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УДК 546.28.65.92:54.01

ВВЕДЕНИЕ
Интерметаллические соединения (ИМС) 

редкоземельных элементов (РЗЭ) часто де-
монстрируют необычные физические свой-
ства: Кондо-эффект, тяжело-фермионное 
состояние, сосуществование сверхпроводи-
мости и магнетизма, флуктуации валентно-
сти, неферми-жидкостное поведение [1–4]. 
Отдельного упоминания достойны исследо-
вания соединений церия, легированных ит-
тербием, ввиду «зеркальной» электронной 
структуры этих элементов [5]. Сохраняется 
высокий интерес к тройным соединениям 
РЗЭ–П–М (П – переходные элементы, М – 
элементы 13–14-й групп) [6–8].

Для изучения физических свойств ИМС 
РЗЭ необходимы синтез однофазных об-
разцов, а также знания о кристаллических 
структурах исследуемых фаз. Поэтому важ-
ными являются сведения о химических со-
ставах, фазовых равновесиях, возможном 
полиморфизме, данные о величинах межа-
томных расстояний.

По литературным данным, в системе 
Yb–Pt–Si существует десять тройных ин-
терметаллидов: YbPtSi, Yb3Pt23Si11, YbPt2Si2, 
Yb2Pt3Si5, YbPtSi2, YbPt2Si, Yb3Pt4Si6, 
Yb11Pt33Si56, Yb33Pt17Si50, Yb18Pt51.1Si15.1 [9–
16]. У первых четырех из них обнаружены 
упомянутые ранее физические свойства, 
в том числе: антиферромагнитный фазо-
вый переход у YbPtSi [9], парамагнетизм  
у Yb3Pt23Si11 [10], флуктуации валентно-
сти атомов иттербия в YbPt2Si2 [11], нефер-
ми-жидкостное поведение у Yb2Pt3Si5 [12]. 
Кроме этих сведений о физических свой-
ствах отдельных ИМС, ранее сообщалось  
о фазовых равновесиях и кристаллографи-
ческих данных соединений в системе Yb–
Pt–Si в области содержания кремния от 33 
до 100 ат.% [14].

Синтез образцов в системе Yb–Pt–Si со-
ставляет трудную экспериментальную зада-
чу. Возникает несколько сложностей: высо-
кое парциальное давление паров иттербия 
при температурах проведения синтеза при-

НОВЫЕ ТРОЙНЫЕ СОЕДИНЕНИЯ Yb2Pt3Si2 И Yb3Pt5Si: 
КРИСТАЛЛИЧЕСКИЕ СТРУКТУРЫ И ФАЗОВЫЕ РАВНОВЕСИЯ
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В системе Yb–Pt–Si в концентрационной области, ограниченной содержанием кремния от 0  
до 42 ат.% и иттербия от 20 до 43 ат.%, обнаружены новые тройные интерметаллиды: Yb2Pt3Si2 
и Yb3Pt5Si. По порошковым рентгенограммам с применением метода Ритвельда определены 
кристаллографические данные новых интерметаллидов. Кристаллическая структура Yb2Pt3Si2 
ромбическая и принадлежит к структурному типу Sc2Pt3Si2 (пр. гр. Pbam). Соединение Yb3Pt5Si крис- 
таллизуется в объемно-центрированной ромбической структуре типа Ce3Pd5Si (пр. гр. Imma). В ука-
занной области концентраций на изотермическом сечении диаграммы Yb–Pt–Si приведены фазовые 
равновесия, существующие при 850 °C.

Ключевые слова: неорганический синтез, интерметаллиды, фазовые равновесия, рентгеновская 
порошковая дифракция, кристаллическая структура
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САФРОНОВ и др.

водит к уменьшению концентрации иттер-
бия; гомогенизация фаз в образцах проте-
кает медленно. Поэтому на синтез каждого 
образца, годного для получения надежных 
результатов, тратится много времени и уси-
лий. В связи с этим наше исследование про-
водится поэтапно в границах отдельных 
концентрационных областей.

В этой работе таким этапом стал поиск 
новых соединений иттербия, определение 
их кристаллических структур и фазовых 
равновесий в тройной системе Yb–Pt–Si  
в концентрационной области, ограничен-
ной содержанием кремния от 0 до 42 ат.% и 
иттербия от 20 до 43 ат.%.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Одиннадцать образцов с массой около 1 г 

были приготовлены методом электродуговой 
плавки чистых элементов (Yb > 99.9 мас. %,  
Pt > 99.99 мас. %, Si > 99.999 мас. %) на водо-
охлаждаемом медном поддоне в атмосфере 
аргона. В связи с высоким давлением паров 
иттербия синтез каждого образца проводил-
ся в 25–30 этапов с добавлением иттербия 
для возмещения потерь на каждом этапе. 

Составы приготовленных сплавов обозначе-
ны на рис. 1 в виде квадратов.

Гомогенизация фаз в сплавах и состояние 
равновесия между ними достигались про-
ведением отжига в вакуумированных квар-
цевых ампулах при 850 °C на протяжении  
60–90 дней. После отжига сплавы закалива-
ли в холодную воду.

Литые и отожженные образцы исследо-
вали методами рентгенофазового анализа 
(РФА), сканирующей электронной микро-
скопии (СЭМ) и локальным рентгеноспек-
тральным анализом (ЛРСА). Как правило, 
литые образцы были неравновесные.

РФА выполнялся в автодифрактометре 
STOE STADI P на монохроматизированном 
излучении CuKα1 (λ = 1.540598 Å) в интервале 
2θ 10°–95°. Уточнение кристаллографичес- 
ких параметров атомов методом Ритвельда 
[17] по порошковым рентгенограммам про-
водилось с помощью комплекса программ 
FullProf Suite [18, 19].

Для исследования методами СЭМ и 
ЛРСА сплавы запаивали в обоймы диамет-
ром 25 мм, шлифовали с использованием 
абразивных бумаг разной зернистости, а по-
том полировали на специальной ворсистой 
подложке с нанесенной на нее алмазной 
пастой. Анализ проводили по стандартным 
методикам в электронном микроскопе Carl 
Zeiss LEO EVO 50XVP с энергодисперсион-
ным анализатором Oxford INCA-energy 450. 

850 °С
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Рис. 1. Часть изотермического сечения диаграммы со-
стояния системы Yb–Pt–Si при 850 °C; новые данные о 
фазовых равновесиях представлены в концентрацион-
ной области, ограниченной содержанием кремния от 0 
до 42 ат.% и иттербия от 20 до 43 ат.%; серым цветом 
закрашены неисследованные области; квадратами обо-
значены составы изученных сплавов.
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Рис. 2. Микроструктура образца Yb30Pt50Si20: светлая 
фаза – Yb3Pt5Si, серая фаза – YbPt2Si, темная фаза – 
Yb2Pt3Si2, черные точки – следы Yb.
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5НОВЫЕ ТРОЙНЫЕ СОЕДИНЕНИЯ...

Таблица 1. Пространственная группа, структурный тип и параметры элементарной ячейки для фаз в иссле-
дованной части системы Yb–Pt–Si (НР – настоящая работа)

Фаза Пр. гр.,
стр. тип

Параметры элементарной ячейки, нм
Источник

a b с

Yb (α) FmFm3m−m,
Cu

0.54847
0.54828(5)

[20]
НР

YbPt2
FdFm3m−m,
MgCu2

0.7546
0.7533(8)

[21]
НР

Yb3Pt4
RFm3m−h,

Pu3Pd4

1.2888
1.28969(16)

0.5629
0.56559(16)

[21]
НР

1.28700(15) 0.56975(16) НР
τ2,

YbPtSi2

Immm,
YirGe2

0.41938 1.57949 0.84208 [14]

τ3,
Yb11Pt33Si56

Сингония ромб. 0.89744 0.79085 0.68392 [14]

τ5,
Yb33Pt17Si50

Сингония гекс. 0.85201 1.60458 [14]

τ6,
Yb2Pt3Si5

Ibam,
U2Co3Si5

1.0005
0.99902

1.1334
1.13203

0.5952
0.59302

[12]
[14]

τ7,
Yb3Pt4Si6

P21/m 0.84560 0.42109
β = 99.537° 1.27864 [15]

τ1,
YbPtSi

Pnma,
TiNiSi

0.6844
0.68354

0.4314
0.42189

0.7410
0.73684

[9]
[14]

0.68252(6) 0.42219(3) 0.73726(6) НР
0.68545(12) 0.42662(7) 0.71724(9) НР
0.68340(6) 0.42195(5) 0.73677(6) НР
0.6812(10) 0.4250(6) 0.7385(10) НР

τ4,
YbPt2Si2

P4/nmm,
CaBe2Ge2

0.41221
0.40959

0.99091
0.99834

[11]
[12]

0.41235 0.98851 [14]
0.41021 0.99533 [14]

0.41199(5) 0.98676(17) НР
0.41218(9) 0.9887(3) НР
0.41156(3) 0.98333(11) НР
0.41177(4) 0.98277(14) НР

τ8,
YbPt2Si

Pnma,
YPd2Si

0.71841
0.71738(9)

0.69151
0.69035(9)

0.54098
0.54000(8)

[13]
НР

0.71399(12) 0.6917(13) 0.54223(16) НР
0.71785(2) 0.69049(2) 0.54014(2) НР
0.71554(9) 0.69183(9) 0.53793(8) НР
0.7151(4) 0.6844(5) 0.5368(3) НР

0.71729(2) 0.69049(2) 0.54024(2) НР
0.71741(3) 0.69061(3) 0.54027(3) НР

τ9,
Yb2Pt3Si2

Pbam,
Sc2Pt3Si2

0.65421(4)
0.65446(4)

0.87869(5)
0.87862(5)

0.41052(3)
0.41068(5)

НР
НР

0.65508(8) 0.87960(7) 0.41104(7) НР
τ10,

Yb3Pt5Si
Imma,

Ce3Pd5Si
0.71145(3)
0.71334(2)

1.23689(7)
1.23592(3)

0.73547(3)
0.73623(2)

НР
НР

0.71356(2) 1.23607(4) 0.73612(2) НР
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Замеры концентраций компонентов получе-
ны при ускоряющем напряжении 20 кВ, токе 
зонда 100 мкА. Точность определения кон-
центраций составила 1 ат.%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Изотермическое сечение и фазовые рав-

новесия. Исследованная часть системы  
Yb–Pt–Si в концентрационной области, 
ограниченной содержанием кремния от 0 до 
42  ат. % и иттербия от 20 до 43 ат. %, изображе-
на на рис. 1. На нем показаны не только фазы 

τ1, τ4, τ8, τ9, τ10 и равновесия в этой области, 
но также фазы τ2, τ3, τ5, τ6, τ7 и соответствую- 
щие им равновесия, которые были изуче-
ны и опубликованы нами ранее в статье о 
взаимодействии компонентов системы при 
более высокой концентрации кремния [14]. 
Двойные фазы представлены на основании 
данных [20, 21].

В настоящей работе в дополнение к из-
вестным интерметаллидам YbPtSi (τ1), 
YbPt2Si2 (τ4) и YbPt2Si (τ8) обнаружены но-
вые: Yb2Pt3Si2 (τ9) и Yb3Pt5Si (τ10). Кроме 

Таблица 2. Кристаллографические данные новых фаз системы Yb–Pt–Si

Фаза Yb3Pt5Si
Пр. гр. Imma
Структурный тип Ce3Pd5Si
Параметры эл. ячейки, нм a = 0.71145(3) b = 1.23689(7) c = 0.73547(3)
Число отражений 198
2θ, град 10° ≤ 2θ ≤ 95° шаг 0.01°
Число уточняемых 
параметров 18

R-фактор Брэгга 0.0673
Rf-фактор 0.0422
χ2 2.93
Атомные параметры x y z Bизо Позиция
Yb1 0 0.0477(6) 0.2799(12) 1.0(3) 8i
Pt1 0.2086(6) 0.6068(3) 0.0624(7) 0.9(3) 16j
Si1 0 0.25 0.0391(17) 1.1(8) 4e
Yb2 0 0.25 0.6368(18) 1.4(5) 4e
Pt2 0.25 0.25 0.25 1.2(5) 4a
Фаза Yb2Pt3Si2
Пр. гр. Pbam
Структурный тип Sc2Pt3Si2
Параметры эл. ячейки, нм a = 0.65421(4) b = 0.87869(5) c = 0.41052(3)
Число отражений 175
2θ, град 10° ≤ 2θ ≤ 95° шаг 0.01°
Число уточняемых 
параметров 17

R-фактор Брэгга 0.0743
Rf-фактор 0.0482
χ2 3.19
Атомные параметры x y z Bизо Позиция
Yb1 0.3914(15) 0.1703(10) 0 1.3(3) 4g
Pt1 0.1931(10) 0.4138(8) 0.5 1.0(4) 4h
Pt2 0 0 0 0.9(3) 2a
Si1 0.077(7) 0.148(5) 0.5 1.6(7) 4h
Параметры асимметрии 0.026(17) 0.010(7)
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того, установлено, что фаза YbPtSi имеет об-
ласть гомогенности вдоль изоконцентраты 
иттербия 33 ат.% с изменением содержания 
кремния от 33 до 25 ат.%.

На рис. 2 и 3 в виде СЭМ-изображений 
показаны микроструктуры двух образцов из 
трехфазных областей равновесий τ8–τ9–τ10 
и τ4–τ8–τ9 (присутствие фазы τ9 во втором 
сплаве установлено методом РФА). Цифра-
ми отмечены точки, в которых проводились 
замеры концентраций.

Определение структур. Составы и основ-
ные кристаллохимические параметры фаз, 
образующихся в исследуемой области диа-
граммы при 850 °C, представлены в табл. 1, 
в которой также присутствуют фазы из об-
ласти, изученной и опубликованной нами 
ранее [14].

Результаты уточнения кристаллических 
структур новых соединений Yb2Pt3Si2 (τ9) и 
Yb3Pt5Si (τ10) приведены в табл. 2.

Стоит отметить, что существуют литера-
турные данные об исследовании физических 
свойств нескольких соединений со струк-
турным типом Ce3Pd5Si: Ce3Pd5Si, La3Pd5Si, 
U3Pt5Si [22–24]. Поэтому отработка методи-
ки получения однофазного образца Yb3Pt5Si 
с последующим изучением его свойств и 
сравнение результатов с указанными ИМС 
аналогичного химического состава пред-
ставляют интерес и составят предмет буду-
щего исследования.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В системе Yb–Pt–Si в концентрацион-

ной области, ограниченной содержанием 
кремния от 0 до 42 ат. % и иттербия от 20  
до 43 ат. %, установлено существование но-
вых тройных интерметаллидов: Yb2Pt3Si2 
и Yb3Pt5Si. Кристаллическая структу-
ра Yb2Pt3Si2 ромбическая и принадлежит  
к структурному типу Sc2Pt3Si2 (пр. гр. Pbam). 
Соединение Yb3Pt5Si кристаллизуется  
в объемно-центрированной структуре типа 
Ce3Pd5Si (пр. гр. Imma). Представлены фа-
зовые равновесия между известными ранее  
и новыми тройными интерметаллидами.
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ВВЕДЕНИЕ
Диатомиты являются высококремнистыми 

породами, сложены преимущественно струк-
турной разновидностью опала (SiO2.nH2O)  
[1]. Благодаря своим физическим свой-
ствам и химическому составу, специ-
фической форме и макроструктуре пер-
вичных частиц (эффективный радиус  
rcp = 0.3–1.6 мкм) природные диатомиты на-
ходят широкое применение в химической, 
нефтехимической, пищевой, медицинской, 
строительной, цементной промышленности 
[1–7]. Наиболее перспективно и экономи-
чески выгодно использовать эти природные 
ископаемые для производства адсорбентов, 
фильтровальных порошков, катализаторов 
и наполнителей [8–13].

Несмотря на пористую структуру и вы-
сокое содержание аморфного кремнезема, 
удельная поверхность (10–40 м2/г), адсор-
бционные, фильтрационные свойства при-

родных диатомитов относительно невелики. 
Для улучшения этих свойств наиболее деше-
вым и эффективным способом является из-
вестковая обработка диатомитов [14, 15].

В литературе [15] взаимодействие 
Ca(OH)2 с диатомитом рассматривается как 
хемосорбция – реакция с поверхностными 
OH–-группами кремнезема, на первой ста-
дии представляющая собой взаимодействие 
слабой кислоты (константа диссоциации 
10–9.8) с сильным основанием

2(–Si–O–)H + Ca(OH)2 →← (–Si–O–)2 Ca + 2H2O.

Следующей стадией этого взаимодействия 
является разрыв связей Si–O–Si с образова-
нием аморфных кальциевых гидросиликатов 
различного состава (до температуры 100 °C  
при молярных отношений CaO : SiO2 ≤ 1.5  
образуются гидросиликаты кальция C–S–
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H(I) и тоберморит 14Å), часть которых мо-
жет кристаллизоваться [16, 17]. 

Работа посвящена синтезу и изучению 
свойств гидрометасиликатного продукта 
при известковой обработке диатомита в гид- 

ротермальных условиях, а также рассмотре-
нию механизма превращения диатомита в 
гидрометасиликат кальция. Объектом ис-
следований являлся диатомит Джарадзор-
ского месторождения с содержанием общего 
кремнезема 86.50 мас. % (в том числе амор-
фного 77.01) и примесей 15.57 (табл. 1).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Известковую обработку диатомита про-

водили в металлическом реакторе, снабжен-
ном пропеллерной мешалкой и обратным 
холодильником. Для выбора оптимальных 
условий обработку проводили при темпе-
ратуре 50–95 °C и массовом соотношении  
Ж : Т = (4–10) : 1, молярном отношении  
CaO : SiO2 в исходной смеси 0.05–1.25. Из-
вестковое молоко с концентрацией CaO  
150 г/л готовили гашением извести, полу-
ченной путем обжига известняка (CaCO3 
∼ 97 мас. %). Через определенные проме-
жутки времени (1–10 ч) из реактора отби-
рали пробы. Отфильтрованные, промытые 
и высушенные (при температуре 120 °C до 
постоянного веса) продукты подвергали 
комплексным физико-химическим исследо-
ваниям. 

Для всех исследуемых образцов опреде-
ляли удельную поверхность методом БЭТ 

Таблица 1. Химический состав диатомитов после их известковой обработки
(температура обработки 95 °С, продолжительность 6 ч)

Молярное отношение 
CaO : SiO2 в исходной 

смеси

Содержание, мас. % Удельная 
поверхность 

по адсорбции 
азота, м2/г

pH водной 
вытяжкиSiO2 Fe2O3 Al2O3

CaO
(общ.)

CaO
(свобод.) CO2 п.п.п.

Исходный
диатомит 86.50 0.36 5.24 1.50 – 2.29 6.18 37 7.6

0.05 79.00 0.18 4.71 7.40 – 1.10 8.49 65 9.1
0.10 74.13 0.19 4.61 9.75 – 1.40 10.97 96 9.2
0.20 69.96 0.17 4.99 11.66 – 1.20 12.64 138 9.0
0.30 62.99 0.17 4.36 16.85 – 1.50 14.98 200 9.1
0.40 58.30 0.17 4.33 21.00 – 1.98 16.15 190 9.5
0.50 51.60 0.16 4.30 24.38 – 2.05 19.62 150 9.8
0.60 50.30 0.18 4.33 28.11 – 2.70 17.11 130 9.9
0.70 47.60 0.18 5.00 31.30 – 2.70 15.74 100 10.2
0.80 38.50 0.17 4.37 28.65 – 2.90 27.88 95 10.0
0.90 36.00 0.17 4.30 30.54 0.25 1.90 28.90 67 11.6
1.15 36.90 0.15 4.20 40.08 2.50 2.30 18.60 65 12.4
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Рис. 1. ДТА-кривые исходного диатомита (1) и обрабо-
танных образцов (2–12) (температура обработки 95 °C, 
продолжительность 6 ч); молярное отношение CaO : SiO2  
в исходной смеси: 2 – 0.05, 3 – 0.1, 4 – 0.2, 5 – 0.3, 6 – 0.4, 
7 – 0.5, 8 – 0.6, 9 – 0.7, 10 – 0.8, 11 – 0.9, 12 – 1.15.
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по низкотемпературной адсорбции азота 
[18], измеряли изотермы адсорбции паров 
воды и бензола и на их основе рассчитыва-
ли параметры пористой структуры [19, 20]. 
Термический анализ проводили на дерива-
тографе фирмы МОМ при скорости подъе-
ма температуры 5 °C/мин, ИК-спектроско-
пический анализ – на приборе Specord IR  
в области 400–4000 см–1, рентгенофазовый –  
на дифрактометре URD63 с использовани-
ем CuКα-излучения и никелевого фильтра. 
Идентификацию линий дифрактограмм про-
водили по базе данных ICPDS–1CDD 2004.  
Химический состав, адсорбционные и филь-
трационные свойства определяли по извест-
ным методикам [20, 21].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Химический состав и некоторые свой-

ства исходного и обработанного диатомита 
Джрадзорского месторождения приведены 
в табл. 1. Как видно, исходные компоненты 
полностью взаимодействуют до молярного 
отношения CaO : SiO2 = 0.8 включительно, 
при дальнейшем увеличении этого отноше-
ния в полученном осадке появляется сво-
бодный CaO.

Скачкообразное повышение pH водной 
вытяжки диатомитов, обработанных при мо-
лярном отношении 0.9–1.15 (табл. 1; рис. 1,  
кривая 12) связано с появлением в этих об-
разцах некоторого количества несвязанного 
гидроксида кальция (pH водной вытяжки чи-
стого гидрометасиликата кальция составля-
ет 10.4–10.6 [15, 17]). Температура и продол-
жительность известковой обработки играют 
существенную роль в изменении удельной 
поверхности гидрометасиликатного продук-
та. Оптимальными условиями известковой 
обработки, при которых диатомит обладает 
максимальной удельной поверхностью до 
200 м2/г, являются: массовое соотношение 
Ж : Т = (5–7) : 1, температура термообработ-
ки 95–97 °C, продолжительность 6 ч, моляр-
ное отношение CaO : SiO2 в исходной смеси 
0.3 (табл. 1). 

ДТА-кривые (рис. 1) обработанных об-
разцов имеют вид, характерный для гидро-
метасиликата кальция типа C–S–H(I) (по 
классификации Тейлора [16, 22, 23]) с мо-

лярным отношением CaO : SiO2 ≤ 1.5). Об-
разование гидрометасиликатов кальция  
C–S–H(I) в процессе известковой обработ-
ки отражено на кривой ДТА экзотермиче-
ским эффектом при температуре 850–870 °С,  
относящимся к превращению C–S–H(I)  
в волластонит. Можно отметить, что при 
молярном отношении CaO : SiO2 = 1.15 в ис-
ходной смеси высокотемпературное плечо и 
диффузионность экзотермического эффек-
та связаны с тем, что в этом температурном 
интервале 870–900 °С в волластонит превра-
щается непрерывный ряд гидрометасилика-
тов кальция типа C–S–H(I) с молярным от-
ношением CaO : SiO2 > 0.8. На ДТА-кривых 
всех образцов эндотермический эффект при 
670–700 °C связан с дегидроксилированием 
гидрометасиликата кальция, удалением мос- 
тиковых групп, а при 800–860 °C – с разло-
жением небольшого количества карбоната 
кальция, всегда присутствующего в синте-
тических гидрометасиликатах кальция [17]. 
Данный эндотермический эффект декарбо-
низации всегда переходит в экзотермиче-
ский эффект превращения гидрометасили-
ката кальция C–S–H(I) в волластонит. 

Изотермы адсорбции паров воды и бен-
зола для исследуемых образцов (рис. 2, 3) 
после их известковой обработки имеют ги-
стерезис типа Б по классификации Де-Бура 
[24], характерный для слоистых адсорбентов 
[19, 20]. Ширина петля гистерезиса увели-
чивается с ростом молярного отношения 

0.5
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Рис. 2. Изотермы адсорбции паров бензола при темпера-
туре 20 °C для исходного диатомита (8) и обработанных 
образцов (1–7) (температура обработки 95 °C, продолжи-
тельность 6 ч); молярное отношение CaO : SiO2 в исходной  
смеси: 1 – 0.1, 2 – 0.2, 3 – 0.3, 4 – 0.5, 5 – 0.6, 6 – 0.8, 
7 – 0.9.
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CaO : SiO2 в исходной смеси. На дeсорбци-
онных ветвях в интервалах p : ps = 0.20–0.25 
(при адсорбции паров бензола) и 0.25–0.3 
(при адсорбции паров воды) наблюдается 
изгиб, вызванный адсорбцией этих паров 
в межслоевом пространстве новообразую-
щихся гидрометасиликатов кальция типа  
C–S–H(I).

Общий объем пор у обработанных диа-
томитов резко увеличивается с увеличением 
молярного отношения в исходной смеси от 
0.1 до 0.3, а в интервале 0.3–0.9 понижается.  

При CaO : SiO2 = 0.3 обработанный диато-
мит имеет максимальные объем пор и удель-
ную поверхность (табл. 1, табл. 2). Благо-
даря аморфной однородной поверхности и 
структурным особенностям (присутствию 
на поверхности аморфного кремнезема ак-
тивных центров с ненасыщенными связами 
[16]) диатомиты, обработанные известко-
вым молоком, обладают развитой пористой 
структурой и повышенной сорбционной 
способностью [15, 19].

Таблица 2. Адсорбционно-структурные характеристики диатомитов после обработки известковым моло-
ком (температура обработки 95 °С, p/ps= 0.95)

Молярное отношение CaO : SiO2  
в исходной смеси

Vп, см3/г по адсорбции паров
rп, Åводы бензола

Исходный диатомит 0.122 0.085 65
0.1 0.535 0.521 11
0.2 0.640 0.597 11
0.3 0.717 0.702 11
0.4 0.660 0.681 11
0.5 0.510 0.489 9
0.6 0.668 0.692 12
0.7 – – 12
0.8 0.565 0.480 13
0.9 – – 13
1.15 0.775 0.745 13

Примечание. Vп – общий объем пор, rп – средний радиус пор.
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Рис. 3. Изотермы адсорбции паров воды при темпера-
туре 20 °C для исходного диатомита (1) и обработанных 
образцов (2–4) (температура обработки 95 °C, продол-
жительность 6 ч); молярное отношение CaO : SiO2 в ис-
ходной смеси: 2 – 0.1, 3 – 0.3, 4 – 0.6.
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Рис. 4. Дифрактограммы исходного диатомита (1) и 
обработанных образцов (2–4) (температура обработки  
95 °C, продолжительность 6 ч); молярное отношение 
CaO : SiO2 в исходной смеси: 2 – 0.2, 3 – 0.4, 4 – 0.8.
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С увеличением молярных отношений  
CaO : SiO2 в исходной смеси на дифракто-
граммах (рис. 4) появляются и усиливаются 
рефлексы при 3.04, 2.62, 1. 64 Å, которые ха-
рактерны для гидросиликата кальция типа 
C–S–H(I) (карточка 11–0211). Одновремен-
но с этим исчезает гало в интервале 3.5–4.5 Å,  
характерное для рентгеноаморфной разно-

видности опала (карточка 38–0448), из ко-
торого сложены панцири диатомей. В то же 
время кварц, присутствующий в диатомито-
вой породе, не претерпевает сколько-нибудь 
заметных превращений, о чем свидетель-
ствует неизменность интенсивности реф-
лекса 3.34 Å на дифрактограммах.

