислотой и щелочью по-раз-
ному влияет на сорбционную активность ШП, а
ТО при 400, 500 и 800°C является наиболее эф-
фективной. Адсорбция тяжелых металлов суще-
ственно зависит от типа используемой ШП и вида
модификации. Щелочная обработка увеличивает
сорбцию тяжелых металлов породой ShR2L более
чем на 100%, а кислотная – породой ShR6M на
50%. ТО в целом не увеличивает сорбцию тяже-
лых металлов за исключением ТО при 800°C, ко-
торая вызывает рост сорбции меди ШП ShR6M
более чем в 3 раза. Таким образом, сорбционная
активность ШП может быть увеличена, а степень
выщелачивания нежелательных химических эле-
ментов уменьшена разными способами для пород
различного генезиса, в частности, для ШП типа
ShR2L путем щелочной обработки, а ШП типа
ShR6M путем кислотной и термообработки.

Рис. 1. Адсорбция красителей МС и МЖ шунгитовы-
ми породами ShR2L – Л (а) и ShR6M – М (б) в исход-
ном состоянии (исх) и после кислотной (к), щелоч-
ной (щ) и термической обработок.
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Рис. 2. Степень извлечения тяжелых металлов ШП
ShR2L – Л (а) и ShR6M – М (б) в исходном состоянии
(исх) и после кислотной (к), щелочной (щ) и терми-
ческой обработок.
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Исследование посвящено получению прекурсоров сложных оксидных систем электрохимическим
методом, основанным на процессе анодного растворения титана в электролите, содержащем ионы
Cl–, NO3–, Al3+, Zr4+ и Y3+ в присутствии электрогенерируемых на катоде OH–-ионов, взаимодей-
ствии продуктов электродных реакций, их гидролизе, соосаждении гидролизованных форм. Синтез
осуществляли в коаксиальном бездиафрагменном электрохимическом реакторе с существенно раз-
личающимися по площади электродами с последующим формированием первичных частиц пре-
курсоров оксидных фаз за счет гидролиза, поликонденсации и кристаллизации. Предлагаемый под-
ход позволяет получать сложные системы на основе оксида титана в виде фаз анатаза и брукита, ста-
бильных в диапазоне температур 80–550°С, а введение ионов Al3+ дополнительно приводит к
появлению фазы бемита, не претерпевающей изменений вплоть до 550°С. После термообработки
осадков при 1100°С повышается степень кристалличности образцов, причем во всех синтезирован-
ных оксидных системах обнаружены фазы рутила (TiO2) и сложного оксида TiZrO2. Появление
Ti2Y2O7 позволяет стабилизировать сформированную в процессе электролиза кубическую фазу ди-
оксида циркония, которая обеспечивает высокую механическую прочность, коррозионную устой-
чивость и спекаемость частиц керамики на основе диоксидов титана и циркония, модифицирован-
ных оксидами алюминия и иттрия.

Ключевые слова: диоксид титана, фазовый состав, анодное растворение, высокодисперсная слож-
ная оксидная система
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ВВЕДЕНИЕ
Наноструктурированные материалы на основе

диоксида титана благодаря своим уникальным
свойствам широко востребованы в качестве фо-
токатализаторов, сорбентов и прекурсоров керами-
ческих изделий [1, 2]. Керамика на основе титаната
циркония широко используется в электронике, где
требуются термостабильные диэлектрические ма-
териалы с низким уровнем потерь. Диэлектриче-
ские резонаторы применяются для микроволно-
вых компонентов, микроволновых фильтров и ге-
нераторов постоянной частоты. При создании
новых материалов на основе диоксида титана в
ряде случаев используют их наноразмерные ком-
позиты с диоксидом циркония, реакционная ак-
тивность, поведение, строение, свойства которых
в значительной мере определяются составом пре-
курсора и размерами частиц [3]. Известно, что ди-
оксид циркония существует в виде нескольких кри-
сталлических модификаций: моноклинной, тетра-

гональной и кубической. Свойства различных
типов керамики на основе ZrO2 определяются в
основном фазовым составом и микроструктурой.
Существенное повышение механической проч-
ности и ударной вязкости диоксид-циркониевой
керамики достигнуто за счет реализации фазово-
го перехода мартенситного типа метастабильной
тетрагональной модификации (t-ZrO2) в стабиль-
ную моноклинную фазу (m-ZrO2) под воздействием
напряжений. Для снижения температуры превра-
щения тетрагональной фазы диоксида циркония
в моноклинную наиболее эффективной модифи-
цирующей добавкой зарекомендовал себя оксид
иттрия Y(III) [4]. Это обусловлено близостью ради-
уса вводимого катиона со степенью окисления 3+
ионному радиусу Zr4+. Главной особенностью ке-
рамики, стабилизированной оксидом иттрия, яв-
ляется мелкозернистая структура. Для изготовле-
ния конденсаторной керамики имеет значение не
только титанат циркония, но и составы, лежащие
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в области твердых растворов системы ZrTiOх–ТiO2.
Меняя соотношение фаз, можно получить ряд
материалов с монотонно меняющимися значени-
ями диэлектрической проницаемости.

Присутствие оксида иттрия в оксидной кера-
мике и его взаимодействие с другими компонен-
тами обеспечивает достижение хороших механи-
ческих свойств – прочности и отсутствия рас-
трескивания, связанных с фазовыми переходами
при охлаждении материала [5–8]. Введение Al2O3
также обеспечивает высокую прочность и химиче-
скую стойкость керамики в агрессивных средах.

Подобные оксидные системы получают преиму-
щественно химическим осаждением из растворов
солей, золь–гель- и сольвотермальным метода-
ми [9, 10]. Существенным недостатком перечис-
ленных методов является сложность управления
процессом, в результате чего получаемые оксид-
ные системы характеризуются значительным раз-
бросом частиц по размерам, присутствием при-
месей, в т. ч. и органических, что в конечном итоге
влияет на физико-химические свойства конечного
продукта. Одним из подходов, позволяющих ре-
шить эту проблему, является применение элек-
трохимических способов, включающих электроге-
нерирование реагентов, их взаимодействие с ком-
понентами раствора и осаждение прекурсоров
оксидов, в ходе которого в растворе формируются
первичные частицы, а на их основе – кристалли-
ческие фазы. Трансформация этих фаз при терми-
ческом воздействии обусловливает полезные физи-
ко-механические свойства технической керамики.

Однако к настоящему времени практически от-
сутствует информация о получении прекурсоров на
основе диоксида титана, модифицированных окси-
дами циркония, алюминия и редкоземельных эле-
ментов в ходе одноактного электрохимического
процесса.

Целью данного исследования является выяв-
ление закономерностей формирования прекурсо-
ров сложных оксидных систем TiO2–ZrO2–Y2O3 и
TiO2–Al2O3–ZrO2–Y2O3, полученных электрохи-
мическим методом, и установление их фазового
состава.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Поляризационные измерения проводили с по-

мощью потенциостата-гальваностата P-2Х в стан-
дартной электрохимической ячейке ЯСЭ-2 при тем-
пературе 20.0 ± 1.0°С Объектом исследования явля-
лись пластины из титанового сплава марки ВТ1-0 с
содержанием основного компонента 98.33 мас. %
размером 20 × 20 мм и толщиной 0.5 мм. Образ-
цы металла предварительно обезжиривали в стан-
дартном растворе, промывали дистиллированной
водой, далее бидистиллятом. В качестве электрода
сравнения использовали хлорсеребряный электрод
марки ЭВЛ – IМЗ; вспомогательным электродом
служил проволочный платиновый электрод.

Электрохимическое соосаждение прекурсоров
оксидных систем проводили в коаксиальном без-
диафрагменном реакторе-электролизере путем
анодного растворения титана ВТ1-0 в хлоридсо-
держащем электролите в присутствии электроге-
нерируемых OH–-ионов [11]. Содержание окси-
дов алюминия, циркония и иттрия в дисперсных
образцах регулировали за счет варьирования
объемного содержания Al(NO3)3·9H2O, Zr(NO3)4
и Y(NO3)3·6H2O в электролите. Образующиеся
осадки выдерживали в маточном растворе в течение
48 ч с целью обеспечения более полной кристалли-
зации осадка, затем отфильтровывали и высушива-
ли в вакуумном сушильном шкафу при температуре
80°С. Для получения устойчивых кристаллических
форм оксидов синтезированные образцы подверга-
ли высокотемпературной обработке при 550°С.

Элементный анализ синтезированных образцов
проводили с помощью рентгенофлуоресцентного
спектрометра S1 TITAN, Bruker (табл. 1).

Термические исследования проводили с исполь-
зованием синхронного термоанализатора STA 6000,
Perkin Elmer; нагревание образцов осуществляли
в корундовом тигле на воздухе в интервале темпе-
ратур 30–850°С со скоростью 10°С/мин.

Фазового состав синтезированных образцов
определяли методом порошковой дифрактометрии
(D2 PHASER, Bruker). Идентификацию кри-
сталлических фаз проводили путем сопоставле-
ния полученных экспериментальных значений

Таблица 1. Условия получения и состав синтезированных образцов в пересчете на оксиды

Образец j, А/м2 C(NaCl), 
моль/л

ω, мас. %

TiO2 Al2O3 ZrO2 Y2O3

1 125
0.5

98.00 – 2.00 –

2 125 95.00 – 5.00 –

3 125

0.10

65.85 – 33.64 0.51

4 250 83.91 – 15.46 0.62

5 125 77.37 7.35 15.08 0.21
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межплоскостных расстояний и относительных
интенсивностей с эталонными, приведенными
в международной картотеке PDF-2. Размеры
кристаллитов D(ОКР) рассчитывали с помощью
программы DIFRAC.SUITE EVA по базовому
уравнению Селякова–Шеррера.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Для формирования представления о динамике
анодного процесса, протекающего на титановом
электроде в растворах NaCl децимолярной кон-
центрации, содержащих катионы соответствую-
щих металлов, снимали анодные поляризацион-
ные кривые (рис. 1). Согласно известным воззре-
ниям [12], адсорбция поверхностью титанового
электрода хлорид-ионов, приводящая к замеще-
нию связи Ti–O в пассивной пленке связью Ti–Cl
и образованию в конечном итоге растворимого
поверхностного комплексного соединения, про-
текает при потенциалах, более положительных
чем 1 В (пики тока на кривых рис. 1). Возможно
образование сверхстехиометрических соедине-
ний – оксидов титана в наиболее высоких степенях
окисления – на поверхности анода, что характери-
зуется в некоторых случаях вторым пиком тока (по-
тенциал более 2 В) на анодных поляризационных
кривых. Далее имеет место некоторая стабилиза-
ция анодного тока, обусловленная растворением
поверхностного комплекса и трансформацией ок-
сидной пленки, приводящей к ионизации и транс-
порту ионов металла (локальному растворению)
через дефекты оксидного слоя, а также встречно-
му движению кислорода к поверхности металла,
при этом данный процесс носит диффузионный
характер.

Очевидно, что катионный состав электролита
оказывает некоторое влияние на процессы адсорб-
ции хлорид-ионов и ионизации титана путем
конкурирующей адсорбции или образования соот-
ветствующих поверхностных соединений, незначи-
тельно смещая потенциал электрода при поляри-
зации.

В результате взаимодействия электрогенери-
рованных ОН–-ионов и гидратированных ионов
металлов в объеме электролита формируются ак-
вагидроксокомплексы, а с течением процесса и
полиядерные комплексы, которые участвуют в
процессах поликонденсации [13]. Рост полиме-
ризованного иона приводит к образованию пер-
вичных частиц, формирующих аморфные струк-
туры, претерпевающие кристаллизацию.

Фазовые превращения гидроксидов при на-
греве определяются стадиями удаления физиче-
ски связанной воды и формированием кристал-
лической структуры гидроксида, оксигидроксида
или оксида. В свою очередь последний процесс

заключается в перестройке кислородного каркаса
и миграции катионов [14, 15].

Как следует из результатов термического ана-
лиза систем на основе диоксида титана, синтези-
рованных с применением электрогенерирован-
ных реагентов, дополнительно модифицирован-
ных оксидами циркония, алюминия и иттрия
(табл. 2), основные фазовые превращения образцов
протекают вплоть до температуры 850°С. Можно
отметить, что интенсификация анодного раство-
рения металла за счет увеличения плотности анод-
ного тока до 250 А/м2 способствует снижению со-

Рис. 1. Анодные поляризационные кривые титаново-
го сплава ВТ1-0 в электролите 0.1 M NaCl с добавка-
ми: 0.092 М Zr(NO3)4 + 0.017 М Y(NO3)3⋅6H2O (а),
0.045 М Zr(NO3)4 + 0.008 М Y(NO3)3⋅6H2O (б), 0.090 М
Al(NO3)3·9H2O + 0.030 М Zr(NO3)4 + 0.008 М
Y((NO3)3⋅6H2O (в) (скорость развертки потенциала
10 мВ/с).
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держания воды в исследуемых образцах примерно в
1.6 раза. Введение ионов алюминия(III) в состав
электролита также приводит к снижению содержа-
ния воды в составе конечного продукта в 1.2 раза.

По данным рентгенофлуоресцентного анали-
за, во всех синтезированных системах основным
компонентом является диоксид титана (табл. 1).
Согласно имеющимся данным [16, 17], полиморф-
ные изменения диоксида титана инициируются
при достижении температуры 300°C, а завершаются
фазовые превращения, как правило, при темпера-
турах выше 500°C, в результате чего формируются
устойчивые полиморфные модификации TiO2: ана-
таз, рутил (обе тетрагональной сингонии), брукит
(орторомбическая сингония) или их смесь.

Для исследуемых оксидных систем TiO2–ZrO2–
Y2O3 и TiO2–Al2O3–ZrO2–Y2O3 эндоэффекту, на-
блюдаемому при 30–230°С (табл. 2), соответству-
ют процессы десорбции физически связанной во-
ды. В интервале температур 230–550°С происходит
атомная реорганизация, которая включает фазовые
изменения, претерпеваемые оксидом титана при
переходе из аморфного состояния в анатаз. В этом
же температурном диапазоне происходит дегидра-
тация гидроксида циркония с образованием ди-
оксида циркония кубической модификации [18].
Стоит заметить, что для сложной оксидной систе-
мы TiO2–Al2O3–ZrO2–Y2O3 эндоэффекты в ин-
тервале температур 190–500°С обусловлены также
формированием фазы бемита [18, 19]. Эндоэффект
в интервале температур 500–1000°С является адди-

тивным, обусловленным дегидратацией псевдо-
бемита и фазовыми переходами диоксидов тита-
на и циркония.

Согласно данным рентгенофазового анализа,
для всех исследуемых образцов при 80°С (рис. 2)
характерны фазы анатаза и рутила, а также при-
сутствие аморфной составляющей, о чем свиде-
тельствует завышенный уровень фона в области
малых углов. В случае прекурсоров сложной ок-
сидной системы TiO2–Al2O3–ZrO2–Y2O3 обнару-
жено незначительное количество бемита AlOOH
(табл. 3).

После термообработки оксидной системы TiO2–
ZrO2–Y2O3 при 550°С (рис. 3) образец, получен-
ный при j = 125 А/м2, содержит метастабильные
формы оксида титана: анатаз и брукит (их массо-
вое соотношение в образце составляет ~1 : 1), на
фоне которых наблюдаются низкоинтенсивные
рефлексы стабильной кристаллической модифи-
кации оксида титана – рутила, кубической фазы
с-ZrO2 и сложного оксида TiZrO2 со структурой
шриланкита. В составе образцов 3, 4, 5 обнаруже-
ны следовые количества с-ZrO2. Повышение
плотности анодного тока в два раза способству-
ет увеличению доли брукита (примерно в 1.5 ра-
за) и приводит к незначительному росту разме-
ров кристаллитов. Отмечено также повышение
кристалличности фазы бемита в случае системы
TiO2–Al2O3–ZrO2–Y2O3 (табл. 4).

Таблица 2. Характерные термические эффекты прекурсоров сложных оксидных систем

Примечание. Нумерация образцов соответствует табл. 1.

Образец Интервал температур (максимум эффекта), °С/изменение массы, мас. % ∆m,
мас. %

3 22.86

4 14.03

5 18.86

30 230 (87)
17.16

− 230 450 (299)
4.93

− 450 850 ( )
0.77
− −

30 250 (94)
10.65

− 250 630 ( )
3.33
− − 630 850 ( )

0.05
− −

30 240 (88)
13.30

− 240 450 (376)
4.92

− 450 850 ( )
0.64
− −

Таблица 3. Фазовый состав и размер ОКР компонентов дисперсных оксидных систем, высушенных при 80°С

Примечание. Нумерация образцов соответствует табл. 1.

Образец
Содержание фазы, мас. %/ОКР, нм

анатаз TiO2 рутил TiO2 бемит AlOOH

3 97/11 3/– –

4 99/10 1/– –

5 98/11 1/– 2/–
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После термообработки при 1100 °С степень
кристалличности образцов повышается, о чем
косвенно свидетельствуют вид дифрактограмм и
величина ОКР (рис. 4). Во всех синтезированных
образцах обнаружены фазы рутила, тетрагональ-
ного диоксида циркония, сложного оксидного
соединения TiZrO2.

В составе оксидной системы TiO2–ZrO2–Y2O3,
синтезированной при плотности анодного тока
125 А/м2, обнаружены: рутил, сложные оксиды
TiZrO2 и Ti2Y2O7, кубическая фаза диоксида цир-
кония, которая не проявляется при проведении
синтеза при j = 250 А/м2 (табл. 1 и табл. 5). Введе-

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы дисперсных образцов, высушенных при 80°С (номера образцов соответствуют
табл. 1).
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Рис. 3. Рентгеновские дифрактограммы образцов, термообработанных при 550°С (номера образцов соответствуют в
табл. 1).
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Таблица 4. Фазовый состав и размер ОКР компонентов дисперсных оксидных систем, высушенных при 550°С

Примечание. Нумерация образцов соответствует табл. 1.

Образец
Содержание фазы, мас. %/ОКР, нм

анатаз TiO2 брукит TiO2 рутил TiO2 c-ZrO2 шриланкит TiZrO2 бемит AlOОH

3 48/11 47/11 2/– 1/– 2/– –
4 31/16 61/15 2/– 1/– 1/– –
5 38/12 59/12 2/– 1/– – 5/193
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ние ионов Al(III) в состав электролита, также по-
вышает стабильность тетрагонального диоксида
циркония.

Можно заключить, что фазовые превращения
оксидных систем TiO2–ZrO2–Y2O3 и TiO2–Al2O3–
ZrO2–Y2O3 в значительной степени зависят от усло-
вий получения: плотности анодного тока и ионного
состава электролита. Присутствие TiZrO2 со струк-
турой шриланкита способствует стабилизации
тетрагональной фазы диоксида циркония, харак-
теризуемой относительно однородным распреде-
лением частиц по размерам. Полученный путем
высокотемпературной обработки прекурсоров,
синтезированных электрохимическим способом,
сложный оксид TiZrO2 характеризуется улучшен-
ными механическими свойствами по сравнению
с образцами на основе механической смеси ZrO2
и TiO2 и может быть использован для получения
прочных волокнистых материалов [20–23], обла-
дающих фотокаталитической активностью. Фор-
мирование бинарного кислородного соединения

Ti2Y2O7 в системе TiO2–ZrO2–Y2O3 способствует
фазовому переходу с возникновением кубической
фазы диоксида циркония после термической обра-
ботки при 1100°С и ее стабилизации. Бинарный
оксид Ti2Y2O7 в системе TiO2–ZrO2–Y2O3 может
способствовать повышению механической проч-
ности, коррозионной устойчивости и спекаемо-
сти керамики на основе оксидов титана и цирко-
ния [24].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Предложен электрохимический способ полу-

чения прекурсоров высокодисперсных оксидных
систем на основе диоксида титана, в основу которо-
го положен электролиз с титановым анодом водных
растворов, содержащих хлорид-ионы, ионы алю-
миния(III), циркония(IV) и иттрия(III).

В ходе анализа полученных оксидных систем
выявлено, что присутствие в электролите ионов
Ti4+ и Zr4+ способствует появлению в процессе
термообработки осадка сложного оксида TiZrO2,

Рис. 4. Рентгеновские дифрактограммы образцов, термообработанных при 1100°С (номера образцов соответствуют
табл. 1).

70 80 9060504030
2�, град

5

3, 4

Рутил TiO2

Корунд Al2O3
c-ZrO2

Шриланкит TiZrO2
Ti2Y2O7

t-ZrO2

Таблица 5. Фазовый состав и размер ОКР компонентов дисперсных оксидных систем, высушенных при 1100°С

Примечание. Нумерация образцов соответствует табл. 1.

Образец
Содержание фазы, мас. %/ОКР, нм

рутил TiO2 t-ZrO2 c-ZrO2 шриланкит TiZrO2 Ti2Y2O7 корунд Al2O3

3 68/77 10/45 7/40 10/45 5/45 –
4 71/70 12/41 – 11/41 6/41 –
5 78/80 11/42 – 7/42 – 4/93
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ДРЕСВЯННИКОВ и др.

а также стабилизации высокотемпературной мо-
дификации t-ZrO2. Введение ионов Y3+ в исход-
ный электролит обусловливает формирование
фазы Ti2Y2O7 в оксидных системах TiO2–ZrO2–
Y2O3–ZrO2 при повышенных температурах.

Предложенный электрохимический метод син-
теза прекурсоров сложных оксидных систем на ос-
нове диоксида титана позволяет получать кера-
мические материалы с улучшенными свойства-
ми, которые зависят преимущественно от их
структуры и фазового состава.
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ВВЕДЕНИЕ
Получение полупроводниковых материалов с

p-типом проводимости является актуальной зада-
чей при создании фотокатодов, используемых в
составе фотоэлектрохимических ячеек. Для эф-
фективной работы фотоэлектрода материал дол-
жен соответствовать большинству требований,
предъявляемых к фотокатализаторам: оптималь-
ная зонная структура, большая удельная поверх-
ность, способность поглощать свет в широком
диапазоне спектра солнечного света, стабиль-
ность в процессе использования и т.д. [1]. Среди
полупроводников с p-типом проводимости боль-
шинству предъявляемых требований соответ-
ствует оксид меди (I). Он обладает оптимальной
шириной запрещенной зоны ~2.0 эВ, что позво-
ляет поглощать солнечный свет не только в УФ-,
но и в видимом диапазоне. Потенциалы окисления
и восстановления воды находятся в пределах запре-
щенной зоны полупроводника, что дает принципи-
альную возможность вести процесс разложения во-
ды без приложения внешнего потенциала [2]. Кро-
ме того, простота химического состава Cu2O
позволяет для его получения использовать самые
разнообразные методики, которые можно разде-
лить на две группы исходя из основного источни-
ка меди для формирования оксидного слоя [3]:

1) осаждение слоя Cu2O путем восстановления
катионов Cu2+ из раствора (электроосаждение [4],
золь–гель-синтез [5]);

2) формирование слоя Cu2O путем окисления
медной подложки, в т.ч. через реакцию сопро-
порционирования (химическое и анодное окис-
ление с термическим восстановлением [6], химиче-
ское окисление [7], гидротермальный синтез [8]).

Ранее нами было проведено эксперименталь-
ное сравнение достоинств и недостатков 4 вы-
бранных методов синтеза [3, 9–12]. Также была
измерена фотокаталитическая активность мате-
риалов, полученных по соответствующим мето-
дикам [3]. Гидротермальный способ получения
слоев оксида меди(I) отличается от других мето-
дов (анодного и химического окисления меди с
термическим восстановлением, электроосажде-
ния) возможностью формирования на поверхности
меди сплошного слоя Cu2O в одну стадию без ис-
пользования сложного электрохимического обору-
дования и примеси сторонних компонентов [11].
Варьирование таких параметров, как температу-
ра, продолжительность процесса, состав и pH
раствора, позволяет получать хорошо закристал-
лизованный оксид меди(I) с требуемой морфоло-
гией [8, 11, 12].

УДК 546.561-31
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Поскольку экспериментальное изучение фор-
мирования оксида меди(I) было проведено ранее,
в данной статье мы провели оценку термодина-
мических параметров и предложили описание ос-
новных стадий соответствующего процесса с по-
зиций подхода Кабрера–Мотта.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В настоящей работе рассмотрены образцы, по-

лученные по методике, подробно описанной в
[11, 12]. Суть данного метода заключается в гидро-
термальной обработке медной пластины в раство-
рах NaOH (диапазон концентраций 0.1–1 моль/л)
при 180°C в течение 1 ч. Морфологию полученных
образцов исследовали с использованием растрово-
го электронного микроскопа высокого разреше-
ния Supra 50 VP (LEO). Фазовый состав полученных
материалов исследовали методами рентгеновской
дифрактометрии с помощью рентгеновского ди-
фрактометра с вращающимся анодом Rigaku
D/MAX 2500 на CuKα-излучении (λ = 1.54178 Å).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
В результате гидротермальной обработки мед-

ной пластины в водных растворах NaOH на по-
верхности подложки формируются крупные ча-
стицы со средними размерами от 2.0 до 3.3 мкм
(рис. 1). В зависимости от концентрации гидрокси-
да натрия при гидротермальной обработке меди на
поверхности протекает рост частиц в форме поли-
эдров (при концентрациях NaOH < 0.5 моль/л) и в
форме октаэдров (при концентрациях NaOH >
> 0.5 моль/л). Согласно гистограммам распреде-
ления (вставки на рис. 1), с ростом концентрации
щелочи наблюдается увеличение размеров обра-
зующихся частиц на поверхности, вызванное ин-
тенсификацией процесса рекристаллизации [11].

Результаты рентгенофазового анализа (РФА)
и растровой электронной микроскопии (РЭМ),
представленные в работах [11, 12], указывают на
формирование слоя оксида меди(I) без примеси
сторонних компонентов. Варьирование концен-
трации NaOH также влияет на сплошность фор-
мирующегося слоя: более равномерное покрытие
наблюдается при концентрации щелочи 0.3 моль/л
и является оптимальным при гидротермальном
синтезе. Таким образом, рассмотрение протека-
ющих процессов при гидротермальной обработке
проводили для данной концентрации NaOH.

Кроме концентрации щелочи одним из клю-
чевых параметров, влияющих на формирование
Cu2O, является количество кислорода в системе
[11]. Для оценки влияния растворенного кисло-
рода проведены два параллельных синтеза в 0.3 М

NaOH: первый раствор предварительно продува-
ли азотом, второй – кислородом в течение 15 мин.
На рис. 2 представлены изображения поверхно-
стей образцов, полученных в обедненном и обо-
гащенном кислородом растворах.

При минимальном содержании кислорода в
системе (рис. 2а) на поверхности подложки обра-
зуется слой, содержащий небольшое количество
частиц Cu2O. В случае образцов, полученного на
воздухе и в обогащенной кислородом атмосфере
(рис. 2б и 2в), на подложке образуется слой, состоя-
щий из крупных кристаллов. Согласно данным
РЭМ, синтез в условиях избытка кислорода приво-
дит к формированию более плотного оксидного
слоя с преимущественным формированием не-
больших частиц (~100–500 нм) по сравнению с об-
разцом, полученным на воздухе. Такие отличия в
морфологии слоя оксида меди(I), вероятно, связа-
ны с ростом скорости зародышеобразования при
увеличении содержания кислорода в системе.

Рентгенограмма образца (рис. 3), полученного
в растворе, продутом азотом, содержит максиму-
мы, относящиеся к меди (ICDD № 89-2838) и
низкоинтенсивный рефлекс при 2θ = 36.4° фазы
Cu2O (ICDD № 78-2076). Рентгенограммы образ-
цов, полученных в обогащенной кислородом среде,
содержат четыре интенсивных максимума Cu2O.
Количество и интенсивность рефлексов, соответ-
ствующих оксидной фазе, ниже для образцов, по-
лученных в обедненной кислородом атмосфере,
что согласуется с изображениями РЭМ. Таким
образом, кислород в системе выполняет ключе-
вую роль в процессе роста слоя оксида меди(I).

На микрофотографиях полученных образцов
(рис. 1 и 2) можно отметить присутствие шерохо-
ватого нижнего слоя и верхнего слоя, состоящего
из полиэдрических частиц. Таким образом, на ос-
новании полученных данных РФА и РЭМ можно
предположить две основные стадии формирова-
ния слоя Cu2O:

1) взаимодействие растворенного кислорода с
поверхностью медной подложки и образование
оксидного слоя на поверхности, толщина которо-
го зависит от концентрации кислорода над слоем
раствора (рис. 2)

(1)

2) растворение–осаждение Cu2O через стадию
формирования в щелочной среде растворимых

комплексов состава  как промежуточных
соединений рекристаллизации оксидного слоя и
постепенное изменение его морфологии (рис. 1).

2 24Cu O 2Cu O;+ →

( )Cu OH m
n
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Для количественной оценки возможности про-
текания соответствующих окислительно-восста-
новительных реакций при гидротермальной об-
работке медной пластины был проведен расчет
соответствующих значений свободной энергии
Гиббса (ΔG) по уравнению

(2)

где n – количество электронов, F – постоянная
Фарадея, ΔE – ЭДС окислительно-восстанови-
тельной реакции.

,G nF EΔ = − Δ

Значение ΔE может быть рассчитано с исполь-
зованием уравнения Нернста. В качестве стан-
дартных потенциалов соответствующих окисли-
тельно-восстановительных реакций использова-
ли значения, представленные в работах [13, 14].

Окисление:

(3)

−+ − +
  = − = −    

 2 2
0

0

2Cu 2OH 2e Cu O H O

d мВ0.358 В,   1.326 ,
d КT

EE
T

Рис. 1. Микрофотографии образцов, полученных гидротермальной обработкой меди при 180°C в течение 1 ч в водном рас-
творе NaOH с концентрациями: 0.1 (а), 0.3 (б), 0.5 (в), 1 моль/л (г) ; на вставках – распределение частиц по размерам.
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(4)

(5)

2
0

0

Cu 2OH 2e CuO H O

d мВ0.271 В,  1.199 ,
d КT

EE
T

−+ − +
  = − = −    



−+ − +
  = − = −    

2 2
0

0

Cu O 2OH 2e 2CuO H O

d мВ0.187 В,   1.109 ,
d КT

EE
T

(6)

(7)

( )−+ −
  = − = −    

 2
0

0

Cu 2OH 2e Cu OH
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EE
T

( )−+ + −
  = − = −    

2 2 2
0

0

Cu O 2OH H O 2e 2Cu OH

d мВ0.080 В,   0.725 .
d КT

EE
T

Рис. 2. РЭМ-изображения образцов, полученных гидротермальной обработкой меди при 180°C в течение 1 ч в 0.3 М
растворах NaOH: а – образец, продутый током азота, б – без предварительной продувки (на воздухе), в – продутый
током кислорода.
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Восстановление:

(8)

С учетом того, что в левой части уравнений
(3)–(7) содержится одинаковое количество элек-
тронов и гидроксид-анионов, общий вид уравне-
ния Нернста для данных реакций будет иметь вид

(9)

где  – стандартный электродный потенциал
окислительно-восстановительной пары, В;

 – изотермический температурный коэф-

фициент, В/К;  = 0.605 – коэффициент активно-
сти NaOH при 453 K и концентрации 0.3 моль/л

−+ +
  = = −    

2 2
0

0

O 2H O 4e 4OH

d мВ0.401 В,   1.680 .
d КT

EE
T

( )

( )

0
0

2

d298
d

ln H ,O
2

x

x x
T

EE E T
T

RT
F

−
±

 = − − − + 
 

 + γ  

0
xE

0d
d

x

T

E
T

 
 
 

γ±

[15];  = 0.3 моль/л – концентрация NaOH;
R – универсальная газовая постоянная; T – тем-
пература синтеза (453 K).

В случае полуреакции восстановления (урав-
нение (8)) при расчете потенциала следует учиты-
вать концентрацию кислорода, участвующего в
процессе:

(10)

где [O2] – концентрация растворенного кислоро-
да в системе, моль/л.

Концентрация растворенного в щелочи кис-
лорода зависит от парциального давления кисло-
рода в системе, температуры, концентрации
электролита [16, 17]:

(11)

OH−  

( )

( )
[ ]

−
±

 = + − − 
 

    −
 
 

восст0
0

восст восст

4

2

d298
d

γ OH
ln ,

4 O

T

EE E T
T

RT
F

[ ] ( )−
− = +  2

0.34.309
2 OO 1 0.102 OH K,p

Рис. 3. Дифрактограммы образцов, полученных гидротермальной обработкой меди при 180°C в течение 1 ч в 0.3 М
растворах NaOH: продутый током азота, продутый током кислорода и полученный на воздухе.
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 – парциальное давление кисло-
рода при 453 K [16].

В соответствии с уравнениями (9)–(11) ЭДС
соответствующих окислительно-восстановитель-
ных реакций равняется:

(12)

где Ев и Еок – соответствующие потенциалы полу-
реакций восстановления и окисления.

Значения доверительных интервалов для ЭДС
и энергии Гиббса были рассчитаны с использова-
нием регрессионного анализа линейной зависи-
мости ЭДС от температуры и на основании урав-
нения (2). Значения параметров ΔG и ΔE, рассчи-
танные по уравнениям (2) и (12) для протекающих в
системе реакций, представлены в табл. 1.

Согласно результатам, представленным в табл. 1,
образование Cu2O, CuO и Cu(OH)2 является тер-
модинамически выгодными процессами. Осно-
вываясь на данных РФА, единственным продук-
том реакции в данной системе является Cu2O
(рис. 3). Отсутствие оксида и гидроксида меди(II)
можно объяснить следующими процессами:

1) их растворением с образованием тетрагид-
роксокупрат-комплексов (уравнения (13) и (14))
и последующей рекристаллизацией в соответ-
ствии с уравнением (15) [18–20]:

(13)

(14)

(15)

2) протеканием процессов сопропорциониро-
вания, уравнения реакций которых представлены
в табл. 1.

Рассмотренный термодинамический подход
позволяет обосновать образование целевой фазы
оксида меди(I), а также синтез и растворение по-
бочных продуктов в процессе гидротермальной об-
работки меди при 180°C в растворе 0.3 М NaOH. В
то же время формирование соответствующей мор-
фологии оксидного слоя определяется кинетикой
данного процесса.

Кинетические процессы формирования слоя
оксида меди(I) могут быть объяснены в рамках
механизма Кабрера–Мотта, который был разра-
ботан для процессов окисления металлов при от-
носительно низких температурах [21]. В соответ-
ствии с данным подходом на начальной стадии
предполагается процесс переноса заряженных
частиц в первичной оксидной пленке, образовав-
шейся в результате хемосорбции кислорода, с по-
следующей окислительно-восстановительной ре-
акцией и образованием тонкого слоя оксида ме-
ди(I). На второй стадии происходит дальнейший
перенос электронов из металла через слой оксида
к сорбированным молекулам кислорода и их вос-
становление. Перенос электрона может происхо-
дить в результате термоионной эмиссии или тун-
нельного эффекта, в результате чего на интер-
фейсе Cu/Cu2O образуются катионы Cu+, а на

( ) ( ) ( ) + − × − − =  
 
 

20.046 203.35 ln 299.378 0.092 298 20591
298где exp ;

8.3144

TT T T T
K

T

2O 0.322  атмp =

( )

[ ]( )

0 0
в ок в ок

в ок0 0

2

298

d d ln O ,
d d 4T T

E E E E E T

E E RT
T T F

Δ = + = − + − ×
    × − +         

( )2
2 4CuO 3H O Cu H 2 ,O H− ++ +

( ) ( )2
2 4Cu OH 2OH ,Cu OH −−+ 

( )2
2 242Cu OH 2e Cu O 6OH H O;− −− + +

Таблица 1. Значения ΔE и ΔG реакций, протекающих в процессе гидротермальной обработки медной пластины
при 453 K в 0.3 М NaOH

Уравнение реакции ΔE, В ΔG, кДж/моль

0.527 ± 0.008 –101 ± 2

0.420 ± 0.008 –81 ± 2

0.322 ± 0.008 –62 ± 2

0.356 ± 0.008 –68 ± 2

0.156 ± 0.008 –30 ± 2

0.205 ± 0.005 –39 ± 1

0.371 ± 0.005 –72 ± 1

2 24Cu O 2Cu O+ 

22Cu O 2CuO+ 

2 22Cu O O 4CuO+ 

( )2 2 22Cu O 2H O 2Cu OH+ + 

( )2 2 2 24Cu O O 4H O 4Cu OH+ + 

2Cu CuO Cu O+ 

( ) 2 22Cu Cu OH Cu O H O+ +
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поверхности анионы O2–, что создает сильное
электрическое поле внутри оксида и способствует
миграции катионов через оксидный слой. Слой
Cu2O обогащается катионными вакансиями, что
приводит к преимущественной диффузии меди
через слой оксида к его поверхности [22].

Данный механизм описывает рост тонкого по-
ликристаллического слоя Cu2O, через который
возможно туннелирование электронов. Форми-
рование данного слоя можно наблюдать на всех
изображениях РЭМ (рис. 1) в промежутках между
крупными частицами. Параллельно с образова-
нием оксидной фазы протекают процессы ее рас-
творения на границе с электролитом и последую-
щей рекристаллизации. Процесс рекристаллиза-
ции приводит к росту на поверхности подложки
крупных частиц. В результате между процессами
роста исходной пленки и рекристаллизации уста-
навливается равновесие, которое приводит к обра-
зованию двухслойной однофазной пленки Cu2O на
поверхности меди (рис. 4).

Сплошность образующегося слоя Cu2O нели-
нейно зависит от содержания щелочи в системе,
увеличиваясь с ростом концентрации NaOH до
0.3 моль/л (рис. 1б). Дальнейшее повышение кон-
центрации щелочи приводит к смещению равнове-
сия реакции (15) в сторону растворимого комплек-

са  и ускорению процесса рекристалли-( )2
4Cu OH −

зации с образованием крупных, отдельно лежащих
кристаллов (рис. 1г).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

На основании расчета свободной энергии
Гиббса реакций, протекающих в процессе гидро-
термальной обработки меди в растворе NaOH,
показано, что основным продуктом в данной си-
стеме является Cu2O, что согласуется с ранее по-
лученными экспериментальными результатами.
Рассмотрение процесса роста Cu2O в рамках ме-
ханизма Кабрера–Мотта позволяет обосновать
формирование двуслойной пленки оксида ме-
ди(I), образующейся в результате роста тонкого
планарного слоя Cu2O с последующей поверх-
ностной рекристаллизацией.