С увеличением молярных отношений 
CaO : SiO2 в исходной реакционной смеси на 
ИК-спектрах (рис. 5) синтезированных про-
дуктов уменьшается интенсивность полос 
поглощения при 1100 и 800 см–1, присущих 
аморфному кремнезему, а при молярном 
отношении CaO : SiO2 = 0.8 они полностью 
исчезают. Одновременно появляется и воз-
растает полоса поглощения при 975 см–1, об-
условленная симметричными колебаниями 
мостиковых Si–O–Si-связей и свойственная 
гидрометасиликатам кальция [25]. 

Таким образом, рентгенографические  
и ИК-спектроскопические исследования 
также подтверждают образование гидроме-
тасиликатов кальция и согласуются с данны-
ми [6, 15, 25]. 

В табл. 3 приведены адсорбционные  
и фильтрационные свойства обработанных 
диатомитов. Для сравнения там же приведе-
ны соответствующие данные для промыш-
ленных фильтрующих порошков «Специ-
аль–2» и «Кизельгур». 

Отличительной особенностью фильтрую- 
щих порошков является несжимаемость 
фильтрующего слоя, что позволяет сохра-
нять в нем сквозные поры, способные про-

Таблица 3. Адсорбционные и фильтрационные свойства исходного уайт-спирита и перхлорэтилена через 
слой исследуемых порошков

Порошок
Продолжительность 

фильтрации, с
Скорость фильтрации, 

м3/( м2 с)
Светопропускание, 

%

Степень 
отбеливания, 

%
Исходный уайт-спирит

C–S–H(I) 69 8.7 72 67.4
«Специаль-2» 75 7.2 64 48.8
«Кизельгур» 83 6.5 62 21.0

Исходный перхлорэтилен 
C–S–H(I) 69 8.7 72 67.3

«Специаль-2» 75 7.2 63 48.5
«Кизельгур» 84 6.4 61 20.8

Примечание. Светопропускание исходного уайт-спирита 57%, перхлорэтилена 56.5%.
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Рис. 5. ИК-спектры исходного диатомита (1) и обрабо-
танных образцов (2–5) (температура обработки 95 °C, 
продолжительность 6 ч); молярное отношение CaO : SiO2  
в исходной смеси: 2 – 0.1, 3 – 0.3, 4 – 0.8, 5 – 1.25.
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пускать жидкость, но задерживать твердые 
частицы. Исследование гранулометричес- 
кого состава гидрометасиликата кальция 
типа C–S–H(I), проведенное по методике 
[26], показало, что в образцах преобладают 
частицы размерами 20–100 мкм. Такой грану-
лометрический состав образцов создает воз-
можность их плотной укладки в фильтрую- 
щем слое и обеспечивает высокую степень 
очистки органических растворителей при 
достаточно большой скорости фильтрации 
[27, 28]. Проведенные исследования (табл. 3) 
показывают, что гидрометасиликат кальция 
типа C–S–H(I) по скорости фильтрации и 
по адсорбционной способности значитель-
но превосходит традиционные фильтрую-
щие порошки. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Установлены оптимальные условия из-

вестковой обработки диатомита Джрад-
зорского месторождения, при которых по-
лученный гидрометасиликатный продукт 
обладает высокой удельной поверхностью, 
адсорбирующей и фильтрующей способно-
стью: массовое соотношение Ж : Т = (5–7) : 1,  
температура – 95–97, продолжительность 6 ч,  
молярное отношение CaO : SiO2 = 0.3.

На основании комплексного изучения 
механизма известковой обработки диатоми-
та установлено, что при определенных ус-
ловиях происходит разрушение первичной 
структуры диатомита, гидроксид кальция 
реагирует с аморфным кремнеземом с об-
разованием гидрометасиликат кальция типа 
C–S–H(I).

По изотермам адсорбции паров воды и 
бензола рассчитаны параметры пористой 
структуры исследуемых образцов.

Результаты сравнения адсорбционных 
и фильтрационных свойств исследуемых 
диатомитов после известковой обработки 
и традиционных фильтрующих порошков 
«Специаль–2» и «Кизельгур» показывают, что 
гидрометасиликат кальция типа C–S–H(I)  
на основе диатомита Джрадозорского место-
рождения можно рекомендовать в качестве 
адсорбирующего фильтрующего порошка  
в процессе очистки отработанных органичес- 
ких растворителей.
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УДК 621.762

ВВЕДЕНИЕ
Титан благодаря уникальному сочетанию 

таких свойств, как прочность, плотность и 
коррозионная стойкость, нашел широкое 
применение в различных отраслях промыш-
ленности [1–11]. 

К настоящему времени разработано не-
сколько методов получения пористого тита-
на: спекание порошков титана без давления 
[12–15], спекание порошков титана под дав-
лением [16–19], шликерное литье [20–21], 
аддитивные технологии [22–24], реакци-
онное спекание [25], кальциетермическое 
восстановление [26, 27], избирательное вы-
щелачивание компонентов сплава [28, 29], 
самораспространяющийся высокотемпера-
турный синтез (СВС) [30, 31]. 

В работе [31] компактный титан из гидри-
дов получали методами порошковой метал-

лургии. Гидрированную губку размалывали 
в порошок, отсеивали фракцию 60–80 мкм, 
которую затем прессовали при давлении 
300–400 МПа при комнатной температуре. 
Полученные прессовки спекали в вакуу-
ме 10–3 Па при температуре 1250 °С в тече-
ние 4 ч. Спеченные образцы с пористостью  
2% имели предел прочности на растяжение 
500–540 МПа и пластичность 26%.

Метод спекания порошков с использо-
ванием удаляемых порообразователей по-
зволяет регулировать пористость, форму  
и размер пор, распределение пор по разме-
рам, доли открытых и закрытых пор. В ка-
честве порообразователей использовали ор-
ганические (карбамиды, сахароза и другие 
соединения), неорганические (гидрокар-
бонат аммония, поваренная соль и другие 
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соединения) и металлические соединения 
(магний, гидрид титана) [32, 33]. 

В работе [32] показано, что спеканием  
в вакууме при 1250 °C смеси титанового по-
рошка со средним размером частиц 20 мкм 
и рисовой шелухи с размером частиц от  
250 до 600 мкм можно получить титан с по-
ристостью 24–35%. Массовое соотношение 
доли рисовой шелухи и титанового порош-
ка в смеси составляло 1 : 5. Образцы прес-
совали при давлении 500 МПа. Прочность 
на сжатие спеченных образцов составила  
440–938 МПа, пластичность – 15–17%. 

В работе [33] исследовали влияние порооб-
разователя KCl (со средним размером частиц 
366 мкм) на пористость и прочность при сжа-
тии спеченных при 1320 °C образцов из смеси 
порошков титана (со средним размером ча-
стиц 74.9 мкм) и порообразователя. Показано, 
что с ростом содержания порообразователя 
от 0 до 60 об. % объемная усадка спеченных 
образцов увеличивается от 21 до 36%, относи-
тельная плотность образцов – от 0.35 до 0.8.

Целью настоящей работы было экспери-
ментальное изучение влияния содержания 
порообразователя (бикарбоната аммония) 
в смеси с гидридом титана, температуры  
и газовой среды спекания на пористость  
и прочность титана, полученного методом 
порошковой металлургии. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Материалы и оборудование. Гидрид титана 
синтезировали методом СВС-гидрирования 
титановой губки [1]. Использовали титано-
вую губку марки ТГ-100 (ГОСТ 17746-96).  

Размер частиц титановой губки составлял 
от 5 до 20 мм. Полученный гидрид титана 
TiH2 подвергали последующему размолу  
и получали порошок с размером частиц менее  
45 мкм чистотой 99.4 мас. %. Полученный 
порошок гидрида титана имел примеси 
(мас. %): C – 0.09; N – 0.17; O – 0.26; Fe –  
0.03. Пикнометрическая плотность порошка 
гидрида титана составляла 3.80 ± 0.01 г/см3. 
На рис. 1 представлено изображение частиц 
порошка гидрида титана. Частицы порошка 
имеют оскольчатую форму.

Шихты состояли из смесей порошков би-
карбоната аммония NH4HCO3 (ГОСТ 3762-78,  
плотность 1.58 г/см3), взятого в качестве 
временного порообразователя, и синтези-
рованного нами гидрида титана TiH2. От 
бикарбоната аммония была взята фракция с 
размером частиц 200–315 мкм. 

Разложение бикарбоната аммония проис-
ходит при низкой температуре, выделяются 
газовые продукты H2O, NH3 и CO2, которые 
не оказывают влияния на фазовый состав 
спеченных прессовок.

Смешение шихт выполняли в турбулен- 
тном смесителе С2.0. (Россия). Одноосное 
одностороннее прессование образцов про-
водили на гидравлическом прессе KNUTH 
HP15 фирмы Knuth (Германия) под давле-
нием 300 МПа в разъемной цилиндрической 
матрице диаметром 13.6 мм. На засыпку бра-
ли около 10 г шихты. 

20 мкм

Рис. 1. СЭМ-изображение частиц гидрида титана.
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Рис. 2. Зависимости плотности прессовок (1) и образ-
цов (2) после отжига при 800 °С от содержания порооб-
разователя в шихте. 
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АНКУДИНОВ и др.

Отжиг спрессованных заготовок для де-
гидрирования гидрида титана и удаления 
порообразователя выполняли в печи GSL-
1500X-40 (Китай). 

Спекание образцов в вакууме выпол-
нено в шахтной вакуумной электропечи 

СШВ-1.2,5/25И1. Спекание в аргоне вы-
сокой чистоты (ТУ 6-21-12-94) проводили 
в печи GSL-1500X-40. Плотность, а также 
общую, открытую и закрытую пористости 
спеченных образцов определяли методом 
гидростатического взвешивания в дистил-
лированной воде (погрешность измерений 
плотности 0.01 г/см3 ). 

Механические испытания на сжатие про-
водили на установке Instron 3382. Цилин-
дрические образцы имели диаметр 10 мм, 
высоту 20 мм. 

Электронная микроскопия выполнена на 
автоэмиссионном сканирующем электрон-
ном микроскопе сверхвысокого разрешения 
Zeiss Ultra plus на базе Ultra 55.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Изготовление титановых образцов с разной 

пористостью. Титановые образцы с разной 
пористостью изготавливали методом по-
рошковой металлургии. Для создания пори-
стой структуры применялся временный по-
рообразователь.

[4]
[21]
[30]
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Рис. 3. Зависимости пористости образцов от содержа-
ния порообразователя.

Таблица 1. Общая пористость (П) и прочность на сжатие(σb) пористых образцов титана

Условия  
спекания

В вакууме  
при 1150 °С

В вакууме  
при 1200 °С

В аргоне  
при 1150 °С

В аргоне  
при 1200 °С

П, % (0*) 3.0 3.0 12.6 7.9

σb, МПа (0*) 1407 1449 1117 1387

П, % (10*) 9,9 9,8 13,8 12,7

σb, МПа (10*) 1063 1146 795 980

П, % (20*) 17.6 15.8 19.3 19.4

σb, МПа (20*) 779 829 766 851

П, % (30*) 25.6 25.8 27.7 28.2

σb, МПа (30*) 496 493 570 567

П, % (60*) 59.3 57.6 59.0 56.1

σb, МПа (60*) 110 31 59 123

*Доля порообразователя, %.
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Основными стадиями изготовления по-
ристых образцов методом порошковой ме-
таллургии являлись: 1 – составление шихт 
из смеси порошка TiH2 с порошком времен-
ного порообразователя; 2 – прессование за-
готовок; 3 – отжиг заготовок для удаления 
порообразователя и дегидрирования гидри-
да титана; 4 – окончательное спекание. Для 
синтеза образцов с различными значениями 
пористости доля порообразователя в шихтах 
варьировалась от 0 до 60 об. %. 

Спрессованные заготовки подверга-
ли отжигу для удаления порообразователя 
NH4HCO3 и дегидрирования TiH2. Отжиг 
проводили в вакууме (остаточное давление 
около 10 Па) по режиму: нагрев до 100 °С за 
50 мин, далее без выдержки нагрев до 800 °С 
за 30 мин, выдержка при этой температуре 

120 мин, охлаждение с печью. В результате 
отжига в процессе нагрева до 100 °С происхо-
дило разложение порообразователя с выде-
лением газообразных продуктов по реакции 
NH4HCO3 → NH3 + H2O + CO2. Дальнейший 
нагрев с выдержкой при 800 °С приводил к 
выделению водорода из гидрида титана по 
реакции TiH2 → Ti + H2 [34]. Таким образом 
получались слабо спеченные и потому не-
прочные пористые титановые заготовки, ко-
торые далее подвергались окончательному 
спеканию при более высокой температуре. 
На рис. 2 представлены зависимости плот-
ности прессовок и образцов после отжига 
при 800 °С от содержания порообразователя. 

Интересно отметить, что после отжига 
плотность заготовок с содержанием поро-
образователя до 30 об. % увеличивается, 
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Рис. 4. Зависимости относительной плотности (а), общей (б), открытой (в), закрытой (г) пористости образцов, спечен-
ных в вакууме, от содержания порообразователя в шихте.
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тогда как при большем содержанием поро-
образователя уменьшается. Видно, что гра-
фики плотностей прессовок и отожженных 
образцов пересекаются, что естественно. 
Очевидно, что плотность прессовки без по-
рообразователя после отжига увеличивается 
благодаря переходу TiH2 (3.75 г/см3) в более 
плотный α-Ti (4.5 г/см3) и частичному спека-
нию последнего. Прессовка с содержанием 
порообразователя 60 об. % дополнительно 
подвергается процессу выхода газов вслед-
ствие разложения порообразователя, кото-
рый уменьшает массу образца. Последний 
процесс является определяющим, потому 
что относительная плотность такой прессов-
ки уменьшилась на 33%. В точке пересече-
ния графиков наблюдается баланс между 
процессами дегидрирования TiH2, спекания 

и потери массы при разложении порообра-
зователя, поэтому плотность в данной точке 
не изменяется. 

Влияние содержания порообразователя 
на пористость отожженного образца показа-
но на рис. 3. Пористость линейно возрастает 
с увеличением содержания порообразова-
теля. Также видно, что пористость образца 
ниже объемной доли порообразователя. Это 
может быть вызвано объемной усадкой по-
ристого титана во время спекания.

Для более глубокого спекания температу-
ры 800 °С явно недостаточно (температура 
плавления титана 1675 °С). Заключительная 
стадия обработки образцов – окончатель-
ное спекание. В работе [30] для получения 
компактного титана из порошков гидрида 
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Рис. 5. Зависимости относительной плотности (а), общей (б), открытой (в), закрытой (г) пористости образцов, спечен-
ных в аргоне, от содержания порообразователя в шихте.
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титана спекание проводили при температу-
ре 1250 °С. В настоящей работе стояла цель 
получить пористые материалы. Поэтому 
образцы спекали при более низких темпе-
ратурах – 1150 и 1200 °С. Использовали две 
среды спекания: вакуум и аргон. Режим спе-
кания – нагрев до температуры спекания за 
60 мин, выдержка в течение 150 мин, далее 
охлаждение с печью. Характеристики по-
лученных образцов показаны на рис. 4 и 5. 
Представлены данные плотности, а также 
общей, открытой и закрытой пористости об-
разцов, спеченных в разных атмосферах при 
температурах 1150 и 1200 °С, в зависимости 
от содержания порообразователя в шихте.

Из рис. 4 и 5 видно, что зависимости 
плотности и пористости от содержания по-
рообразователя в шихте близки между собой 
и для температур спекания 1150 и 1200 °С.  
Это справедливо для спекания как в вакуу-
ме, так и в аргоне. Однако при спекании  
в аргоне получается материал с меньшей 
плотностью, особенно в области малых ве-
личин пористости. Это отчетливо видно из 
данных табл. 1. Вызывает интерес зависи-
мость закрытой пористости образцов, спе-
ченных и в вакууме, и в аргоне, от содержания 
порообразователя в шихте: рост до максиму-
ма при содержании порообразователя около  
30%. При этом открытая пористость близких 
к нулю. При больших значениях содержания 
порообразователя – наоборот: закрытая по-
ристость уменьшается, а открытая начинает 
резко возрастать. 

Причина этого явления в том, что при ма-
лом количестве порообразователя его части-
цы в прессовке оказываются изолирован-
ными друг от друга и почти вся пористость 
после спекания оказывается закрытой.  
А когда порообразователя в прессовке мно-
го, он создает непрерывную структуру и по-
сле спекания большая часть пор оказывается 
взаимосвязанной, а изолированных пор ста-
новится меньше. 

Прочность титановых образцов с разной 
пористостью. Были проведены испытания 
на сжатие для всех изготовленных пористых 
образцов. Данные о пределе прочности на 
сжатие в зависимости от пористости и среды 
спекания представлены в табл. 1 для всех ре-
жимов спекания. Там же приведены данные 
по общей пористости. 

На рис. 6 приведены диаграммы дефор-
мирования образцов с разной пористостью, 
спеченных при 1200 °С в аргоне. Видно, что 
предел прочности на сжатие уменьшается на 
порядок при увеличении пористости от 7.9 
до 56.1%. Сильно уменьшается пластичность 
(рис. 7), причем очевидно, что она связана с 
пористостью линейным законом. 

Для образцов, спеченных при темпера-
туре 1150 °С в аргоне, диаграммы сжатия 
похожи. То же можно сказать об образцах, 
спеченных в вакууме независимо от темпе-
ратуры спекания. На рис. 8 представлены 
графические зависимости предела прочно-
сти на сжатие от пористости для образцов, 
спеченных в вакууме и аргоне. 
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Анализ данных табл. 1 и рис. 6–8 показы-
вает, что среда спекания и изменение темпе-
ратуры спекания на 50 °С не сильно влияют 
на характеристики прочности при сжатии. 
Изменения в основном можно оценить ве-
личиной в 10%. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Установлены режимы спекания для изго-

товления образцов титана с высокой порис- 
тостью методом порошковой металлургии  
с использованием в качестве порообразо-
вателя бикарбоната аммония NH4HCO3. 
Достигнута величина пористости более 
59%. Продемонстрировано, что увеличение 
содержания порообразователя в исходной 
смеси от 0 до 60% увеличивает пористость на 
порядок. Установлено, что пористость об-
разцов без порообразователя, спеченных в 
вакууме и в аргоне, различна. Для образцов, 
спеченных в вакууме, пористость составля-
ет 3%. Образцы, спеченные в аргоне, имеют 
пористость 7.9–12.6%. Для образцов с 60% 
порообразователя, спеченных в вакууме и 
аргоне, пористость практически одинакова 
и варьируется в диапазоне 56.1–59.3%. 

Показано, что прочность пористых об-
разцов зависит от среды и температуры спе-
кания. Прочность образцов при спекании 
в вакууме, как правило, выше и может до-
стигать 1450 МПа. Изменение температуры 
спекания от 1150 до 1200 °С не сильно влияет 
на характеристики прочности пористых об-
разцов при сжатии. 
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ВВЕДЕНИЕ
Равновесная фазовая диаграмма Al–Zn 

[1] обладает некоторыми важными особен-
ностями. В частности, в ней отсутствуют 
интерметаллические соединения, а область 
твердых растворов цинка в алюминии (Al) 
достигает 33.5 ат.%, что позволяет в ши-
роких пределах варьировать содержание 

цинка в синтезируемых сплавах. Значи-
тельная часть высокопрочных сплавов на 
основе алюминия имеет CZn ~ 4 [2–10] и  
~ 8 мас. % [11–14]. При изучении сплава 
Al–5.8Mg–4.5Zn–0.5Cu [2] для улучшения 
физико-механических свойств использо-
вали упрочнение с образованием интерме-
таллида Mg32(AlZn)49. В качестве деформа-
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Проведены дифференциальная сканирующая калориметрия (ДСК) при атмосферном давлении и 
дифференциальный баротермический анализ (ДБА) при ~ 100 МПа в области температуры плавления 
двойных сплавов, Al–4Zn и Al–9Zn (мас. %). Установлено несколько завышенное значение темпера-
туры солидуса сплавов по данным ДСК по сравнению с равновесной фазовой диаграммой, связан-
ное с неравновесными условиями эксперимента. С использованием методики ДБА при 100 МПа по 
кривым нагрева установлены завышенные температуры солидуса на 18 и 16 °С и завышенные темпе-
ратуры ликвидуса на 25 и 11 °С для сплавов Al–4Zn и Al–9Zn соответственно при сравнении с ана-
логичными температурами равновесной фазовой диаграммы Al–Zn. В результате баротермической 
обработки (БТО) при температуре ~ 0.8 ts в цикле с параметрами 100 МПа/460 °С/3 ч в сплавах про-
исходит частичный распад твердого раствора с появлением частиц Zn в матрице алюминия, при этом 
в сплаве Al–9Zn концентрация частиц Zn больше на 76%. Предложена термодинамическая модель 
мотивированного внешним давлением распада твердого раствора Al<Zn>. Установлен преимущест-
венно экспоненциальный характер распределения частиц Zn в алюминиевой матрице по размерам 
с эквивалентными диаметрами частиц в интервале 0.11–0.3 мкм. Обнаружено полное растворение 
цинка в исходном литом сплаве Al–4Zn, при этом для сплава Al–9Zn концентрация частиц цинка 
в исходном литом состоянии составляет 3.0×1011 см–3. После БТО концентрация преципитатов при 
частичном распаде твердого раствора Al<Zn> достигает значений 2.5х1011 и 4.4×1011 см–3 для Al–4Zn 
и Al–9Zn соответственно. Определены значения микротвердости для различных состояний сплавов 
с максимальными величинами 383±7 и 607±28 МПа для холоднодеформированных Al–4Zn и Al–9Zn 
соответственно. Пределы текучести и прочности, а также относительное удлинение сплавов в резуль-
тате БТО+холодное деформирование имели значения: 106.5 МПа, 122.8 МПа, 14.8% (сплав Al–4Zn) 
и 174.9 МПа, 183 МПа, 13.2% (сплав Al–9Zn) с возможным повышением в результате искусственного 
старения.Показана возможность управления микроструктурой и свойствами цинксодержащих спла-
вов на основе алюминия при использовании БТО (горячего изостатического прессования).

Ключевые слова: дифференциальный баротермический анализ, баротермическая обработка (горячее 
изостатическое прессование), холодное деформирование, микроструктура, механические свойства
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ционной обработки применяли холодную 
прокатку, после чего проводили термиче-
скую обработку с образованием твердого 
раствора, еще раз деформировали и про-
водили двухстадийное искусственное ста-
рение. В результате получили увеличение 
твердости и предела прочности до HV0.2≈186  
и σв~ 550 МПа, предел текучести имел значе-
ние ~ 480 МПа.

В работе [3] в сплаве с CZn~ 5 мас. % про-
водили легирование следовыми количества-
ми индия и эрбия, затем изменяли его ми-
кроструктуру термической обработкой при 
температурах до 615 °С [3]. Твердость сплава 
Al–5Zn–0.03In–1Er возрастала от HV=28.1 
до HV=32.5 при увеличении времени тер-
момеханической обработки до 32 ч. Эффект 
повышения твердости авторы [3] связывали 
с распределением эрбия вдоль границ зерен. 

Сплавы в системе Al–Zn–Mg облада-
ют достаточно высоким уровнем малоцик- 
ловой усталостной прочности. В сплаве 
Al–5Zn–2Mg (мас. %) изучали [4] процесс 
разрушения после термической обработ-
ки и холодного деформирования прокат-
кой. Упрочняющие выделения фазы MgZn2 
располагались в основном вдоль направле-
ния прокатки по границам зерен при пре-
имущественной морфологии частиц в виде 
эллипсоидов. Малоцикловая усталость  
(4.22×106 циклов) составляла 127–210 МПа, 
при этом трещины распространялись вдоль 
направления прокатки. 

Для сплава Al–5Zn–3Mg–2Cu применяли 
высокотемпературную термическую обра-
ботку с переводом материала в жидкотвердое 
состояние [5], при этом наблюдали увеличе-
ние среднего размера зерна. При темпера-
турах выше 635 °С ухудшалась округлость 
зерен ввиду их коалесценции и роста. Изу-
чая микроструктуру, определяли оптималь-
ные параметры надсолидусной термической 
обработки: выдержка при 615 °С в течение  
32 мин, затем при 625 °С 16 мин. В результате 
получили пределы прочности 576 и 589 МПа 
при удлинении 9.5 и 11% для первого и вто-
рого вариантов надсолидусной термической 
обработки соответственно.

Влияние различных концентраций меди 
изучено для сплава Al–5Zn–2.6Mg в диапа-

зоне 0.8 ≤ CCu ≤ 0.91 мас. %. Скорость обра-
зования преципитатов и энергию активации 
процесса для 378, 393 и 408 К определяли по 
уравнению Аррениуса [6]. В процессе ста-
рения скорость процесса увеличивалась,  
а энергия активации уменьшалась от 25.7 
до 15 кДж/моль. С увеличением содержания 
меди происходило увеличение количества  
и размеров вторичной фазы с примесью Fe 
и Mn, приводившее к образованию трещин 
и их распространению по границам зерен. 
Механические свойства сплава возрастали  
с увеличением содержания Cu, и для сплава 
с CCu = 0.91 мас. % значения предела теку-
чести, предела прочности и относительно-
го удлинения составили 444 МПа, 574 МПа  
и 10.6% соответственно.

Одним из возможных способов повыше-
ния эксплуатационных свойств цинксодер-
жащих сплавов является легирование мате-
риала незначительным количеством олова 
(CSn ≤ 1 мас. %) [7]. Введение олова в сплав 
позволило улучшить характеристики корро-
зионной стойкости и износостойкости.

С применением циклического старения 
(с приложением циклического механическо-
го напряжения при комнатной температуре) 
изучали распределение кластеров твердых 
растворов, образующихся в результате ин-
жекции вакансий в материал [8]. Установле-
но, что циклическая механическая нагрузка 
приводит к увеличению пределов текучести 
и прочности [8].

Сплавы с повышенным (~ 8 мас. %) со-
держанием цинка [9–14] также относятся к 
высокопрочным материалам. Для оптими-
зации механических свойств листов из та-
кого материала использовали термическую 
обработку [9], а для контроля максимальных 
значений механических свойств измеряли 
электропроводность.

Влияние обратной термической обработ-
ки, заключающейся в ускоренном нагреве 
до температуры выдержки, исследовали для 
сплава Al–8Zn–2Mg–2Cu в виде толстых  
(30 мм толщиной) листов [10]. В процес-
се медленного охлаждения после ускорен-
ного нагрева преципитаты огрублялись в 
центре и на поверхности толстых листов. 
Более мелкие частицы наблюдались в об-
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ластях, близких к поверхности. Отмечена 
повышенная однородность материала при 
ускоренном нагреве и высоких скоростях 
охлаждения. Предел прочности и трещи-
ностойкость материала имели значения  
619 МПа и 24.7 МПа м1/2. 