Представленные в работе термодинамический
и кинетический подходы, а также эксперимен-
тальные данные указывают на то, что концентра-
ции кислорода и гидроксид-анионов являются
определяющими факторами при гидротермаль-
ном синтезе. Растворенный кислород выступает в
качестве окислителя, а его сорбция на поверхно-
сти меди активирует рост слоя Cu2O в гидротер-
мальных условиях. Анионы OH– участвуют в про-
цессах растворения и рекристаллизации, опреде-
ляя конечный состав и морфологию оксидного
слоя.

Рис. 4. Схема образования слоя Cu2O в процессе гидротермального роста.
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Исследовано влияние размера наночастиц оксида меди на их электрофизические свойства. Синте-
зируемые методом вакуумно-дугового осаждения наночастицы охарактеризованы с помощью рент-
геновской дифракции, рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии и электронной микроско-
пии для определения их фазового состава и размеров. Показано, что с увеличением температуры
подложки при осаждении от 300 до 600 K растет размер образующихся наночастиц от 5.4 до 37.7 нм.
Частотные зависимости проводимости, диэлектрической проницаемости и тангенса угла потерь,
определенные в интервале от 20 Гц до 1 МГц, демонстрируют размернозависимое поведение нано-
частиц CuO. В рассматриваемом диапазоне размеров различия диэлектрических характеристик об-
разцов связаны с конкурирующим вкладом резистивной и емкостной составляющих для частиц и
межзеренных/ межчастичных границ.

Ключевые слова: оксид меди, дуговой разряд, диэлектрическая проницаемость, проводимость
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ВВЕДЕНИЕ
CuO является полупроводником p-типа с вы-

сокой диэлектрической проницаемостью и узкой
шириной запрещенной зоны, составляющей 1.2–
1.8 эВ [1]. Большой интерес к наноструктуриро-
ванным оксидам меди обусловлен тем, что они
относительно легко синтезируются в чистом ви-
де. Оксидам меди присуща высокая каталитиче-
ская активность [2]. В работе [3] показана способ-
ность CuO вступать в фарадеевские окислительно-
восстановительные реакции, что предопределяет
его псевдоконденсаторные свойства в целях накоп-
ления энергии. Возможность адсорбции/десорб-
ции кислорода поверхностью CuO делает возмож-
ным его применение в газовых датчиках [4], а
продуцирование глюконовой кислоты в реакции
CuO с глюкозой – в неферментативных биосен-
сорах [5].

Наночастицы оксида меди можно получить раз-
личными методами. В частности, большое распро-
странение получили химические или электрохими-
ческие реакции. Сюда можно отнести гидротер-
мальное и сольвотермическое осаждение [6, 7],

термическое разложение ацетатов меди при вы-
сокой температуре в присутствии поверхностно-
активных веществ [8], поверхностный гидротер-
мальный синтез с использованием CuSO4 [9]. Эти
методы достаточно просты, в т.ч. при низкой темпе-
ратуре, дают возможность контроля над размером и
морфологией и позволяют получить как одно- так и
многофазные соединения. Однако же неотъемле-
мые при осаждении операции по промывке, сушке,
отжигу синтезируемого материала с целью удале-
ния гидроксидов и кристаллизации в требуемой
фазе могут способствовать снижению химиче-
ской активности получаемого продукта.

Менее распространены физические методы:
плазмодинамический синтез [10], лазерная абля-
ция [11], газофазное осаждение. Развиваемый ав-
торами метод получения наночастиц оксидов из
распыляемых в кислородсодержащей плазме пе-
реходных металлов позволяет получать стехио-
метрические соединения установленной дис-
персности в едином процессе.

Наноразмерное состояние материалов, локаль-
ные структурные дефекты и остаточные механиче-
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ские напряжения в частицах, модификация зонной
структуры, адсорбция газов, процессы на границах
зерен приводят к значительному отличию их
электрофизических свойств от объемных матери-
алов [12]. Однако, что еще более примечательно,
даже небольшие отличия в размерах наночастиц
приводят к заметным изменениям электрофизи-
ческих характеристик, как это было показано, на-
пример, для наночастиц оксида никеля [13, 14].

Целью настоящей работы являлось исследова-
ние диэлектрических свойств наночастиц оксида
меди (CuO) различной дисперсности. Были рас-
смотрены температурные и частотные зависимо-
сти диэлектрических свойств, а также проводи-
мость на переменном и постоянном токе.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Синтез нанопорошка CuO проводился по ме-
тоду, подробно описанному в [15, 16]. Распыле-
ние медного катода проводили при токе дугового
разряда 150 A. Расстояние между катодом и ано-
дом составляло 60 мм. Распыляемый катод – медь
высокой чистоты (99.99%) – диаметром 80 и дли-
ной 50 мм был установлен на охлаждаемый водой
медный токоввод. Для осуществления плазмохи-
мических реакций в камеру, после предваритель-
ной откачки до давления до 3 × 10–4 Па, напуска-
лась газовая смесь 30 об. % O2 от подачи плазмооб-
разующего газа Ar. Синтез наночастиц проводился
при базовом давлении 70 Па. Кислород подавался
в реактор таким образом, чтобы образовалась од-
нородная оболочка вокруг плазменного факела.
Продукты реакции осаждались на полусфериче-
ском коллекторе из нержавеющей стали, распо-
ложенном на расстоянии 300 мм от катода и име-
ющем возможность поддержания заданной тем-
пературы. В данной работе были рассмотрены
образцы порошков CuO трех размерных групп,
полученных при различной температуре подлож-
ки во время осаждения (300, 450 и 600 K).

Фазовый состав полученных образцов изучали
с помощью рентгеновского дифрактометра Ad-
vance D8 в монохроматизированном CuKα-излу-
чении (λ = 0.15406 нм). Количественный анализ
дифрактограмм проведен с помощью программы
полнопрофильного анализа Powder Cell 2.4. Для
идентификации рентгенограмм использованы
базы данных PDF-4+ от International Centre for
Diffraction Data (ICDD).

Морфологический состав образцов изучали на
просвечивающем электронном микроскопе
(ПЭМ) JEOL JEM-2100.

Исследования методом рентгеновской фото-
электронной спектроскопии (РФЭ) проводились
на сверхвысоковакуумном фотоэлектронном спек-
трометре PHOIBOS 150MCD9, SPECS Gmbh при
возбуждении излучением AlKα рентгеновской труб-
ки. Для количественного анализа использовалось
программное обеспечение Casa XPS.

Диэлектрическое поведение образцов изучали
с помощью потенциостата-гальваностата Р-45Х с
модулем частотного анализатора FRA-24M (Elec-
trochemical Instruments, Россия). Рассматривался
диапазон частот 20 Гц–1 МГц и температур в диа-
пазоне 85–300 K с шагом 5 K.

Электрофизические исследования проводи-
лись по схеме плоского конденсатора на образ-
цах в виде спрессованных таблеток (при давле-
нии Р = 100 кПа). Покрытие серебряной пастой с
обеих сторон играло роль электродов. Подключе-
ние прибора осуществлялось в двухконтактной
конфигурации.

Амплитуда синусоидального напряжения вы-
биралась в пределах 200–250 мВ. Предполагалась
простая параллельная схема замещения RC-кон-
тура [17]. Для обработки экспериментальных дан-
ных использовалось программное обеспечение ES8
от производителя потенциостата, а также MS Excel.

Действительная ( ) и мнимая ( ) компонен-
ты комплексной диэлектрической проницаемо-
сти рассчитывались по формулам

(1)

где C – емкость, d – толщина образца (расстояние
между обкладками плоского конденсатора), S – пло-
щадь поперечного сечения (м2),  – диэлектриче-
ская проницаемость вакуума (  = 8.85 × 10–12 Ф/м).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 представлены дифрактограммы на-

ночастиц, осажденных при температурах подлож-
ки 300, 450 и 600 K в течение 30 мин. Видно, что с
ростом температуры подложки интенсивность пи-
ков увеличивается. Это свидетельствует о повы-
шении кристалличности образцов и росте разме-
ра областей когерентного рассеяния (ОКР) с уве-
личением температуры. Для расчета среднего
размера кристаллитов образцов CuO были исполь-
зованы рефлексы 11, 111, 02. Согласно получен-
ным результатам, размером кристаллитов можно
легко управлять, изменяя температуру подложки
при конденсации кластеров. Можно было выде-
лить три размерные группы частиц с вычислен-
ным с помощью программы PowderCell 2.4 значе-
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нием размера кристаллитов – 5.4, 15.2 и 37.7 нм
для 300, 450 и 600 K соответственно (далее ис-
пользуется обозначение РГ5, РГ15, РГ38). Разме-
ры частиц в каждой группе, по данным ПЭМ, были
равны: 3–10 нм в РГ5, 12–20 нм в РГ15 и 32–45 нм в
РГ38. Некоторое отличие среднего размера ча-
стиц по данным ПЭМ и рентгенографии вызвано
тем, что зачастую отдельные наночастицы не явля-
ются монокристалличными и состоят из “зерен”
либо представляют собой агломераты из мелких
частиц, которые невозможно дезагрегировать.

Для подтверждения элементного и химическо-
го анализа поверхности наночастиц CuO были
изучены РФЭ-спектры, которые представлены на
рис. 2. Определение химического и электронного
состояния меди и кислорода на поверхности на-
ночастиц CuO проводили по линиям Cu 2p, O 1s.
На рис. 2 также представлены результаты подгон-
ки функциями Гаусса и Лоренца.

На поверхности наночастиц формируется ок-
сид меди CuO, характеризуемый практически од-
ним состоянием меди (дублет Cu 2p3/2–1/2 с рас-
щеплением 19.9 эВ, Eсв (Cu 2p3/2) = 933.3 эВ). В
спектре Cu 2p присутствует характерный для состо-
яния Cu2+ сателлит встряски, отстоящий на ~9 эВ
от основного пика. Отмечается небольшое при-
сутствие меди в состоянии Cu3+ (пик при ~936 эВ)
[12], что обусловлено особенностями синтеза.

В спектре O 1s присутствует основная компо-
нента Oc, соответствующая кислороду в составе
оксида CuO, характеризуемая энергией связи
Eсв(O 1s) = 529.3 эВ, а также наблюдается вторая
компонента Ob в виде хорошо выраженного плеча
с Eсв (O 1s) = 531.2 эВ. Ранее сообщалось [18], что
этот пик может развиваться с увеличением поте-
ри кислорода и может быть связан с O2 в кислород-
но-дефицитных областях. Таким образом, компо-
нента Ob может быть связана с концентрацией кис-
лородных вакансий. Расчет показал относительное
содержание данной компоненты 46%.

Морфология частиц была оценена по снимкам
ПЭМ. На рис. 3 представлена типичная микро-
фотография синтезированного нанопорошка ок-
сида меди (образец РГ5). Наночастицы являются
сильно агломерированными. Отдельные частицы
имеют сферическую форму, а преобладающие
размеры ОКР зависели от условий получения
(температуры подложки).

На рис. 4 показаны зависимости действительной
части диэлектрической проницаемости (ε′) наноча-
стиц CuO как функция температуры (T) на раз-
личных фиксированных частотах. Для синтези-
рованных наночастиц CuO  при низкой темпе-
ратуре не зависит от приложенной частоты. При
этом значение  составило 2.9 для частиц РГ5, 4.3
для частиц РГ15 и 10.9 для частиц РГ38. Диэлек-
трическая проницаемость увеличивается при из-

'ε

'ε

Рис. 1. Рентгенограммы образцов CuO, осажденных при температурах подложки 300, 450 и 600 K в течение 30 мин.
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менении размера кристаллитов от 5 до 38 нм. При
повышении температуры диэлектрическая про-
ницаемость увеличивается, становясь постоян-
ной. Из рис. 4 видно, что наночастицы CuO де-
монстрируют высокое значение  при комнатной
температуре, которое составляет около ≈104. Соот-
ветствующее изменение коэффициента диэлек-
трических потерь (tgδ) в зависимости от темпера-

'ε

туры для выбранных частот также показано на
рис. 4.

На зависимости tgδ от температуры наблюда-
ются пики в том же диапазоне частот, в котором
происходит резкое увеличение диэлектрической
проницаемости. Такое же поведение  и tgδ ра-
нее зафиксировано для наночастиц CuO авторами
[19]. При увеличении частоты положение пика (Tp)
для всех размеров частиц смещается в сторону более
высоких температур. Смещение пика и увеличение
его величины указывают на активацию процессов,
вызванных термическим воздействием. Энергия
активации определялась по положению пика (Tp) из
данных tgδ (T, f) с использованием соотношения
Аррениуса  (рис. 5), где  –
предэкспоненциальный член,  – энергия акти-
вации,  – постоянная Больцмана. Полученные
параметры составили:  = 0.24 эВ,  = 3.57 × 1010 Гц
для частиц РГ5; 0.20, 1.97 × 1010 для частиц РГ15 и
0.17, 1.9 × 1011 для частиц РГ38.

Частотно-зависимая проводимость на пере-
менном токе наночастиц CuO может быть пред-
ставлена выражением, ранее использовавшимся
для систем с прыжковой проводимостью и потен-
циальным барьером [20, 21]:

(2)

'ε

( )0 exp / B pf f E k Tα= 0f
Eα

Bk
Eα 0f

( ) ,s
ac dc Aσ ω = σ + ω

Рис. 2. РФЭ-спектр O 1s наночастиц CuO при температуре 300 K; на вставке – РФЭ-спектр Cu 2p наночастиц CuO при
температуре 300 K.
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Рис. 3. Типичное ПЭМ-изображение нанодисперс-
ных частиц оксида меди (образец РГ5).
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Рис. 4. Температурные зависимости диэлектрической проницаемости ( ) и тангенса угла диэлектрических потерь
(tgδ) наночастиц CuO указанных размерных групп на различных фиксированных частотах.
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где  – частотно-независимый член, A – коэф-
фициент пропорциональности, s – показатель
степени (s < l), зависящий от температуры. Такой

dcσ подход может быть применим для наночастиц
CuO вследствие их электрически неоднородной
микроструктуры (наличие на поверхности нано-
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частиц разновалентных ионов меди и кислород-
ных вакансий).

Зависимость проводимости на переменном то-
ке, вычисленной по уравнению (2), при комнатной
температуре от частоты приложенного поля пока-
зана на рис. 6. Видно, что в области низких частот
преобладает проводимость постоянного тока. Са-
мую низкую проводимость проявили наночасти-
цы CuO образца РГ5. Вероятнее всего, это связа-
но с изменениями структуры межфазной области

наночастиц. По аналогии с работой [22], где были
рассмотрены наночастицы NiO, можно предпо-
ложить, что величина проводимости на перемен-
ном токе наночастиц CuO размером <10 нм зави-
сит от относительной объемной доли границ зе-
рен и тройных стыков, составляющих межфазную
область. Проводимость наночастиц размером 38 нм
немного меньше, чем проводимость наночастиц
размером 15 нм. Вероятно, это можно связать с
тем, что по мере роста частиц также снижается и
плотность границ. Это в свою очередь снижает кон-
центрацию дефектных участков, участвующих в
прыжковом механизме, которые способствуют
проводимости образца на переменном токе.

Экспериментальные данные проводимости на
постоянном токе ( ) в зависимости от 1000/T
представлены на рис. 7. Для лучшего понимания
данные были аппроксимированы с помощью
уравнения Аррениуса

(3)

Энергия активации была рассчитана по накло-
ну кривой ln  – 1000/T и составила: 0.25 эВ
(РГ5), 0.21 эВ (РГ15) и 0.18 эВ (РГ38). Значения
энергии активации, полученные из данных ди-
электрической релаксации (коэффициента по-
терь), сопоставимы со значениями, полученными
из данных проводимости на постоянном токе.
Это позволяет предположить, что механизм элек-
трической проводимости и диэлектрической по-

dcσ

( )0 exp / .dc BE k Tασ = σ −

dcσ

Рис. 5. Зависимости f от 1/Tр для наночастиц указан-
ных размерных групп с аппроксимацией данных с по-
мощью уравнения Аррениуса.
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ляризации один и тот же для рассмотренных раз-
мерных групп наночастиц.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Регулируя температуру подложки в процессе

конденсации наночастиц можно легко управлять их
размером. Проведенный рентгенофазовый анализ
показал преимущественное содержание фазы CuO
во всех размерных группах образцов. Изменение
температуры подложки играет существенную роль
при формировании морфологии и кристалличе-
ской структуры наночастиц.

Электрофизические свойства наночастиц CuO,
синтезируемых в плазме дугового разряда низко-
го давления при их осаждении на подложки с раз-
ной температурой, определяются межфазной об-
ластью и плотностью межзеренных и межчастич-
ных границ. Установлена частотная зависимость
проводимости наночастиц CuO на переменном
токе, которая увеличивается с ростом их размера.
Определены значения энергий активации согласно
данным диэлектрической релаксации и исследова-
ния проводимости образцов на постоянном токе.
Их сопоставление позволяет заключить, что меха-
низм электрической проводимости и диэлектриче-
ской поляризации один и тот же для всех рас-
смотренных размерных групп наночастиц.
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Твердофазным синтезом при 1200°С получены трикальцийфосфат и Mn,Sr-замещенный трикаль-
цийфосфат (ТКФ). Синтезированные соединения охарактеризованы методами РФА, ИК-спектро-
скопии, СЭМ. Показано, что в результате твердофазного синтеза ТКФ и Mn,Sr-ТКФ формируются
соединения со структурой витлокита. Определены параметры кристаллической решетки и установ-
лен факт внедрения ионов марганца и стронция в структуру ТКФ.
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ВВЕДЕНИЕ

Одним из материалов, применяющихся в ме-
дицине в настоящее время, является трикальций-
фосфат (ТКФ) общей формулы Са3(РО4)2. ТКФ на-
ряду с гидроксиапатитом (ГА) входит в состав кост-
ной ткани человека [1, 2]. В настоящее время
ТКФ выпускают за рубежом в промышленных мас-
штабах и используют в качестве материала для за-
мещения костных дефектов (Poresorbs-TCP, Easy
Graft, ChronOS Synthes и др.) Включение в его
структуру ионов таких металлов, как цинк, медь,
марганец и стронций, позволяет придать конечно-
му материалу антибактериальные свойства [3–5].

Множество работ посвящено материалам на ос-
нове ТКФ с замещением кальция на один вид кати-
онов [6]. Вместе с тем с точки зрения создания
функциональных биоматериалов интересно двой-
ное замещение кальция на катионы двух разных
видов, что позволит наделять конечный материал
одновременно несколькими полезными свой-
ствами. Существует ряд работ, посвященных по-
лучению и свойствам таких ТКФ, например:
стронций–магний- [7], кремний–галлий- [8],
цинк–стронций- [9], железо–цинк- [10], магний–
кремний- [11] замещенные ТКФ, синтезирован-
ных различными способами.

Цель настоящей работы – твердофазный син-
тез стронций- и марганецзамещенного ТКФ, а так-
же исследование влияния двойного замещения на
состав, структуру и микроструктуру полученного
Sr,Mn-ТКФ. Данные катионы выбраны, потому
что они стимулируют рост новой костной ткани
[12, 13], как и стронций [13], марганец также обла-
дает антибактериальными свойствами [14].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
ТКФ (Ca3(PO4)2) и Mn,Sr-ТКФ

(Ca2.5Mn0.25Sr0.25(PO4)2) синтезировали твердо-
фазным методом, описанным ранее [12], в соот-
ветствии с уравнениями

(1)

(2)

В качестве прекурсоров Mn,Sr-ТКФ использо-
вали оксид кальция, двухзамещенный фосфат ам-
мония, ацетат марганца и нитрат стронция. Для
получения шихты для твердофазного синтеза все

( )
( )

4 42

3 4 3 22
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Ca PO 2NH  3H O ,      

+ →
→ + ↑ + ↑

( )
( ) ( )
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3 2
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2 2 2

2.5CaO 0.25Mn CH COO
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Ca Mn Sr PO 2NH
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реактивы квалификации “ч.д.а.”, взятые в экви-
молярных количествах, смешивали в планетарной
мельнице в течение 20 мин в тефлоновых барабанах
с ZrO2-шарами в соотношении М : Ш = 1 : 3 и ско-
рости вращения барабана 1000 мин–1. Затем ших-
ту прессовали методом двустороннего одноосно-
го прессования при давлении 100 МПа в виде ци-
линдров и обжигали в камерной печи с силитовыми
нагревателями при 1200°С в течение 4 ч. После
охлаждения печи спеченные образцы измельчали
в планетарной мельнице, просеивали через сетку
с размером ячеек 400 мкм и получали керамиче-
ский порошок.

Дифрактограммы образцов регистрировали на
рентгеновском дифрактометре UltimaIV Rigaku
(Япония) с вертикальным гониометром и высоко-
скоростным полупроводниковым детектором
D/teX. Съемка выполнена в CuKα-излучении в ин-
тервале углов 2θ = 9°–100° с шагом 0.02°. Скорость
движения детектора 2°/мин. Фазовый анализ об-
разцов проведен с использованием базы данных
ICDD в программном комплексе SIeve.

Синтезированные при 1200°С порошки анали-
зировали на содержание кальция, стронция и
марганца. Элементный анализ образцов выпол-

няли на последовательном АЭС–ИСП фирмы
Optima500, Perkin Elmer и на ААС фирмы Thermo
Fisher Scientific, модель iCE 3000 (США). Для воз-
буждения спектров анализируемых материалов ис-
пользовался генератор дуги переменного тока ДГ-1.

Оптимальными методами элементного анали-
за являются АЭС с индуктивно-связанной плазмой
(АЭС–ИСП) и атомно-абсорбционная спектро-
скопия (ААС), позволяющие определять марганец с
высокой чувствительностью, избирательностью и
воспроизводимостью в широком интервале кон-
центраций.

ИК-спектры регистрировали в таблетированном
виде с бромидом калия в интервале 400–4000 см–1

на спектрометре FTIR Avatar. Ускоряющее напря-
жение электронной пушки составляло 17–21 кВ.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Фазовый состав незамещенного ТКФ и Mn,Sr-

ТКФ представлен основной фазой витлокита, со-
держание которой более 90% (рис. 1).

В виде примесных фаз присутствовали пиро-
фосфат кальция в количестве не более 5 мас. % и
апатит (не более 3 мас. %) (рис. 1). Доля фазы апа-

Рис. 1. Дифрактограммы ТКФ и Mn,Sr-ТКФ, полученных твердофазным синтезом.

40 45 5035 7030 5525 602015 6510

Ca10(PO4)6(OH)2

2�, град

I

Ca2P2O7

ТКФ

Mn, Sr-ТКФ



798

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 7  2023

ФАДЕЕВА и др.

тита в образце Mn,Sr-ТКФ заметно меньше, чем в
образце чистого β-ТКФ. Это может быть обуслов-
лено присутствием стронция, который ингибиру-
ет образование апатитовой фазы, как было пока-
зано для Sr-ТКФ [15].

Параметры решетки были рассчитаны с ис-
пользованием программы CELREF: для β-ТКФ
a = 10.338(6) Å, c = 37.401(5) Å, для Mn,Sr-ТКФ
a = 10.363(8) Å, c = 37.265(9) Å. Параметр кристал-
лической решетки а изменился незначительно, а
вот изменение параметра с заметно, что свиде-
тельствует в пользу замещения атомов кальция в
ТКФ атомами стронция и марганца. Ионный ради-
ус марганца меньше, чем кальция, а ионный радиус
стронция, наоборот, больше: для Са2+ – 0.099 Å, для
Mn2+ – 0.046 Å, для Sr2+ – 0.113 Å. За счет этого, по
всей видимости, произошла компенсация расстоя-
ний между ионами и структура β-ТКФ сохранилась.

Согласно данным элементного анализа (табл. 1),
содержание марганца и стронция близко к значе-
ниям, вычисленным для предполагаемых фор-
мул. Содержания марганца и стронция, опреде-
ленные различными методами, хорошо согласу-
ются между собой, однако превышают расчетные
значения. Данный факт можно объяснить тем,
что для синтеза использовались кристаллогидра-
ты, которые не являются первичным стандартом
в аналитике: при хранении количество молекул
кристаллизационной воды может уменьшиться в
результате выветривания кристаллов, при этом со-
держание марганца или стронция в навеске, взятой
для синтеза, увеличивается.

В ИК-спектре образца Mn,Sr-ТКФ (рис. 2) на-
блюдаются полосы, характерные для β-ТКФ. Все

сигналы относятся к группе  полосы 549 и
598 см–1 могут быть отнесены к колебаниям ν4,

3
4PO ,−

полосы 935 и 984 см–1 – к симметричным дефор-
мационным колебаниям ν1 и полосы 1012, 1025 и
1120 см–1 – к антисимметричным деформацион-
ным колебаниям ν3. Сдвиг каждой полосы по от-
ношению к соответствующему сигналу незаме-
щенного β-TКФ может быть связан с внедрением
ионов марганца и стронция в решетку ТКФ.

СЭМ-изображения порошка Mn,Sr-ТКФ, по-
лученного твердофазным синтезом, представле-
ны на рис. 3. Порошок Mn,Sr-TКФ неоднороден
по размерам частиц: наблюдаются крупные гра-
нулы с размерами от десятков до сотен микрон
(рис. 3). Максимальное увеличение позволяет раз-
личать более мелкие частицы на поверхности круп-
ных гранул (рис. 3в). Размер мельчайших частиц ко-
леблется от сотен нанометров до нескольких мик-
рон. Содержание марганца и стронция, найденное
по данным энергодисперсионного анализа, согла-
суется с данными ААС и АЭС и рассчитанными для

Таблица 1. Данные элементного анализа Mn,Sr-ТКФ

Элемент Метод анализа λ, нм

C, мас. %

рассчитано
для Ca2.5 Mn0.25Sr0.25(PO4)2

найдено

Са АЭС-ИСП 317.993 30.67 27

Mn
АЭС-ИСП 257.610

4.29
4.7

ААС (пламя: воздух + С2H2) 279.5 4.6

Sr
АЭС-ИСП 407.711

6.75
6.5

421.552 6.4

Рис. 2. ИК-спектр Mn,Sr-ТКФ.
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Рис. 3. СЭМ-изображения порошка Mn,Sr-ТКФ, полученного твердофазным синтезом.

(б)50 мкм

10 мкм

20 мкм

(в)

(a)

Таблица 2. Данные энергодисперсионного анализа порошка Mn,Sr-ТКФ

Элемент

C, мас. %

эксперимент c учетом покрытия Au
вычислено 

для Ca2.5Sr0.25Mn0.25(PO4)2

Mn 3.77 4.14 4.29

Sr 6.53 7.18 6.75

Au 9.31

предложенной формулы Ca2.5Sr0.25Mn0.25(PO4)2
(табл. 2).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом твердофазного синтеза получен Mn,Sr-

замещенный ТКФ. РФА и ИК-спектроскопия по-
казали образование фазы витлокита, при этом ко-
личество примесных фаз пирофосфата и апатита
оказалось меньше, чем для чистого ТКФ. По дан-
ным СЭМ порошок Mn,Sr-ТКФ состоит из разных
по размеру гладких частиц неправильной формы.
Элементный и энергодисперсионный анализы по-

казали, что содержание марганца и стронция в об-
разцах практически соответствует расчетным и
введенным в систему.

Таким образом, твердофазным методом мож-
но получить двойной замещенный Mn,Sr-ТКФ с
пониженным содержанием примесных фаз апа-
тита и пирофосфата.
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Кристаллизацией из расплава получены образцы полифосфата рубидия-бария RbBa2(PO3)5, содер-
жащего примесные монокатионы висмута. Использовался расплав стехиометрического состава, а
также расплавы с избытком рубидия или бария. Образцы демонстрируют широкополосную фото-
люминесценцию в ближнем ИК-диапазоне. На основании анализа фотолюминесценции образцов
сделан вывод о наличии в них двух типов излучающих центров, преимущественное образование ко-
торых зависит от состава расплава. Показано, что один из люминесцентных центров представляет собой
монокатион висмута, замещающий катион бария, причем он в основном образуется из расплавов, обед-
ненных барием. Второй люминесцентный центр, представляющий собой монокатион Bi+ в положении
рубидия, образуется преимущественно при кристаллизации расплавов, обедненных рубидием.

Ключевые слова: фотолюминесценция, кристаллы полифосфатов, монокатион висмута
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ВВЕДЕНИЕ
Оптически-активные центры, содержащие ка-

тионы висмута низкой валентности, демонстри-
руют долгоживущую широкополосную фотолю-
минесценцию (ФЛ) в ближнем ИК (БИК)-диапа-
зоне. Впервые такая ФЛ была обнаружена в
стеклах на основе SiO2 [1–3], затем она была най-
дена и в висмутсодержащих стеклах другого со-
става: боратных [4, 5], фосфатных [5–7], герма-
натных [8–11], халькогенидных [12, 13], галоге-
нидных [14, 15]. Интересной особенностью этих
материалов является множественность ФЛ-цен-
тров в БИК. Они представлены как монокатио-
ном висмута Bi+, так и поликатионами, образую-
щимися при агрегации монокатиона. Висмут лег-
ко образует многочисленные поликатионы и
кластеры [16–18], чем и объясняется множе-
ственность излучающих центров. Это обстоятель-
ство затрудняет использование висмутсодержа-
щих стекол в качестве активной среды лазера или
усилителя, поскольку наличие различных класте-
ров и поликатионов обусловливает оптические
потери в средах с высоким уровнем легирования.
Как уже отмечалось ранее, образование полика-
тионов висмута можно предотвратить в оптической
среде на основе кристаллического материала, до-

пускающего легирование только изоморфной при-
месью монокатиона Bi+. Ранее сделанные оценки
[19] показывают, что ион Bi+ должен изоморфно (и
изовалентно) замещать катионы K+, Rb+, Cs+.

Действительно, была продемонстрирована
БИК-ФЛ примесного центра Bi+ в многочислен-
ных кристаллических галогенидах: RbPb2Cl5, CsI,
KAlCl4, RbAlCl4, CsAlCl4, KMgCl3, RbMgCl3,
CsMgCl3, KCdCl3, RbCdCl3, RbY2Cl7, CsCdCl3,
CsCdBr3 [20–27]. Также была подробно изучена
ФЛ примесного монокатиона Bi+ в составе цикло-
трифосфатов AIBIIP3O9, где AI = K, Rb, Cs; BII = Mg,
Ca, Sr [28, 29]. Циклотрифосфаты интересны тем,
что кристаллизуются из расплава, близкого по со-
ставу к стехиометрическому, содержащему боль-
шое количество кислотного компонента – оксида
фосфора. По содержанию фосфора такие распла-
вы можно отнести к метафосфатным, для кото-
рых отношение P/O = 3. Высокая кислотность
метафосфатного расплава способствует образо-
ванию в нем значительной концентрации моно-
катиона Bi+ по реакции синпропорционирова-
ния: 2Bi0 + Bi3+ ↔ 3Bi+ [5]. Помимо циклотри-
фосфатов, из метафосфатных расплавов также
могут кристаллизоваться и фазы полифосфатно-

УДК 535.71
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го типа, в которых фосфатная анионная подре-
шетка образует бесконечные полимерные цепи, а
не шестичленные кольца, как в циклотрифосфатах
[30]. Поскольку в циклотрифосфатах БИК-ФЛ мо-
нокатиона висмута была ранее подробно охарак-
теризована, было бы любопытно изучить ФЛ Bi+

и в кристаллах полифосфатного структурного ти-
па, чего ранее не делалось. Это особенно интерес-
но в контексте изучения БИК-ФЛ висмутсодержа-
щих фосфатных стекол, поскольку полифосфатные
кристаллы представляют собой структурную мо-
дель стекол, близких к метафосфатному составу.
Кроме того, кристаллические фазы полифосфатов
обладают хорошими механическими свойствами,
по-видимому, из-за наличия длинных ковалентно-
связанных цепей фосфатных анионов.

Подходящей кристаллической фазой для изу-
чения вхождения монокатиона Bi+ является сме-
шанный полифосфат рубидия-бария RbBa2(PO3)3
[31], поскольку он плавится конгруэнтно при
умеренной температуре, что облегчает проведе-
ние исследований. Ниже приводятся результаты
работы по приготовлению материалов на основе
фазы RbBa2(PO3)3, содержащей оптически актив-
ные монокатионы висмута, и исследованию их
ФЛ в БИК-диапазоне.

Эта работа преследовала двоякую цель: во-
первых, продолжить изучение спектров ФЛ и воз-
буждения ФЛ монокатиона Bi+ в различных кри-
сталлических матрицах и, во-вторых, исследовать
смешанные полифосфаты, содержащие примес-
ные ионы Bi+, как новые материалы для примене-
ния в области фотоники и квантовой электроники.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

ФЛ примесного монокатиона Bi+ изучалась в
образцах полифосфата RbBa2(PO3)5, полученных
кристаллизацией из расплавов со стехиометриче-
ским соотношением Rb/Ba, а также с избытком
бария и рубидия относительно стехиометрии. Со-
ставы исходной шихты, использованной для при-
готовления расплавов, приведены в табл. 1.

Компоненты шихты тщательно перетирались
в ступке, после чего полученная смесь помеща-
лась в корундовый тигель и нагревалась со скоро-
стью 3–5°C/мин до 700°С. Затем шихта охлажда-
лась, перетиралась еще раз и помещалась в труб-
чатую печь, нагретую до 900°C, в результате чего
происходило ее плавление. Образовавшийся рас-
плав периодически перемешивался вращательны-
ми движениями тигля и вновь помещался в печь.
После такой гомогенизации расплав за 5 мин охла-
ждался до 800°C, и дальнейшее охлаждение осу-
ществлялось со скоростью 1.7°C/мин. При дости-
жении температуры 780°C в расплав вносилась
кристаллическая затравка, представляющая со-
бой небольшой фрагмент кристалла RbBa2(PO3)5.
После охлаждения до 700°C полностью закри-
сталлизованный образец вынимали из печи, и он
быстро остывал до комнатной температуры.

Фазовый состав полученных образцов опреде-
лялся методом порошковой дифрактометрии с ис-
пользованием прибора Rigaku Smartlab SE (CuKα-
излучение, λ = 1.54056 Å).

Спектры ФЛ в БИК-диапазоне регистрировались
при помощи спектрометра SDH-IV (Solar LS), осна-
щенного линейным InGaAs-сенсором G9212-512
(Hamamatsu). Для возбуждения БИК-ФЛ исполь-
зовался набор компактных лазерных модулей с
длиной волны излучения 445, 532, 665 и 685 нм.
Спектры возбуждения ФЛ регистрировались при
помощи перестраиваемого источника излучения
на основе галогенной лампы Osram HLX 64640
Xenophot 150W, модулятора излучения SR540
(Stanford Research Systems) и управляемого ПК
монохроматора МДР-206 (LOMO). ФЛ образцов
регистрировалась при этом с помощью InGaAs-
фотоприемника (производство ОАО “Полюс”),
сигнал с которого подавался на синхронный уси-
литель SR830 (Stanford Research Systems), куда
также приходил опорный сигнал с модулятора из-
лучения. После синхронного усилителя сигнал
поступал на АЦП, управляемый ПК, где происхо-
дило накопление спектральных данных. При ре-
гистрации спектров возбуждения ФЛ регистри-
ровалась в полосе 1000–1250 нм. Для выделения
этой полосы перед фотоприемником помещались

Таблица 1. Составы исходной шихты для приготовления образцов висмутсодержащей фазы RbBa2(PO3)5

Состав, мол. доли

образец 1 (стехиометрическое 
отношение Rb/Ba)

образец 2 (избыток Ba 
относительно стехиометрии)

образец 3 (избыток Rb 
относительно стехиометрии)

Ba(PO3)2 – 2
RbNO3 – 1
NH4H2PO4 – 1
Bi2O3 – 0.08
(NH2)2CO – 0.5

Ba(PO3)2 – 2
RbNO3 – 0.95
NH4H2PO4 – 1.05
Bi2O3 – 0.08
(NH2)2CO – 0.5

Ba(PO3)2 – 2
RbNO3 – 1.05
NH4H2PO4 – 1.1
Bi2O3 – 0.08
(NH2)2CO – 0.5



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 7  2023

ИК-ФОТОЛЮМИНЕСЦЕНЦИЯ ПОЛИФОСФАТА RbBa2(PO3)5 803

интерференционные фильтры производства Thor-
labs и Edmund Optics.

Полученные спектры корректировались с уче-
том кривых спектральной чувствительности фо-
топриемника (спектры ФЛ) и испускания источни-
ка возбуждения ФЛ (спектры возбуждения ФЛ).

Методика регистрации кинетических кривых
затухания БИК-ФЛ после импульсного возбуж-
дения была описана нами ранее [32]. Для возбуж-
дения ФЛ использовалось сфокусированное излу-
чение лазерного диода (длина волны изучения 665 и
685 нм), модулированное в виде последовательности
прямоугольных импульсов большой скважности.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 показана дифрактограмма образца,
полученного из расплава со стехиометрическим
отношением Rb/Ba (образец 1). Также приведена
эталонная дифрактограмма, рассчитанная при
помощи программы Visualize исходя из известной
трехмерной структуры кристаллической ячейки
RbBa2(PO3)5 [31]. Можно отметить хорошее соот-
ветствие экспериментальной и расчетной дифрак-
тограмм. Небольшие различия вызваны, по-види-
мому, эффектом текстурирования в порошке силь-
но анизотропной фазы RbBa2(PO3)5. Анизотропия
механических свойств RbBa2(PO3)5 объясняется
наличием в структуре бесконечных полифосфат-
ных цепей, придающих кристаллу особую проч-
ность вдоль их направления. Этим также обуслов-
лены значительно большая механическая проч-
ность и устойчивость кристалла полифосфата к
раскалыванию по сравнению с ранее исследован-
ными циклотрифосфатами схожего состава. Об-

разцы 2 и 3, полученные из расплавов с отклонени-
ем от стехиометрического состава, обладают схожи-
ми рентгенограммами, присутствие следов новых
фаз на них не наблюдается (рис. 1). Таким образом,
во всех случаях была получена целевая фаза поли-
фосфата без заметного количества примесей.