Сплав Al–8Zn–1Mg (мас. %) исследовали 
в процессе холодной прокатки при комнат-
ной температуре [11]. В результате холодного 
деформирования получили значения преде-
лов прочности и текучести 447 и 389 МПа 
соответственно при относительном удлине-
нии 7.1%. Использование холодной прокат-
ки позволило увеличить предел текучести на 
227 МПа по сравнению со сплавом, термо-
обработанным на твердый раствор. Обсуж-
дается перспективность использования де-
формационных технологий для повышения 
механических свойств не слишком сложных 
тройных сплавов.

В [12] исследовали двойные сплавы Al–
Zn с содержанием цинка 5 ≤ CZn ≤ 30 мас. %.  
Для управления дисперсностью зерен ис-
пользовали равноканальное угловое прес-
сование (РКУП). С помощью этой методики 
удалось уменьшить размер зерен до ~ 500 нм. 
В процессе РКУП пересыщенный твердый 
раствор Al<Zn> распадался с образованием 
частиц Zn по границам зерен. При испы-
таниях на одноосное растяжение образцы 
с 30 мас. % Zn демонстрировали высокую  
и сверхвысокую пластичность с относитель-
ным удлинением до 35%. При снижении 
концентрации цинка до 5 и 10 мас. % плас- 
тичность существенно уменьшалась.

Одним из недостатков материалов с нано-
метровым размером зерен, полученных по 
методике РКУП, является термическая не-
стабильность микроструктуры, приводящая 
к росту зерен с повышением температуры. 
Для сплавов Al–8Zn и Al–8Zn–6Bi [13] ис-
пользовали РКУП с 5-кратным проходом. 
При отжиге (200 °С) оба сплава демонстри-
ровали достаточную термическую стабиль-
ность по сравнению с двойным сплавом 
Al–8Bi. Полученный эффект связывают  
с выделением нанометровых частиц цинка 
вдоль границ зерен.

В ходе РКУП двойного сплава Al–15Zn 
(мас. %) (10 проходов) получали материал, 

содержащий свободные алюминий и цинк. 
Алюминиевая матрица при этом содержала 
~ 4 ат.% Zn, что значительно превосходит 
предел растворимости Zn в алюминии при 
комнатной температуре (~ 1 ат.%) [14]. На-
нометровый диапазон размеров был харак-
терен как для зерен алюминия (~ 510 нм), так 
и частиц Zn (~ 180 нм). Эффект значитель-
ного деформационного упрочнения в про-
цессе РКУП сплавов системы Al–Zn наблю-
дали и в других материалах с повышенным  
до 30 мас. % содержанием цинка [15–23]. 

Из приведенных литературных данных 
следует, что основное внимание в исследо-
ваниях цинксодержащих сплавов уделяют 
тройным и более сложным системам. Цинк 
является компонентом алюминиевых спла-
вов с наиболее высокими физико-механичес- 
кими характеристиками. В случае двойных 
сплавов применяют деформационные техно-
логии, в некоторых случаях повышая плас- 
тичность до сверхпластичности. Вместе с 
тем, такая комбинация физических воздей-
ствий на двойные сплавы Al–Zn, как горя-
чее изостатическое прессование и холодное 
пластическое деформирование, остается не-
достаточно изученной. 

Цель работы – изучение эволюции ми-
кроструктуры и свойств двойных сплавов 
Al–4Zn и Al–8Zn в процессе проведения 
горячего изостатического прессования  
и холодного деформирования для оптимиза-
ции механических свойств цинксодержащих 
алюминиевых сплавов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Исходные бинарные сплавы синтези-

ровали из исходных алюминия А99 (99,99)  
и цинка Ц1С (99,96) сплавлением в ин-
дукционной печи ППИ0,017 (РЭЛТЕК)  
в графитошамотном тигле с последующим 
литьем в металлический кокиль с формиро-
ванием цилиндрических отливок диаметром 
20 и длиной 120 мм. 

Дифференциальную сканирующую ка-
лориметрию (ДСК) при атмосферном дав-
лении проводили на установке STA 449F1 
Jupiter (Netzsch, Германия) в токе аргона на 
образцах диаметром 5 и толщиной 1 мм со 
скоростями нагрева/охлаждения 7 °С /мин. 
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Эти результаты использовали в качестве эта-
лонных. Дифференциальный баротермичес- 
кий анализ (ДБА) реализовали с помощью 
ячейки ДТА, размещенной в сосуде вы-
сокого давления изостатического пресса  
HIRP 25/70-200-2000 (ABRA, Швейцария) в 
среде сжатого до ~ 100 МПа аргона при тем-
пературе плавления двойного сплава. 

Баротермическую обработку (БТО) про-
водили на использовавшемся для ДБА изо-
статическом прессе. В циклах ДБА и БТО 
создавали стартовое давление аргона в со-
суде высокого давления ~ 51 МПа, приво-
дили в действие систему линейного подъема 
температуры, при этом на конечной стадии 
нагрева (вблизи температуры солидуса спла-
ва для ДБА) давление в сосуде составляло  
~ 100 МПа, а при проведении цикла БТО – 
~90 МПа. Цикл БТО состоял из размещения 

литых образцов в сосуде высокого давления, 
стартовой компрессии аргона до 53 МПа и 
линейного нагрева до температуры 460±2 °С 
с одновременным повышением давления за 
счет роста температуры газа по уравнению 
Клапейрона–Менделеева

	 p
n
V

RT= , 	 (1)

где p – давление, n – число молей газа, V – 
объем газа, R – газовая постоянная, T – тем-
пература. 

Температуру БТО, равную 460 °С, уста-
навливали, учитывая результаты ДБА спла-
вов Al–Zn, в соответствии с которыми 
создавали условия термодинамически мо-
тивированного растворения цинка в алю-
минии, происходившего при давлении  
~ 90 МПа и температуре 460 °С. 

Заготовки для шлифов отрезали на станке 
Discotom (Struers), поверхность для анализа 
готовили на шлифовально-полировальном 
станке TF 250 (Германия) с использованием 
алмазных паст с убывающей зернистостью, 
химическое травление не проводили. 

Оптико-микроскопические изображе-
ния с увеличением до 1500 получали на ме-
таллографическом комплексе Leica DM 6M 
(Германия). Изображения с увеличенным 
разрешением и результаты по элементному 
анализу получали с помощью сканирующе-
го электронного микроскопа Vega Tescan 
3 (Чехия), при этом изображения микро-
структуры во вторичных электронах по-
лучали с ускоряющим напряжением 20 кВ 

Zn, ат.%

α + α1

3020 25155

700

600
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400

300

Al

t, °C

10

Рис. 1. Фрагмент фазовой диаграммы Al–Zn [1] с соста-
вами исследованных двойных сплавов (показаны тем-
пературы солидуса и ликвидуса для синтезированных 
сплавов).
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Рис. 2. ДСК-кривые плавления–кристаллизации при атмосферном давлении двойных сплавов Al–4Zn (а) и Al–9Zn 
(б): 1 – кривые нагрева, 2 – кривые охлаждения.
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и апертурой 30 мкм. Микротвердость по 
Виккерсу измеряли на микротвердомере  
ПМТ-3М (ЛОМО, Россия) при нагрузке 1 Н 
в течение 15 с. 

Пластическую деформацию сплавов по-
сле БТО проводили методом холодной про-
катки в калибрах с использованием кали-
бровки «Квадрат-Квадрат» на двухвалковом 
прокатном стане ДУО-300. Коэффициент 
вытяжки λ за один проход составлял 1.1–1.3.  
В результате прокатки из круга (в сече-
нии) диаметром 20 мм был получен квадрат  
(в сечении) со стороной 9 мм. Истинная на-
копленная степень деформации при этом 
составила ε = 1.35.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Синтезированные сплавлением матери-

алы после уточнения химического состава 
микрорентгеноспектральным анализом со-
держали 4.7 мас. % (2.02 ат.%) Zn и 9.3 мас. %  
(4.09 ат.%) Zn, что отражено на фазовой ди-
аграмме (рис. 1). Далее эти сплавы именуют-
ся Al–4Zn и Al–9Zn.

При определении характеристических 
температур солидуса и ликвидуса сплавов 
проводили ДСК при атмосферном давлении 
в токе аргона со скоростью нагрева/охлаж-
дения 7 °С/мин. Эти результаты использо-
вали в дальнейшем в качестве опорных дан-
ных для ДБА. Фазовую диаграмму Al–Zn [1] 

использовали для определения равновесных 
температур солидуса и ликвидуса синтези-
рованных сплавов.

Результаты ДСК сплавов приведены на 
рис. 2. Для сплава Al–4Zn на ДСК-кривых 
(рис. 2а) не идентифицировали тепловых 
эффектов, связанных с растворением/вы-
делением цинка в алюминиевой матрице. 
Температура солидуса сплава превышала, по 
данным калориметрии, на 4 °С температуру, 
установленную из фазовой диаграммы, и со-
ставила 649 °С. По кривой нагрева установить 
температуру ликвидуса не представлялось 
возможным. Температуру ликвидуса уста-
навливали по кривой охлаждения (рис. 2а, 
 кривая 2). Ее значение, 648 °С, оказалось на 
6 °С ниже значения, определенного из диа-
граммы состояния. Эти различия (+4 °С для 
нагрева, и –6 °С для охлаждения) связыва-
ли с отклонениями условий эксперимента 
от равновесных условий. По этой причине 
наблюдали пониженное значение темпера-
туры солидуса (627 °С) по данным ДСК по 
сравнению с 645 °С из фазовой диаграммы. 

Значение температуры солидуса спла-
ва Al–9Zn составило 629 °С, практически 
совпадающее со значением на фазовой ди-
аграмме 630 °С. При этом на ДСК-кривой 
нагрева наблюдали перегиб, связанный с 
достижением температуры ликвидуса. По 
этим данным температура ликвидуса соста-

Таблица 1. Характеристические температуры сплавов, полученные по фазовой диаграмме Al–Zn и по кри-
вым нагрева ДБА при 100 МПа

Сплав
Температура солидуса, °С Температура ликвидуса, °С

фазовая 
диаграмма ДБА Dt фазовая 

диаграмма ДБА Dt

Al–4Zn 641 659 +18 652 677 +25
Al–9Zn 622 638 +16 644 655 +11

Таблица 2. Характеристические температуры сплавов, полученные по фазовой диаграмме Al–Zn и по кри-
вым охлаждения ДБА при 100 МПа

Сплав
Температура солидуса, °С Температура ликвидуса, °С

фазовая 
диаграмма ДБА Dt фазовая 

диаграмма ДБА Dt

Al–4Zn 641 643 +2 652 660 +8
Al–9Zn 622 637 +15 644 650 +6
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вила 650 °С, что на 3 °С превышает значение 
из фазовой диаграммы. Тепловые эффекты 
при охлаждении (рис. 2б, кривая 2) соот-
ветствовали более низким температурам:  
на 5 °С для ликвидуса и на 11 °С для солиду-
са, что определяется отклонением условий 
эксперимента от равновесных.

Для установления барического сдви-
га характеристических температур спла-
вов (солидуса и ликвидуса) проводили 
термографию процессов плавления/кри-
сталлизации при давлении сжатого аргона 
~ 100 МПа (рис. 3). Для сплава Al–4Zn по 
ДБА-кривой нагрева определили темпера-
туру солидуса, равную 659 °С, что на 14 °С 
превышает значение по данным ДСК при ат-
мосферном давлении, барический коэффици- 
ент 0.1–0.14 °С/МПа. Температура ликвиду-
са при 100 МПа увеличилась более замет-
но, ее значение достигало 677 °С (рис. 3а),  
что превосходит данные фазовой диаграм-
мы на 25 °С, барический коэффициент  
0.25 °С/МПа. Процесс кристаллизации (тем-

пература ликвидуса) начинается при пере-
охлаждении 660 °С, что на 8 °С превышает 
температуру ликвидуса этого сплава соглас-
но фазовой диаграмме и на 12 °С ниже тем-
пературы ликвидуса по ДСК-кривой.

Для сплава Al–9Zn, в соответствии с 
ДБА-кривой нагрева (рис. 3б, кривая 1),  
температура солидуса при давлении  
100 МПа увеличивается на 9 °С по сравнению 
с результатами ДСК и на 16 °С относитель-
но фазовой диаграммы. Температуру лик-
видуса для этого сплава фиксировали при  
655 °С, что на 5 °С выше по сравнению с ДСК 
и на 11 °С относительно фазовой диаграммы. 
Сплав при 100 МПа кристаллизовался с не-
большим переохлаждением, начало затвер-
девания при 650 °С, а температуру солидуса 
идентифицировали при 637 °С (на 9 °С выше 
данных ДСК и на 15 °С выше температуры 
на фазовой диаграмме). Для ДБА-кривой 
нагрева барические коэффициенты отно-
сительно результатов ДСК имели значения 
0.09 °С/МПа для температуры солидуса и 
0.05 °С/МПа для температуры ликвидуса. 
По результатам ДБА можно констатировать, 
что тепловые эффекты в низкотемператур-
ной области ниже температуры солидуса, 
связанные с твердофазными реакциями об-
разования или распада твердого раствора 
Al<Zn>, отсутствуют. Обобщение получен-
ных результатов приведено в табл. 1 и 2.

Снижение барического сдвига характери-
стических температур сплавов по ДБА-кри-
вым охлаждения можно связать с эффектом 
переохлаждения, наблюдаемым как при ат-
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Рис. 3. ДБА-кривые плавления–кристаллизации при давлении 100 МПа двойных сплавов Al–4Zn (а) и Al–9Zn (б): 1 – 
кривые нагрева, 2 – кривые охлаждения.
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Рис. 4. Микроструктура исходного сплава Al–4Zn:  
ОМ (а) и СЭМ (б)
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мосферном, так и при повышенном давле-
ниях.

Микроструктура исходного литого спла-
ва Al–4Zn по изображениям с увеличением 
от 1500 (оптическая микроскопия (ОМ)) до 
70000 (сканирующая электронная микро-
скопия (СЭМ)) (рис. 4) показала отсутствие 
как микро-, так и наночастиц Zn в сплаве. 

Пористость в синтезированных сплавах 
также отсутствовала, что можно связать с 
узкими интервалами кристаллизации в со-
ответствии с фазовой диаграммой: 11 °С для 
сплава Al–4Zn и 22 °С для сплава Al–9Zn. 
По данным ОМ исходного литого сплава Al–
9Zn (рис. 5а) частиц Zn на изображении не 
отметили, однако при использовании СЭМ 
установили наличие скоплений атомов цин-
ка либо в виде сферических частиц, либо в 
виде зон Гинье-Престона, характерных для 
цинксодержащих сплавов [8–10]. Статисти-
ческой обработкой изображения на рис. 5б 
(рис. 5в) для исходного сплава Al–9Zn уста-

новили средний эквивалентный диаметр 
Zn-частиц, равный 0.153 мкм, при объемной 
концентрации частиц 3.0×1011 см–3.

БТО сплавов проводили при температу-
ре ~ 0.8ts (460 °С), давлении 90 МПа и вре-
мени экспозиции 3 ч (90 МПа/460 °С/3 ч).  
При изучении микроструктуры сплава  
Al–4Zn после БТО при указанных параметрах 
установили появление компактных частиц Zn 
со средним эквивалентным диаметром 0.16 мкм 
(рис. 6) с достаточно однородным распределе-
нием в алюминиевой матрице, с объемным со-
держанием NV

Al Zn см− −= ×4 9 36 9 10. � . В соответ-
ствии с экспериментом, в процессе БТО при  
90 МПа/460 °С/3 ч происходит частичный 
распад твердого раствора цинка в алюминии 
с образованием либо частиц Zn, либо зон Ги-
нье-Престона. В микроструктуре сплава Al–
9Zn после БТО установили наличие частиц Zn 
с увеличенной до 4.4×1011 см–3 концентрацией 
(рис. 7).

Результаты статистической обработки 
СЭМ-изображений сплава Al–4Zn после 
БТО (рис. 6), а также сплава Al–9Zn исход-
ного (рис. 5) и после БТО (рис. 7) позволяют 
определить экспоненциальный вид распре-Таблица 3. Средний эквивалентный диаметр и объ-

емная концентрация частиц цинка для различных 
состояний сплавов (ХД – холодная деформация)

Сплав Состояние 
сплава

dэкв, 
мкм С,×1011см–3

Al–4Zn
Литой

После БТО
После БТО+ХД

–
0.16
0.14

–
2.5
0.4*

Al–9Zn
Литой

После БТО
После БТО+ХД

0.16
0.22
0.11

2.5
4.4

0.13*
* Неоднородное распределение, объемное содержание ча-
стиц получено для скоплений.

Таблица 4. Микротвердость сплавов Al–4Zn и 
Al–9Zn в различных состояниях (ХД – холодная 
деформация)

Сплав Состояние сплава HV, МПа

Al–4Zn
Литой

После БТО
После БТО+ХД

268 ± 17
251 ± 14
382 ± 7

Al–9Zn
Литой

После БТО
После БТО+ХД

448 ± 37
388 ± 10
607 ± 28

17 мкм

NZn, шт

dэкв, мкм
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Рис. 5. Микроструктура исходного сплава Al–9Zn: ОМ (а) и СЭМ (б); гистограмма распределения частиц Zn по разме-
рам (в).
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делений по размерам частиц цинка. Вместе с 
тем в исходном (после жидкофазного синте-
за) сплаве Al–4Zn частиц цинка не наблюда-
ли в результате полного растворения цинка 
в алюминии. После БТО в микроструктуре 
этого сплава фиксировали появление ча-
стиц цинка с распределением по размерам  
(рис. 6в), аппроксимируемым экспоненци-
альной зависимостью вида

	 N × d
Al Zn
БТО e экв

−
−=4

2 15 23 4 10 .
 	 (2)

В исходном сплаве Al–9Zn распределение 
по размерам (рис. 5) частиц цинка аппрок-
симировалось выражением

	 N × d
Al Zn
исх e экв

−
−=9

2 16 74 8 10 .
	 (3)

После БТО (рис. 7в) аппроксимирующее 
выражение сплава Al–9Zn несколько изме-
нялось

	 N × d
Al Zn
БТО e экв

−
−=9

3 203 4 10 	 (4)

В выражениях (2)—(4) dэкв (мкм) – экви-
валентный диаметр частиц цинка.

Следует отметить, что эквивалентный 
диаметр частиц цинка порядка 100–300 нм, 
возможно в виде зон Гинье-Престона, ха-
рактерен для цинксодержащих двойных и 
более сложных сплавов [8–10]. 

При экспоненциальном характере рас-
пределения частиц цинка по размерам сред-
ний эквивалентный диаметр частиц и их 
объемное содержание для обоих сплавов в 
различных состояниях приведены в табл. 3. 	
Из приведенных в табл. 3 результатов следу-
ет, что БТО сплава Al–4Zn приводит к рас-
паду твердого раствора Al<Zn> и появлению 
частиц Zn нанометрового диапазона в алю-
миниевой матрице. В сплаве с повышенным 
содержанием цинка вследствие БТО также 
происходит распад твердого раствора и вы-
деляется дополнительное количество пре-
ципитатов цинка. С учетом того, что плот-
ность твердого раствора цинка в алюминии 
незначительно отличается от плотности 
чистого алюминия (2.7 г/см3), а плотность 
цинка составляет 7.2 г/см3, можно предпо-
ложить термодинамически обоснованный в 
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Рис. 6. Микроструктура (а, б) и гистограмма распределения частиц Zn по размерам (в) сплава Al–4Zn после БТО.
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Рис. 7. Микроструктура (а, б) и гистограмма распределения частиц Zn по размерам (в) сплава Al–9Zn после БТО  
(90 МПа/460 °С/3 ч): а – ОМ, б – СЭМ.
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условиях приложенного высокого давления 
процесс распада твердого раствора Al<Zn>. 

Холодное деформирование прокатом 
обоих сплавов приводило к формированию 
неоднородного распределения части цинка 
в алюминиевой матрице при уменьшении 
среднего эквивалентного диаметра частиц и 
концентрации частиц в скоплениях, что яв-
ляется следствием частичного перехода цин-
ка в твердый раствор на основе алюминия. 

Результаты определения микротвердости 
по Виккерсу для сплавов в различных состо-
яниях приведены в табл. 4. 

Проведение БТО для обоих сплавов по-
нижает микротвердость по Виккерсу в связи 
со снижением степени легирования твердо-
го раствора Al<Zn> (по результатам табл. 3) 
при его распаде в соответствии с термоди-
намическим принципом предпочтительного 
существования фаз с максимальной плот-
ностью в условиях всестороннего давления 
в процессе БТО. После холодного дефор-
мирования в результате деформационного 
упрочнения микротвердость сплавов суще-
ственно возрастала, не достигая максималь-
ных значений, характерных для более слож-
ных цинксодержащих сплавов. Возрастание 
микротвердости частично объясняется об-
разованием твердого раствора с повышени-
ем концентрации цинка в алюминии.

Для оценки механических свойств обоих 
сплавов проводили испытания на одноосное 
растяжение образцов после БТО + холодное 
деформирование. Для сплава с повышен-
ным содержанием цинка зафиксировано 

увеличение пределов текучести и прочно-
сти (рис. 8). Значения пределов текучести, 
прочности и относительного удлинения со-
ставили для сплава Al–4Zn 106.5 МПа, 122.8 
МПа и 14.8% соответственно, а для спла-
ва Al–9Zn – 174.9 МПа, 183.3 МПа и 13.2% 
соответственно. Отметим, что абсолютные 
значения механических свойств уступают 
характеристикам более сложных цинксо-
держащих сплавов. Некоторого повыше-
ния механических свойств двойных сплавов 
можно ожидать при проведении процессов  
старения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведена ДСК при атмосферном дав-

лении и ДБА при ~ 100 МПа в области 
температуры плавления сплавов Al–4Zn и 
Al–9Zn. Установлено некоторое повыше-
ние температуры солидуса сплавов в случае 
ДСК по сравнению с равновесной фазовой 
диаграммой, связанное с неравновесными 
условиями эксперимента. В случае ДБА при 
100 МПа по кривым нагрева установлено 
повышение температуры солидуса на 18 и 
16 °С и повышение температуры ликвидуса 
на 25 и 11 °С для сплавов Al–4Zn и Al–9Zn 
соответственно при сравнении с аналогич-
ными температурами равновесной фазовой 
диаграммы Al–Zn. 

В результате БТО при температуре ~ 0.8 ts 
в цикле с параметрами 100 МПа/460 °С/3 ч  
в сплавах происходит частичный распад твер-
дого раствора с появлением частиц Zn в ма-
трице алюминия, при этом в сплаве Al–9Zn  

Рис. 8. Типичные кривые σ = f(δ) для двойных сплавов Al–4Zn (а) и Al–9Zn (б) после БТО (90 МПа/460 °С/3 ч) и пла-
стического деформирования.
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концентрация частиц Zn выше на 76%. 
Предложена термодинамическая модель мо-
тивированного внешним давлением распада 
твердого раствора Al<Zn>. Установлены ко-
личественные характеристики частиц цинка 
в алюминиевой матрице при экспоненци-
альном в основном характере их распреде-
ления по размерам с эквивалентными ди-
аметрами частиц в интервале 0.11–0.3 мкм. 
Установлено полное растворение цинка в 
исходном литом сплаве Al–4Zn, а после БТО 
концентрация преципитатов при частичном 
распаде твердого раствора Al<Zn> достигает 
значений 2.5×1011 и 4.4×1011 см-3 для Al–4Zn 
и Al–9Zn соответственно.

Установлены значения микротвердости 
для различных состояний сплавов, с макси-
мальными величинами 383±7 и 607±28 МПа  
для холоднодеформированных Al–4Zn и 
Al–9Zn соответственно. Пределы текуче-
сти и прочности, а также относительное 
удлинение сплавов после БТО+холодное 
деформирование имели значения: 106.5 
МПа, 122.8 МПа, 14.8% (сплав Al–4Zn)  
и 174.9 МПа, 183 МПа, 13.2% (сплав Al–9Zn) 
с возможным повышением свойств в резуль-
тате искусственного старения.
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ВВЕДЕНИЕ
Для человеческого организма характерна 

способность к быстрой регенерации тканей 
и органов, нарушенных вследствие забо-
леваний или травм [1]. Однако существуют 
ткани, которые не могут восстанавливаться 
самостоятельно по различным причинам, 
возможно, это связано с низкой скоростью 
регенерации ткани или с большим размером 
области, нуждающейся в восстановлении. 
В связи с этим возникает необходимость в 
разработке материалов для тканевой инже-
нерии и медицины [2,3], которые могли бы 
заменить естественные трансплантаты.

Биосовместимость и биоактивность яв-
ляются ключевыми требованиями при соз-
дании биоматериала [4,5]. В современных 
хирургических методах существует большой 
выбор имплантатов, включая материалы на 
основе сплавов металлов, кальций-фосфат-
ную керамику и костные трансплантаты [6]. 

Наиболее перспективными материалами 
для восстановления костных тканей являют-

ся кальций-фосфатные покрытия (на основе 
оксидов CaO, SiO2, P2O5, Na2O), такие био-
материалы способны к костному срастанию 
за счет образования кальций-фосфатного 
слоя, состав и структура которого идентич-
ны минеральному составу кости [7,8]. Для 
улучшения характеристик материала необ-
ходимо модифицирование кальций-фос-
фатных покрытий различными оксидами, 
например, TiO2. Известно, что TiO2 улучша-
ет химическую стойкость, повышает модуль 
упругости покрытий [9,10].

Добавка лантана в биоматериал исполь-
зуется в основном благодаря его естествен-
ным антикоагулянтным эффектам и высо-
кой устойчивости к свертыванию крови [11]. 
Считается, что лантан влияет на различные 
стадии процесса свертывания крови, инги-
бирование метаболизма ионов Са2+ и ис-
ключение ионов Са2+ из систем с одним или 
несколькими белковыми факторами свер-
тывания [12]. Помимо антикоагулянтного 
действия, лантан характеризуется умерен-
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ным противовоспалительным антисепти-
ческим действием, так как его ионы имеют 
тесное сродство к фосфолипидам и стаби-
лизируют активность клеточных мембран, 
что положительно сказывается на свойствах 
биоматериалов, содержащих лантан [13].

Одним из эффективных способов уско-
рения процесса заживления костных тканей 
является использование в составе имплан-
татов ионообменных смол [14]. Такие смолы 
эффективно улавливают ионы кальция, маг-
ния, фосфора и других элементов, стимули-
рующих процесс остеоинтеграции [15,16]. 