Все приготовленные образцы полифосфата
RbBa2(PO3)5 демонстрируют интенсивную БИК-ФЛ
(рис. 2). ФЛ происходит в диапазоне, характер-
ном для эмиссии монокатиона Bi+ в различных ма-
териалах (фосфатные и силикатные стекла, цеоли-
ты [1–3, 5–7, 18]). На рис. 2 изображен спектр ФЛ
образца, полученного кристаллизацией из расплава
со стехиометрическим соотношением Rb/Ba при
возбуждении светом с различной длиной волны.
Видно, что существует выраженная зависимость
формы спектра ФЛ и положения его максимума
от длины волны возбуждающего света, что свиде-
тельствует о наличии неоднородного уширения
спектра ФЛ, очевидно, за счет наличия несколь-
ких различных типов излучающих центров.

Для установления свойств различных излуча-
ющих центров в исследуемом материале была ис-
следована кинетика затухания ФЛ в условиях им-
пульсного возбуждения. При этом использовались
импульсы лазерных источников с различной дли-
ной волны так, чтобы можно было преимуществен-
но возбуждать ФЛ-центры, излучающие в области
коротких (возбуждение на λex = 665 нм) и длин-
ных (возбуждение на λex = 685 нм) волн (рис. 3).

Из рис. 3 очевидно, что при двух различных
условиях возбуждения ФЛ висмутсодержащего
образца RbBa2(PO3)5, полученного кристаллиза-
цией из расплава со стехиометрическим отноше-
нием Rb/Ba, содержит две схожие компоненты,

Рис. 1. Дифрактограммы образцов 1–3 висмутсодер-
жащего полифосфата RbBa2(PO3)5 (см. табл. 1), для
сравнения показана эталонная дифрактограмма 4, рас-
считанная для известной 3D-структуры RbBa2(PO3)5.
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Рис. 2. Спектры ФЛ полифосфата RbBa2(PO3)5 (об-
разец 1), содержащего изоморфную примесь ионов
Bi+, при возбуждении светом с различной длиной
волны (λex).
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одна из которых затухает быстрее (характерное
время затухания порядка 600 мкс), а другая – мед-
леннее (время затухания более 1 мс). Амплитуда
медленной компоненты больше при возбужде-
нии БИК-ФЛ на длине волны 685 нм и меньше
при возбуждении на 665 нм. Как следует из рис. 2,
при возбуждении на 685 нм спектр ФЛ смещен в
сторону более длинных волн по отношению к
спектру ФЛ, возбуждаемой светом с длиной вол-
ны 665 нм. Таким образом, можно считать, что
исследуемый образец содержит два типа излуча-
ющих ФЛ-центров: длинноволновый долгоживу-
щий и коротковолновый, характеризуемый срав-
нительно быстро затухающей ФЛ.

Наличие двух ФЛ-центров в кристалле
RbBa2(PO3)5 выделяет этот материал из ряда фос-
фатных кристаллов, исследованных прежде, где
всегда присутствовал только один ФЛ-центр. Оче-
видным отличием RbBa2(PO3)5 от изученных ра-
нее фосфатных кристаллов является наличие в
его составе сразу двух катионов (Rb+ и Ba2+), близ-
ких по значению ионного радиуса R к Bi+ и способ-
ных к изоморфному замещению этим катионом.
Действительно, в кристалле RbBa2(PO3)5 для к. ч.
(Rb+) = 10 R(Rb+) = 1.8 Ǻ, R(Bi+) = 1.83 Ǻ [19] и от-
носительная разница δ между ионными радиуса-

ми составляет  что

удовлетворяет условию Гольдшмидта для воз-
можности изоморфного замещения δ < 0.15. Для
катиона Ba2+ в RbBa2(PO3)5 к.ч.(Ba2+) = 8 и при этом
КЧ R(Ba2+) = 1.56Ǻ, R(Bi+) = 1.774Ǻ [19], δ = 0.128,

+ +

+ +
−δ = =
+

2( (Bi ) (Rb )) 0.017,
(Bi ) (Rb )

R R
R R

что также удовлетворяет условию Гольдшмидта.
Таким образом, можно предположить, что два
БИК-ФЛ-центра в RbBa2(PO3)5 представляют со-
бой монокатионы висмута, замещающие ионы
Rb+ и Ba2+. Для того чтобы проверить это предпо-
ложение, были приготовлены образцы фазы
RbBa2(PO3)5, закристаллизованные из расплавов
с превышением содержания бария (образец 2) и
рубидия (образец 3) относительно стехиометрии.
Можно полагать, что из-за конкуренции находя-
щихся в расплаве ионов за соответствующие по-
зиции на поверхности растущего кристалла при
превышении содержания бария относительно сте-
хиометрии вероятность изоморфного замещения
бария на висмут уменьшается. Соответствующий
кристалл RbBa2(PO3)5 (образец 2) будет обогащен
относительно стехиометрического образца 1 иона-
ми висмута, замещающими рубидий. Аналогич-
но, образец 3, кристаллизованный из расплава,
содержащего избыток рубидия, будет обогащен
ионами висмута, замещающими барий.

На рис. 4 представлены спектры БИК-ФЛ об-
разцов, полученных как из стехиометрического
расплава, так и из расплавов, обогащенных бари-
ем и рубидием в условиях возбуждения ФЛ све-
том с различной длиной волны. Видно, что при
возбуждении на любой длине волны образец, по-
лученный кристаллизацией из расплава, обога-
щенного барием, дает спектр, смещенный в сто-
рону длинных волн, а образец, полученный из
расплава, обогащенного рубидием, напротив, в
сторону более коротких волн (относительно об-
разца 1, кристаллизованного из стехиометриче-
ского расплава). Как видно, находит подтвержде-
ние предположение о том, что два различных лю-
минесцентных центра в кристалле Bi:RbBa2(PO3)5
образуются при замещении монокатионом Bi+ ка-
тионов бария и рубидия, причем, изменяя состав
расплава, из которого эта фаза кристаллизуется,
можно в некоторой степени управлять предпочти-
тельным образованием того или иного БИК-ФЛ-
центра. Из рис. 4 также можно заключить, что
длинноволновый долгоживущий центр, преиму-
щественно образующийся в образце 2, является, по
сути, монокатионом висмута, замещающим ион
Rb+, в то время как коротковолновый центр с
быстро затухающей ФЛ, c большей вероятностью
образующийся в образце 3, получается при заме-
щении Ba2+ на Bi+. Замещение Rb+ → Bi+ являет-
ся простым изовалентным и не требует зарядовой
компенсации, в то время как для гетеровалентно-
го замещения Ba2+ → Bi+ зарядовая компенсация
необходима. В качестве механизма такой компен-
сации можно предположить два разных замеще-
ния: Ba2+ → Bi3+ или Rb+ → Ba2+, происходящие
неподалеку от БИК-ФЛ-центра Ba2+ → Bi+. Из-за
наличия рядом компенсирующего заряженного де-
фекта БИК-ФЛ-центр Ba2+ → Bi+ в целом находит-

Рис. 3. Кинетические кривые затухания ФЛ полифос-
фата RbBa2(PO3)5 (образец 1), содержащего изоморф-
ную примесь ионов Bi+, при возбуждении импульсами
света с различной длиной волны; показана также ап-
проксимация экспериментальных данных в виде суммы
двух экспонент и параметры этой аппроксимации.
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ся в более асимметричном окружении по сравне-
нию с центром Rb+ → Bi+, что, по-видимому,
приводит к большей вероятности излучательных
переходов и, соответственно, более быстрому за-
туханию ФЛ в случае центра Ba2+ → Bi+.

Для изучаемого материала Bi:RbBa2(PO3)5 (об-
разец 1) был получен также спектр возбуждения
ФЛ, показанный на рис. 5. В спектре присутству-
ют широкая несимметричная полоса с максиму-
мом при 542 нм и две узкие частично разрешен-
ные полосы с максимумами на 680 и 700 нм. Общий
вид этого спектра очень похож на спектр возбужде-
ния БИК-ФЛ монокатиона Bi+ в фосфатном стек-
ле [7] и резко отличается от ранее изученных
спектров возбуждения ФЛ Bi+ в циклотрифосфа-
тах [29]. Это свидетельствует о том, что окруже-
ние висмута в полифосфате RbBa2(PO3)5 и фос-
фатном стекле весьма схоже и довольно сильно
отличается от окружения Bi+ в циклотрифосфа-
тах. Таким образом, Bi:RbBa2(PO3)5 является хо-
рошей структурной моделью висмутсодержащего
фосфатного стекла, что интересно, т.к. изучение

ближайшего окружения оптически активных ионов
Bi+ непосредственно в стеклах затруднительно.

Поскольку, как было показано выше, в кри-
сталле Bi:RbBa2(PO3)5 монокатион Bi+ присут-
ствует в двух различных кристаллографических
позициях, то спектр возбуждения ФЛ является
суперпозицией спектров двух различных оптиче-
ских центров. Значительная разница во времени
жизни БИК-ФЛ-центров Rb+ → Bi+ и Ba2+ → Bi+

может быть использована для разделения их
спектров возбуждения ФЛ с помощью метода фа-
зочувствительного детектирования ФЛ [18, 33].
Этот метод основан на том факте, что при исполь-
зовании синусоидально-модулированного источ-
ника возбуждающего излучения излучение ФЛ
также синусоидально модулировано, причем мо-
дуляция ФЛ сдвинута по отношению к модуля-
ции возбуждения на фазовый угол ψ, величина
которого зависит от характерного времени зату-
хания ФЛ. В случае экспоненциального затухания
ФЛ угол сдвига определяется как ψ = –arctg(2πντ),
где ν – частота модуляции источника возбужде-

Рис. 4. Спектры ФЛ образцов висмутсодержащего полифосфата RbBa2(PO3)5, полученных из расплава стехиометри-
ческого состава (1), а также расплавов, обогащенных относительно стехиометрии барием (2) и рубидием (3); спектры
получены при возбуждении светом с различной длиной волны (λex).
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ния, τ – характерное время затухания ФЛ. Если в
образце присутствуют два типа ФЛ-центров с
сильно различающейся кинетикой затухания, то
модулированные сигналы ФЛ от этих центров бу-
дут сдвинуты относительно модуляции источни-
ка возбуждения на разные углы ψ1 и ψ2. Осуществ-
ляя при помощи синхронного усилителя фазочув-
ствительное детектирование модулированного
сигнала ФЛ с фазовым углом детектора ϕ, выстав-
ленным на значение ϕ = 90° + ψ1, можно устано-
вить сигнал ФЛ от первого центра в фазе 90° с де-
тектором и регистрировать только ФЛ от второго
центра. Аналогично, используя угол детектора
ϕ = 90° + ψ2, можно регистрировать ФЛ только от
первого центра. Платой за эту селективность яв-
ляется снижение отношения сигнал/шум в полу-
чаемых спектрах.

Используя частоту прерывания возбуждающе-
го света 275 Гц, получим для фазового угла детек-
тора, обеспечивающего обнуление сигнала от длин-
новолнового долгоживущего центра (τ ~ 1.1 мс) и
селективную регистрацию спектра возбуждения
БИК-ФЛ от коротковолнового быстро затухающе-
го центра Ba2+ → Bi+ (τ ~ 0.6 мс), значение ϕ ~ 30°.
Аналогично, спектр возбуждения БИК-ФЛ от
длинноволнового долгоживущего центра Rb+ → Bi+

может быть получен при значении ϕ ~ 45°. Оба
этих спектра показаны на рис. 5, причем видно,
что общий вид спектра для двух различных центров
остается неизменным, однако широкая коротко-
волновая полоса в спектре возбуждения центра
Rb+ → Bi+ претерпевает существенный коротко-
волновый сдвиг (λmax = 495 нм) относительно по-

ложения аналогичной полосы в спектре центра
Ba2+ → Bi+ (λmax = 550 нм). Длинноволновые поло-
сы в спектре возбуждения ФЛ-центра Rb+ → Bi+,
напротив, претерпевают длинноволновый сдвиг
(λmax = 677, 702 нм) относительно положения схо-
жих полос в спектре центра Ba2+ → Bi+ (λmax = 671,
695 нм). Интересно отметить, что аналогичный
сдвиг претерпевают и полосы в спектре возбужде-
ния БИК-ФЛ-центра Bi+ в фосфатном стекле при
изменении диапазона регистрации ФЛ, что подчер-
кивает отмеченную ранее аналогию между ФЛ-
центрами, образуемыми Bi+ в кристаллическом
полифосфате RbBa2(PO3)5 и фосфатном стекле.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Кристаллизацией расплава получен полифос-

фат RbBa2(PO3)5, содержащий примесные ионы
Bi+, замещающие катионы рубидия и бария и
формирующие, таким образом, два типа ФЛ-цен-
тров с несколько различающимися свойствами.
Изучение ФЛ примесных ионов Bi+ показало, что
в кристаллической матрице полифосфата их оп-
тические свойства очень близки к свойствам Bi+ в
фосфатном стекле. Вместе с тем, спектральные
характеристики Bi+ в кристаллических матрицах
полифосфата RbBa2(PO3)5, с одной стороны, и
изученных ранее циклотрифосфатах – с другой,
существенно различаются.

Таким образом, полифосфат RbBa2(PO3)5 яв-
ляется хорошей моделью для понимания струк-
турных и люминесцентных свойств монокатиона
висмута в фосфатных стеклах. Кроме того, обла-
дая хорошими механическими свойствами и
интенсивной ФЛ в ближнем ИК-диапазоне,
Bi:RbBa2(PO3)5 может рассматриваться в качестве
перспективного материала для изготовления ак-
тивной среды твердотельных лазеров и широко-
полосных оптических усилителей.
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ВВЕДЕНИЕ

В течение длительного времени наблюдается
устойчивый интерес к сложным оксидным соеди-
нениям на основе германия, в частности к литий-
содержащим германатам Li2–xNaxGe4O9. В работе
[1] предложена кристаллохимическая классифи-
кация 11 соединений семейства Li-германатов,
рассмотрены структурные характеристики кар-
касных Li-Na-германатов. При комнатной тем-
пературе кристаллы LiNaGe4O9 имеют ортором-
бическую структуру, принадлежащую пр. гр. Pcca,
а низкотемпературная фаза относится к пр. гр.
Pca21 [2]. Для этих кристаллов измерены сегнето-
электрические свойства [3], электропроводность
в области 300–800 K [4, 5]. Достаточно активно
исследуется фотолюминесценция этих германа-
тов, активированных марганцем [6–8] и хромом
[9]. Измерение низкотемпературной теплоемко-
сти LiNaGe4O9 показало наличие фазового пере-
хода, температура которого у разных авторов не-
сколько различается [3, 10, 11]. Если наличие это-
го германата подтверждено разными авторами, то
в системе Li2O–GeO2 соединение Li2Ge4O9 в ряде
работ не получено, а Na2Ge4O9 является метаста-
бильным [12]. В то же время подобные соединения
A2Ge4O9 (A = K, Rb), активированные Mn4+, полу-
чены и исследованы [13]. Для уточнения фазовых
равновесий в таких системах методами термодина-

мического моделирования необходимы надежные
сведения о термодинамических свойствах сосуще-
ствующих фаз. Имеющиеся данные по термодина-
мическим свойствам фаз систем Li2O(Na2O)–GeO2
относятся, как правило, к расплавам и очень вы-
соким температурам (см., например, [14]).

Цель настоящей работы – синтез LiNaGe4O9,
уточнение его кристаллической структуры, а так-
же измерение высокотемпературной теплоемко-
сти (320–1050 K) и расчет по этим данным термо-
динамических функций полученного германата.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Германат LiNaGe4O9 получен твердофазным

синтезом из стехиометрических смесей исходных
предварительно высушенных реагентов: Li2CO3
“х.ч.”, Na2CO3 “х.ч.” и GeO2 “ос.ч.”. Обжиг спрес-
сованных в форме таблеток исходных смесей без
связующего проводили в тиглях с крышкой на
воздухе при температурах 773 K (5 ч), 873, 973 и
1073 K (по 10 ч). Нагревание до заданной темпера-
туры проводили со скоростью 3 K/мин, а охла-
ждение осуществляли в режиме выключенной пе-
чи. После каждого обжига таблетки измельчали и
снова прессовали. Контроль фазового состава об-
разцов, полученных на разных стадиях обжига,
проводили с использованием дифрактометра D8
ADVANCE фирмы Bruker (линейный детектор

УДК 536.63
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VANNEC, CuKα-излучение, шаг сканирования
0.016°, время экспозиции на каждом шаге 2 с).
Для однофазных образцов LiNaGe4O9 уточнение
Ритвельда реализовано при помощи программы
TOPAS 4.2 [15]. В табл. 1 приведены полученные
нами результаты в сравнении с данными других
авторов. Можно видеть, что они удовлетвори-
тельно согласуются между собой.

Высокотемпературную теплоемкость германа-
та LiNaGe4O9 измеряли методом дифференциаль-
ной сканирующей калориметрии (термоанализа-
тор STA 449 C Jupiter, NETZSCH, Германия). Мето-
дика экспериментов аналогична описанной ранее
[16, 17]. Погрешность измерения теплоемкости не
превышала 2%. Дифференциальный термиче-
ский анализ (ДТА) проводили на этом же прибо-
ре, но с другим держателем.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Влияние температуры на молярную теплоем-
кость LiNaGe4O9 показано на рис. 1. Видно, что с
ростом температуры значения Cp увеличиваются, а
на зависимости Cp = f(T) отсутствуют экстремумы.
Последнее свидетельствует о том, что у LiNaGe4O9
в этом интервале температур нет полиморфных
превращений. Полученные экспериментальные
результаты по молярной теплоемкости этого ок-

сидного соединения хорошо описываются клас-
сическим уравнением Майера–Келли [18]

(1)

которое для исследованного соединения имеет
следующий вид:

(2)

Коэффициент корреляции для уравнения (2)
равен 0.9995, а максимальное отклонение от сгла-
живающей кривой – 0.7%.

Сравнить полученные нами результаты по
теплоемкости LiNaGe4O9 с данными других авто-
ров не представлялось возможным вследствие их
отсутствия. Поэтому проведен расчет темпера-
турной зависимости теплоемкости Li,Na-герма-
ната по методу, предложенному Кубашевским
[19]. В этом случае коэффициенты уравнения (1)
рассчитывают по следующим соотношениям:

(3)

(4)

(5)

где m – число атомов в оксидном соединении, Тпл –
температура его плавления. Последняя величина
для LiNaGe4O9 неизвестна. Ее мы определили экс-
периментально с использованием данных ДТА од-
нофазных образцов. По данным ДТА, значение
Тпл = 1283 K. Полученные результаты расчета теп-
лоемкости с использованием соотношений (3)–
(5) приведены на рис. 1. Видно, что рассчитанные
значения Cp совпадают с экспериментальными ве-
личинами в области 298–350 K. Затем с ростом
температуры наблюдается их различие (чем выше
температура, тем оно больше).

На рис. 1 приведены также данные [10] по темпе-
ратурной зависимости теплоемкости LiNaGe4O9 в
низкотемпературной области (13–300 K). На рис. 1
видно, что результаты [10] и полученные нами
данные по высокотемпературной теплоемкости
хорошо согласуются между собой. В области 50–
1050 K они могут быть описаны уравнением [20]

(6)

2– , pC a bT cT −= +

( ) ( )
( )

3

5   2

335.70   0.75 24.57    0.80 10

67.13  0.72 10   (Дж/(моль K)).
pС T

T

−

−

= ± + ± × −
− ± ×

54.19 × 10 ,c m=

( ) ( ) 5 2
пл ,298 пл 25.64 4.19 10 / 298 ,p

b

m mT С T−

=
= + × − −

,298   298 4.71 ,pa C b m= − +

  1 2 3
o 1 2 3    ln   ,   pC k k T  k T k T k T− − −= + + + +

Таблица 1. Параметры элементарной ячейки LiNaGe4O9 (пр. гр. Pcca, Z = 4)
Источник Настоящая работа  [1]  [5]

a, Å 9.3220(8) 9.31 9.3140(8)
b, Å 4.68007(3) 4.68 4.6762(3)
c, Å 15.900(2) 15.88 15.8951(1)
V, Å 694.113 692.31

Рис. 1. Температурные зависимости теплоемкости
тетрагерманата лития-натрия: 1 – [10], 2 – наши дан-
ные, 3 – расчет по методу Кубашевского.

10008006004002000
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которое для анализируемого соединения имеет
следующий вид:

(7)

Установлено, что уравнение (6) лучше, чем
уравнение Майера–Келли (1) и другие соотноше-
ния, предложенные для описания температурной
зависимости теплоемкости [21], описывает экс-
периментальные результаты в указанной области
температур.

Теплоемкость  LiNaGe4O9 рассчитывали ад-
дитивным методом Неймана–Коппа (НК) [22, 23]

(8)

Инкременты катионов  и анионов  при-
ведены в виде таблиц, поэтому расчет  про-
водили по уравнению (8) с учетом стехиометриче-
ских коэффициентов  и 

Кроме того, были сделаны расчеты инкре-
ментными методами Кумока (ИМК) [24] и Кел-

( ) ( )
( )
( )
( )

5 1

6   2

6   3 

821.67    27.46     56.26 ± 3.70 ln  

  85.56   2.48 10   

  5.023   0.20 10

 108.50   5.69 10 .

pC T

T

T

T

−

−

−

= ± − −
− ± × +
+ ± × −
− ± ×

,298pC

,298 к ,к a ,a  .p p pC n С n C= +

,кpС ,apC
,298pC

кn a.n

лога (К) [19, 25], регрессионного анализа (РА) [26]
и Глассера–Дженкинса (ГД) [27, 28] по полуэм-
пирическим уравнениям

(9)

(10)

где  – мольный объем (нм3), рассчитанный на
формульную единицу оксидного соединения,
M – молярная масса, d – плотность (г/см3); k,
k1, c – параметры уравнений (9) и (10). Было
найдено, что для многих ионных соединений k =
= 1322 Дж/(моль K нм3), а с = –0.8 Дж/(моль K).
Проведенные расчеты теплоемкости  Li,Na-
германата указанными методами приведены в
табл. 2. Из нее следует, что лучшее согласие с экс-
периментом дают методы РА и НК.

С использованием уравнения (2) и данных [10]
для  по известным термодинамическим со-
отношениям рассчитаны основные термодина-
мические функции LiNaGe4O9. Эти результаты
представлены в табл. 3, согласно которым полу-
ченные значения теплоемкости не превышают
классический предел Дюлонга–Пти 3Rm.

,298 ,p m cC kV≈ +

( ),298 1 ,p
MC k c
d

≈ +

mV

,298  pC

,298pC

Таблица 2. Рассчитанные значения  LiNaGe4O9 (в скобках – отклонение, %)

Cp,298, Дж/(моль К)

 [10] НК ИМК К РА ГД

267.29 269.2 (0.7) 289.8 (8.4) 291.2 (8.9) 268.2 (0.3) 228.8 (–14.5)

,298pC

Таблица 3. Термодинамические свойства LiNaGe4O9

Примечание. ΔG/T* = [H°(T) – H°(298 K)]/T – [S°(T) – S°(298 K)].

T, K
Cp,

Дж/(моль К)
H°(T) – H°(298 K),

кДж/моль
S°(T) – S°(298 K),

Дж/(моль К)
–ΔG,

Дж/(моль К)

298 267.5 – – –
350 289.5 14.53 44.88 3.38
400 303.6 29.37 84.52 11.08
450 313.6 44.82 120.9 21.29
500 321.2 60.70 154.3 32.94
550 327.1 76.91 185.2 45.40
600 331.8 93.38 213.9 58.26
650 335.8 110.1 240.6 71.28
700 339.2 127.0 265.6 84.28
750 342.2 144.0 289.1 97.16
800 344.9 161.2 311.3 109.9
850 347.3 178.5 332.3 122.3
900 349.5 195.9 352.2 134.5
950 351.6 213.4 371.2 146.5

1000 353.6 231.1 389.3 158.2
1050 357.2 266.6 423.5 180.9
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Многократным обжигом при 773 K (5 ч), 873,

973 и 1073 K (по 10 ч) стехиометрических смесей
диоксида германия с карбонатами лития и натрия
синтезирован германат LiNaGe4O9. В интервале
температур 320–1000 K измерена высокотемпера-
турная теплоемкость Li,Na-германата и установ-
лено, что зависимость Cp = f(T) хорошо описыва-
ется классическим уравнением Майера–Келли.
Показано, что лучшее согласие с экспериментом
дают расчеты значений Cp,298 методами НК и РА.
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С использованием метода ВЧ-катодного распыления в атмосфере кислорода изготовлена гетеро-
структура на основе мультиферроика феррита висмута и сегнетоэлектрика ниобата бария-стронция –
BiFeO3(1000 нм)/Sr0.5Ba0.5Nb2O6(1000 нм)/Pt(001)/MgO(001), в которой отсутствовали примесные
фазы, а среднеквадратичная шероховатость поверхности составляла не более 1% от ее толщины.
Установлено, что в гетероструктуре все слои выращены эпитаксиально: SBN-50 получен с форми-
рованием ориентационных доменов, развернутых в плоскости сопряжения на ±18.4° относительно
осей подложки MgO, а слои BFO и Pt – с ориентацией кристаллографических осей параллельно
осям подложки MgO. Показано, что величина сегнетоэлектрической поляризации в материале при
U = 90 В составляла 59.3 мкКл/см2, а для описания закономерностей изменения относительной ди-
электрической проницаемости (ε) гетероструктуры при t = 25–250°C достаточно учесть зависимо-
сти ε(t) для каждого из слоев. Обсуждаются причины выявленных закономерностей.

Ключевые слова: мультиферроик, диэлектрические характеристики, сегнетоэлектрик, тетрагональ-
ная вольфрамовая бронза
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ВВЕДЕНИЕ
Тонкие сегнетоэлектрические (СЭ) пленки

привлекают к себе большое внимание благодаря
перспективам применения в современных датчи-
ках и сенсорах, устройствах памяти и микроэлек-
тромеханических системах [1]. Для реализации
целевых свойств в таких материалах (высокая
температурная стабильность, высокие величины
диэлектрической проницаемости, пьезо- и пиро-
активности и т.д.) важно обеспечить низкий ток
утечки и низкие диэлектрические потери в широ-
ком диапазоне температур, стабильность при
многократном переключении поляризации [2].
Характеристики СЭ-пленок, как свидетельству-
ют результаты экспериментальных исследований
российских и зарубежных научных групп, связа-
ны с особенностями их кристаллической структу-
ры и микроструктуры, зависящих от условий по-
лучения. Наиболее распространенными метода-
ми получения пленок являются молекулярно-
лучевая эпитаксия, импульсное лазерное напыле-
ние, магнетронное распыление и ВЧ-катодное.
Большинство из них является многостадийными –

синтез и кристаллизация пленки проходят от-
дельными этапами. Развиваемый в России метод
ВЧ-катодного распыления [3], в отличие боль-
шинства отмеченных выше методов, является од-
ностадийным и с наилучшей стороны зарекомен-
довал себя при получении кислородсодержащих
сегнетоэлектрических и мультиферроидных ма-
териалов со структурой типа перовскита [4], тет-
рагональной вольфрамовой бронзы [5] и фазы
Ауривиллиуса. Важным технологическим факто-
ром является синтез и последующее охлаждение
пленок в этом случае при высоких давлениях чи-
стого кислорода, что позволяет свести к миниму-
му причины возникновения кислородных вакан-
сий в изготовленной гетероструктуре. Именно
этот метод и был выбран для изготовления объек-
тов в данной работе.

В случае монокристаллических и керамиче-
ских материалов наиболее распространенным
способом целенаправленного (контролируемого)
изменения свойств является изменение химиче-
ского состава [6]. Для изменения же свойств тон-
ких пленок используют осаждение переходных
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или буферных слоев, формирование многослой-
ных гетероструктур [7], при этом электростатиче-
ская связь на границах раздела начинает играть
важную роль [8]. Перспективный набор свойств
может быть получен в многослойных структурах
на основе компонентов, у которых, с одной сторо-
ны, достаточно близкие кристаллические структу-
ры (это позволит формировать границу раздела вы-
сокого структурного совершенства), а с другой – су-
щественно отличающиеся свойства. В частности,
это может быть реализовано на основе феррита
висмута (BiFeO3 (BFO) – мультиферроик со
структурой типа перовскита, температура Кюри
(tC) ~ 910°C, температура Нееля ~ 370°C, спонтанная
поляризация ~ 100 мкКл/см2) [8] и ниобата бария-
стронция ((Ba,Sr)Nb2O6 (SBN) – для конгруэнтного
состава коэффициент линейного электрооптиче-
ского эффекта r33 = 250 пм/В, пироэлектрический
коэффициент 0.065 мкКл/(см2 °C), tC ~ 75°С) [9].

Целью данной работы явилось установле-
ние закономерностей формирования структу-
ры, диэлектрических и сегнетоэлектрических
характеристик двухслойной гетероструктуры
BiFeO3/Sr0.5Ba0.5Nb2O6, выращенной на подлож-
ке Pt(001)/MgO(001).

ЭКПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Гетероструктуры BiFeO3/Sr0.5Ba0.5Nb2O6/
Pt(001)/MgO(001) с толщинами слоев феррита
висмута и ниобата бария-стронция ~1000 нм бы-
ли получены методом ВЧ-катодного распыления
на двух установках с использованием технологии
прерывистого напыления в соответствии с [10–
12]. Давление кислорода при напылении пленок
составляло 0.5–0.6 Торр, начальная температура
подложки – 400°C. На первой стадии осаждался
слой SBN-50 толщиной ~1000 нм, при этом обра-
зец охлаждался в атмосфере кислорода до темпе-
ратуры ~30°С и только после этого осуществля-
лось перемещение образца во вторую камеру для
осаждения мультиферроика BFO толщиной
~1000 нм. В качестве мишеней для распыления ис-
пользовались керамические диски соответствую-
щего стехиометрического состава диаметром 50 и
толщиной 3 мм.

Рентгендифракционные исследования прово-
дили на многофункциональном рентгеновском
комплексе “РИКОР” (гониометр с шагом до 0.001°
(Crystal Logic Inc.); рентгеновская трубка БСВ21-Cu
(АО “Светлана-Рентген”), сцинтилляционный
точечный детектор (ООО ИТЦ “Радикон”)1.

1 Объединенный центр научно-технологического оборудо-
вания ЮНЦ РАН (исследование, разработка, апробация)
(№ 501994)).

Для исследования морфологии поверхности
гетероструктуры, ее доменной структуры и про-
цессов локального переключения использовался
атомно-силовой микроскоп (АСМ) Ntegra Aca-
demia (фирма NT-MDT, Россия). Топография об-
разцов была получена в полуконтактном режиме
при помощи кремниевого кантилевера NS15/50
(фирма NT-MDT, Россия). Скорость сканирова-
ния фрагмента поверхности размером 2 × 2 мкм с
разрешением 300 точек на строку составила 1 Гц.
С использованием проводящего кремниевого кан-
тилевера NSG01 с Pt-покрытием (фирма NT-MDT,
Россия) в режимах силовой микроскопии пьезо-
отклика (СМП) и спектроскопии СМП исследо-
валась доменная структура образца. Обработка и
анализ полученных сканов осуществлялись в про-
грамме Image Analysis [13].

Для диэлектрических измерений в перпендику-
лярном к поверхности направлении были сформи-
рованы конденсаторные структуры: в качестве
нижнего электрода выступал слой платины, в каче-
стве верхнего – сплав Ag–Pd (в дальнейшем – М),
осажденный методом магнетронного распыления
в атмосфере аргона на установке Emitech SC7620
через маску с диаметром отверстий 90–100 мкм.

Относительную диэлектрическую проницае-
мость (ε) на частоте измерительного электрическо-
го поля f = 105 Гц c амплитудой 40 мВ в диапазоне
25–250°C измеряли с помощью LCR-метра Agi-
lent 4980A и Linkam THMS600 stage. Измерения ди-
намических петель диэлектрического гистерезиса
(P(U)) на частоте 1 кГц проведены с помощью TFA-
nalyzer2000 и аналитической зондовой станции
MST4000A. В программе Hysteresis Software для по-
ложительной и отрицательной ветвей P(U) рассчи-
тывали остаточную поляризацию ( , ), коэрци-
тивное напряжение ( , ),, максимальную поля-

ризацию ( , ), а также величины ΔPr =  –

– , ΔPmax =  –  и ΔUc =  – .

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Методом дифракции рентгеновских лучей
были получены рентгенограммы образца
BFO/SBN-50/Pt/MgO(001), на которых присут-
ствовали только отражения от слоев гетерострук-
туры, проводящего слоя платины и подложки,
что подтверждает отсутствие примесных фаз. На
обзорной θ–2θ рентгенограмме (рис. 1а) присут-
ствовали только отражения от плоскостей семей-
ства (00l) слоев BFO, SBN-50 и Pt гетерострукту-
ры, а на ϕ-сканах (рис. 1б) – четкие максимумы
для каждого из слоев, что доказывает эпитакси-
альный рост всех слоев гетероструктуры. Взаим-

rP +
rP −

cU +
cU −

maxP +
maxP −

rP +

rP −
maxP +

maxP −
cU +

cU −
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ное расположение максимумов на ϕ-сканах слоев
гетероструктуры и подложки указывает на то, что
слой SBN-50 получен с формированием ориента-
ционных доменов, развернутых в плоскости со-
пряжения на ±18.4° относительно осей подложки, а
слои BFO и Pt получены с ориентацией кристалло-
графических осей параллельно осям подложки.
При прецизионной съемке рефлексов 00l (вставка
на рис. 1а) видно, что рентгенограммы для гетеро-
структуры BFO/SBN-50/Pt/MgO представляют из
себя суперпозицию отражений от слоев SBN-50,
BFO и Pt. Из положений максимумов компонент,
соответствующих рассеянию каждым из слоев, в
тетрагональном приближении были рассчитаны
параметры элементарных ячеек: cBFO = 3.957 Å,
аBFO = bBFO = 3.96 Å; сSBN = 3.961 Å, aSBN = bSBN =
= 12.41 Å; cPt = 3.937 Å, aPt = bPt = 3.90 Å. Для тон-
ких пленок BFO зачастую наблюдают моноклин-
ную или ромбоэдрическую структуры, в которых
присутствует небольшой наклон кристаллогра-
фических осей, однако в нашем случае не обнару-
жено признаков отклонения углов α, β и γ от 90°.
Параметры элементарных ячеек с в направлении

нормали к поверхности подложки определены с
погрешностью в 0.002 Å, а параметры а в плоско-
сти сопряжения – с погрешностью в 0.02 Å. Пара-
метры решетки объемного BFO составляют: а =
3.962 Å, α = 89.45°, а объемного SBN-50: а = 12.47
Å, c = = 3.940 Å. Сравнивая полученные парамет-
ры решетки слоя BFO с параметрами объемного
материала видно, что в пленке практически отсут-
ствует деформация элементарной ячейки. При этом
в слое SBN-50 в плоскости сопряжения деформа-
ция элементарной ячейки также незначительная, а
в перпендикулярном направлении достигает
0.4%.

АСМ-изображения поверхности двухслой-
ной гетероструктуры и однослойной пленки
SBN-50 (рассматривалась для сопоставления)
приведены на рис. 2. Видно, что поверхность
BFO/SBN-50/Pt/MgO (рис. 2а) представлена четко
различимыми ростовыми блоками преимуществен-
но прямоугольной и трапециевидной форм, сред-
ний размер которых достигает ~180 нм. Поверх-
ность же пленки SBN-50/MgO (рис. 2б) состоит
из довольно больших срощенных между собой ро-

Рис. 1. θ–2θ-рентгенограмма (а) и ϕ-сканирование рефлексов 221 (SBN-50), 113 (BFO), 113 (Pt) и 113 (MgO) (б) для гете-
роструктуры BFO/SBN-50/Pt/MgO; на вставке изображена прецизионная θ–2θ-рентгенограмма рефлекса 002 с разло-
жением на компоненты рассеяния.
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Рис. 1. Окончание
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стовых блоков, средний размер которых составляет
~200 нм. Стоит отметить, что рельеф двухслой-
ной гетероструктуры более развит по сравне-
нию с однослойной пленкой, что может быть
связано не только с особенностями синтеза ма-

териалов в тонкопленочном состоянии, но и с
влиянием первого слоя SBN-50 в гетерострук-
туре BFO/SBN-50/Pt/MgO. Анализ морфоло-
гии поверхности BFO/SBN-50/Pt/MgO показал,
что значение среднеквадратичной шероховатости
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(RMS) поверхности – около 20 нм, что составляет
менее 3% от толщины слоя BFO в двухслойной ге-
тероструктуре. Для SBN-50 значение среднеквад-
ратичной шероховатости составляет ~6 нм.

Сегнетоэлектрические свойства в BFO/SBN-
50/Pt/MgO проявились при измерении как ло-
кального пьезоотклика с использованием мето-
дов АСМ (рис. 3), так и петель диэлектрического
гистерезиса (рис. 4а). Видно, что сигнал амплиту-
ды пьезоотклика принимает положительные зна-
чения, что может указывать на самопроизволь-
ную поляризацию пленки BFO, которая направ-
лена к подложке. Сигнал фазы (рис. 3б) достигает
86° и распределен неравномерно по поверхности:
встречаются контрастные темные и светлые обла-
сти, которые обусловлены не только доменами с
различным направлением поляризации, но и осо-
бенностями топографии поверхности. Однако в
пределах одного ростового блока изменение фазы
достигало 60°, что позволяет говорить о присут-
ствии в нем разноориентированных доменов. В
то же время распределение фазы латерального
пьезоотклика не превышали 3.4°.

Как видно из рис. 3в, 3г, зависимости кривых
СМП, свидетельствующие о локальном переклю-
чении поляризации в образце, смещены в сторо-
ну отрицательных значений напряжений, а петля
фазы вертикального пьезоотклика асимметрич-
на. Отметим, что это имело место только в двух-
слойной структуре и не наблюдалось в однослой-
ных пленках SBN-50 и BFO. Отмеченные особен-
ности проявились при анализе зависимостей P(U):
если при U < 10 В петли имели вытянутую симмет-
ричную форму, то по мере увеличения амплитуды

петля диэлектрического гистерезиса расширялась и
становилась асимметричной. Насыщение зависи-
мости P(U) наблюдается при U = 85–90 В, а при
U > 100 В происходит электрический пробой об-
разца. Максимальная величина поляризации со-
ставляла ~59.3 мкКл/см2, что соответствует про-
межуточному значению между таковыми для
SBN-50 и BFO. Из рис. 4б видно, что если для по-
ложительной и отрицательной ветвей зависимо-
сти P(U) максимальная поляризация была прак-
тически одинаковой (ΔPmax ~ 0), то ΔPr и ΔUc изме-
нялись немонотонно и меняли знак при U = 30 В.
При U ≥ 45 В величина ΔUc составляет 8.2 В и
практически не изменяется, а ΔPr достигает вели-
чины –11.8 мкКл/см2 и далее по мере роста U ли-
нейно изменяется до –3.4 мкКл/см2. Учитывая,
что, с одной стороны, величина коэрцитивного
поля (Ec) в SBN-50 значительно ниже, чем в BFO

(  ~ 28 кВ/см,  = 195 кВ/см), а с другой –
εSBN = 620 и εBFO = 210 (рис. 5), наблюдаемое обу-
словлено именно разностью диэлектрических и
СЭ-параметров слоев. Вследствие этого прикла-
дываемое электрическое напряжение по мере ро-
ста сложным образом перераспределяется между
слоями BFO и SBN-50, что создает сложную карти-
ну процесса переключения поляризации в гетеро-
структуре М/BFO/SBN-50/Pt/MgO. В дальнейших
работах мы планируем осуществить более деталь-
ные как теоретические, так и экспериментальные
исследования процесса переключения поляриза-
ции в гетероструктурах данного типа, в т.ч. и при
различной последовательности слоев.