Целью данной работы было исследование 
кинетики образования кальций-фосфат-
ного слоя в растворе SBF на поверхности 
композиционных биоактивных материалов 
TiO2–SiO2–P2O5/CaO и TiO2–SiO2–P2O5/
La2O3.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Композиционные материалы представля-

ют собой сферические гранулы. Для придания 
материалам объемной формы в качестве ма-
трицы использовали акрил-дивинлбензоль- 
ный катионит марки «Токем-250» (ООО 
«НПО Токем») со средним размером зерна 
0.4–0.6 мм). Выбор катионита был основан 
на его высокой селективности к ионам каль-
ция и лантана. Значения полной обменной 
емкости (ПОЕ) и сорбционной емкости по 

отношению к Ca2+ и La3+ были рассчитаны 
экспериментально и представлены в табл. 
1. По полученным значениям можно ска-
зать, что катионит «Токем-250» обладает 
большей сорбционной емкостью к ионам  
кальция по сравнению с ионами ланта-
на(III), что связано с размерами ионов. В 
работе [17] установлено, что внутренняя 
часть катионита «Токем-250» представлена 
сорбированным оксидом кальция в матери-
але TiO2–SiO2–P2O5/CaO и оксидом ланта-
на(III) в материале TiO2–SiO2–P2O5/La2O3. 
Ионы Ca2+ и La3+ были сорбированы внутрь 
катионита из насыщенных растворов солей 
Са(NО3)2 («ч.д.а.», ООО «Компонент-Реак-
тив») и La(NO3)3·6Н2О («ч.д.а.», ООО «Ком-
понент-Реактив») соответственно. Поверх-
ность катионита покрыта пленкой состава 
TiO2–SiO2–P2O5 с массовым содержанием 
оксидов 65, 30, 3 мас. % соответственно. 
Пленку получали методом погружения ка-
тионита в агрегативно-стабильный золь на 
1 сут. После этого образцы высушивали при 
60 °С в течение 1 ч и проводили ступенча-
тую термическую обработку при 150, 250, 
350 °С в течение 30 мин на каждой ступени, 
при 600 °С в течение 6 ч для образца TiO2–
SiO2–P2O5/CaO и 150, 250, 350 °С в течение 
30 мин для каждой температуры, через 24 ч 
при 550 °С в течение 4 ч для образца TiO2–
SiO2–P2O5/La2O3 и при 800 °С 1 ч для обоих 
образцов. Для получения золя использова-
ли ортофосфорную кислоту («ос.ч.», ООО 
«СГС Хим»), тетраэтоксисилан («ос.ч.», АО 
«Экос-1»), тетрабутоксититан («ос.ч.», Acros 
Organics BVBA), бутиловый спирт («х.ч.», АО 
«Экос-1»). Концентрация основных компо-
нентов в растворе составляла 0.1 моль/л. 

Термический анализ проводили на ана-
лизаторе NETSCH STA 449 С в диапазоне 
температур 20–1000 °С со скоростью нагрева 

Таблица 1. Полная и сорбционная емкость по ио-
нам Cа2+ и La3+, влагосодержание катионита «То-
кем-250»

Катион ПОЕ, 
ммоль-экв/г

СЕ, 
ммоль-экв/г

Влагосо-
держание, 

%
Cа2+ 10.25 ± 0.27 8.60 ± 0.08 54.0 ± 0.5
La3+ 10.25 ± 0.27 3,04 ± 0.08 54.0 ± 0.5

Таблица 2. Значения энергий активации сферических композитов по данным термического анализа

Температура эффекта, 
 °С

Энергия активации, 
кДж/моль

Температура эффекта, 
 °С

Энергия активации, 
кДж/моль

TiO2–SiO2–P2O5/La2O3 TiO2–SiO2–P2O5/СаO
376.1 155.0 87.7 35.04
424.3 222.0 385.1 161.9
491.8 124.0 466.4 462.8
754.4 409.0 713.3 419.2
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10 °С/мин на воздухе. Инфракрасные спек-
тры порошков были получены с помощью 
Фурье-спектрометра Nicolet 6700 (Thermo 
Scientific) в области 400–4000 см–1. Рентге-
нофазовый анализ, проводился на дифрак-
тометре XRD-6000 (излучение CuKα 1.5406 Ǻ 
в интервале 2θ = 0°–90°, шаг 2 град/мин) с 
использованием баз данных PCPDFWIN.

Структуру и химический состав образ-
цов исследовали методами сканирующей 
электронной микроскопии, энергодиспер-
сионной рентгеновской спектроскопии с 
помощью электронного микроскопа Hitachi 
TM-3000 (Thermo Fisher Scientific) с при-
ставкой ShiftED 3000 для микрорентгено-
спектрального анализа.

Исследования биологических свойств 
материалов проводили с использованием 
методики, предложенной Кокубо, в рас-
творе, моделирующем биологическую жид-
кость (SBF-раствор, Simulated Body Fluid) 
[18]. Сферические материалы выдерживали 
в SBF-растворе при 37 °C в течение 14 сут с 
ежедневным обновлением раствора. Кон-
центрацию ионов кальция и магния в рас-
творе после погружения определяли мето-
дом трилонометрического титрования.

Коэффициент накопления ионов на по-
верхности рассчитывали по формуле 

∆C Ca Mg2 2+ ++( )
τ

, где ΔC (Ca2+ + Mg2+) – об-

щее изменение концентрации в течение вре-
менного интервала τ (в днях) [19].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
По результатам термического анализа, 

формирование исследуемых материалов в 
ходе термической обработки происходит в 
три стадии для образца TiO2–SiO2–P2O5/
CaO и в две стадии для образца TiO2–SiO2–
P2O5/La2O3. Для каждой стадии методом 
Метцгера–Горовица были рассчитаны энер-
гии активации и порядок реакции (табл. 2). 

При t < 150 °С для образца TiO2–SiO2–
P2O5/CaO происходят процессы, связанные 
с удалением воды и остатков растворителя. 
Физическую природу процесса подтвержда-
ет низкое значение энергии активации. 

В интервале от 300 до 500 °С наблюдаются 
экзотермические эффекты: при температу-
рах 424.3 и 491.8 °С для сферического компо-

4000 3500 3000 2500 2000
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1500 1000 500 4000 3500 3000 2500 2000
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1500 1000 500
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Рис. 1. ИК-спектры образцов после сушки при 60 °С (а), после отжига при 600 °С (б).
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Рис. 2. График накопления ионов Ca2+ и Mg2+ на 
поверхности образцов после погружения в SBF-раствор:
1 – образец TiO2–SiO2–P2O5/СаО, 2 – образец TiO2–
SiO2–P2O5/La2О3, 3 – образец с соотношением TiO2–
SiO2–P2O5/СаО : TiO2–SiO2–P2O5/La2О3 = 1 : 1.
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зита TiO2–SiO2–P2O5/La2O3; при темпера-
турах 385.1 и 466.5 °С для TiO2–SiO2–P2O5/
CaO. В этом интервале температур происхо-
дят удаление органической матрицы катио-
нита, разложение этокси- и бутоксигрупп.

Стадия в области температур от 500 до 
1000 °С характеризуется эндотермическим 
эффектом при 713.3 и 754 °С для образцов 
TiO2–SiO2–P2O5/CaO и TiO2–SiO2–P2O5/

La2O3 соответственно. На данной стадии 
происходит переход от аморфной к кристал-
лической структуре образцов. Изменение 
массы составило 18.3 и 10.1% для образцов 
TiO2–SiO2–P2O5/CaO и TiO2–SiO2–P2O5/
La2O3 соответственно.

На рис. 1 представлены ИК-спектры об-
разцов TiO2–SiO2–P2O5/CaO и TiO2–SiO2–
P2O5/La2O3. Выше 60 °С на спектрах фикси-

Рис. 3. Микрофотографии образцов (а–в) и распределение элементов по линии (г–е) после погружения в SBF-раствор 
на 14 сут: а, г – образец TiO2–SiO2–P2O5/CaО; б, д – образец TiO2–SiO2–P2O5/La2О3; в, е – образец с соотношением 
TiO2–SiO2–P2O5/СаО : TiO2–SiO2–P2O5/La2О3 = 1 : 1.
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руется полоса поглощения с максимумами 
3265–3475 и 3663 см-1, характеризующая 
присутствие ОН-групп, для TiO2–SiO2–
P2O5/CaO и TiO2–SiO2–P2O5/La2O3 соответ-
ственно. Для обоих образцов наблюдаются 
деформационные колебания ОН-групп в об-
ласти 1290–1310 см-1, полоса в области 2995– 
2849 см-1 характерна для связей C–H, коле-
бания в области 1597.3–1511.43 см-1 харак-
терны для бензольного кольца. Увеличение 
температуры обработки способствует удале-
нию органических компонентов и образо-
ванию кристаллических фаз. После отжига 
при 800 °С в обеих системах фиксируются 
валентные колебания Ti–O(H)–Ti, δ(Si–O–
Si) в областях 1498–1369 и 827–886 см-1 со-
ответственно. Валентные колебания Ti–O 
октаэдра TiO6 наблюдаются при 738 см-1, ва-
лентные колебания La–O подтверждаются 
полосой при 629 см-1 для TiO2–SiO2–P2O5/
La2O3.

Формирование кристаллических фаз про-
исходит при 800 °С. По результатам рентге-
нофазового анализа, в обоих образцах фик-
сируются фазы TiO2 и SiO2. Диоксид титана 
представлен в модификации рутила, кото-
рый упрочняет образовавшийся материал. 
На поверхности материала атомы титана и 
кремния являются активными центрами, на 
которых начинается процесс образования 
апатитоподобного слоя. Кроме диоксида ти-
тана и диоксида кремния, композит TiO2–
SiO2–P2O5/CaO содержит фазу СаО, TiO2–
SiO2–P2O5/La2O3 – фазу La2O3. Согласно 
[20], фаза La2O3 в составе композита не об-
ладает токсичным действием и повышает 
пролиферацию эндотелиальных клеток, а 
также других важных типов клеток, таких 
как фибробласты, что приводит к ускоре-
нию процесса восстановления тканей.

Для оценки влияния оксида лантана на 
процесс образования на поверхности ком-
позиционных материалов кальций-фосфат-

ного слоя исследовали скорость осаждения 
ионов кальция и магния из SBF-раствора 
на поверхность следующих образцов: 1 – 
TiO2–SiO2–P2O5/СаО; 2 – TiO2–SiO2–P2O5/
La2О3; 3 – TiO2–SiO2–P2O5/СаО : TiO2–
SiO2–P2O5/La2О3 с весовым соотношением 
1 : 1. Кривые осаждения ионов кальция и 
магния представлены на рис. 2. Для всех об-
разцов осаждение идет в три стадии. В табл. 
3 представлены коэффициенты накопления 
ионов кальция и магния на поверхности. 

На первой стадии (до 3 сут) происходят 
миграция щелочных и щелочноземельных 
ионов из раствора на поверхность материала 
и взаимодействие с активными центрами на 
поверхности материала, в качестве которых 
выступают атомы титана и кремния [21]. На 
второй стадии (4–8 сут) происходит осажде-
ние ионов кальция и магния с сопутствую-
щими ионами. На этой стадии для всех об-
разцов наблюдается наибольшая скорость 
осаждения ионов. Это объясняется тем, что 
ионы кальция, присутствующие в образце, 
также могут выступать в качестве активных 
центров. На третьей стадии (после 8 сут) 
осажденные ионы стабилизируются и об-
разуют апатитоподобный слой [21]. Резуль-
таты исследования показали, что осаждение 
ионов кальция и магния идет менее интен-
сивно для композитов, содержащих только 
оксид лантана. 

Изучение морфологии поверхности до 
и после погружения в SBF-раствор показа-
ло, что все образцы способны образовывать 
кальций-фосфатный слой на своей поверх-
ности. Микрофотографии образцов и рас-
пределение элементов по поверхности пред-
ставлены на рис. 3. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Получены композиты TiO2–SiO2–P2O5/

СаО и TiO2–SiO2–P2O5/La2О3 на основе ка-
тионита «Токем-250». Методами термичес- 
кого анализа и ИК-спектроскопии изучены 
процессы, происходящие при формирова-
нии материалов. Показана принципиальная 
возможность образования кальций-фосфат-
ной фазы на поверхности лантансодержа-
щих композитов. 

Таблица 3. Коэффициент накопления ионов Са2+ 

и Мg2+ в образцах (k, ммоль/л)

Образец k (0–3 сут) k (4–8 сут) k (9–14 сут)
Ca 1.12 1.28 0.87
La 1.06 1.18 0.75

Ca/La 1.09 1.22 0.5
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Исследование кинетики образования 
кальций-фосфатного слоя показало, что до-
бавка оксида лантана уменьшает скорость 
осаждения ионов кальция и магния на по-
верхности материала. 
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ВВЕДЕНИЕ
Исследования в области энергонезави-

симой памяти непрерывно расширяются. 
Успехи в этом направлении достигаются 
в основном за счет уменьшения размеров 
транзисторов, однако в последнее время все 
больше изучается резистивная флэш-па-
мять на основе бистабильного переключения 
структур металл-полупроводник-металл [1]. 
Тонкие пленки оксида гафния используют-
ся в обоих случаях, однако требования к их 
свойствам в каждом из этих случаев разные. 
Эти требования в первую очередь относятся 
к содержанию дефектов в пленках, которые 
участвуют в переносе носителей заряда в ок-
сиде и протекании электрического тока [2].  
В случае, когда оксид гафния использует-
ся в затворах полевых транзисторов или в 
качестве блокирующих элементов ячеек 
флэш-памяти, ловушек должно быть как 
можно меньше. Носители заряда, инжекти-
рованные в оксидный слой, туннелируют по 
электронным состояниям ловушек в HfO2 [3–

5], что приводит к отрицательным свойствам 
диэлектрического слоя: в нем накапливается 
электрический заряд, увеличиваются токи 
утечки, при этом электронные устройства 
существенно деградируют. Для использова-
ния в качестве энергонезависимой резис- 
тивной оперативной памяти (ReRAM) [6, 7] 
и в сегнетоэлектрических устройствах опе-
ративной памяти (FeRAM) [8, 9] оксиды, на-
против, должны содержать большое количес- 
тво вакансий кислорода [1]. Концентрация ло-
вушек должна превышать величину 1019 см-3.  
Это необходимо для обеспечения большого 
окна памяти или разницы между сигналами, 
соответствующими логическим «0» и «1» ре-
зистивного элемента памяти.

Метод атомно-слоевого осаждения обе-
спечивает необходимую толщину слоев на 
уровне единиц нанометров, однако пленки, 
полученные этим методом, содержат боль-
шое количество вакансий кислорода [10] и 
для затворных контактов не годятся. После 
приготовления пленки должны подвергаться 
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термообработке с целью уменьшения кон-
центрации вакансий кислорода. При терми-
ческой обработке происходят морфологиче-
ские изменения и рентгеноаморфные пленки 
оксида гафния кристаллизуются при срав-
нительно низкой температуре (500–600 °С),  
при этом возникают границы зерен, их по-
верхность содержит большое число дефектов, 
которые служат каналами тока утечки [11, 12]. 
Влияние термического отжига на свойства 
HfO2 изучено недостаточно.

Отжиг в среде молекулярного азота в ди-
апазоне температур от 400 до 1000 °С при-
водит к кристаллизации пленок оксида 
гафния, при этом оптическая плотность и 
показатель преломления возрастают [13, 14]. 
Отжиг в атмосфере кислорода в указанном 
диапазоне температур в течение 10 мин при-
водит к кристаллизации пленок, увеличива-
ет их показатель преломления и степень ше-
роховатости [15]. В этом случае уменьшается 
концентрация вакансий кислорода, которые 
вносят основной вклад в проводимость пле-
нок, при этом интенсивность полос излуче-
ния, связанных с вакансиями, падает [16]. 
На рост размеров кристаллов, составляю-
щих пленку, и ее показателя преломления 
при отжиге в среде кислорода также указы-
вают данные [17]. Можно сделать вывод, что 
отжиг пленок, полученных методом атом-
но-слоевого осаждения, является важным 
технологическим приемом управления их 
свойствами. В то же время процессы, кото-
рые происходят при отжиге, исследованы 
недостаточно [18]. Ответить на вопрос об 
энергетике и механизмах диффузионных 
процессов позволяет изучение их кинетики. 

Целью данной работы является иссле-
дование кинетики изменения размеров 
частиц, показателя преломления и интен-
сивности фотолюминесценции при отжиге 
пленок оксида гафния в атмосфере кисло-
рода для определения механизма кристал-
лизации тонких пленок оксида гафния при 
высокотемпературном отжиге.

РЕЗУЛЬТАТЫ И МЕТОДИКА 
ЭКСПЕРИМЕНТА

Пленки оксида гафния осаждались на 
подложку монокристаллического кремния 

(КЭМ) методом атомно-слоевого осажде-
ния. Синтез проводился при температуре 
подложки 290 °С последовательной подачей 
прекурсора Hf(N(CH3)2)4 (TDMAH). Время 
импульса подачи прекурсора в реакционную 
камеру поддерживалось постоянным 0.4 с, 
а время импульса подачи воды составляло  
10 мс. Тем самым достигалось изменение со-
отношения между временем подачи прекур-
сора и воды. Пленка имела толщину порядка 
40 нм и формировалась последовательным 
повторением циклов: подача прекурсора, 
продувка аргоном и подача воды. Для до-
стижения указанной толщины проводилось  
370 циклов.

Отжиг образцов проводился в 2 этапа. На 
первом этапе пленки отжигались в вакууме 
при температуре 400 °С для удаления воды 
и других остатков синтеза. Затем проводил-
ся отжиг в кислороде при температурах от 
600 до 1000 °С через каждые 100 °С в уста-
новке быстрого термического отжига: обра-
зец отжигался 5 мин при 600 °С и 1 мин при  
1000 °С, шаг по времени составлял 1 мин. 
Установка представляла собой вакуумную 
камеру, в которую подавался газ (N2, O2), 
при этом нагрев происходил путем импуль-
сного включения галогенных ламп, располо-
женных над образцом. Образцы при каждой 
температуре отжигались в течение опреде-
ленных промежутков времени, которые ва-
рьировались в зависимости от температуры 
отжига. Температура образца контролиро-
валась пирометром. Время отжига отсчиты-
валось с момента, когда температура дости-
гала заданного значения. После окончания 
отжига камера продувалась азотом для бы-
строго охлаждения образца. Количество то-
чек отжига при одной температуре состав-
ляло не менее 8 для построения кинетики 
изменения свойств при каждой температу-
ре. Непосредственно после синтеза и после 
отжигов образцы исследовались методами 
рентгенофазового анализа, эллипсометрии 
и фотолюминесценции, методики которых 
описаны в работах [19, 20].

Рентгенофазовый анализ выполнен на 
рентгеновском дифрактометре производ-
ства Malvern Panalytical. Съемка проводилась 
в режиме сканирования по углу 2θ с исполь-



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ        том   60       № 1        2024

45ВЛИЯНИЕ ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНОГО ОТЖИГА

зованием излучения CuKα (λ = 1.540605 Å)  
при 45 кВ и 40 мА. Дифрактограммы образ-
ца, отожженного в кислороде при темпе-
ратуре подложки 700 °С, представлены на 
рис.1а (также представлены дифрактограм-
мы образцов после термообработки при 400  
и 1000 °С). Образцы сразу после синтеза 
при температуре подложки 290 °С, а также 
после отжига в вакууме при температуре  
400 °С были рентгеноаморфными. В процес-
се отжига при температуре 600 °С и более в 
атмосфере кислорода происходила кристал-
лизация образцов. Кристаллизации способ-
ствует высокая теплота образования оксида 
гафния, составляющая 1117 кДж/моль. После 
отжига в кислороде пленки являются поли-
кристаллическими. На их дифрактограммах 
присутствуют рефлексы, характерные для 
моноклинного оксида гафния (пр. гр. P21/a 
с параметрами кристаллической решетки  
a = 5.12 Å, b = 5.18 Å, c = 5.28 Å, β = 99.26°. 
Это согласуется с данными о фазовом пере-
ходе объемных кристаллов оксида гафния из 
тетрагональной в моноклинную сингонию 
при температуре 630 °С.

Величина полуширины пиков позволяет 
сделать оценку размеров нанокристаллов 
(D), составляющих пленку, с использовани-
ем данных [21]:

	  	 (1)

где λ – длина волны рентгеновского излуче-
ния (λ = 1.540605 Å), β – полуширина линии 
дифракции в радианах; θ – угол дифракции.

Из рис. 1a видно, что кристаллизация 
наступает при относительно низких темпе-
ратурах. Измерения методом просвечиваю- 
щей электронной микроскопии высокого 
разрешения показали, что нанокристаллы 
имеют форму, близкую к цилиндрической 
(фрагмент представлен на рис. 1б). Размеры, 
определенные по полуширине пиков диф-
ракции, примерно соответствуют диаметру 
цилиндрических образований (за исключе-
нием рентгеноаморфных пленок) (рис. 1б) 
Высота цилиндров соответствует толщине 
пленки. Выход концов нанокристаллов на 
поверхность пленки, как показывают ре-
зультаты измерений методом атомно-сило-
вой микроскопии, способствуют развитию 
шероховатости поверхности. Средний раз-
мер неоднородностей, вычисленный этим 
методом, составил 13–15 нм.

Измерение показателя преломления. Для 
оценки толщины и однородности пленок, 
а также определения показателя преломле-
ния были проведены оптические измерения 
с помощью эллипсометра Senduro. Показа-
тель преломления отожженных пленок из-
мерялся на длине волны 623 нм при каждой 
температуре отжига в определенные момен-
ты времени. Зависимость показателя от вре-
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Рис. 1. Дифрактограммы образцов оксида гафния после термической обработки при 400, 700, 1000 °С (а) и средний 
размер кристаллитов, образующих пленку, вычисленный по формуле (1) (точки), аппроксимация по формуле (5) (б).
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мени отжига при температуре 600 °С приве-
дена на рис. 2а. С течением времени отжига 
показатель преломления стремился к своему 
стационарному значению nst. Это значение 
было одинаковым для всех температур от-
жига и имело величину ns t =2.11. Отклонение 
от этой величины при различных временах 
отжига при 600 °С приведено на рис. 2б.

Зависимость отклонения показателя пре-
ломления от стационарного значения, пос- 
троенная в полулогарифмическом масшта-
бе, носит линейный характер, т.е. ее можно 
аппроксимировать формулой 

	  ,	 (2)

где nst – стационарное значение показате-
ля преломления после длительного отжига;  
τ(Т) – постоянная времени кинетического 
процесса, зависящая от температуры отжига.

Показатель преломления характеризует 
оптическую плотность вещества. Увеличение 
показателя преломления указывает на ее уве-
личение. При этом показатель преломления 
стремится к величине 2.11, которая соответ-
ствует показателю преломления монокрис- 
талла с составом, близким к стехиометричес- 
кому. Можно сделать вывод, что увеличение 
показателя преломления связано как с крис- 
таллизацией пленки, так и с приближением 
ее состава к стехиометрическому при отжи-
ге в атмосфере кислорода. Для определения 
постоянной времени изменение показате-
ля преломления Δn = n∞ – n(τ) строилось 
в полулогарифмических координатах как 
функция от времени при каждой температу-
ре отжига. Зависимость величины, обратной 
постоянной времени, которая соответствует 
вероятности протекания процесса, строилась 
от обратной термодинамической температу-
ры Θ = kT (эВ), определенной как энергия 
процесса кристаллизации, показана на рис. 
3. Зависимость имеет два участка с различ-
ными энергиями активации. При более низ-
ких температурах энергия активации равна  
0.6 эВ, а при более высоких – 1.1 эВ.

Изменение интенсивности фотолюми-
несценции (ФЛ) после отжига в атмосфере 
кислорода. Вероятность оптического излу-
чательного перехода пропорциональна мат- 
ричному элементу оператора перехода и 
плотности электронных состояний. В по-
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Рис. 2. Кинетика изменения показателя преломления пленки оксида гафния в процессе отжига при температуре 600 °С 
(а) и отклонение показателя преломления от стационарного значения после отжига при 600 °С (б).

Таблица 1. Параметры аппроксимации экспери-
ментального спектра излучения

Полоса излучения E, эВ σ2, эВ2 σ, эВ
1 1.24 0.014 0.118
2 1.56 0.0075 0.086
3 1.94 0.00018 0.013
4 2.23 0.015 0.123
5 2.81 0.020 0.14
6 2.98 0.005 0.071

Примечание. E – энергия максимума полосы из-
лучения, σ – дисперсия полосы излучения.
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следнюю величину входит концентрация 
дефектов, которые создают эти состояния. 
В связи с этим интенсивность излучения 
также пропорциональна концентрации де-
фектов, относительное изменение которой 
можно отследить по спектрам ФЛ. ФЛ окси-
да гафния возбуждалась излучением лазера с 
длиной волны 325 нм и мощностью 200 мВт. 
Энергия фотонов лазерного излучения была 
меньше ширины запрещенной зоны, однако 
она была достаточной для возбуждения из-
лучения с участием дефектов. Спектр ФЛ, 
измеренный после отжига пленки оксида 
гафния при температуре 700 °С, приведен на 
рис. 4а. Экспериментальный спектр излуче-
ния разделен на составляющие с помощью 
аппроксимации функциями Гаусса. Параме-
тры аппроксимации приведены в табл.1. 

По данным [22–25], в спектре ФЛ оксида 
гафния наблюдаются только полосы излуче-
ния, связанные с вакансиями кислорода. Ва-
кансии кислорода активно участвуют в фор-
мировании большинства полос излучения 
ФЛ в оксиде гафния. ФЛ в оксиде гафния 
может зависеть от размеров нанокристаллов, 
образующих пленку [24], что связано с уве-
личением концентрации дефектов на их по-
верхности. Полоса 1.94 эВ связана с внутри-
центровым переходом зарядового состояния 
вакансии кислорода V– [24, 25]. Состояния 

внутрицентрового перехода хорошо опре-
делены, в этом случае вероятность перехода 
может быть вычислена путем суммирова-
ния всех мод спектра излучения [26]. Форма 
полосы определяется электрон-фононным 
взаимодействием, как и полосы оксида ти-
тана [27]. Их форма хорошо описывается за-
коном Гаусса. Величина дисперсии полосы 
1.94 эВ составляет 0.013 эВ и практически не 
зависит от температуры отжига. Поэтому ве-
роятность излучательного перехода пропор-
циональна интенсивности данной полосы. 
На рис. 4б представлена вероятность пере-
хода, пропорциональная интенсивности из-
лучения, приведенная к нулевому моменту 
спектра излучения.

Начиная с температуры отжига 700 °С на-
блюдается уменьшение вероятности излуче-
ния (рис. 4б). Спад интенсивности обусловлен 
уменьшением концентрации вакансий, кото-
рые заполняются кислородом. Как и в случае 
изменения показателя преломления, зависи-
мость вероятности перехода от температуры 
имеет два наклона. Первый, в области более 
высоких температур, имеет энергию актива-
ции 1.1 эВ, а второй, при более низких темпе-
ратурах, имеет энергию активации 0.6 эВ, что 
связано с особенностями кристаллизации ок-
сида гафния с диффузией кислорода в пленку.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Эксперименты, описанные выше, убеди-

тельно показывают, что при отжиге происхо-
дит кристаллизация оксида гафния, которая 
сопровождается уменьшением концентра-
ции вакансий кислорода. Ранее [28, 29] нами 
были рассмотрены модели процессов фор-
мирования нанокристаллов при отжиге в 
работах. Пленки оксида гафния сразу после 
синтеза являются ренгеноаморфными и со-
стоят из мелких нанокристаллов с размером 
порядка 2 нм, которые можно рассматривать 
как центры кристаллизации. Отжиг оксида 
гафния приводит к самоорганизации ато-
мов: центры кристаллизации объединяются 
в кластеры, кластеры уплотняются и превра-
щаются в нанокристаллы малых размеров. 
Этот период образования нанокристаллов 
обычно удовлетворительно описывается те-
орией Хэма [30, 31]: малые нанокристаллы 
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Рис. 3. Зависимость постоянной времени от обратной 
температуры.
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растут и происходит упорядочение внутри 
них, при этом возникают нанокристаллы 
большего размера. Эта стадия была названа 
коалесценцией [32].