SBN
сE BFO

сE

Рис. 2. АСМ-изображения топографии поверхности гетероструктуры BFO/SBN-50 (а) и однослойной пленки SBN-50 (б).
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На рис. 5 приведены температурные зависи-
мости ε для структур М/BFO/SBN-50/Pt/MgO
и взятых для сравнения – М/SBN-50/Pt/MgO и
М/BFO/Pt/MgO. В интервале 25–250°C как зна-
чения ε, так и характер изменения ε от t для SBN-50
и BFO существенно отличаются. Если в BFO по ме-
ре роста температуры ε возрастает с 218 (при t =
= 25°C) до 354 (при t = 250°C), то в SBN-50 на за-
висимости ε(t) формируется максимум при tmax =
= 150°C, связанный с фазовым переходом из СЭ в
параэлектрическую (ПЭ) фазу, минимальное
значение ε составляет 620 (при t = 25°C), а макси-
мальное – 2945 (при t = tmax). Для двухслойной
структуры наблюдается монотонный рост ε с 280
до 588, а в окрестности фазового перехода в слое
SBN-50 лишь угадывается слабая аномалия, что
может быть обусловлено следующим.

При измерении в слабых полях исследуемый
образец, с учетом различий диэлектрических ха-
рактеристик слоев (рис. 5а) и их низкой электро-
проводности, необходимо рассматривать как двух-
слойный конденсатор с эффективной диэлектри-
ческой проницаемостью 

(1)

где εSBN, εBFO, θSBN, θBFO – диэлектрические про-
ницаемости и объемные концентрации SBN-50 и
BFO соответственно; θSBN + θBFO = 1.

С учетом (1), используя зависимости ε(t) для
пленок SBN-50 и BFO, были проведены расчеты
ε(t) двухслойной структуры BFO/SBN-50 при раз-
личных объемных концентрациях слоев (рис. 5б).
Хорошо видно, что по мере роста θBFO максимум

BFO/SBNε

SBN BFO
BFO/SBN

SBN BFO BFO SBN

,ε εε =
θ ε + θ ε

Рис. 3. Сигналы амплитуды Mag (а) и фазы Phase (б) вертикального пьезоотклика гетероструктуры BFO/SBN-50,
снятые в режиме СМП при амплитуде возбуждающего напряжения 3 В и частоте 107.88 кГц; кривые СМП-спектро-
скопии: зависимости амплитуды (в) и фазы (г) от напряжения смещения, полученные при амплитуде возбуждающего
напряжения 5 В и частоте 101 кГц в точке, отмеченной зеленым квадратиком на рисунке (б).

0
806040200–20–40–60–80

А
м

пл
ит

уд
а,

 н
А

0.4

0.5

0.6

0.3

0.7

806040200–20–40–60–80

40

60

100

80

20

120

(а)

1.51.00.50

0.5

1.0

1.5

100

150

50

00

(б)

(в) (г)

нÅ

мкм

мкм

1.51.00.50

0.5

1.0

1.5

10

20

30

40

50

60

70

80

00

Å

мкм

мкм

Обратный
Прямой

Обратный
Прямой

Ф
аз

а,
 г

ра
д

Напряжение, В Напряжение, В



820

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 59  № 7  2023

ПАВЛЕНКО и др.

на ε(t), соответствующий области СЭ → ПЭ-фа-
зового перехода в SBN-50, уширяется, смещается в
высокотемпературную область, а при θBFO > 0.4 ис-

чезает. Удовлетворительная аппроксимация по-
лучается при θBFO ~ 0.5 (рис. 5а). Отметим, что
максимум на ε(t) для двухслойной структуры в

Рис. 4. Зависимости P(U) (а) и ΔPr(U), ΔPmax(U) и ΔUc(U) (б) для гетероструктуры М/BFO/SBN-50/Pt/MgO.
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Рис. 5. Зависимости ε(t) для гетероструктур М/SBN-50/Pt/MgO, М/BFO/Pt/MgO и М/BFO/SBN-50/Pt/MgO в интер-
вале температур 25–250°C на частоте 105 Гц (измерения проводились в режиме нагрева со скоростью 3°C/мин) (а);
рассчитанные в соответствии с (1) зависимости ε(t) для двухслойного диэлектрика BFO/SBN-50 (б).
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этом случае не соответствует температуре фазо-
вых превращений в каком-либо из слоев.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

С использованием метода ВЧ-катодного рас-
пыления в атмосфере кислорода изготовлены ге-
тероструктуры BFO/SBN-50/Pt/MgO(001), в ко-
торых отсутствовали примесные фазы, а все слои
выращены эпитаксиально. В слое BFO деформа-
ция элементарной ячейки практически отсут-
ствовала, в слое SBN-50 в плоскости сопряжения
была незначительной, а в перпендикулярном на-
правлении составляла 0.4%.

Показано, что поверхность BFO/SBN-
50/Pt/MgO характеризуется развитым рельефом
со средним размером ростовых блоков ~180 нм и
RMS ~20 нм, при этом закономерностей в ориен-
тации ростовых блоков осаждаемого последним
BFO не наблюдалось.

При комнатной температуре насыщенные петли
диэлектрического гистерезиса для гетероструктуры
М/BFO(1000 нм)/SBN-50(1000 нм)/Pt/MgO фор-
мировались при U = 90 В с Pmax ~ 59.3 мкКл/см2.
Экспериментально выявлен сложный характер
зависимости P(U) от амплитуды электрического
напряжения, что обусловлено значительным раз-
личием диэлектрических и сегнетоэлектрических
слоев BFO и SBN-50.

При исследовании в интервале 25–250°С
диэлектрических свойств гетероструктуры
М/BFO/SBN-50/Pt/MgO установлено, что по
мере роста температуры величина ε(f = 105 Гц) ма-
териала увеличивается с 280 до 588. Показано,
что отсутствие аномалий на зависимости ε(t) в
М/BFO/SBN-50/Pt/MgO в окрестности перехода
слоя SBN-50 из CЭ- в ПЭ-фазу может быть объяс-
нено представлением исследуемого материала в виде
двухслойного конденсатора с диэлектрическими па-
раметрами слоев, соответствующих однослойным
структурам М/BFO/Pt/MgO и М/SBN-50/Pt/MgO.
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В работе исследована трехкомпонентная взаимная система Li+, K+ || Br–, . Вероятный вариант
разбиения системы на вторичные фазовые треугольники выбран на основе термодинамического
расчета энтальпий и энергий Гиббса реакций обмена и подтвержден исследованием стабильных се-
кущих KBr–Li2WO4 и KBr–Li2WO4⋅K2WO4 методом дифференциального термического анализа.
Показано, что стабильные секущие представляют собой квазибинарные системы, для которых по-
строены T–x-фазовые диаграммы. Построено древо фаз системы, имеющее линейное строение,
включающее три стабильных треугольника LiBr–KBr–Li2WO4, KBr–Li2WO4–Li2WO4⋅K2WO4 и
KBr–Li2WO4⋅K2WO4–K2WO4, соединяющихся двумя стабильными секущими. Для выявления трой-
ных эвтектических смесей в стабильных треугольниках построены Т–х-фазовые диаграммы ряда
сечений. Для квазидвойных и тройных эвтектик измерена удельная энтальпия плавления. В систе-
ме Li+, K+ || Br–,  тройная смесь с минимальной температурой плавления 328°С имеет макси-
мальное значение удельной энтальпии плавления – 200 кДж/кг.

Ключевые слова: фазовое равновесие, бромиды и вольфраматы лития и калия, эвтектика, квазиби-
нарный, политермический, энтальпия плавления
DOI: 10.31857/S0002337X23070060, EDN: PTZQGW

ВВЕДЕНИЕ
Реакции обмена с участием галогенидов и воль-

фраматов щелочных металлов могут быть осу-
ществлены в растворах [1, 2], расплавах [3, 4] и
твердофазным взаимодействием [5]. Поэтому ис-
следование фазовых диаграмм взаимных солевых
систем с участием указанных компонентов и хи-
мического взаимодействия в них имеет не только
теоретический, но и практический интерес для
разработки теплоаккумулирующих смесей [6],
электролитов для химических источников тока
[7], растворителей неорганических веществ [8].

Трехкомпонентная взаимная система Li+, K+ ||

|| Br–,  авторами изучена впервые. Двухком-
понентные системы – грани трехкомпонентной
взаимной системы Li+, K+ || Br–,  – исследо-
ваны ранее: LiBr–KBr [9], Li2WO4–K2WO4 [10],
LiBr–Li2WO4 [11], KBr–K2WO4 [12]. Все элементы

огранения системы Li+, K+ || Br–,  носят эв-
тектический характер, а на одной бинарной сто-
роне Li2WO4–K2WO4 имеется конгруэнтное со-
единение D (Li2WO4·K2WO4).

Целью настоящей работы является исследова-
ние фазовых равновесий трехкомпонентной взаим-

ной системы Li+, K+ || Br–,  и определение ха-
рактеристик эвтектических смесей в данной системе.

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ

Теоретическое описание химического взаимо-
действия проведено конверсионным методом
[13–15], а также методом ионного баланса [16, 17].
Вследствие наличия двойного соединения D
(Li2WO4·K2WO4) на стороне Li2WO4–K2WO4 в си-

стеме Li+, K+ || Br–,  возможны три варианта
разбиения, представленные на рис. 1.

Теоретически тип разбиения был определен
термодинамическим методом исходя из значений
энергии Гиббса реакции обмена ∆rG° и энтальпии
реакции обмена ∆rН°, происходящей в системе

Li+, K+ || Br–, :
для смеси в точке эквивалентности K:
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для смеси в точке эквивалентности K1:

для смеси в точке эквивалентности K2:

Для варианта разбиения, показанного на рис. 1б,
построено древо фаз, имеющее линейное строение
(рис. 2) и включающее три стабильных вторичных
треугольника LiBr–KBr–Li2WO4, KBr–Li2WO4–D
и KBr–D–K2WO4, соединяющихся между собой дву-
мя стабильными секущими KBr–Li2WO4 и KBr–D.

МЕТОДИКА И РЕЗУЛЬТАТЫ 
ЭКСПЕРИМЕНТА

Исходные вещества квалификаций “х.ч.” (LiBr),
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 108.315 кДж;

r

r

G

Н

° = −

°Δ = −

Δ

( ) ( )2 4 2 4 2 42 2LiBr Li WO K WO KBr 2L W ,i O+⋅+ 

298

298

103.923 кДж, 

108.315 кДж.

r

r

G

Н

° = −

°Δ = −

Δ

“ч.” (Li2WO4 и K2WO4) очищены методом перекри-
сталлизации и обезвожены. Данные по термиче-
ским и физическим свойствам исходных веществ,
используемых в работе, приведены в табл. 1.

Экспериментальное исследование фазовой диа-
граммы системы проведено методом дифферен-
циального термического анализа (ДТА) [21–24].
Кривые охлаждения и нагревания получали на
установке, включающей шахтную печь, программа-
тор нагрева, датчик термо-ЭДС – комбинирован-
ную Pt–Pt/Rh-термопару, регистратор – АЦП с вы-
водом цифрового сигнала на компьютер. Погреш-
ность измерения температуры составила ±2.5°С.
Реактивы взвешивались на электронных анали-
тических весах Simadzu AUX 220 в сухом боксе.
Взвешенные вещества массой 0.3 г помещали в
платиновый тигель, который опускали в печь
шахтного типа. Второй тигель был заполнен све-
жепрокаленным Al2O3 “ч.д.а.”.

Для выявленных эвтектических смесей опре-
деляли удельную энтальпию плавления с помощью
микрокалориметра теплового потока [25]. Снимали
не менее трех кривых охлаждения и нагревания эта-
лонного вещества и исследуемого эвтектического
состава. Использованы следующие эталонные ве-
щества: для e 587 и e 575 – CsCl (tпл = 645°С, ΔmH =
= 121 кДж/кг); для E 328 – KNO3 (tпл = 338°С, ΔmH =
= 116 кДж/кг) [10]; для E 526 и E 531 – LiBr (tпл =

Рис. 1. Варианты разбиения системы Li+, K+ || Br–, .

(LiBr)2 (LiBr)2 (LiBr)2

(KBr)2 (KBr)2 (KBr)2

Li2WO4 Li2WO4 Li2WO4

D D D

K2WO4 K2WO4 K2WO4

K1

K2

K

(а) (б) (в)

2
4WO −

Рис. 2. Древо фаз системы Li+, K+ || Br–, .
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= 550°С, ΔmH = 204 кДж/кг) [9]. Площади пиков
дифференциальных кривых ДТА ограничивали в
соответствии с рекомендациями Международно-
го комитета по стандартизации в термическом
анализе [23]. Для экспериментального определе-
ния удельных энтальпий эвтектик применили ме-
тод сравнения с удельной энтальпией плавления
эталонных веществ по формуле:

(1)

где ∆mHэт и ∆mHЕ – удельная энтальпия фазового
перехода эталонного вещества, близкого по тем-
пературе фазового перехода к исследуемому со-
ставу, и удельная энтальпия фазового перехода
эвтектического состава (кДж/кг); Sэт и Sобр – пло-
щади пиков дифференциальных кривых, отвеча-
ющих плавлению эвтектического состава и фазово-
му переходу эталонного вещества соответственно;
Tэт – температура плавления эталона (К); TE –
температурf плавления эвтектического состава
образца (К). Точность определения удельных эн-
тальпий плавления ±5%.

Для подтверждения теоретического разбиения

системы Li+, K+ || Br–,  экспериментально ис-
следовали стабильные сечения KBr–D и KBr–
Li2WO4. Положения всех изучаемых в работе се-

чений системы Li+, K+ || Br–,  изображены на
рис. 3.

обр

эт
т

эт
э   (кДж/кг),m Е

E
m

S T
S T

H HΔ = Δ

2
4WO −

2
4WO −

Экспериментально полученные при помощи
ДТА T–x-диаграммы KBr–D и KBr–Li2WO4 пред-
ставлены на рис. 4 и 5 соответственно. В результа-
те определены составы и температуры квазибинар-
ных эвтектик: 23.5% (KBr)2 и 587°C; 16% (KBr)2,
42% Li2WO4, 42% K2WO4 и 575°C, из чего следует,
что сечения являются триангулирующими. Таким
образом, квадрат составов трехкомпонентной вза-
имной системы разбивается на три фазовых тре-
угольника: KBr–Li2WO4–D, KBr–K2WO4–D и
KBr–LiBr–Li2WO4.

Далее для нахождения направлений на трех-
компонентные эвтектики в системе Li+, K+ || Br–,

 были изучены T–x-диаграммы следующих
сечений, расположение которых показано на рис. 3:

1) А [50%(KBr)2 + 50%K2WO4]–В [50%(KBr)2 +
+ 50%D] в симплексе K2WO4–KBr–D;

2) M [35%(KBr)2 + 65%Li2WO4]–N [35%(KBr)2 +
+ 65%D] в симплексе Li2WO4–KBr–D;

3) L [50%(KBr)2 + 50%(LiBr)2]–K [50%(KBr)2 +
+ 50%Li2WO4] в симплексе LiBr–Li2WO4–KBr.

Построенные T–x-диаграммы сечений A–B,
M–N и L–K изображены на рис. 6. Линии вторич-
ной кристаллизации – KBr + D и KBr + γ-K2WO4
(рис. 6а), KBr + D и KBr + α-Li2WO4 (рис. 6б), KBr +
+ LiBr и KBr + α-Li2WO4 (рис. 6в) – пересекаются с
эвтектическими прямыми в точках  531,  526
и  328, которые будут являться направления-

2
4WO −

E E
E

Таблица 1. Термические, термодинамические и физические свойства исходных веществ [18–20]

Вещество
Температура 

плавления и фазового 
перехода, °С

 
кДж/моль

 
кДж/моль

Энтальпия плавления
  
кг/м3

кДж/моль кДж/кг

LiBr 550 351.038 341.732 17.656 203.55 3460

KBr 734 393.480 380.108 25.522 214.73 2750

Li2WO4
743

α → β: 675 1603.727 1488.043 28.45 108.83 3710

K2WO4

923
α → β: 375
β → γ: 455

1580.296 1460.872 30.961 95.07 3110

D (Li2WO4⋅K2WO4) 626
α → β: 360 3184.023 2948.915 – – –

298,f H °−Δ 298,f G°−Δ ρ298,
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ми на трехкомпонентные эвтектики системы Li+,

K+ || Br–, .

Для нахождения характеристик трехкомпонент-
ных эвтектик экспериментально изучены политер-
мические сечения из полюса кристаллизации
бромида калия: KBr →  531→Е 531 (рис. 7а), KBr →
→  526 → Е 526 (рис. 7б) и KBr →  328 → Е 328
(рис. 7в), с помощью которых определены соста-
вы и температуры плавления тройных эвтектик

системы Li+, K+ || Br–, . Результаты экспери-
ментального исследования представлены на рис. 3
и в табл. 2. Экспериментальные данные по эн-
тальпиям плавления эвтектических составов за-
несены в табл. 3.

Исходя из экспериментального значения удель-
ной энтальпии плавления ΔmHэксп (кДж/кг) и плот-
ности ρад (кг/м3), рассчитанной по аддитивности

2
4WO −

E
E E

2
4WO −

Рис. 3. Положения эвтектических точек и линий вторичного выделения в системе Li+, K+ || Br–, .
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e 592

D 626
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Таблица 2. Характеристики эвтектик системы Li+,
K+ || Br–, 

Эвтектика, 
°C

Состав, экв. %

(LiBr)2 Li2WO4 (KBr)2 K2WO4

e 587 – 76.5 23.5 –

e 575 – 42 16 42

E 328 58.5 6.5 35 –

E 526 – 64.5 12.5 23

E 531 – 21 20 59

2
4WO −
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(табл. 3), была определена удельная объемная эн-
тальпия плавления  (МДж/м3) эвтектиче-
ских смесей:

(2)

Δm VH

ρΔ = Δ эксп ад 3,  МДж ./мm mVH H

Значения удельной объемной энтальпии плав-
ления  представлены в табл. 3.

После полного изучения системы Li+, K+ || Br–,

 установлена топология ликвидуса, данная

Δm VH

2
4WO −

Рис. 4. Т–х-диаграмма сечения KBr–D системы Li+, K+ || Br–, .
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Рис. 5. Т–х-диаграмма сечения KBr–Li2WO4 системы Li+, K+ || Br–, .
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Рис. 6. Т–х-диаграммы сечений А–В (а) , М–N (б), L–K (в).
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Таблица 3. Теплофизические свойства эвтектических смесей

* Рассчитано по аддитивности.