Существуют две модели роста нанокри-
сталлов: гомогенная и гетерогенная. Го-
могенному образованию скоплений соот-
ветствует схема Аi + А ↔ Аi+1. Эта модель 
подходит для роста кристаллов, которые 
состоят только из одного сорта атомов, 
например кремния [28, 29]. Оксид гафния 
состоит из атомов гафния и кислорода, по-
этому рост его кристаллов происходит по 
гетерогенному механизму. Гетерогенный 
рост нанокристалла описывается с помо-
щью уравнения АiС + А ↔ Аi+1С. Первона-
чально пленка оксида гафния состоит из 
центров кристаллизации размером менее 
2 нм. На поверхности этих центров множе-
ство оборванных связей и вакансий. При 
отжиге пленки в атмосфере кислорода вза-
имодействие с кислородом осуществляет-
ся на поверхности кристаллов. Потенци-
альный барьер для диффузии нейтральной 
вакансии кислорода в оксиде гафния, по 
расчетам из первых принципов, достигает 
3 эВ [33, 34]. Следовательно, формирова-
ние нанокристаллов в пленке определяется 
диффузией кислорода. Для энергии актива-

ции диффузии кислорода в оксиде гафния 
приводятся различные, но близкие данные: 
0.71 эВ [35], 0.66 эВ для нейтрального и 0.55 
эВ для заряженного атома кислорода [36]. 
Поэтому поверхность нанокристаллов в 
пленке обедняется вакансиями кислорода, 
при этом она одновременно обогащается 
атомами гафния, которые взаимодействуют 
с кислородом с образованием оксида гаф-
ния. Образовавшиеся молекулы оксида до-
страивают решетку и увеличивают размеры 
существующих наночастиц оксида. Центры 
кристаллизации захватывают атомы кисло-
рода с образованием частиц оксида и ис-
пускают вакансии кислорода (мономеры). 
Этот процесс описывается с помощью си-
стемы уравнений [28, 29]:

	 	 (3) 

где Ni – средняя по объему концентрация цен-
тров кристаллизации, присоединивших i частиц; 
N – концентрация мономеров (атомов кислоро-
да); kiN и gi – скорости захвата и выброса моно-
мера для центра кристаллизации, присоединив-
шего i частиц.

Рис. 4. Спектр ФЛ пленок оксида гафния, отожженных в кислороде при температуре 700 °С (полосы 1–5 эксперимен-
тального спектра аппроксимированы функциями Гаусса) (а); температурная зависимость вероятности перехода (б).
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Для системы уравнений (3) можно полу-
чить аппроксимацию для конечной (τ→∞) 
стадии кинетики роста нанокристалла:

 (4) 

Температурная зависимость показателя 
экспоненты определяется коэффициентом 
диффузии мономера, а именно, атомами 
кислорода. Нанокристаллы оксида гафния 
вытянуты вдоль направления роста пленки 
и имеют симметрию, близкую к цилиндри-
ческой. Такие кристаллы имеют фракталь-
ную размерность α = 1. В этом случае реше-
ние (3) переходит в уравнение Хэма [30, 31]:

	 	 (5)

	 О 	 (6) 

где a – постоянная решетки оксида гафния; 
DdOexp(-Ed/kT) – коэффициент диффузии 
кислорода в оксиде гафния; Ed – энергия ак-
тивации диффузии кислорода.

Формулы (4)–(6) показывают, что на 
образование нанокристаллов оказывают 
влияние как температура (за счет темпера-
турной зависимости коэффициента диффу-
зии вакансий кислорода), так и начальная 
концентрация центров кристаллизации. 
Эта величина зависит от парциальных дав-
лений кислорода и гафния. Таким образом, 
разработанная нами теоретическая модель 
удовлетворительно согласуется с результа-
тами экспериментов. Расчет по формуле (5) 
приведен на рис. 1б. Оценка энергии акти-
вации 0.8 эВ в целом согласуется с резуль-
татами эксперимента. Это значение являет-
ся промежуточным между данными рис. 2б  
и 3, соответствующими энергиям активации 
процессов 0.6 эВ при низкой температуре  
и 1.1 эВ при высокой. 

Можно сделать вывод, что в области 
температур отжига 600–700 °С механизм 
кристаллизации связан только с диффузи-
ей кислорода в пленку. При более высоких 
температурах механизм кристаллизации и 
заполнения вакансий кислорода становит-
ся более сложным. Возможно, с ростом тем-
пературы вакансии кислорода заряжаются 

и для взаимодействия их с ионом кислоро-
да необходимо преодолеть потенциальный 
барьер, то есть диффузионный механизм 
взаимодействия с вакансией переходит в 
реакционный [28]. Второе предположение 
опирается на результаты работы [33], в ко-
торой расчетным методом показано, что 
энергия диффузии дважды ионизованной 
вакансии кислорода VO2+ ниже, чем у ней-
тральной вакансии VO, на 0.8–1.0 эВ. Воз-
можно, при высоких температурах вакан-
сия ионизуется и диффузионный механизм 
меняется, становясь амбиполярным. Таким 
образом, кристаллизация, так или иначе, 
связана с диффузией кислорода, однако де-
тальный механизм процесса пока не ясен и 
требует дальнейшего изучения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Результаты изучения процесса кристал-

лизации методами РФА, эллипсометрии 
и ФЛ показывают, что механизм кристал-
лизации достаточно сложный и зависит от 
температуры. В области температур отжига  
600–700 °С механизм кристаллизации диф-
фузионный: кислород диффундирует в 
пленку, взаимодействует с вакансиями кис-
лорода и избыточным гафнием и происходит 
рост нанокристаллов. При более высоких 
температурах энергия активации процес-
са кристаллизации возрастает и становится 
больше энергии активации диффузии кис-
лорода. Можно предположить, что в процес-
се кристаллизации может принимать участие 
дважды ионизованная вакансия кислорода.
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ВВЕДЕНИЕ
Газовые сенсоры широко используются в 

промышленности, сельском хозяйстве, ме-
дицине и экологии. По принципу действия 
газовые сенсоры весьма разнообразны. Наи-
более распространены полупроводниковые 
и термокаталитические сенсоры. Определе-
ние концентрации газа термокаталитичес- 
кими сенсорами основано на повышении 
температуры чувствительного элемента за 
счет выделения тепла. В полупроводнико-
вых сенсорах определение концентрации 
газов основано на изменении электропро-
водности чувствительного элемента при ад-
сорбции газов. Полупроводниковый сенсор 
обычно представляет собой диэлектричес- 
кую подложку с нагревателем и двумя изме-
рительными электродами, поверх которых 
нанесен газочувствительный материал. Так-
же широко используются одноэлектродные 

керамические сенсоры, в которых нагрева-
тель и измерительный электрод объединены 
в один металлический резистор [1].

К газовым сенсорам предъявляется мно-
жество требований. Основными характе-
ристиками являются чувствительность, 
селективность, стабильность показаний, 
воспроизводимость, предел обнаружения и 
рабочая температура. Сенсорный отклик (S) 
для простых газовоздушных смесей опреде-
ляется как отношение измеренного сигнала 
(например, электрического сопротивления) 
в газовой среде к сигналу в воздухе. Среди 
разнообразных газочувствительных мате-
риалов в настоящее время исследуются гра-
фен [25], функционализированные графе-
новые материалы [6–8], композиты графена 
с полимерами [9, 10] и композиты графена 
с полупроводниковыми оксидами металлов 
[11–14]. 

ОДНОЭЛЕКТРОДНЫЕ ГАЗОВЫЕ СЕНСОРЫ НА ОСНОВЕ КОМПОЗИТА 
In2O3/ГРАФЕН 
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Оксиды SnO2, In2O3, WO3 и ZnO счита-
ются одними из лучших чувствительных ма-
териалов для обнаружения окислительных 
(NO2, Cl2, O3 и др.) и восстановительных 
(CH4, CO, H2 и др.) газов, а также летучих 
органических соединений [15–17]. В отли-
чие от других полупроводниковых оксидов, 
часто используемых в газовых сенсорах, та-
ких как SnO2 и WO3, оксид индия проявляет 
меньшую склонность к росту зерен во время 
высокотемпературной обработки или экс-
плуатации. Кроме того, оксид индия являет-
ся очень привлекательным материалом для 
полупроводниковых газовых сенсоров из-
за относительно низкой энергии активации 
проводимости. Это важные факторы, позво-
ляющие создавать чувствительные элементы 
с большей площадью поверхности. Поэтому 
значительная часть одноэлектродных газо-
вых сенсоров изготавливается на основе ок-
сида индия [1, 18–20]. 

Было показано, что графен в чистом виде 
проявляет газочувствительные свойства 
даже при комнатной температуре [21]. Од-
нако чувствительность сенсоров из графе-
на или оксида графена невысока. Основная 
причина плохих сенсорных характеристик 
графена заключается в низкой дефектности 
его структуры и малом количестве свобод-
ных ненасыщенных связей, необходимых 
для физической и химической адсорбции 
молекул газа. 

Наоборот, присутствие графена и графе-
ноподобных материалов в оксидных компо-
зитах может значительно улучшить их сен-
сорные свойства. Основной причиной этого 
считается вероятное образование электрон-
ных p–n-гетеропереходов или p–p-гомопе-
реходов между графеном и полупроводнико-
выми оксидами, что приводит к проявлению 
синергетического эффекта между компо-
нентами композита и усиливает сенсорный 
отклик. Нанокомпозиты на основе графена 
и его композитов с другими материалами, 
такими как полимеры и оксиды, уже изу-
чались в качестве газочувствительных ма-
териалов двухэлектродных сенсоров [10, 
22–24]. Сенсорный отклик двухэлектродных 
сенсоров равен изменению сопротивления 
чувствительного слоя, измеренного меж-

ду двумя электродами. В одноэлектродных 
сенсорах измеряется изменение полного со-
противления сенсора (Rs), которое включает 
в себя сопротивление платиновой катушки 
RPt и сопротивление керамической капсулы, 
нанесенной на катушку RMO [1]. 

Изменение напряжения постоянного 
тока на токоподводах обычно принимается 
в качестве отклика одноэлектродного сен-
сора, зависящего от химической природы 
газа – восстановительной (1) или окисли-
тельной (2) 

	 S = ΔU = Uвоздух – Uгаз,	 (1)

	 S = ΔU = Uгаз – Uвоздух.	 (2)

Одноэлектродные сенсоры обычно име-
ют рабочий ток 100 – 140 мА, а их потребляе-
мая мощность не превышает 200 мВт. На по-
верхности и в объеме керамической капсулы 
протекают различные процессы (адсорбция, 
десорбция, окисление, восстановление, хе-
мосорбция, электронный обмен между объ-
емом полупроводника и адсорбированными 
ионами, диффузия адсорбированных ионов 
на поверхности, объемная диффузия, диф-
фузия по границам кристаллитов). Эти про-
цессы описаны в различных обзорах, напри-
мер [25–28]. 

В ряде работ на примере двухэлектродной 
системы показана чувствительность компо-
зита оксида индия с оксидом графена к раз-
личным газам, особенно высокая к диоксиду 
азота [29, 30]. Ранее показано, что одноэлек-
тродные сенсоры на основе композита окси-
да индия с графеном (0–6.0 мас. %) имеют 
более высокий отклик к ряду газовоздушных 
смесей по сравнению с сенсорами из оксида 
индия [31]. При этом для метана и диокси-
да серы наибольший отклик наблюдался у 
сенсоров с 2.0 мас. % графена, для диоксида 
азота – 4.0 мас. %. 

Цель данной работы – изучение структур-
ных свойств композита оксида индия с гра-
феном и функциональных характеристик 
одноэлектродных сенсоров на его основе. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Получение геля In(OH)3. Оксид индия 

In2O3 получали золь–гель-методом по сле-
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дующей методике: 9.24 М водный раствор 
NH3 по каплям добавляли в 0.38 М водный 
раствор нитрата индия (In(NO3)3 × 4.5H2O). 
Образование золя начиналось при рН ~ 6‒7 
и заканчивалось при рН ~ 9. Золь (pH ~ 11) 
перемешивали магнитной мешалкой в тече-
ние 30 мин для выравнивания концентра-
ции и созревания, после чего трижды про-
мывали методом декантации от примесей 
электролита, помещали в сушильный шкаф 
при температуре не выше 80 °С и путем час- 
тичного испарения воды получали гель ги-
дроксида индия In(OH)3. 

В настоящей работе приготовление золя 
In(OH)3 осуществлялось в суспензии графе-
на в растворе нитрата индия, т.е. графен до-
бавлялся до осаждения золя. В предыдущей 
работе [31], в отличие от настоящей, графен 
вводился в уже образовавшийся гель In(OH)3 
непосредственно перед ультразвуковой обра-
боткой. Использовался графен, полученный 
методом низкотемпературного синтеза в На-
учно-практическом центре НАН Беларуси по 
материаловедению [32]. В [31] представлен 
спектр комбинационного рассеяния этого 
материала и СЭМ-изображения порошка. 
По результатам ТГ–ДТА-анализа термиче-
ское разложение графена начиналось выше 
550 °С, а после нагрева до 750 °С остаточная 
масса составляла ~ 14 % [31].

Получение композита In2O3/графен. Для 
получения композита In2O3/графен исполь-

зовали суспензию графена в растворе ни-
трата индия, которую постоянно перемеши-
вали. Дальнейшая процедура проводилась 
аналогично приготовлению геля In(OH)3. 
Смесь гель+порошок высушивали в су-
шильном шкафу при 120 °С до образования 
ксерогеля. Конечный порошок композита 
In2O3/графен готовили обжигом ксерогеля 
при 450  °С в течение 2 ч или при 550 °С в те-
чение 2 ч с последующим ручным помолом 
в ступке. 

Изготовление сенсоров. В работе исполь-
зовали платформы стандартных одноэлек-
тродных сенсоров со спиралью из Pt-про-
волоки диаметром 20 мкм. Гель In(OH)3 с 
добавкой графена разбавляли водой и ка-
пельно наносили на разогретую спираль. 
После этого гель высушивали, подавая ток 
нагрева 120 мА (~ 370 °С), а затем прокали-
вали в течение 2 ч на воздухе in situ, подавая 
ток нагрева 141 мА, что соответствует темпе-
ратуре 450 °С на поверхности керамической 
капсулы (чувствительного элемента), или 
171 мА, что примерно соответствует темпе-
ратуре 550 °С на поверхности керамической 
капсулы. Режим обжига сенсоров в этом слу-
чае аналогичен режиму обжига порошков. 
Обработка геля перед нанесением на спи-
раль сенсора ультразвуком (29 кГц, 2 мин) 
приводила к незначительному снижению 
откликов сенсора с одновременным сни-
жением потребляемой мощности. В работе 
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Рис. 1. Пересчет рабочего тока сенсоров в температуру 
чувствительного элемента (ИК-пирометрия). 
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Рис. 2. Дифрактограммы композитов оксида индия  
с графеном. 
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описаны сенсоры, изготовленные без при-
менения ультразвуковой обработки. 

Рентгенофазовый анализ (РФА) прово-
дили на дифрактометре ДРОН-3 (CоКα-из-
лучение, λ = 0.1790 нм) в интервале углов  
2θ = 6°–90°. Размеры областей когерентного 
рассеяния (ОКР) определяли по уширению 
дифракционных отражений (метод Шерре-
ра). Данные РФА обрабатывали с помощью 
рентгеноструктурного табличного процес-
сора RTP 3.3. 

Степень кристалличности (dc,%) оцени-
вали по соотношению: 

1 100
222

−






×
I
I
фон %� .

Инфракрасные спектры с фурье-преоб-
разованием (FTIR) регистрировали на фу-
рье-спектрометре Tenzor 27 (Bruker) при 
комнатной температуре (таблетки с KBr). 

Спектры комбинационного рассеяния 
света (КРС) измеряли на конфокальном 
спектрометре Nanofinder High End (LOTIS 
TII, Беларусь–Япония). Для возбуждения 
сигнала использовали твердотельный лазер 
(длина волны излучения 473 нм, мощность 
8 мВт). Лазерное излучение фокусировалось 
на поверхность образца объективом 50× 
(числовая апертура 0.8), что определяло раз-
мер области возбуждения (порядка 1 мкм).

Сенсорный отклик в различных услови-
ях изучали с помощью проточной камеры 
с расходом газа ~ 2 л/ч (поверочные смеси 
CH4 + воздух (0.5 об. %, 5000 ppm), NO2 +  
+ воздух (0.00152 об. %, 15.2 ppm). Рабочий 
ток подавался от источника постоянного 
тока Б5‒49; условия измерения и парамет-
ры сенсора контролировались мультиме-
тром Б740/4. Измерялось напряжение на 
токоподводах сенсора при различных токах 
на воздухе, затем сенсор помещался в газо-
вую камеру и напряжение измерялось при 
различных токах нагрева в газовоздушной 
среде. Выходной сигнал одноэлектродных 
сенсоров определялся по формуле (1). Вре-
мя срабатывания соответствует времени 
достижения максимального сигнала, а вре-
мя восстановления – времени полного воз-
врата к исходному значению напряжения. 
Оба параметра определялись при помощи 
секундомера. Температуру чувствительных 
элементов одноэлектродных сенсоров из-
меряли с помощью лазерного пирометра с 
микроцелеуказателем Impac IN140 (Luma 
Sense Technologies). Отклик сенсоров изме-
рялся в диапазоне 80–160 мА (~ 220–500 °С).  
На рис. 1 представлено соответствие тока 
нагрева температуре чувствительного эле-
мента (коэффициент корреляции 0.99079). 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
После обжига ксерогеля гидроксида ин-

дия на воздухе (450 °С, 2 ч) образуется куби-
ческий оксид индия (пр. гр. Iа3) (PDF 6-416).  
На рис. 2 представлены дифрактограммы по-
рошкового композита оксида индия с графе-
ном. После сушки и обжига смеси геля гидрок-
сида индия и графена образуется двухфазный 
композит, содержащий C-In2O3 и графен. 

Характеристический пик графена (около 
30°) присутствует на всех дифрактограммах 
композита. Интенсивность основного пика 
растет с увеличением содержания добавки 
и максимальна при 4.0 мас. %. Все спектры 
также показывают образование хорошо за-
кристаллизованной кубической структуры 
оксида индия. Дифракционные рефлексы 
характеризуются высокой интенсивностью 
и малым уширением. Это указывает на фор-
мирование высокоупорядоченной кристал-

500 1000 1500 2000 3000 40002500 3500

In2O3 + 2% Gr (450 °C)

In2O3 + 4% Gr (450 °C)

In2O3 + 4% Gr (550 °C)

In2O3 + 2% Gr (450 °C)

In2O3 (450 °C)

Волновое число, см–1

Рис. 3. ИК-спектры композитов оксида индия с графе-
ном. 
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лической решетки. Структурные параметры 
кристаллической решетки исследованных 
порошков приведены в табл. 1.

Основным отличием в микрострукту-
ре полученного композита по сравнению с 
композитом [31], где графен вводился в гель 
гидроксида индия после его формирования 
перед ультразвуковой обработкой смеси, яв-
ляются большие размеры ОКР оксида ин-
дия. Кроме того, в данной работе получены 
материалы с более высокой степенью кри-
сталличности. 

ИК-спектры композита оксида индия с 
графеном представлены на рис. 3.

Колебания в диапазоне 485–500 см‒1 яв-
ляются характеристическими колебания-
ми связи In–O, они хорошо выражены во 
всех представленных спектрах. Колебания 
780‒1153 см‒1 соответствуют связи InOH. 
Поглощение в этой области практически 
отсутствует, что свидетельствует о низкой 
концентрации ОН-групп после обжига ксе-
рогеля при 450 °С. Большое поглощение 
наблюдается в области 1428–1545 см1. По-
глощение вблизи 1500 см–1 обусловлено 
колебаниями связи In–O [33]. Полосы по-
глощения около 1385 и 1640 см‒1 можно со-
поставить с колебаниями связей нитрат-ио-
на и деформационными колебаниями воды 
соответственно. Эти результаты согласуются 
с данными [3437].

Спектры исследованных порошков схо-
жи, но в зависимости от количества графена 
и температуры обжига форма и интенсив-
ность пиков незначительно различаются. 
Структурные отличия индивидуального ок-
сида индия от композита оксида индия с гра-
феном проявляются в изменениях формы и 
интенсивности пиков при 450‒700 см‒1 что 
обусловлено изменением длин связей In—O, 
а также появлением структурных дефектов и 
образованием кислородных вакансий.

Полоса поглощения около 1652 см‒1 со-
ответствует колебаниям δ (HO–H). Поло-
са поглощения при 3430 см‒1 соответствует 
валентным колебаниям υ (ОН). Различие в 
интенсивности этой полосы указывает на 

0 400 800 2000 2400 2800 320016001200

In2O3 + 2% Gr (450 °C)

(а) (б)
In2O3 + 2% Gr (450 °C)

In2O3 + 4% Gr (450 °C)
In2O3 + 4% Gr (450 °C)

In2O3 + 4% Gr (550 °C) In2O3 + 4% Gr (550 °C)

In2O3 + 2% Gr (550 °C) In2O3 + 2% Gr (550 °C)

In2O3 (450 °C)

Волновое число, см–1

0 400 800 2000 2400 2800 320016001200
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Рис. 4. Спектры КРС композитов оксида индия с графеном. 

Таблица 1. Расчетные параметры кубической ре-
шетки оксида индия (пр. гр. Ia3)

Образец a, Å V, Å3
Размер 

кристаллитов 
d, нм

In2O3 10.179 1035.795 7 
In2O3/ 

2.0 мас. % 
графена (450 °С)

10.1347 1040.948 10 

In2O3/ 
4.0 мас. % 

графена (450 °С) 
10.1225 1037.191 10 

In2O3/ 
2.0 мас. % 

графена (550 °С)
10.1356 1041.240 12 

In2O3/ 
4.0 мас. % 

графена (550 °С)
10.1277 1038.815 11 

Примечание. Степень кристалличности dc = 96%.
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разное количество адсорбированной воды в 
образцах. 

В диапазоне 900–3700 см‒1 возникают 
симметричные и асимметричные колеба-
ния О–Н координационно связанной воды, 
колебания О–Н в молекуле воды, а также 
колебания связей In–OH2 и ряд других. По-
глощение в этой области выражено для всех 
порошков примерно в одинаковой степени. 
Высокая интенсивность поглощения свиде-
тельствует о наличии большого количества 
поверхностных ОН-групп (кислотных цен-
тров по Бренстеду). Считается, что такие 
группы способствуют адсорбции и окисле-
нию газов восстановительной природы [36]. 
Полученные ИК-спектры в целом соответ-
ствуют спектрам, представленным в работе 
[31], когда композит готовился другим спо-
собом (графен вводился в уже сформиро-
ванный гель гидроксида индия). Имеются 
небольшие различия в интенсивностях пи-
ков, которые наиболее заметны в области 
выше 3150 см-1 и обусловлены координаци-
онно связанной водой. 

Спектры КРС порошков оксида индия и 
композитов представлены на рис. 4. Как из-
вестно, изменение спектров КРС металло-
оксидных композитов связано с нескольки-

ми основными причинами: при появлении 
второй фазы возникают дополнительные 
пики, при изменении постоянной решетки 
наблюдается смещение пиков, при измене-
нии размера зерна пики расширяются и сме-
щаются, изменение химической и кристал-
лографической структуры влияет на форму 
спектра КРС. 

В зависимости от выбранной точки в 
спектрах композита одного и того же со-
става могут присутствовать рефлексы, от-
носящиеся преимущественно к оксиду ин-
дия (рис. 4а), преимущественно к графену 
(рис. 4б, два нижних спектра) или к обеим 
фазам (рис. 4б, два верхних спектра). По-
скольку появление новых пиков, помимо 
характерных для оксида индия и графена, на 
спектрах не фиксируется, дополнительные 
фазы в композите отсутствуют. Вместе с тем 
наблюдается небольшое смещение основ-
ных рефлексов оксида индия при введении 
добавки графена и довольно заметное уве-
личение интенсивности основных рефлек-
сов. Таким образом, графен влияет на крис- 
таллическую структуру зерен In2O3. Эти 
изменения проявляются в пределах одной 
кристаллографической группы. Вероятно, 
наибольший вклад в изменение соотноше-
ния интенсивностей рефлексов (увеличение 
амплитуды) вносит рост кристаллитов, а в 
смещение рефлексов – изменение постоян-
ной решетки оксида индия, что подтвержда-
ется РФА. Небольшой пик вблизи 1000 см‒1 
в спектре In2O3 может принадлежать следам 
неразложившегося гидроксида индия. 

Спектры КРС наряду с электронной ми-
кроскопией высокого разрешения являются 
наиболее надежными способами идентифи-
кации графена и графеноподобных мате-
риалов. Спектры КРС позволяют уверенно 

(а) (б)

Рис. 5. Изображения композитов оксида индия с графеном, 
полученные при помощи спектрометра КРС: а – 2 мас. %  
графена, 550 °С; б – 4.0 мас. % графена, 550 °С. 

Таблица 2. Функциональные характеристики керамического сенсора In2O3/Gr (2 мас. %) при воздействии 
ряда метановоздушных смесей (рабочий ток 100 мА) 

Концентрация 
метана в воздухе, 

об.%
Uвозд, мВ Uгаз, мВ S = Uвозд –Uгаз, мВ τ, с

0.5 1534 1424 110 1
1.0 1534 1376 158 1
2.0 1535 1304 231 2

Примечание. Время восстановления 2 с; τ – время срабатывания.
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регистрировать двойные и сопряженные 
углеродные связи, которые формируют ин-
тенсивные пики в соответствующей обла-
сти спектра (в нашем случае в области 2700‒ 
2800 см‒1). С увеличением числа слоев графе-
на положение этих характеристических реф-
лексов смещается [38]. Широкие рефлексы 
присутствуют в спектрах образцов, обожжен-
ных при 450 и при 550 °С, что доказывает от-
сутствие разложения графена в указанных 
условиях термообработки. Поскольку интен-
сивности рефлексов при обеих температурах 
близки, различие в газовой чувствительности 
материалов можно объяснить изменениями в 
структуре оксида индия. 

На рис. 5 представлены полученные при 
помощи спектрометра КРС фотоизображе-
ния композитов оксида индия с графеном 
(по оси абсцисс примерно 120 мкм). Хлопья 

темного цвета относятся к фазе графена, 
светлая зернистая структура – оксид индия. 

Изучены реакции сенсоров на газовоз-
душные смеси, содержащие метан, оксид 
углерода и диоксид азота. Первые два газа 
являются восстановительными, при воздей-
ствии на них сопротивление сенсоров сни-
жается. Диоксид азота имеет окислительную 
природу и вызывает усиление отклика сен-
соров. Ранее нами было показано, что уве-
личение газовой чувствительности сенсоров 
происходит при добавлении 2.0 и 4.0 мас. %  
графена, а затем начинает снижаться. По-
этому изучали сенсоры, содержащие 2.0  
и 4.0 мас. % графена, после обжига при 450  
и 550 °C (рис. 6). 