Эвтектика, °C

Энтальпия плавления

ρад*, кг/м3
Удельная объемная 

энтальпия плавления, 
 МДж/м3ΔmHэксп, 

кДж/кг
ΔmHэксп, 

кДж/моль
ΔmHад*, 

кДж/моль

e 587 131 27 27 3500 459

e 575 91 22 29 3290 299

E 328 200 21 21 3190 638

E 526 85 21 28 3440 292

E 531 88 22 29 3160 278

Δ ,m VH
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система является необратимо-взаимной. Диагональ
KBr–Li2WO4 и адиагональ KBr–D(Li2WO4·K2WO4)
являются стабильными и имеют квазидвойные
эвтектики e 587 и e 575 соответственно. Несмотря
на то что наиболее тугоплавким исходным ком-
понентом является вольфрамат калия 923°С, наи-
большую площадь квадрата составов занимает
поле кристаллизации бромида калия 734°С.

Выявлен солевой состав с максимальной энталь-
пией плавления 200 кДж/кг и наибольшей удельной
объемной энтальпией плавления 638 МДж/м3 в си-
стеме, отвечающий низкоплавкой тройной эв-
тектике с температурой плавления Е 328°C, кото-
рый можно рекомендовать в качестве теплоакку-
мулирующего.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

На основании исследования трехкомпонент-

ной взаимной системы Li+, K+ || Br–,  с помо-
щью ДТА построены T–x-фазовые диаграммы се-
чений внутри данной системы и определены ха-
рактеристики квазидвойных и тройных эвтектик:
состав, температура и энтальпия плавления.

2
4WO −
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Керамический порошок BiFe2(PO4)3 контролируемого химического и фазового состава получен
упариванием раствора солей с последующей термообработкой. Консолидацию порошка проводили
с использованием горячего прессования и электроимпульсного плазменного спекания, получена
высокоплотная (92–98%) керамика BiFe2(PO4)3 со структурой α-CaMg2(SO4)3. Методом лазерной
вспышки в интервале 298−573 K исследована температуропроводность, определена теплопровод-
ность высокоплотной (98%) керамической формы. Теплопроводность керамики убывает с повышением
температуры. Температуропроводность и коэффициенты теплопроводности (0.9–1.4 Вт/(м К)) керами-
ки BiFe2(PO4)3 характеризуют ее как теплоизолятор с высокой рабочей температурой.

Ключевые слова: фосфат висмута-железа, структурный тип α-CaMg2(SO4)3, керамика, температуро-
проводность, теплопроводность
DOI: 10.31857/S0002337X23070138, EDN: QSTCOB

ВВЕДЕНИЕ
Фосфаты с оксоанионами PO4, в которых все

атомы кислорода поделены между PO4-тетраэд-
рами и MO6-октаэдрами (M – высокозарядный
катион с ковалентным характером связи M−O),
имеют трехмерные каркасы состава [M2(PO4)3]3∞
[1]. В зависимости от степени окисления M-кати-
онов, структурного типа (NASICON, Sc2(WO4)3,
лангбейнит и др.) и условия электронейтрально-
сти соединений во внекаркасных позициях могут
разместиться от 0 до 4 катионов в расчете на фор-
мульную единицу. Для каждого из структурных
типов характерны только ему присущие физиче-
ские свойства, что непосредственно связано с
особенностями структур: для соединений типа
NASICON с непустыми каркасами – суперион-
ная проводимость, для лангбейнита – фотолюми-
несценция, сегнетоэлектричество [2–5].

Сравнительно недавно [6] открыт новый струк-
турный тип фосфатов с каркасом [M2(PO4)3]3∞, ко-
торый известен для α-CaMg2(SO4)3 [7, 8]. К это-
му структурному типу относится BiFe2(PO4)3
(пр. гр. P63/m). Его кристаллическая структура

построена аналогично α-CaMg2(SO4)3 и исследо-
вана достаточно подробно [9]. Структурной осно-
вой BiFe2(PO4)3 служит каркас {[Fe2(PO4)3]3−}3∞, в
котором атомы Fe координированы шестью ато-
мами кислоpода, принадлежащими шести тетра-
эдрам РО4 (рис. 1). Тетраэдры PO4 двумя верши-
нами скрепляют два соединенных гранями окта-
эдра FeO6, образуя колонку, и двумя другими
вершинами присоединяются к соседним колон-
кам, образуя смешанный каркас. В пустотах кар-
каса располагаются атомы Вi, которые окружены
шестью атомами кислорода.

К фосфатам структурного типа α-CaMg2(SO4)3,
и прежде всего BiFe2(PO4)3, проявляется повышен-
ный интерес из-за практически значимых особен-
ностей. BiFe2(PO4)3 содержит магнитные ионы же-
леза и висмут, обладающий большим ионным ра-
диусом и 6s2-неподеленной парой электронов,
считающейся химически пассивной, но стерео-
химически активной, что способствует проявле-
нию кристаллами магнитных и диэлектрических
свойств [10, 11]. Структура таких материалов пред-
ставляет интерес для разработок мультиферроиков,

УДК 666.3.015.4
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устойчивых к экстремальным химическим и тер-
мическим воздействиям и перспективных для со-
здания устройств магнитоэлектроники, спинтро-
ники, сенсорной электроники.

Оптимизация условий получения однофазной
керамики с требуемыми структурными и эксплу-
атационными свойствами обеспечивается эф-
фективными способами формирования керами-
ческой массы с определенным уровнем пористости,
режимами термической и механической обработки
изделия. Практические трудности получения ма-
лопористой (более теплопроводной) керамики
приводят к низким показателям теплопроводно-
сти и температуропроводности материалов. Эти два
параметра определяют скорость, с которой проис-
ходит изменение температуры в изделии при его
тепловой обработке в ходе производства или при
использовании, и наряду с другими ключевыми
теплофизическими характеристиками – темпера-
турой плавления, теплоемкостью, тепловым рас-
ширением − способность материала противосто-
ять тепловому удару.

Анализ публикаций о теплофизических свой-
ствах фосфатов семейства α-CaMg2(SO4)3 выявил,
что BiFe2(PO4)3 является конгруэнтно плавящимся
соединением при температуре 1313 К, изучены его
теплоемкость в интервале температур от 5 до 660 K
[12], характеристики его теплового расширения и
твердого раствора Bi1−xSbхCr2(PO4)3 [13].

На кривой теплоемкости образца BiFe2(PO4)3
в области температур от 12 до 32 K обнаружена
аномалия (ΔHtr = 87.4 ± 1.8 Дж/моль, ∆Str = 4.00 ±

± 0.08 Дж/(K моль), связанная с упорядочени-
ем магнитных моментов в структуре соединения
[12]. За исключением этой области теплоемкость
фосфата постепенно повышалась с ростом темпе-
ратуры. Исследование образца BiFe2(PO4)3 мето-
дом ДТА выше 660 K показало наличие обратимого
фазового перехода при 711 K. Небольшое измене-
ние энтальпии при переходе связано с незначитель-
ной перестройкой структуры (пр. гр. P63 и P63/m).

Использование терморентгенографии [14, 15]
позволило получить прямую информацию о теп-
ловом расширении кристаллической решетки
BiFe2(PO4)3: αa = 4.0 × 10−6, αc = −3.1 × 10−6,

= 1.6 × 10−6 K−1 и образцов твердого раствора
Bi1−xSbхCr2(PO4)3: αa = (2.1–4.9) × 10−6, αc = −(5.5–
– 2.7) × 10−6, = (0.5–1.9) × 10−6 K−1. Для изу-
ченных фосфатов характерны противоположные
по знаку и близкие по величине коэффициенты
теплового линейного расширения αa и αc, малые
средние коэффициенты линейного теплового
расширения  < 2 × 10−6 К−1 [13], они являются
низкорасширяющимися материалами.

Важнейшими свойствами материалов, отра-
жающими процессы переноса теплоты и темпе-
ратурные изменения в веществе, являются темпе-
ратуропроводность и теплопроводность. Наряду с
химическим составом они зависят от пористости
и структуры изделий: повышаются пропорцио-
нально плотности, асимптотически приближаясь
к значениям для соответствующих беспористых
материалов того же состава. Поэтому при разра-

aα v

aα v

aα v

Рис. 1. Микроструктура конгломератов порошков BiFe2(PO4)3.

10 мкм
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ботке керамических материалов важен метод спе-
кания. Материалы на основе BiFe2(PO4)3 можно
получить всеми основными способами керамиче-
ской технологии: обычным спеканием, горячим
прессованием (ГП), искровым плазменным спе-
канием (ИПС) [16]. Основная идея метода ИПС
состоит в высокоскоростном нагреве порошко-
вых материалов в вакууме или инертной среде пу-
тем пропускания через оснастку и образец посто-
янного импульсного тока большой мощности с
одновременным приложением давления. В отли-
чие от холодного прессования существенными
достоинствами ГП и ИПС следует считать макси-
мально быстрое уплотнение материала и получе-
ние изделий с минимальной пористостью при
сравнительно малых удельных давлениях прессо-
вания [17]. Механизм уплотнения при ГП и ИПС
аналогичен наблюдаемому при обычном спека-
нии и включает образование механического кон-
такта, рост плотности с одновременным увеличе-
нием размеров частиц и дальнейший рост частиц
при незначительном дополнительном уплотнении.
Процессы консолидации в одинаковых условиях
ГП и ИПС имеют при малых скоростях нагрева
одинаковую кинетику на стадии интенсивного
уплотнения [18].

Цель работы – получение высокоплотной ке-
рамики BiFe2(PO4)3 и изучение ее температуро-
проводности и теплопроводности.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Керамический порошок BiFe2(PO4)3 был полу-
чен упариванием раствора солей с последующей
термообработкой. При синтезе использовали ре-
агенты квалификации “х. ч.”. Для получения об-
разца стехиометрические количества Bi2O3 и
Fe2O3 растворяли при нагревании в растворе соля-
ной кислоты. Затем при перемешивании добавляли
раствор фосфорной кислоты, взятый также в соот-
ветствии со стехиометрией состава соединения.
Реакционную смесь высушивали при 363−473 K,
диспергировали и подвергали обработке на воз-
духе при 873, 1073, 1273 K не менее 24 ч на каждой
стадии. Поэтапный нагрев образца чередовали с
диспергированием для увеличения степени гомо-
генности.

Получение керамики BiFe2(PO4)3 методом ГП
проводили в графитовых пресс-формах диамет-
ром 13 мм в вакууме (<10 Па) под действием
внешнего одноосного давления 50 МПа. Порош-
ки BiFe2(PO4)3 массой 1.0–1.6 г загружали непо-
средственно в пресс-форму без предварительной
обработки и для снижения загрязняющего дей-
ствия аппаратуры прокладывали графитовой бу-
магой. Спекание проводили при скорости нагре-

ва 10 K/мин до температуры 1173 K с выдержкой в
течение 10 мин. В результате были получены ке-
рамические образцы BiFe2(PO4)3 в виде дисков
диаметром 13 и высотой 1.5–2.0 мм (в зависимо-
сти от массы исходной смеси), плотность образ-
цов составила 92–95% от теоретической (рентге-
нографической). Плотность определяли методом
гидростатического взвешивания (аналитические
весы ВЛР-200) с точностью ±0.01 г/см3.

Для получения керамики на установке Spark
Plasma Sintering System Labox 650 (Sinter Land, Япо-
ния) использовали порошковые образцы массой
1.0–1.4 г, которые спекали в вакууме (3 Па) под
действием механической нагрузки (50 МПа).
Скорость нагрева не превышала 60 K/мин. Тем-
пература спекания составляла 1173 K, время вы-
держки при рабочей температуре 20 мин. Кера-
мические образцы получены в виде таблеток диа-
метром 12.7 и высотой ~2.0 мм, плотность
образцов составила до 98% от теоретической.

Контроль химического состава и однородно-
сти полученного фосфата осуществляли с по-
мощью растрового электронного микроскопа
JEOL JSM-7600F. Исследование проводили с ис-
пользованием детектора вторичных электронов.
Микроскоп оснащен системой микроанализа –
энергодисперсионным спектрометром OXFORD X-
MaxN 20. Погрешность при определении элемент-
ного состава образца составляла не более 2 ат. %.

Рентгенограммы образцов записывали на ди-
фрактометре Shimadzu XRD-6000 (CuKα-излуче-
ние, λ = 1.54178 Å, диапазон углов 2θ = 10°–60°).
Рентгенофазовый анализ (РФА) использовали для
установления фазового состава образца в процессе
получения после каждого этапа изотермического
обжига и контроля однофазности полученного
фосфата.

Температуропроводность керамики измеряли
методом лазерной вспышки на установке LFA447
NanoFlash (NETZSCH) в температурном интер-
вале 298–573 K с шагом в 50 K. При проведении из-
мерений фронтальная поверхность образца (диа-
метром 12.7 и высотой ~2 мм) нагревается корот-
ким лазерным импульсом. После поглощения
энергии образцом в нем происходило выравнива-
ние температуры. При этом с помощью ИК-де-
тектора регистрировалось относительное измене-
ние температуры на обратной стороне образца.
Математический анализ этого изменения темпе-
ратуры со временем при адиабатических условиях
позволил определить температуроводность α:

(1)

где l – толщина образца, мм; τ0.5 – время достиже-
ния 50%-ного значения от максимальной темпе-

2
0.50.1388 / ,lα = τ
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ратуры, с. Теплопроводность λ при заданной тем-
пературе рассчитывали по формуле:

(2)

где ρ – плотность керамики, Ср – удельная тепло-
емкость при постоянном давлении. Необходимые
для расчета данные по теплоемкости фосфата
BiFe2(PO4)3 взяты из работы [12].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Полученный фосфат BiFe2(PO4)3 представлял

собой поликристаллический порошок. Результа-
ты растровой электронной микроскопии (рис. 1) и
микрозондового анализа доказали гомогенность
образца, представляющего собой легко разруша-
ющиеся конгломераты размером от 1 до 10 мкм с
химическим составом, соответствующим теоре-
тическому в пределах погрешности метода.

Отжиг образца BiFe2(PO4)3 при 1073 K приво-
дил к образованию однофазного продукта. С по-
вышением температуры кристалличность фосфа-
та возрастает и при 1173 K достигает своего мак-
симального значения. По данным РФА (рис. 2,

,рСλ = αρ

образец 1), он кристаллизуется в структурном
типе α-CaMg2(SO4)3 c параметрами элементар-
ной ячейки a = 14.3115(4) Å, c = 7.4311(2) Å, V =
= 1318.12(8) Å3, что хорошо согласуется с дан-
ными [12, 13].

Консолидация порошков BiFe2(PO4)3 с исполь-
зованием ГП и ИПС обеспечила получение образ-
цов в виде дисков с плотностью 95−98% от теоре-
тической. Согласно данным порошковой рентге-
нографии (рис. 2, образцы 2 и 3) полученные
образцы однофазны: их рентгенограммы анало-
гичны по положению и интенсивности рефлек-
сов рентгенограмме образца 1 (рис. 2).

На рис. 3 представлена зависимость усадки от
температуры для исследуемой керамики. Из диа-
граммы спекания видно, что температура начала
усадки ИПС-керамики составляет 1020 K, а тем-
пература, соответствующая окончанию стадии
активной усадки, – 1170 K.

Керамика изготовлена без предварительного
таблетирования и подогрева, без использования
спекающих добавок при минимальном времени
формирования материала по сравнению с тради-

Рис. 2. Рентгенограммы фосфата BiFe2(PO4)3, полученного упариванием водного раствора солей с последующей тер-
мообработкой (1), ГП (2), ИПС (3).
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ционным методом. В обычном методе получения
последовательно прессуют керамические порош-
ки и спекают их при требуемой температуре в те-
чение нескольких часов для повышения плотно-
сти (до 60−90% от теоретической) и механической
прочности изделия. Продолжительность операций
одновременного компактирования и отжига при
альтернативных методах получения высокоплот-
ной керамики составила 100 мин при ГП и 20 мин
при ИПС. Керамику с плотностью 98% использо-
вали для измерения температуропроводности и
изучения теплопроводности.

От теплопроводности керамики зависит ско-
рость поступления тепла в материал и его выхода
из материала, от удельной теплоемкости − ско-
рость подъема температуры материала после по-
ступления в него тепла. Эти зависимости могут
быть объединены таким показателем, как темпе-
ратуропроводность. Температурная зависимость
измеренной температуропроводности в совокупно-
сти с данными по удельной теплоемкости и плотно-
сти используется для расчета теплопроводности.

Температуропроводность (α) керамического
образца BiFe2(PO4)3 измерена методом лазерной
вспышки в интервале температур 298–573 К
(рис. 4). Температуропроводность фосфата вис-
мута-железа незначительно возрастает с умень-
шением температуры, что характерно для диэлек-
трических материалов и обусловлено возрастани-
ем длины свободного пробега фононов [19].

С использованием величин температуропро-
водности для BiFe2(PO4)3 с помощью формулы (2)
рассчитана зависимость теплопроводности (λ) от
температуры (табл. 1). Температурная зависи-
мость теплопроводности керамики BiFe2(PO4)3
представлена на рис. 5. Установлено, что керамика,

Рис. 3. Зависимость усадки от температуры спекания
керамики BiFe2(PO4)3.
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Рис. 4. Температурная зависимость температуропро-
водности BiFe2(PO4)3.
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Таблица 1. Температуропроводность и теплопровод-
ность образца BiFe2(PO4)3

T, K α, мм2/с λ, Вт/(м К)

298 0.43 1.36

323 0.37 1.17

373 0.34 1.08

423 0.31 0.99

473 0.29 0.93

523 0.28 0.90

573 0.27 0.87

Рис. 5. Температурная зависимость коэффициента
теплопроводности фосфата BiFe2(PO4)3.
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полученная на основе порошков BiFe2(PO4)3, обла-
дает низкой теплопроводностью, которая моно-
тонно уменьшается с 1.36 до 0.87 Вт/(м K) в ин-
тервале 298–573 K.

В целом, изученная фосфатная керамика по зна-
чениям температуропроводности и теплопроводно-
сти сопоставима с известными огнеупорами, таки-
ми как промышленный стабилизированный ZrO2

(α = 0.57–0.54 мм2/с, λ = 1.64–1.74 Вт/(м К) в ин-
тервале температур 298–573 K) [17, 20, 21], и пред-
ставляет интерес с точки зрения создания защит-
ных покрытий для теплоизоляции.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Порошки BiFe2(PO4)3 структурного типа

α-CaMg2(SO4)3 синтезированы упариванием рас-
твора солей с последующей термообработкой.
Консолидация порошков BiFe2(PO4)3 при ис-
пользовании ГП и ИПС обеспечила получение
образцов в виде дисков с плотностью 95−98% от
теоретической. Температура спекания составляла
1173 K, продолжительность операций компакти-
рования и отжига – 100 мин ГП и 20 мин ИПС.

Величины коэффициентов температуропро-
водности (0.3−0.4 мм2/c, 298−573 K) и теплопро-
водности (0.9−1.4 Вт/(м K)) керамики BiFe2(PO4)3
позволяют характеризовать ее как теплоизолятор.
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