Чувствительность сенсора из оксида ин-
дия к диоксиду азота низкая. Отклик на-
чинает проявляться при 70 мА (~ 200 °C)  

Рис. 6. Зависимости сенсорного отклика от рабочего тока: a – 5000 ppm CH4 в воздухе; б – 10000 и 21000 ppm CH4 в 
воздухе; в – 15.2 ppm NO2 в воздухе.
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и достигает максимального значения при 
120 мА (~ 350 °C). При 120 мА величина от-
клика составляет 15 мВ. Сенсоры, содер-
жащие 2.0 и 4.0 мас. % графена, показали 
более высокую реакцию на диоксид азота. 
При этом наибольший отклик получен для 
сенсора, содержащего 4.0 мас. % графена, 
как и в работе [30]. В то же время наличие 
добавки графена способствует снижению 
рабочей температуры. Времена отклика и 
восстановления сенсоров в случае 15.2 ppm 
диоксида азота короткие и составляют 10 и 
15 с соответственно (при детектировании 
оксидов азота полупроводниковые сенсоры 
часто характеризуются длительным процес-
сом восстановления). 

Помимо детектирования диоксида азота, 
сенсоры представляют интерес для определе-
ния концентрации в воздухе метана. В обла-
сти токов нагрева 121–141 мА (~ 370 – 470 °C)  
сенсор, содержащий 2.0 мас. % графена, де-
монстрирует высокий отклик к различным 
концентрациям метана (S = 120 мВ для 5000 
ppm и 200 мВ для 10000 ppm). Такие значения 
отклика сопоставимы с величинами отклика 
одноэлектродных керамических сенсоров на 
основе оксидных композитов In2O3 и Ga2O3 
[39] и значительно превышают величины 
отклика ряда других одноэлектродных сен-
соров, например TiO2‒Ga2O3 [39] или In2O3‒
Bi2O3 [40]. 

В табл. 2 представлены величины отклика, 
а также времена срабатывания и восстанов-
ления сенсоров на основе композита In2O3 +  
+ 2.0 мас. % графена (рабочий ток 100  мА, 
температура чувствительного элемента  
~ 300 °С). Времена срабатывания и восста-
новления сенсоров на основе оксида индия 
без графена выше и составляют 4–6 с. 

Из практики применения одноэлектрод-
ных сенсоров в аналитическом приборо-
строении можно предположить, что полу-
ченные величины отклика соответствуют 
минимальной обнаруживаемой концен-
трации метана в воздухе не менее ~ 20 ppm 
(0.002 об.%) 

Известно, что In2O3 проявляет электро-
проводность n-типа, в то время как дефек-
тный или частично окисленный графен – 
p-типа. В целом композиты при небольшом 

количестве графена (2.0 и 4.0 мас. %) прояв-
ляют сенсорные сигналы в соответствии с 
n-типом проводимости: сопротивление сен-
соров увеличивается при воздействии ди-
оксида азота и снижается при воздействии 
метана. 

Механизм газовой чувствительности ис-
следованных сенсоров является поверхност-
но-управляемым, что объясняет измене-
ние сопротивления при воздействии газов 
различной природы. В воздушной среде 
на поверхности чувствительных сенсоров 
кислород хемосорбируется на поверхности 
чувствительного элемента с образованием 
различных ионов кислорода (до 150 °С пре-
обладают ионы O2‒, при более высоких тем-
пературах – преимущественно О‒ и О2‒) [41]. 
Ионы образуются за счет захвата электронов 
из зоны проводимости 

	 O2 (г.) + e− → O2− (адс.).	 (3)
Данный процесс приводит к истощению 

зоны проводимости и к повышению элек-
трического сопротивления композита. 

При воздействии на сенсор газов восста-
новительной природы, например, водоро-
да (H2), метана (СH4) или оксида углерода 
(СО), высвобождается электрон в зону про-
водимости полупроводникового материала 
и сопротивление чувствительного элемента 
снижается: 

	 H2 + O‒ → H2O + e‒,	 (4)
	 CH4 + 4O‒ → CO2 + H2O + 4e‒,	 (5)
	 CO + O‒ → CO2 + e‒.	 (6)

При воздействии на сенсор диоксида азо-
та происходит взаимодействие молекул NO2 
c поверхностными ионами кислорода или 
электронами с поглощением электрона, так 
что сопротивление чувствительного элемен-
та растет [41]: 

	 2NO2 (г.) + O2− (адс.) → 2NO3− (адс.),� (7)
	 NO2 (г.) + e− (адс.) → NO2− (адс.).	 (8)

В настоящее время нет общепринятого 
описания механизма газовой чувствитель-
ности композитов на основе полупроводни-
кового оксида и графена. В качестве одной 
из возможных причин повышения отклика 
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и снижения рабочей температуры компози-
та по сравнению с индивидуальным окси-
дом предлагается рассмотрение синергети-
ческого эффекта вследствие электронного 
взаимодействия (в том числе образования 
химических связей, например, слабых свя-
зей In–O–C на межфазных границах зерен 
In2O3 и графена). Перенос электронов от 
оксида к графену приводит к образованию 
пространственно разделенных положитель-
но и отрицательно заряженных областей и 
перераспределению концентрации электро-
нов. Увеличение концентрации свободных 
электронов позволяет адсорбировать боль-
шее число молекул окислительных газов, 
уменьшение – восстановительных [41‒43]. 
Стабильность различных адсорбированных 
ионов кислорода (O–, O2– и O2–) с разной 
реакционной способностью зависит от при-
роды полупроводникового оксида и рабочей 
температуры. Добавление дефектного гра-
фена может увеличить скорость образова-
ния адсорбированных ионов кислорода на 
поверхности полупроводника, способствуя 
повышению газовой чувствительности [22, 
44, 45]. Кроме того, листы графена с боль-
шой площадью поверхности создают иерар-
хическую наноструктуру, тем самым облег-
чая диффузию молекул газа [31]. 

Известны две основные методики изме-
рения сенсорного отклика в составе чув-
ствительных элементов сенсоров, как од-
ноэлектродных, так и двухэлектродных. По 
первому способу измеряется напряжение 
на токоподводах сенсора, помещенного в 
камеру, через которую подается воздух, при 
различных токах нагрева – как правило, от 
10 мВ до тока предварительного обжига сен-
сора (в нашем случае 140 мВ). Затем сенсор 
извлекается из камеры с воздухом и помеща-
ется в камеру с испытуемой газовой смесью, 
после чего повторно измеряется напряжение 
при тех же токах нагрева. После этого рас-
считывается отклик по формулам (1) или (2). 

По второму способу сенсор помещают в 
камеру с искусственным воздухом и в каме-
ру с испытуемой смесью, при этом записы-
ваются значения напряжения при каждом 
токе нагрева отдельно в каждой камере. Ре-
зультат расчета величины отклика по фор-

мулам (1) или (2) для всех известных сенсо-
ров на основе оксидных композитов, а также 
для индивидуального оксида индия в обоих 
случаях практически совпадает. Однако для 
сенсоров In2O3/графен в случае измерений 
по первому способу (использован в дан-
ной работе) отклик оказывался значительно 
выше. Данный эффект отражает, вероятно, 
особенности электронного переноса в гра-
феновой фазе. На практике это означает не-
обходимость использования специальных 
режимов нагрева (когда перед снятием по-
казаний сенсор разогревается меняющимся 
постоянным током), в частности метода им-
пульсного нагрева, с целью получения наи-
более высокого сигнала сенсора. 

Интересно отметить, что формирование 
композита In2O3/графен по использованной 
в данной работе методике привело к незна-
чительному увеличению напряжения сен-
соров на воздухе по сравнению с сенсорами 
на основе индивидуального In2O3, в то вре-
мя как использованная ранее методика [31] 
приводила к снижению сопротивления сен-
соров. Этот эффект может быть использо-
ван для подбора оптимального напряжения 
сенсоров исходя из требований конструкции 
конкретных газоаналитических приборов. 

Потребляемая мощность сенсоров при 
рабочих токах нагрева 90–120 мА, независи-
мо от способа формирования композита, не 
превышала 200 мВт. Эффект снижения вре-
мен срабатывания и восстановления сенсо-
ров, содержащих в чувствительном элементе 
добавку графена, подлежит обсуждению. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Золь–гель-методом получены композиты 

оксида индия с графеном, представляющие 
собой двухфазную систему с размером кри-
сталлитов оксида индия 7–12 нм. Установле-
но, что микроструктура композита зависит 
от способа его формирования. 

Изготовленные с применением компо-
зита одноэлектродные газовые сенсоры де-
монстрируют значительно более высокие 
отклики по сравнению с сенсорами из ок-
сида индия. При этом наибольший отклик 
к метану наблюдается в случае 2.0 мас. %  
графена, к диоксиду азота – 4.0 мас. %. 
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Рабочая температура (температура макси-
мального отклика) сенсоров на основе по-
лученного композита при детектировании 
NO2 ниже, чем у In2O3, а оптимальная тем-
пература предварительного обжига состав-
ляет 450 °С. 
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ВВЕДЕНИЕ
Дистилляция и сублимация относятся 

к основным методам получения высоко-
чистых веществ, в связи с чем проявляется 
интерес к их теоретическим основам [1–11]. 
В общем случае эти процессы описываются 
системой уравнений с двумя параметрами:  
с начальным коэффициентом разделения β0 
и с числом Пекле 

Pe
wX

D
=

ρ
,

где w – скорость испарения вещества с еди-
ницы поверхности, D – коэффициент диф-
фузии примеси, X – размерный фактор ис-
паряемого материала (например, начальная 
толщина слоя жидкости в тигле), ρ – плот-
ность вещества. Ввиду сложности уравне-
ний их решения не могут быть получены в 
аналитическом виде, но могут быть найдены 
численными методами [5–8]. 

Число Pe зависит от температуры T вслед-
ствие температурных зависимостей w(T) и 
D(T). Как было показано ранее [7–9],

	 Pe
Pe

wD
w Dm

m

m
= ,	  (1)

где Pe и Pem – числа Пекле при некоторой 
температуре T и при температуре плавления 
Tm соответственно, D и Dm – коэффициен-
ты диффузии примеси при T и Tm соответ-
ственно, w и wm – скорости испарения ве-
щества с единицы поверхности при T и Tm 
соответственно. При этом известен порядок 
величины Dm (~ 10–6 см2/с в твердом теле  
и ~10–5 см2/с в жидкости [12]), а температур-
ная зависимость D(T) определяется форму-
лой [7, 8]

	 D D
Q
R T Tm

m
= −


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ЭФФЕКТИВНЫЙ КОЭФФИЦИЕНТ РАЗДЕЛЕНИЯ В ЗАВИСИМОСТИ ОТ 
СТЕПЕНИ ДИСТИЛЛЯЦИИ И ТЕМПЕРАТУРЫ 
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где Q – энергия активации диффузии при-
меси, R – универсальная газовая константа. 
С помощью уравнения Ленгмюра [13] выво-
дится формула 
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где p и pm – давление пара вещества при T и 
Tm соответственно (данные о давлении пара 
веществ могут быть взяты из справочной ли-
тературы, например [14]).

В то же время, для описания дистилляции 
и сублимации применимо простое уравне-
ние с эффективным коэффициентом разде-
ления β, зависящим от степени дистилляции 
g и числа Pe [6, 9–11]
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где С – усредненная концентрация примеси 
в конденсате, C0 – начальная концентрация 
примеси (β0 – отношение концентрации 

примеси в паре, покидающем поверхность 
испарения, к ее концентрации в веществе 
вблизи поверхности испарения). При иде-
альном перемешивании рафинируемой 
жидкости Pe = 0, а β = β0 [6].

Как альтернатива недавно представлен-
ного сложного рассмотрения зависимостей 
β(g) и β(T) [9, 10] был продолжен поиск более 
простого способа построения зависимости 
β(g, T) – что и было целью работы. При этом 
было обращено внимание на то, что графи-
ки зависимости С/C0 от g [6, 9–11], по сути, 
демонстрируют расхождение эффективного 
и равновесного коэффициентов разделения. 

ТЕОРЕТИЧЕСКАЯ ЧАСТЬ
Отклонение графиков зависимости  

С/C0 от g, построенных при Pe ≠ 0, от гра-
фиков, построенных при Pe = 0, зависит от 
β0 и Pe: отклонение уменьшается с уменьше-
нием β0 и Pe. При β0 ≥ 0.5 расхождение за-
метно при Pe > 1, при β0 = 0.1 расхождение 
заметно только при Pe > 1-10, при β0 = 0.01 –  

Таблица 1. Расчетные данные для материала на основе бериллия (Tm = 1551 K) со значением Q /R = 1∙104 K

T, K p,
мм рт. ст. [14] p/pm (Tm/T)1/2 exp
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1 1−
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1551 0.03 1 1 1 1
1600 0.06 2.0 0.98 1.22 1.6
1700 0.24 8.0 0.96 1.77 4.3
1800 0.80 26.7 0.93 2.44 10.2
1900 2.32 77.3 0.90 3.29 21.1
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Рис. 1. Зависимости чистоты конденсата от степени дистилляции g материала в процессе с плоской постоянной по-
верхностью испарения при двух значениях β0 и различных значениях Pe (C – усредненная концентрация примеси в 
конденсате, C0 – начальная концентрация примеси).
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при Pe > 10, а при β0 = 0.001 – при Pe > 100 
(см. графики [6, 9–11]). 

Эффективный коэффициент разделения 
вычислялся с помощью уравнения (1), пре-
образованного к виду  
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Формула (1) с учетом (2) и (3) преобразо-
вывается в формулу
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которая позволяет вычислить значения Pe 
для ряда значений T (при заданных значени-
ях параметров Tm, p, pm, Q и Pem) и, исполь-
зуя разработанную ранее методику расчета 
[6], построить зависимость С/C0 от g при 
значениях Pe, соответствующих заданному 
ряду значений T. После этого с помощью 

Таблица 2. Эффективный коэффициент разделения β в процессе испарения бериллия с примесью (со зна-
чением Q/R = 1∙104 K) при различных температурах (при Pem = 10 и 100) в зависимости от степени дистил-
ляции g при различных значениях равновесного коэффициент разделения β0

β0 T, K Pe
С/C0 при различных g β при различных g

g = 0.2 g = 0.4 g = 0.6 g = 0.8 g = 0.9 g = 0.2 g = 0.4 g = 0.6 g = 0.8 g = 0.9

0.1

1551 10 0.22 0.30 0.36 0.41 0.45 0.19 0.25 0.27 0.25 0.23
1600 16 0.28 0.37 0.45 0.51 0.55 0.25 0.31 0.34 0.33 0.30
1700 43 0.42 0.58 0.69 0.75 0.77 0.38 0.52 0.58 0.57 0.51
1800 102 0.62 0.78 0.85 0.89 0.90 0.57 0.73 0.78 0.77 0.72
1900 211 0.80 0.90 0.93 0.95 0.99 0.75 0.87 0.94 0.89 0.84

0.01

1551 10 0.02 0.03 0.05 0.06 0.07 0.02 0.02 0.03 0.03 0.03
1600 16 0.02 0.05 0.07 0.08 0.09 0.02 0.04 0.05 0.04 0.04
1700 43 0.05 0.10 0.14 0.17 0.19 0.04 0.08 0.10 0.09 0.08
1800 100 0.11 0.19 0.26 0.32 0.36 0.06 0.16 0.19 0.18 0.17
1900 211 0.20 0.34 0.44 0.52 0.55 0.18 0.29 0.33 0.33 0.30

0.1
1551 100 0.62 0.78 0.85 0.89 0.90 0.57 0.73 0.78 0.77 0.72
1800 1020 0.96 0.98 0.99 0.99 0.99 0.91 0.97 0.98 0.98 0.96

0.01
1551 100 0.11 0.19 0.26 0.32 0.36 0.06 0.16 0.19 0.19 0.17
1800 1020 0.57 0.75 0.83 0.88 0.89 0.52 0.70 0.75 0.76 0.70
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Рис. 2. Зависимости β(g) при различных значениях β0 и Т для материала на основе бериллия при Q/R = 1∙104 K  
и Pem = 10 (X = 1.4 см).
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формулы (5) могут быть вычислены значе-
ния β при заданных T и g, т.е. может быть 
построена зависимость β(T, g) при заданном 
β0 и заданных параметрах Tm, p, pm, Q и Pem.

Зависимость β(g, T) рассматривалась на 
примере материала на основе бериллия со 
значением Q/R = 1∙104 K. Расчетные данные 
для такого материала приведены в табл. 1.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
	

Зависимости С/C0 от g при значениях Pe, со-
ответствующих температурам, указанным 
в табл. 1 для материала на основе бериллия 
при двух значениях Pem (10 и 100), показаны 
на рис. 1, а результаты вычисления зависи-
мости β(T, g) – в табл. 2. (Для вычисления 
значений С/C0 при Pem = 100 и 1020 исполь-
зовались графики зависимости С/C0 от g со 
значением Pe = 100 и 1000 (≈ 1020) соответ-
ственно из работ [10, 11].) (Можно отметить, 
что если g ≈ 0 или g ≈ 1, то β ≈ β0.) Данные 
табл. 2 использовались для графического 
представления зависимостей β(g, T), пока-
занных на рис. 2.

Данные табл. 2 и рис. 2 дают представле-
ние о характере зависимости β(g, T). Коэф-
фициент β растет с ростом g и T. Зависимость 
β(g, T) более заметна при меньшем значении 
β0, большей температуре и большем значе-
нии Pem. Видно негативное влияние увели-
чения начальной толщины слоя жидкости X 
на эффективность рафинирования (для бе-
риллия с Tm = 1551 K значение Pem = 10 со-
ответствует X ~ 1 см, а Pem = 100 – X ~ 10 см).

Можно обратить внимание на зависи-
мость β от Q. Как показывает формула (6), 
рост Q уменьшает отношение Pe/Pem, т. е. 
сближает графики зависимости β(g), по-
строенные при различных температурах при 
заданном β0.

Такая методика построения зависимости 
β(g, T) заметно проще представленной в не-
давней работе [10] и обеспечивает более на-
дежные результаты расчетов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
На примере модельного материала “осно-

ва – примесь” с заданными параметрами (Tm, 

p, pm, Q, Pem и β0) показана возможность по-
строения зависимости β(g, T) с использова- 
нием предварительно построенной зависи-
мости чистоты конденсата от g при заданном 
β0 и значениях числа Пекле, соответствую-
щих ряду рассматриваемых температур.
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УДК 677.523

ВВЕДЕНИЕ
Развитие энергетической отрасли ма-

шиностроения неразрывно связано с раз-
работкой и внедрением новых материалов. 
Особый интерес представляют металло-
матричные композиционные материалы 
(МКМ), состоящие из металлических ма-
триц и неметаллических высокотемператур-
ных керамических волокон. Изготовление 
из них различных деталей и узлов для высо-
коскоростных транспортных средств, кор-
пусных элементов различных двигательных 
установок, реакторов позволит обеспечить 
современные требования к условиям их экс-
плуатации. 

Основная сложность разработки подоб-
ных материалов заключается в соблюдении 
баланса между механическими характерис- 
тиками и плотностью, в связи с чем широ-
кое применение получили алюминиевые и 
титановые сплавы. Проведя анализ измене-

ния предела прочности от температуры ти-
тановых сплавов (рис. 1а), можно отметить, 
что прочность при комнатной температуре 
чистого титана марки ВТ1-0 и легирован-
ного ВТ3-1 отличается более чем в два раза, 
но при 800 °С прочность практически оди-
накова для большинства титановых сплавов. 
В этой связи применение титановых сплавов 
ограничено температурой 0.5–0.6 от темпе-
ратуры плавления [1].

Аналогичная ситуация обстоит с алю-
миниевыми сплавами (рис. 1б), у которых 
температура эксплуатации не превышает 
250–300 °С, за исключением САПов. Однако 
у САПов есть другой недостаток – это высо-
кая хрупкость и низкое значение трещино-
стойкости, что ограничивает их примене-
ние. Таким образом, рабочая температура 
алюминиевых сплавов для применения в 
летательных аппаратах также ограничивает-
ся значениями 0.5–0.6 от температуры плав-
ления. 

ИССЛЕДОВАНИЕ ЖАРОПРОЧНЫХ СВОЙСТВ 
ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫХ КЕРАМИЧЕСКИХ ВОЛОКОН SiCN  

ДЛЯ ИХ ПРИМЕНЕНИЯ В МЕТАЛЛОМАТРИЧНЫХ 
КОМПОЗИЦИОННЫХ МАТЕРИАЛАХ 
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В этой связи повышение прочности, в том 
числе при повышенных рабочих температу-
рах, алюминиевых и титановых сплавов яв-
ляется одним из наиболее актуальных и пер-
спективных направлений на сегодняшний 
день [1]. 

Специалисты Великобритании (фирма 
TISICS) для повышения рабочих температур 
алюминиевых и титановых сплавов исполь-
зуют упрочнение непрерывными волокнами 
карбида кремния. В работе [2] показано, что 

при объемной доле волокон в алюминиевой 
матрице порядка 30–35 % прочность при  
20 °С увеличивается до 1500 МПа, а при тем-
пературе 400 °С остается на уровне 1100 МПа 
(рис. 2). 

Аналогично, при содержании армиру-
ющих волокон карбида кремния в титано-
вых сплавах 30–35 об.%, в частности сплава  
Ti-6Al-4V (отечественный аналог ВТ6), при 
20 °С прочность увеличивается до 1700 МПа, 
а при 800 °С находится на уровне 850 МПа. 
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Рис. 1. Температурные зависимости прочности титановых сплавов: 1 – ВТ3-1, 2 – ВТ5-1, 3 – ОТ4, 4 – ВТ1-0 (а) и алю-
миниевых сплавов: 1 – чистый, 2 – технический, 3 – АМг3, 4 – АМг6, 5,6 – САПы [1] (б).
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Рис. 2. Температурные зависимости прочности при растяжении для МКМ, армированных керамическими высокотем-
пературными волокнами и без армирования [2].
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Таким образом, интервал рабочих температур 
алюминиевых и титановых сплавов, упроч-
ненных высокотемпературными керамиче-
скими волокнами, поднимается до 0.7–0.8 
от температуры плавления [3]. При этом сто-
ит отметить, что повышение механических 
свойств композиционных материалов на ос-
нове алюминиевых и титановых сплавов, в том 
числе при температуре, напрямую зависит от 
физико-механических свойств армирующих 
волокон. Поэтому разработка технологии и 
исследование свойств высокотемпературных 
керамических волокон является ключевым 
при создании рассматриваемых материалов. 

В качестве альтернативы SiC-волокнам 
из-за их высокой стоимости рассматривают-
ся другие керамические волокна, в том числе 
карбонитридокремниевые (SiCN). Эти волок-
на обладают высокими механическими свой-
ствами, термостойкостью и достаточной для 
текстильной переработки гибкостью. Кар-
бонитридокремниевые волокна, аналогично 
волокнам карбида кремния, проявляют стой-
кость к окислению до 1200 °С. Помимо этого, 
их производство предполагает снижение зат-
рат по сравнению с SiC-волокнами благодаря 
относительно недорогим прекурсорам и более 
простым режимам синтеза [2, 4–7].

Многие зарубежные компании активно 
проводят исследования в области создания 
композиционных материалов на основе ме-
таллических матриц из сплавов алюминия 
и тугоплавких металлов (титан, молибден, 
ниобий, вольфрам и др.) и керамических 
волокон [8]. Отечественными разработками 
SiCN-волокон занимается АО «Композит» 
совместно с АО «ГНИИХТЭОС» [9, 10]. Для 
их успешного применения в композитах с 
металлическими матрицами волокна должны 
обеспечивать высокие физико-механические 
характеристики при тепловом нагружении. 

Цель работы – исследование деградации 
физико-механических характеристик отече-
ственных SiCN-волокон и получение зависи-
мости их прочности от температуры термо-
обработки в окислительной среде и вакууме.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез и исследование волокнообразующе-

го олигосилазана. Изготовление SiCN-во- 

локон проводили из олигоорганоэлементо-
силазана (ООЭС). Гетероэлементы, такие 
как бор и тугоплавкие металлы (Ti), вводи-
лись в состав олигоорганосилазана на ста-
дии синтеза для улучшения физико-меха-
нических свойств получаемых на его основе 
керамических волокон SiCN.

Синтез волокнообразующего ООЭС (ВО-
ОЭС) осуществлялся последовательным ам-
монолизом смеси органотрихлорсиланов 
(метилтрихлорсилана, винилтрихлорсилана, 
фенилтрихлорсилана) с диметилдихлорсила-
ном в различных соотношениях в толуоле по 
методике [10] с дальнейшей термической пе-
регруппировкой смеси олигоорганосилаза-
нов с олигометилгидридэлементосилазанами 
(Э-ОМГС, где Э = В или Ti) [9]. Для синтеза 
Э-ОМГС сначала получали олигометилги-
дридсилазан (ОМГС) аммонолизом метил-
дихлорсилана в толуоле. Ti-ОМГС получали 
взаимодействием ОМГС с тетрабутоксити-
таном. В-ОМГС получали взаимодействием 
ОМГС с амминбораном BH3.NH3 по методи-
кам, описанным в работах [11, 12].

Фрагмент молекулярной формулы синте-
зированного ООЭС в общем виде представ-
лен ниже:

{[MeSi(NH)3/2]a [VinSi(NH)3/2]b 

[PhSi(NH)3/2]c [Me2SiNH]d [MeHSiN]e 

[Me2SiNH2]f [MeHSiNЭ]g}n,

где Э = Ti, Hf и/или В.
Молекулярно-массовые характеристики 

определяли методом гельпроникающей хро-
матографии (ГПХ) на хроматографической 
системе, состоящей из насоса высокого дав-
ления СТАЙЕР (Аквилон, Россия), рефрак-
тометрического детектора Smartline RI 2300 
(KNAUER, Германия) и термостата колонок 
JETSTREAM 2 PLUS (KNAUER, Германия). 
Температура термостатирования – 40 ± 0.1 °С.  
Элюент – тетрагидрофуран, скорость пото-
ка – 1.0 мл/мин. Колонки длиной 300 и диа-
метром 7.8 мм (300 × 7.8 мм) были заполне-
ны сорбентом Phenogel (Phenomenex, США), 
размер частиц – 5 мкм, размер пор – от 103 
до 105 Å. Обработка результатов анализа 
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проводилась с помощью программ Мульти-
Хром 1.6 ГПХ (Амперсенд, Россия).

Содержание кремния определяли ве-
совым методом по ГОСТ 20841.2 [13] при 
разложении навески в фарфоровом тигле  
25%-ным олеумом и дымящей азотной кис-
лотой с дальнейшим прокаливанием при  
800 °С. Содержание азота определяли ме-
тодом объемного титрования, который ос-
нован на разложении навески продукта до 
аммиака избытком соляной кислоты с по-
следующим титровании избытка кислоты 
стандартным раствором щелочи в присут-
ствии индикатора метилового оранжевого. 
Дополнительно содержание углерода и во-
дорода определяли гравиметрическим мето-
дом: сжиганием навески образца в токе кис-
лорода на автоматическом анализаторе Euro 
Vector EA 3000 [14]. Содержание бора нахо-
дили при сплавлении навески с щелочью в 
бомбе и последующем разложении кислотой 
в сочетании со спектрометрическим опреде-
лением в виде комплекса бора с азометином 
[15]. Содержание металлов определяли рент-
генофлуоресцентным методом на приборе 
«Спектроскан» МАКС-GVM [16].

Температуру плавления определяли на 
приборе REACH Devices (RD-MP) капил-
лярным методом [17]. Измерения проводи-

лись в диапазоне температур от 25 до 150 °C 
со скоростью нагрева 12 °C/мин. 

Температуру волокнообразования опре-
деляли методом ручного формования воло-
кон. Для этого твердый порошок ВООЭС 
помещали в грушевидную колбу, а затем на-
гревали в токе инертного газа от комнатной 
температуры до 150 °С за 15–30 мин. С по-
мощью термометра и стеклянной палочки, 
опущенной в массу полисилазана, определя-
ли температуру, при которой в процессе уда-
ления стеклянной палочки из массы образца 
вытягивалось длинное тонкое эластичное 
волокно.

Термическую стабильность керамики, 
полученной в ходе высокотемпературного 
пиролиза олигосилазана при 1100 °C в ат-
мосфере аргона, исследовали методами ТГА 
и ДТА [18] на приборе TGA/SDTA851E фир-
мы Mettler Toledo (Швейцария) в аргоне со 

Таблица 1. Физико-химические характеристики 
ВООЭС

Массовая доля нелетучих 
веществ, мас. % 98.20

Содержание металла 
(и/или бора), мас. %

Ti – 0.41; 
B – 2.68

Содержание кремния, мас. % 
(не менее) 38.88

Содержание углерода, мас. % 23.14
Содержание азота, мас. % 18.22
Содержание водорода, мас. % 6.94
Мn (по ГПХ) 1356
 Мw 5635
 Полидисперсность, D 4.156
Температура плавления, °С 75
Температура 
волокнообразования, °С 120

Массовый выход 
керамического остатка после 
пиролиза до 1100 °С в аргоне, 
мас. % (не менее)

62.0

Таблица 2. Элементный состав (ат.%) образца 
SiCN-1 в торце

Элемент C N O Si
Макс. 28.34 14.34 28.70 33.68
Мин. 24.19 12.75 26.14 31.38
Усреднение 26.07 13.59 27.51 32.55
Стандартное 
отклонение 1.47 0.58 1.04 0.73

Таблица 3. Элементный состав (ат.%) образца 
SiCN-2 в торце

Элемент C N O Si
Макс. 34.70 30.38 10.01 37.48
Мин. 30.66 25.15 5.40 27.89
Усреднение 32.32 27.35 6.99 33.34
Стандартное 
отклонение 1.29 1.73 1.37 2.93

Таблица 4. Элементный состав (ат.%) образца 
SiCN-3 в торце

Элемент C N O Si
Макс. 44.56 12.67 29.10 57.76
Мин. 26.77 5.35 9.37 16.01
Усреднение 34.85 10.33 22.81 32.01
Стандартное 
отклонение 4.12 1.97 5.67 10.52
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скоростью нагревания 10 °C/мин на образ-
цах массой ~20 мг в интервале температур 
20–1000 °C.

Результаты физико-химических характе-
ристик ВООЭС представлены в табл. 1.

Изготовление керамических SiCN-воло-
кон и исследование их жаропрочных свойств. 
Изготовление SiCN-волокон проводили 
PDC-методом (polymer derived ceramics), по-
лучая сначала хрупкую полимерную нить, 
затем подвергая ее релаксационной сшивке 
для придания гибкости и высокотемпера-
турной обработке с получением керамиче-
ских волокон. 

Полученные олигосилазаны переводили 
в полимерные волокна путем расплавно-
го формования при температуре 95–100 °C.  
Полученные образцы разделяли на две ча-
сти. Первую партию направляли на облуче-
ние электронами в инертной среде (образец 
SiCN-1). Общая доза облучения волокон со-
ставляла 3.5 МГр. Вторую партию волокон 
оставляли на воздухе на некоторое время 
для первичных процессов окислительной 
сшивки. После нескольких часов выдерж-
ки на воздухе часть образцов второй партии 
загружали в сушильный шкаф и окисляли в 
температурном интервале 150–300 °C в те-
чение 4–6 ч (образец SiCN-2), а остальная 
партия продолжала окисляться на воздухе 
при комнатной температуре более 72 ч (об-
разец SiCN-3).

Высокотемпературную обработку отверж-
денных волокон проводили в температур-
ном интервале 1200–1300 °C в вакууме. 

Полученные SiCN-волокна исследовали 
на сканирующем электронном микроско-
пе (СЭМ). Для подтверждения химического 
состава волокон использовали результаты 
локального рентгеноспектрального анализа 
(рис. 3–5 и табл. 2–4).

Полученные SiCN-волокна подверга-
ли высокотемпературным испытаниям для 
исследования деградации прочностных 
свойств. Одну часть волокон помещали в 
корундовые тигли и подвергали окислению 
воздухом в печи, вторую направляли на тер-
мообработку в вакууме в графитовых тиглях. 
В обоих случаях нагрев проводили в темпе-
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Спектр 45
Спектр 46

Рис. 3. Микрофотография торцов образцов SiCN-1.
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Спектр 50

Рис. 4. Микрофотография торцов образцов SiCN-2.

Спектр 14

50 мкм

Спектр 15

Спектр 17 Спектр 16

Рис. 5. Микрофотография торцов образцов SiCN-3.
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Таблица 5. Результаты по определению предела прочности при растяжении SiCN-волокон

№
SiCN-1 SiCN-2 SiCN-3

F, Н d, мкм σ, МПа F, Н d, мкм σ, МПа F, Н d, мкм σ, МПа
1 0.31 16.3 1495.50 0.21 16.1 1032.04 0.21 14.1 1327.88
2 0.65 21.4 1814.85 0.44 17.4 1851.33 0.10 15.5 530.23
3 0.17 11.1 1760.82 0.34 17.1 1481.21 0.15 15.4 805.71
4 0.23 15.4 1235.43 0.41 19.9 1318.89 0.32 15.2 1754.82
5 0.31 14.0 2029.29 0.41 17.1 1786.17 0.24 15.9 1233.63
6 0.32 17.2 1373.12 0.44 17.7 1789.11 0.22 14.8 1286.32
7 0.23 13.1 1699.53 0.33 17.5 1372.68 0.21 16.8 947.83
8 0.46 17.2 1980.76 0.35 18.1 1360.95 0.15 16.6 693.43
9 0.25 16.8 1129.72 0.24 15.8 1224.69 0.25 15.5 1300.70
10 0.20 14.4 1233.81 0.41 20.5 1242.81 0.21 14.5 1242.44
11 0.41 19.7 1347.17 0.43 20.1 1355.83 0.12 16.1 586.82
12 0.23 15.3 1256.55 0.33 20.2 1030.25 0.33 15.6 1717.86
13 0.21 13.6 1457.04 0.37 18.2 1422.95 0.24 15.0 1347.84
14 0.12 13.2 880.00 0.26 16.6 1201.95 0.17 15.0 962.49
15 0.15 12.1 1311.62 0.22 17.1 958.43 0.27 14.9 1525.16
16 0.22 13.5 1549.20 0.43 24.8 890.63 0.24 15.0 1375.42
17 0.31 16.1 1521.60 0.15 19.7 492.37 0.21 15.6 1099.26
18 0.21 17.2 901.11 0.35 24.9 719.12 0.10 13.5 719.90
19 0.15 14.2 951.66 0.35 19.1 1222.17 0.25 13.2 1827.77
20 0.31 13.8 2076.65 0.41 17.8 1648.44 0.23 15.2 1268.15

Ср. 0.27± 
0.05

15.3± 
1.1

1450.27± 
153.76

0.34± 
0.04

18.8± 
1.1

1270.10± 
151.39

0.21± 
0.03

15.16± 
0.39

1177.68± 
162.73
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Рис. 6. Зависимости прочности SiCN-волокон от температуры термообработки в вакууме.
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ратурном интервале 500–000 °C со скоро-
стью 300 °C/ч и временем выдержки 1 ч. 

Диаметр SiCN-волокон определяли в со-
ответствии с ГОСТ 32666-2014 (метод B) [19] 
на оптическом микроскопе Olympus GX-51. 

Испытания по определению предела 
прочности при растяжении SiCN-волокон 
проводили в соответствии с ГОСТ 32667-2014  
[20] на универсальной испытательной ма-
шине Zwick/Roell Z005 kN ProLine. Резуль-
таты испытаний приведены в табл. 5.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 6 представлена зависимость проч-

ности волокна от температуры обработки в 
вакууме. Исходная прочность окисленных 
SiCN-волокон (оранжевая линия на рис. 6) 
оказалась выше, чем у образцов, отвержден-

ных с помощью электронного луча (синяя 
линия на рис. 6), на 12 %. В результате тер-
мообработки при 500 °C в вакууме прочность 
волокон всех типов отверждения практичес-
ки не изменяется (в пределах погрешности 
измерений). С дальнейшим повышением 
температуры малокислородные SiCN-во-
локна, отвержденные электронным облуче-
нием, показывают лучшие показатели проч-
ности и бóльшую стабильность в сравнении 
с окисленными. При 1000 °C потеря проч-
ности у образца SiCN-2 составила 13%, что 
в два раза ниже аналогичного показателя у 
образца SiCN-1 (26%).

Образец SiCN-3 обладает схожими тен-
денциями снижения прочности при по-
вышении температуры с SiCN-1, образцы 
имеют идентичную потерю прочности при 
1000°C, однако исходная прочность волокон 
SiCN-3 снижена, что свидетельствует о не-
полном протекании окисления в процессе 
сшивки при комнатной температуре и не-
обходимости интенсификации с помощью 
нагрева. 

Для МКМ с титановой и алюминиевой 
матрицами наибольший интерес представ-
ляют характеристики прочности после тер-
мообработки в интервале 500–700 °C, так 
как именно при этих температурах проис-

Таблица 6. Элементный состав (ат.%) образца 
SiCN-2 в торце после термообработки при 1000 °C 
на воздухе 

Элемент C N O Si
Макс. 38.18 9.86 30.47 34.40
Мин. 33.48 5.76 24.43 24.98
Усреднение 35.17 7.64 26.64 30.38
Стандартное 
отклонение 1.30 1.12 1.95 2.60
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Рис. 7. Зависимости прочности SiCN-волокон от температуры термообработки на воздухе.
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ходит формирование матриц. Как видно из 
рис. 6, при данных температурах в вакууме 
снижение прочности для всех типов волокон 
сопоставимо и незначительно, что позволит 
сохранить прочностные характеристики ар-
мирующих волокон на достаточном уровне 
(более 1 ГПа) и обеспечить высокие физи-
ко-механические характеристики получае-
мых МКМ. 

Дополнительно исследована зависимость 
прочности SiCN-волокон от температуры 
окисления на воздухе (рис. 7). После тер-
мообработки при температуре 500 °C на-
блюдается незначительное снижение проч-
ностных характеристик волокон всех типов 
отверждения, при этом образец SiCN-1 по-
казывает наименьшую потерю прочности. В 
температурном интервале 500–800 °C окис-
ленные волокна SiCN-1 демонстрируют не-
сколько лучшие прочностные свойства, чем 
SiCN-2. Это объясняется пассивным харак-
тером окисления волокон SiCN-1 на возду-
хе из-за наличия поверхностного оксидного 
слоя, а также склонностью нитридной бес-
кислородной керамики к активному окисле-
нию, что характерно для SiCN-2. 

С повышением температуры для образ-
цов SiCN-2 процесс окисления становится 
все более пассивным, образуется достаточ-
ный поверхностный слой SiO2 (белый шеро-
ховатый слой на поверхности испытанного 
волокна, представленный на рис. 8 и 9) в 
результате окисления связей Si–N, что под-
тверждается увеличением содержания кис-

лорода, снижением содержания азота при 
сохранении достаточного количества крем-
ния (табл. 6). Интенсивность потери проч-
ности для образцов SiCN-2 снижается отно-
сительно SiCN-1 и SiCN-3.

Одновременно с этим при температурах 
около 1000 °C начинаются процессы взаи-
модействия кислорода волокна с углеродом, 
кремнием, азотом, что приводит к деструк-
ции волокна и, соответственно, к снижению 
прочностных свойств. При этом, несмотря 
на снижение на 19–26 % при 1000 °C, проч-
ность полученных SiCN-волокон остается на 
достаточном уровне, а МКМ в основном экс-
плуатируются при температурах до 1000 °C,  
что позволяет предполагать, что композици-
онный материал с SiCN-волокнами сохра-
нит требуемые конструкционные свойства 
во всем температурном диапазоне эксплуа-
тации.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследование молекулярно-массовых ха-

рактеристик показало, что введение элемен-
тов титана и бора на стадии синтеза олигоси-
лазана позволило увеличить молекулярные 
массы ВООЭС за счет образования межмо-
лекулярных сшивок. Значения среднечисло-
вой (Mn), средневесовой (Mw) молекулярных 
масс и полидисперсности (D) ВООЭС с хо-
рошими волокнообразующими свойствами 
находятся в интервалах: 1200–1400, 5000–
6000, 3.5–4.2 соответственно.

Спектр 19

Спектр 20

Рис. 8. Микрофотография поверхности образца SiCN-2 
после термообработки при 1000  °C на воздухе.

Спектр 56

Спектр 58 Спектр 57

Рис. 9. Микрофотография торцов образцов SiCN-2 по-
сле термообработки при 1000  °C на воздухе.
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После термообработки при 500 °C в окис-
лительной среде наблюдается незначитель-
ное снижение прочностных характеристик 
волокон всех типов отверждения, при этом 
образец SiCN-1 показывает наименьшую 
потерю прочности. В температурном ин-
тервале 500–800 °C окисленные волокна 
SiCN-1 демонстрируют несколько луч-
шие прочностные свойства, чем волокна, 
отвержденные электронным облучением.

После термообработки при температуре 
500 °C в вакууме прочность волокон всех ти-
пов отверждения сохраняется практически 
стопроцентной. С дальнейшим повышени-
ем температуры SiCN-волокна, отвержден-
ные электронным облучением, показывают 
лучшие показатели прочности и бóльшую 
стабильность в сравнении с окисленными.
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ВВЕДЕНИЕ
Исследование физико-химических фак-

торов, влияющих на механизм ионного 
транспорта во фторпроводящих твердых 
электролитах (ФТЭЛ), является важной 
фундаментальной задачей химии фторидов 
и современного фторидного материаловеде-
ния. Результаты этого исследования позво-
ляют создавать новые твердоэлектролитные 
материалы с необходимыми эксплуатаци-
онными характеристиками. Одним из наи-
более эффективных способов влияния на 
ионопроводящие свойства ФТЭЛ является 
изменение морфологии материала и умень-
шение размера кристаллических частиц до 
нанометрового диапазона (10−100 нм). В 
нанокерамических электролитах происхо-
дит значительное увеличение межзеренных 

границ и их вклада в миграцию носителей 
заряда.

ФТЭЛ, обладающие униполярной элек-
тропроводностью по ионам фтора, необхо-
димы для фтор-ионных источников тока, 
имеющих высокие теоретические энерге-
тические характеристики [1, 2], для газовых 
и жидкостных сенсоров на фтор [3, 4]. Их 
можно получать в разных технологических 
формах (моно- и поликристаллы, сплавы, 
керамики, композиты), в технических об-
ластях важную роль играют керамические 
электролиты из-за улучшенных механичес- 
ких свойств.

В связи с необходимостью развития но-
вых методов получения ФТЭЛ в последнее 
время активно развивается механохимиче-
ский синтез нанопорошков фторидов с по-
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Исследованы рентгенографические и ионопроводящие свойства нанокерамического твердого рас-
твора (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 (структурный тип CaF2, пр. гр. Fm3m− ). Нанокристаллические порошки 
получены методом механохимического синтеза с использованием двух видов шихты. В первом спосо-
бе в качестве реагентов взяты индивидуальные плавы PbF2, CdF2 и SrF2, во втором – предварительно 
сплавленный твердый раствор Pb0.67Cd0.33F2 и SrF2. Обнаружено, что способ приготовления шихты 
не влияет на формирование и свойства тройного твердого раствора. Параметры решетки твердого 
раствора (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 равны a = 5.778 и 5.772 Å для первого и второго способов соответ-
ственно. Оценка среднего размера областей когерентного рассеяния в нанопорошках по рентгенов-
ским данным дает величину в несколько десятков нм. Нанокерамику готовили холодным прессова-
нием порошков, ее плотность составляла 80% от рентгенографической плотности твердого раствора  
(6.89 г/см3). После отжига при 500 °С в течение 2 ч плотность керамики увеличилась до 90%. Ионная 
проводимость σdc исходной и отожженной нанокерамики равна 2.5×10–6 и 1.2×10–5 См/см соответ-
ственно. Значение σdc для отожженной нанокерамики по сравнению с монокристаллом такого же со-
става меньше на 20%.
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следующим их прессованием для получения 
керамических образцов [5, 6]. Нанокерами-
ческие ФТЭЛ широко используются в кон-
струкциях фтор-ионных химических источ-
ников тока нового поколения.

В [7, 8] показано, что нанокерамические 
твердые растворы на основе высокотемпера-
турной флюоритовой модификации β-PbF2 
(структурный тип CaF2, пр. гр. Fm3m− ) мож-
но использовать как альтернативу моно-
кристаллам в качестве низкотемпературных 
ФТЭЛ. Поскольку выращивание фторид-
ных монокристаллов требует значительных 
энергетических и финансовых затрат, они, 
как правило, используются для проведения 
фундаментальных исследований.

Проводимость кристалла β-PbF2 при ком-
натной температуре равна σdc ≈ 10−6 См/см. 
Изовалентный твердый раствор Pb1 − xCdxF2 
(x = 0.33) со структурой флюорита облада-
ет значительно более высокой «комнатной» 
фтор-ионной проводимостью: σdc = (1−3)× 
×10−4 См/см при 293 K [7, 9−12]. По этой 

причине он выбран в качестве перспектив-
ной матрицы для синтеза новых низкотем-
пературных ФТЭЛ [13−15]. Использование 
многокомпонентных твердых растворов от-
крывает путь к управлению физическими 
характеристиками твердых электролитов.

Согласно [16, 17], в тройной системе 
PbF2–CdF2–SrF2 образуется сплошное поле 
флюоритового твердого раствора. В рамках 
программы поиска и изучения электрофи-
зических свойств новых функциональных 
фторидных материалов взят трехкомпонент-
ный твердый раствор (Pb0.67Сd0.33)1 − xSrxF2, 
состав которого лежит на разрезе, соеди-
няющем точку минимума Pb0.67Сd0.33F2 би-
нарной системы с вершиной SrF2 в системе 
PbF2–CdF2–SrF2 и соответствует концен-
трационной точке 55.3% PbF2, 27.2% CdF2 и 
17.5% SrF2 (мол. %). В [17] выращены из рас-
плава методом направленной кристаллиза-
ции Бриджмена и исследована ионная про-
водимость монокристаллов этого твердого 
раствора. 

Целью данной работы является сравнение 
ионопроводящих свойств образцов твердого 
раствора (Pb0.67Сd0.33)1 − xSrxF2 одинакового 
состава, полученных разными способами: 
1) прессованием нанопорошков, механо-
синтезированных из индивидуальных плав-
леных PbF2, CdF2 и SrF2 или из предва-
рительно сплавленного твердого раствора 
Pb0.67Cd0.33F2 и SrF2, и 2) кристаллизацией 
из соответствующего расплава.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве образца сравнения исполь-

зовался монокристалл, выращенный ра-
нее в серии (Pb0.67Сd0.33)1−xSrxF2 методом 
направленной кристаллизации, с x = 0.175 
(подробности ростового эксперимен-
та даны в [17]). Тройной твердый раствор  
(Pb0.67Сd0.33)1−xSrxF2 имеет инконгруэнт-
ный характер кристаллизации/плавления, 
поэтому состав выращенного кристалла не-
однороден по длине. Его уточняли методом 
рентгенофлуоресцентного анализа (РФлА) 
на микроанализаторе Orbis (EDAX, США), 
который позволяет осуществлять неразру-
шающее экспресс-определение элементно-
го состава от Na до U с пространственным 

1

2

3

Рис. 1. Схематическое изображение разрезки кристал-
ла: 1, 2 и 3 – позиции для РФлА.

Точка Концентрация, мол. %
CdF2 PbF2 SrF2

1 26.9 53.4 19.7
2 27.3 55.2 17.5
3 26.45 57.4 16.15
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разрешением от 10 мкм. Поскольку чувстви-
тельность прибора не позволяет анализиро-
вать такие легкие элементы, как F, опреде-
лялось относительное содержание катионов. 
Результаты анализа, проведенного в трех 
точках по длине кристалла, представлены на 
рис. 1. Видно, что состав центральной части 
кристалла ближе всего к исходному составу 
шихты. На диске, вырезанном из этой части, 
и были проведены кондуктометрические ис-
следования [17]. Из-за концентрационного 
переохлаждения на фронте кристаллиза-
ции возникает развитая ячеистая структура 
(фото на рис. 1), которая не оказывает силь-
ного влияния на электропроводность.

Для проведения сравнительного экспе-
римента твердый раствор такого же состава 
(Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 был приготовлен 
механосинтезом двумя способами. Методи-
ка механохимического синтеза нанофтори-
дов и получения фторидной нанокерамики 
подробно приведена в [18]. В первом спосо-
бе в качестве реагентов использовали инди-
видуальные соединения PbF2, CdF2 и SrF2, 
переплавленные во фторирующей атмосфе-
ре, во втором – предварительно закристал-
лизованный из расплава твердый раствор 
Pb0.67Cd0.33F2 [15] и SrF2. Механохимическую 
реакцию проводили в планетарной шаровой 
мельнице Retsch PM-200 с частотой враще-
ния 600 об./мин в инертной (Ar) атмосфе-
ре. Продолжительность синтеза составляла 
6 ч, масса шихты 5 г, диаметр шаров 10 мм. 
Отношение массы шаров к массе шихты со-
ставляло 13 : 1. Промежуточный отбор проб 
осуществлялся через каждый час.

Нанопорошки прессовали при комнат-
ной температуре на прессе KarlZeiss при 
давлении 600 МПа в керамические таблетки 
диаметром 3 мм и толщиной 1.6 мм. Терми-
ческий отжиг исходных керамических об-
разцов проводили при 500 °С во фторирую-
щей атмосфере Не/CF4 в течение 2 ч.

Фазовый состав и параметры элементар-
ной ячейки образцов определяли методом 
рентгенофазового анализа (РФА) на дифрак-
тометре RigakuMiniFlex 600 (излучение CuKa, 
Ni-фильтр). Идентификацию фаз выполняли 
в программе PXDRL (Rigaku) по базе данных 
ICDD PDF-2 (версия 2017). Параметры эле-
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I, отн. ед.
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Рис. 2. Дифрактограммы отдельных компонентов (1–3) 
и продуктов механосинтеза в динамике (4–6) (штриха-
ми показаны положения рефлексов Брэгга для SrF2 (пр. 
гр. Fm3m− , PDF № 01-080-8190) (а);
дифрактограммы твердого раствора 
(Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2, полученного механосинтезом 
из отдельных компонентов (2) и из сплава Pb0.67Cd0.33F2 
с SrF2 (3) (синим контуром обведены размытые рефлек-
сы примесной фазы), для сравнения приведена дифрак-
тограмма орторомбического PbF2, полученного помо-
лом кубического кристалла (1)(б).
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ментарных ячеек флюоритовой фазы опре-
деляли по программе DICVOL и уточняли в 
рамках пр. гр. Fm3m−  методом полнопрофиль-
ного анализа LeBail с использованием прог-
раммного обеспечения Jana2006. 

Электропроводность σdc на постоянном 
токе керамических образцов определяли 
методом импедансной спектроскопии на 
приборе Tesla BM-507 в диапазонах частот  
5–5×105 Гц и сопротивлений 1–107 Ом. От-
носительная погрешность измерений Z*(ω) 
составляла 5%. На торцевые поверхности 
образцов наносили серебряные контакты 
(паста Leitsilber). Измерения комплексного 
импеданса Z *(ω) = Z ′ + iZ ′′ электрохими-
ческих ячеек с инертными Ag-электрода-
ми проводили при комнатной температуре. 
Параметры спектров импеданса определяли 
методом нелинейных квадратов, используя 
пакет программ FIRDAC [19].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Динамика процесса образования твер-

дого раствора из компонентов представле-
на на рис. 2а. Видно, что уже к окончанию  
2 ч помола количество CdF2 снизилась  
до ~6 мас. %, а после 6 ч фторид кадмия уже 
отсутствовал в пределах точности РФА. Ос-
новная фаза относится к типу флюорита 
(пр. гр. Fm3m− ). Можно предположить, что 
небольшое количество наблюдаемой при-
меси, которое после 1 ч помола составляло  
~4 мас. %, а после 6 ч 1–2 мас. %, соответ-
ствует ромбической фазе, изоструктурной 
низкотемпературной модификации α-PbF2. 
На рис 2б для сравнения приведена диф-
рактограмма ромбического фторида свинца 
(спектр 1), полученного после часового по-
мола плавленого кубического PbF2. Как по-
казано в [18], при получении двойного твер-
дого раствора Pb0.67Cd0.33F2 из компонентов 
сначала образуется ромбическая фаза высо-
кого давления на основе α-PbF2, которая по-
степенно переходит во флюоритовый твер-
дый раствор.

Рентгенограммы продуктов механосин-
теза, полученных двумя способами в тече-
ние 6 ч помола, практически идентичны 
(спектры 2 и 3); их фрагменты приведены на 
рис. 3. Параметры элементарных ячеек для 
нанопорошков, полученных первым и вто-
рым способами синтеза, и монокристалла 
отличаются в третьем знаке (табл. 1). Оцен-
ка среднего размера областей когерентного 
рассеяния (ОКР) в нанопорошках по фор-
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Рис. 3. Дифрактограммы твердого раствора 
(Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2, механосинтезированного из 
отдельных компонентов до (1) и после (2) отжига, из 
сплава Pb0.67Cd0.33F2 и SrF2 до (3) и после (4) отжига  
и кристалла (5) (а); 
отдельные увеличенные рефлексы твердого раствора, 
механосинтезированного из Pb0.67Cd0.33F2 и SrF2 до (1) 
и после (2) отжига и кристалла (3) (б). 



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ        том   60       № 1        2024

83МЕХАНОХИМИЧЕСКИЙ СИНТЕЗ НАНОПОРОШКОВ

муле Селякова–Шерера на основе рентге-
новских данных дает величину 16±2 нм. Та-
ким образом, способ приготовления шихты 
не влияет на получение твердого раствора 
(Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2.

Из нанопорошков, полученных разны-
ми способами, были спрессованы по три 
таблетки. Средняя плотность керамики хо-
лодного прессования равна 5.5±0.1 г/см3,  
что составляет 80±1% от рентгенографи-
ческой плотности (6.89 г/см3) твердого 
раствора (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2, рассчи-
танной из денситометрических данных для 
Pb0.67Cd0.33F2 и SrF2 [20] (по закону адди-
тивности). Далее для двух исходных кера-
мических таблеток (из разной шихты) про-
водился отжиг при 500 °С в течение 2 ч, в 
результате которого плотность таблеток 
увеличилась до 90±2% (табл. 2), параметры 
элементарных ячеек незначительно умень-
шились, а размер зерен увеличился (судя 
по ОКР). Рентгеновский профиль образца, 
полученного из Pb0.67Cd0.33F2 и SrF2, после 
отжига полностью повторяет профиль кри-
сталла того же состава (рис. 3). Образец, 
синтезированный из трех компонентов, 
сформирован хуже: после отжига не поя-
вилось расщепления дублета α1/α2, разброс 
по размерам зерен несколько больше, чем 
у первого образца. Но эти отличия несуще-
ственны. Характерно, что примесная фаза 

(низкотемпературная ромбическая или 
кислородсодержащая) в результате отжига 
исчезла.

На рис. 4 показаны годографы импеданса 
Z*(ω) для электрохимической системы Ag|на-
нокерамика|Ag, в которой использовались 
нанопорошки, полученные двумя способами 
механосинтеза. Можно видеть, что годогра-
фы импеданса Z*(ω) для нанокерамических 
образцов c разными типами исходной шихты 
практически совпадают как до, так и после 
термического отжига. 

Эквивалентная электрическая схе-
ма переменного тока для системы  
Ag|(Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2|Ag в общем виде 
показана на рис. 5, где Rcer = Rig + Rgb – общее 
сопротивление керамического образца, Rig и 
Cig – внутризеренные (interior grain) сопро-
тивление и емкость, Rgb и Cgb – межзеренные 
(grain boundary) сопротивление и емкость, 
Cdl – емкость двойного слоя (double layer) 
границы керамика/электрод. Вклад внутри-
зеренной и межзеренной составляющих мо-
жет быть различным, поскольку зависит от 
многих факторов, таких как геометрия зерен 
и их дефектная структура.

Можно видеть, что годографы импеданса 
ячеек Ag|нанокерамика|Ag позволяют опре-
делить только общее сопротивление Rcer ке-
рамических образцов, которое включает в 

Таблица 1. Параметры решетки и ОКР керамических образцов (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2

Образец Шихта Термический 
отжиг а, Å ОКР, нм

Керамика 82.5% Pb0.67Cd0.33F2 +17.5% 
SrF2

– 5.7798(7) 16 ± 2
500 °C, 2 ч 5.7699(3) 74 ± 2

Керамика 55.2% PbF2+27.3% 
CdF2+17.5% SrF2

– 5.7792(7) 16 ± 2
500 °C, 2 ч 5.7678(5) 25 ± 5

Кристалл 55.2% PbF2+27.3% 
CdF2+17.5% SrF2

− 5.7717(8) [17] −

Таблица 2. Ионная проводимость керамических образцов (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 (комнатная температура)

Шихта Термический 
отжиг

Плотность керамики, 
г/см3

Проводимость,
См/см

55.2% PbF2 + 27.3% CdF2 + 17.5% SrF2
– 5.43 2.5×10−6 (293 K)

500 °C, 2 ч 5.91 1.2×10−5 (296 K)

82.5% Pb0.67Cd0.33F2 + 17.5% SrF2
– 5.60 2.4×10−6 (293 K)

500 °C, 2 ч 6.18 1.2×10−5 (296 K)
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себя вклады от внутризеренного Rig и межзе-
ренного Rgb сопротивления.

Наличие в спектрах импеданса (рис. 4) 
блокирующего эффекта от инертных (сере-
бряных) электродов при низких частотах ука-
зывает на ионную природу электропереноса 
во всех образцах. Для флюоритового твердо-
го раствора (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 ионный 
транспорт двухзарядных (Pb2+, Cd2+, Sr2+) 
катионов маловероятен, поэтому ионная 
проводимость обусловлена анионами фтора. 
На это прямо указывают результаты исследо-
вания кристаллов Pb0.67Cd0.33F2 методом F19 
ЯМР [21, 22], в которых обнаружена высокая 
диффузия ионов F–, а также теоретические 
расчеты методами молекулярной динамики и 
квантовой химии [23, 24].

Пересечение годографа импеданса элек-
трохимической ячейки с осью реальных 
сопротивлений (осью абсцисс) позволяет 
надежно определить сопротивление Rcer на-
нокерамики. Электропроводность керами-
ческих образцов определяли по формуле

σcer = h/(SRcer),

где h – толщина образца и S – площадь элек-
трода. Значения σcer для исходных и отож-
женных керамик приведены в табл. 2. Мож-
но видеть, что значения σcer керамических 
образцов не зависят от способа приготовле-
ния шихты. После отжига σcer увеличивается 
в 4.8 раз, достигая 1.2×10–5 См/см.

Полученная величина σcer керамики мень-
ше проводимости монокристалла того же со-
става σcrys= 1.5 × 10–5 См/см [17] на 20%. Вме-
сте с тем, керамика (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2, 
синтезированная при комнатной темпера-
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туре, по сравнению с монокристаллом, вы-
ращенным из высокотемпературного рас-
плава, обладает более привлекательными 
технологическими и механохимическими 
показателями. 

В табл. 3 для сравнения приведены зна-
чения ионной проводимости изовалентных 
твердых растворов на основе флюоритовых 
матриц β-PbF2 и Pb0.67Cd0.33F2. Содержа-
ние магния в твердом растворе Pb1−xMgxF2 
невелико (0≤x≤0.009), проводимость мо-
нокристалла с x = 0.005 выше электропро-
водности монокристалла β-PbF2 на 1−2 
порядка. Растворимость бария и олова в 
β-PbF2 составляет 0≤x≤0.26 и 0≤x≤0.33 со-
ответственно, максимальная проводимость 
наблюдается для составов Pb0.88Ba0.12F2 и 
Pb0.8Sn0.2F2. В непрерывном твердом рас-
творе Pb1−xCdxF2 (0≤x≤1) проводимость 
максимальна при x = 0.33.

Сравнение ионной электропроводности 
трехкомпонентного (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 
и двухкомпонентного Pb0.67Cd0.33F2 твер-
дых растворов показывает, что допиро-
вание матрицы Pb0.67Cd0.33F2 катионами 
Sr2+ приводит к падению величины ион-
ной проводимости на порядок. Причи-
ной уменьшения проводимости твердо-

го раствора (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 =  
= (Pb0.552Sr0.175)Cd0.273F2 является, по-ви-
димому, отклонение содержания кад-
мия (27.3 мол. % CdF2) от оптимального  
(33 мол. % CdF2), реализуемого в твердом 
растворе Pb0.67Cd0.33F2.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В рамках программы поиска, синтеза и 

исследования транспортных свойств ФТЭЛ 
проведено легирование катионами Sr2+ ма-
трицы Pb0.67Cd0.33F2, синтезирован твердый 
раствор состава (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 
(тип флюорита) в нанокерамической форме 
и измерена его ионная проводимость. Кера-
мические образцы получены механохимиче-
ским синтезом нанопорошков с последую-
щим их прессованием. В качестве шихты для 
механосинтеза использованы PbF2, CdF2 
и SrF2 (первый способ) или твердый рас-
твор Pb0.67Cd0.33F2 и SrF2 (второй способ).  
В обоих случаях продукты механохимичес- 
кой реакции были однофазными и представ-
ляли собой трехкомпонентный твердый рас-
твор (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 со структурой 
флюорита. Следы примесных фаз незначи-
тельны (менее 1−1.5 мас. %). 

Таблица 3. Ионная проводимость изовалентных твердых растворов на основе флюоритовых матриц 
Pb0.67Cd0.33F2и β-PbF2 (комнатная температура)

Твердый
раствор

Область 
гомогенности

Форма
материала

Проводимость
Источник

x σ, См/см

(Pb0.67Cd0.33)1−xSrxF2 0≤x≤1
НК

МКр
0.18

1.2×10−5

1.5×10−5

Настоящая
работа

[17]
(Pb,Cd)1−xMnxF2 0≤x≤0.07 −//− 0.03 5.5×10−4 [13]

Pb1−xCdxF2 0≤x≤1

НК
МК

МКр
−//−

0.33

(2−5)×10−5

8×10−5

2×10−4

3×10−4

[7]
[12]

[9, 15]
[10, 25]

Pb1−xMgxF2 0≤x≤0.009 −//− 0.005 3×10−6 [25]
Pb1−xBaxF2 0≤x≤0.26 −//− 0.12 1×10−5 [25]

Pb1−xSnxF2 0≤x≤0.33
НК
МК

МКр
0.20

(1−2)×10−4

2×10−4

6.8×10−4

[26, 27]
[28, 29]

[30]

β-PbF2 −
НК
МК

МКр
−

1×10−6* 
7×10−8−4×10−7

1×10−8−2×10−7

[31]
[12, 32]
[33, 34]

Примечание. НК – нанокерамика, МК – микрокерамика, МКр – монокристалл.
 *Ромбическая модификация α-PbF2.



86

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ        том   60       № 1         2024

СОРОКИН и др.

Параметр решетки нанопорошков твер-
дого раствора (Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 равен 
a = 5.772−5.778 Å. Оценка среднего размера 
зерен в нанопорошках по рентгеновским 
данным дает величину 16±2 нм. Плотность 
керамических образцов холодного прес-
сования составляла 80% от рентгеногра-
фической плотности твердого раствора 
(Pb0.67Cd0.33)0.825Sr0.175F2 и увеличивалась до 
90% после термического отжига при 500 °С 
в течение 2 ч.

Установлено, что способ приготовления 
шихты не влияет на электрофизические 
свойства фторидной керамики. Ионная 
проводимость отожженных керамических 
образцов равна σcer= 1.2×10–5 См/см и 
лишь незначительно отличается от прово-
димости монокристалла такого же состава  
(σcrys= 1.5×10–5 См/см).

Легирование катионами Sr2+ флюо-
ритовой матрицы Pb0.67Cd0.33F2 приво-
дит к падению величины проводимости 
на порядок. Вероятно, причиной это-
го является отклонение содержания кад-
мия (27.3 мол. % CdF2) в твердом растворе  
(Pb0.552Sr0.175)Cd0.273F2 от оптимального  
(33 мол. % CdF2) для Pb0.67Cd0.33F2. 

Интересно было бы продолжить исследо-
вание влияния гетеровалентного легирова-
ния на проводимость состава Pb0.67Cd0.33F2, 
поскольку известно, например, что введение 
ScF3 улучшает проводимость таких флюори-
товых матриц, как PbF2 и BaF2.

Низкотемпературный (при комнатной 
температуре) механохимический синтез яв-
ляется перспективным технологическим 
приемом для получения многокомпонентной 
нанокерамики ФТЭЛ на основе флюорито-
вой модификации PbF2. Однако требуется оп-
тимизировать условия термической обработ-
ки для получения высокоплотной керамики 
(с плотностью > 95%). Эту методику можно 
рассматривать в качестве альтернативной по 
отношению к традиционному высокотемпе-
ратурному синтезу керамических ФТЭЛ.
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ВВЕДЕНИЕ
Поликристаллические керамические 

материалы на основе оксида алюминия 
(α-Al2O3, корунд) играют важную роль в раз-
личных областях науки и техники [1–13] бла-
годаря таким свойствам, как высокая проч-
ность, твердость и отличная коррозионная 
стойкость [1, 2]. Кроме того, корунд являет-
ся важным широкозонным неорганическим 
материалом, подходящим для ряда практи-
ческих приложений, в частности в лазерах 
[3–6] или сцинтилляторах [7–10]. Напри-
мер, известен коммерческий керамический 
материал Al2O3:Cr3+ марки Chromox-6 [10], 
который применяется в виде тонких пленок 
как ключевой компонент детекторов в ядер-
ной физике.

Керамика, в особенности транслюцент-
ная или прозрачная, имеет определенные 

преимущества перед монокристаллами, 
прежде всего в диапазоне доступных разме-
ров и цене [3–6]. Керамика может быть из-
готовлена в виде изделий сложной формы 
различными методами, например с исполь-
зованием 3D-печати [11–16]. Стереолито-
графия по сравнению с другими методами 
3D-печати, широко распространенными 
на практике, обеспечивает наиболее высо-
кое пространственное разрешение [13–17], 
что особенно важно для областей, где тре-
буется создание миниатюрных термически-  
и химически стойких керамических изделий 
высокой сложности. В основе метода лежит 
послойная контролируемая полимериза-
ция фоточувствительных мономеров при 
световом облучении. Поэтому при печати 
керамическими материалами важно знать, 
как будет световое излучение источника  
в использованном 3D-принтере взаимодей-
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Изучено влияние небольших добавок Cr2O3 и иона Cr3+ на оптические свойства порошков и 
фотоотверждаемых суспензий для трехмерной печати на основе высокочистого оксида алюминия. 
Показана сильная зависимость глубины полимеризации суспензий от количества окрашивающей 
добавки в порошках Al2O3. Методом DLP 3D-печати с последующим высокотемпературным спеканием 
были изготовлены тонкостенные планарные образцы высокоплотной керамики периодической 
структуры. Изучены микроструктура и люминесцентные свойства полученной керамики. На 
спектре фотолюминесценции присутствует красное излучение в виде узкой интенсивной линии 
при 694 нм (характеристическая линия рубина). Кривые затухания люминесценции имели 
одноэкспоненциальный характер с временем затухания ~3.7 мс.
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ствовать с центрами окраски, введенными 
в фотоотверждаемую суспензию [14, 15] или 
в исходные порошки [16–18]. Подобные во-
просы уже неоднократно поднимались в 
работах российских [14–17] и зарубежных 
[18–22] ученых для оксидных и неоксидных 
материалов.

В общем случае глубина полимеризации 
зависит от целого ряда факторов, таких как 
природа органической основы, вязкость и 
степень дегазации суспензии, природа и ко-
личество фотоинициатора, условия печати 
(прежде всего температура), объемная доля 
керамического порошка, его природа и дис-
персность. Однако, если суспензии имеют 
общую органическую основу и готовятся 
единообразно, становятся важными иные 
факторы, в частности, окраска используе-
мых порошков [19, 20] или каких-либо доба-
вок, например сажи [14, 21, 22] или органиче-
ского красителя [14], специально вводимых 
в состав суспензий для увеличения разреше-
ния 3D-печати. По сведениям авторов, в ли-
тературе отсутствует информация о влиянии 
активаторного иона Cr3+ и окрашивающей 
примеси Cr2O3 на стереолитографическую 
печать фотоотверждаемыми суспензиями на 
основе тонких порошков Al2O3. Более того, в 
литературе практически не встречается при-
меров изготовления керамики α-Al2O3:Cr3+ 
(рубина) сложной формы с помощью пря-
мой трехмерной печати. 

Целью работы являлось исследование 
влияния хрома как на возможность полу-
чения функциональных керамических ма-
териалов со сложной геометрией методом 
трехмерной печати, так и на их свойства 

путем получения составов на основе Al2O3  
с введением добавок Cr двумя методами: при 
синтезе порошка и в процессе приготовле-
ния суспензий.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Исходные материалы. В качестве напол-

нителя стереолитографических суспензий 
использовали коммерчески доступный вы-
сокочистый (4N) нанокристаллический по-
рошок α-Al2O3 BMA-15 (Baikowski, Фран-
ция) [3]. В суспензии 2 и 3 (табл. 1) с оксидом 
алюминия вводили отечественный порошок 
Cr2О3 («ч.д.а.», ДЗХР) как реакционную и 
окрашивающую добавку. Чистый α-Al2O3 
белого цвета (бесцветный), тогда как окрас- 
ка порошка Cr2O3 ярко-зеленая. Для изу-
чения суспензий использовали две кон-
центрации Cr2O3 – 0.13 и 0.28 мас.%, что 
соответствует формульному содержанию 
Al2-xCrxO3 x = 0.002 и 0.004 соответствен-
но. Выбор составов обусловлен данными  
[4, 6, 23]: при x≤0.01 интенсивность характе-
ристической R-линии (при ~694 нм) в спек-
трах фотолюминесценции (ФЛ) близка к 
максимальной.

Дополнительно методом гомогенного 
осаждения были синтезированы высоко-
дисперсные порошки Al2-xCrxO3 (x = 0.002, 
0.004 и 0.008), которые затем подвергали 
термообработке при 1200 °С для формирова-
ния альфа-фазы. Окраска таких порошков 
бледно-розовая.

Как образец сравнения использовали оте-
чественный промышленный порошок Al2O3 
марки BK94-1 (22ХС), отмытый от примесей 

Таблица 1. Расчетная глубина проникновения (Dp, мкм) и критическая энергия полимеризации  
(Ec, мДж/см2) для стереолитографических суспензий HDDA/w9010/TPO-L с наполнением 35 об.% различ-
ными керамическими порошками (R2 >98%)

Порошок Состав Dp Ec 

1 Al2O3 (BMA-15) 107(2) 6.9(3)
2 Al2O3 + 0.13 мас. % Cr2O3 96(3) 9.6(7)
3 Смесь Al2O3 + 0.28 мас. % Cr2O3 62(4) 6(1)
4 BK94-1 86(6) 33(3)
5 Al1.998Cr0.002O3 50(6) 18(2)
6 Al1.996Cr0.004O3 46(4) 26(2)

Примечание. Порошки 5 и 6 синтезированы методом гомогенного осаждения и отожжены при 1200 °С для 
формирования альфа-фазы, по химическому составу порошки 5 и 6 практически идентичны смесям 2 и 3.
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железа и марганца в соляной кислоте. Окра-
ска такого порошка Al2O3:Cr3+ ярко-розо-
вая. По данным элементного анализа, со-
держание оксида хрома в порошке BK94-1 
составило 0.49 мас. %.

В качестве органической основы для из-
готовления суспензий использовали 1,6-гек-
сандиол диакрилат (HDDA, 80%, Sigma-
Aldrich, США). HDDA часто упоминается в 
литературе как модельный мономер низкой 
вязкости с хорошей кинетикой отвержде-
ния [18,19,24,25]. Для активации реакции 
радикальной полимеризации использовали 
УФ-фотоинициатор этилфенил (2,4,6-три-
метилбензоил) фосфинат (TPO-L) в ко-
личестве ~1 мас.% от мономера. Как дис-
пергирующую добавку брали BYK w9010 
(BYK-Chemie GmbH, Германия) в силу ее 
бесцветной окраски и хорошей разжижаю-
щей способности [25]. Концентрация дис-
пергирующей добавки ~3 мг/м2.

Методы анализа. Фазовую чистоту по-
рошков подтверждали методом рентгено-
фазового анализа с использованием на-
стольного дифрактометра D2 Phaser (Bruker, 
США), оснащенного рентгеновской трубкой 
CuKα1,2. Распределение частиц по размерам 
определяли методом лазерной дифракции с 
помощью прибора MasterSizer 2000 (Malvern, 
США). Удельную поверхность измеряли ме-
тодом низкотемпературной адсорбции азо-
та на приборе NOVA 4200e (Quantachrome, 
США). Поглощающую и отражающую спо-
собность порошков Al2O3 и Cr2O3, а также 

их смесей определяли с помощью спектро-
фотометра Specord 250 Plus (Analytik Jena, 
Германия) в диапазоне 300-900 нм при ком-
натной температуре с использованием при-
ставки интегрирующая сфера. 

Морфологию частиц порошков, 3D-ком-
позитов исследовали с помощью лаборатор-
ного растрового электронного микроскопа 
(РЭМ) SU1510 (Hitachi, Япония). Фотолю-
минесцентные (ФЛ) свойства порошков 
Al2-xCrxO3 и 3D-керамики исследовали на 
спектрофлюориметре «Флюорат-02» (Лю-
мэкс-Маркетинг, Россия). Кинетику затуха-
ния ФЛ изучали на времяразрешенном лю-
минесцентном спектрометре FluoTime 250 
(Picoquant GmbH, Германия) с использова-
нием импульсного светодиодного источника 
возбуждения с λвозб = 403 нм. Регистрацию 
осуществляли на λрег = 694 нм в интервале 
50–100 мс при ширине спектральной щели 
5.4 нм. Временное разрешение составляло 
~33 мкс/канал.

Для изучения микроструктуры керамики, 
полученной 3D-печатью, некоторые образ-
цы помещали в шайбу из эпоксидной смолы 
с последующей шлифовкой и полировкой. 
Полученные шлифы исследовали методом 
РЭМ с помощью микроскопа JSM 7100 F 
(Jeol, Япония), оснащенного приставкой 
для проведения элементного анализа по 
методу энергодисперсионной спектроско-
пии (ЭДС). Дополнительно 3D-композиты 
и 3D-керамику изучали с использованием 

(а) (б)

1 мкм 10 мкм

Рис. 1. РЭМ-изображения исходных порошков α-Al2O3 BMA-15 (а) и Cr2O3 (б).
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оптических микроскопов МЕТ 5С и СМ0745 
(«Альтами», Россия).

Термогравиметрический анализ (ТГ, ДТГ) 
и дифференциальную сканирующую ка-
лориметрию (ДСК) отвержденных суспен-
зий проводили на синхронном анализаторе  
SDT Q600 (TA Instruments, США) при ско-
рости нагрева 2.5 °C/мин от 20 до 550 °C в 
динамической воздушной атмосфере.

Изготовление суспензий и трехмерная пе-
чать. Все суспензии готовили единообраз-
но: в полипропиленовый стакан со сме-
сью HDDA, w9010 и TPO-L добавляли 
небольшими порциями целевой порошок 
с последующим тщательным перемешива-
нием до получения наполнения 35 об. %  
(69 мас. %) [24].

Реологические характеристики суспен-
зий определяли с помощью реометра Physica 
MCR-52 (Anton Paar, Австрия) в интервале 
скоростей сдвига от 1 до 200 с-1 в геометрии 
“плоскость-плоскость” при фиксированной 
температуре 20.0 °С. Диаметр измеритель-
ного диска составил 25 мм, ширина зазора 
0.5 мм. Измерение глубины полимеризации 
(фоточувствительности) суспензий и изго-
товление миниатюрных керамических объ-

ектов проводили с использованием настоль-
ного стереолитографического 3D-принтера 
Ember (Autodesk, США) открытой архитек-
туры [15, 26] при комнатных условиях (тем-
пература 20–28 °C, влажность 15–45%). 
Используемый в принтере DLP-проектор 
светит в диапазоне от 385 до 425 нм, с макси-
мумом интенсивности излучения при 405 нм 
[15, 26]. Длина волны 405 нм является в на-
стоящей момент самой массовой среди сте-
реолитографических принтеров начального 
уровня. Измеренная с помощью люксме-
тра Model 222 (G&R Labs, США) мощность 
светового излучения проектора составила  
16.5 мВт/см2. DLP 3D принтер Ember име-
ет номинальное разрешение 50 мкм в пло-
скости, параллельной поверхности печати 
(разрешение XY). Выбранная толщина слоя 
печати 100 мкм. Печать планарной сетчатой 
структуры [27] производили в горизонталь-
ной ориентации с использованием “под-
держек”. После печати “сырцы” отмывали  
в HDDA в лабораторной УЗ-ванне.

Выжигание и спекание. Выжигание “сыр- 
цов” проводили до 500 °С со скоростью на-
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Рис. 2. Спектры диффузного отражения порошков 
Al2O3 (1), смесей Al2O3 + 0.13 мас. % Cr2O3 (2) и Al2O3 + 
+ 0.28 мас. % Cr2O3 (3), BK94-1 (4) и Cr2O3 (вертикаль-
ной штриховой линией при 405 нм обозначен максимум 
светимости УФ-источника, используемого в 3D-прин-
тере Ember).
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Рис. 3. Зависимости глубины полимеризации от дозы 
энергии для суспензий HDDA/w9010/TPO-L на основе 
высокодисперсных порошков Al2O3 (1), смесей Al2O3 +  
+ 0.13 мас. % Cr2O3 (2) и Al2O3 + 0.28 мас. % Cr2O3 (3), 
BK94-1 (4), Al1.998Cr0.002O3 (5) и Al1.996Cr0.004O3 (6) с на-
полнением 35 об.%; штриховые линии — аппроксима-
ция методом наименьших квадратов согласно уравне-
нию Джейкобса (см. табл. 1).
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грева 1 °С/мин на воздухе в муфельной печи 
SNOL 6.7/1300. Высокотемпературное спе-
кание проводили на воздухе при 1600 °С в те-
чение 2 ч в муфельной печи Nabertherm LHT 
2/17 по реакции

	 (1-x) Al2O3 +x Cr2O3 → Al2-xCrxO3	 (1) 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Характеристики исходных порошков Al2O3, 

Cr2O3 и Al2O3:Cr3+. Репрезентативные изо-
бражения порошков Al2O3 и Cr2O3, полу-
ченные методом РЭМ, представлены на рис. 
1а и 1б соответственно. Порошок BMA15 
представляет собой агломераты 20-100 мкм, 
состоящие из изотропных первичных ча-
стиц с размером 100–150 нм. Распределение 
частиц по размерам порошка BMA15 имело 
два максимума: при 180 нм и 5 мкм. Наличие 
второго максимума объясняется присутстви-
ем в суспензии обломков гранул. Измерен-
ные удельная поверхность и параметры ре-
шетки порошка BMA15 составили 16.7 м2/г  
и a = 4.7617(2) Å, c = 13.000(2) Å соответ-
ственно, что совпадает с данными [3]. По-
рошок BMA15 имеет хорошую спекаемость. 
После сухого одноосного прессования и по-
следующего спекания на воздухе при 1600 °С 
в течение 2 ч измеренная плотность кера-
мики составила 3.8(1) г/см3 (>96%), полное 
пропускание – более 20% на толщине ~1 мм. 
Аналогичную высокую спекаемость показал 
порошок Al2O3 с малыми добавками Cr2O3.

Согласно электронной микроскопии, ис-
ходный порошок Cr2O3 представляет собой 
плотные частицы с выраженной огранкой 
размером 1–3 мкм, с небольшими включени-
ями крупных частиц размером до 10–20 мкм  
(рис. 1б). По данным лазерной дифракции, 
порошок Cr2O3 имел мономодальное распре-
деление частиц по размерам (d10 = 1.5 мкм,  
d50 = 3.6 мкм, d90 = 7.5 мкм). Удельная по-
верхность – 1.2 м2/г, параметры решетки со-
ставили a = 4.958(1) Å, c = 13.587(1) Å.

Серия порошков альфа-фазы Al2-xCrxO3 
(x = 0.002, 0.004 и 0.008) имела близкое 
мономодальное распределение частиц по 
размерам (d10 = 1 мкм, d50 = 2 мкм, d90 =  
4 мкм). Удельная поверхность составила  
~7 м2/г. Используемый как образец сравнения 
отечественный порошок Al2O3:Cr3+ марки 
BK94-1 имел широкое мономодальное рас-
пределение частиц по размерам (d10 = 0.7 мкм,  
d50 = 3.2 мкм, d90 = 11 мкм) с включениями 
отдельных плотных и крупных частиц с раз-
мером до 20 мкм. Суспензия из этого порош-
ка имела твердые включения и была склонна  
к быстрой седиментации.

Далее были изучены светоотражающие 
свойства порошков. Белый порошок α-Al2O3 
(BMA-15) отражает свет на уровне внутрен-
него стандарта прибора (около 100%). По-
рошки Cr2O3 и смеси Al2O3 c Cr2O3 интен-
сивно поглощают излучение в диапазоне 
лампы проектора, который используется в 
3D-принтере Ember (405 нм). Чем выше доля 
оксида хрома в смеси, тем, соответственно, 

2 мм 2 мм

(а) (б)

Рис. 4. Репрезентативные оптические фотографии: композит Al2O3/Cr2O3/HDDA после DLP 3D-печати (a) и керами-
ка Al2O3:Cr3+ после высокотемпературного спекания при 1600 °С 2 ч (б) (размер отверстий в композите 760(20) мкм, 
расстояние между отверстиями 490(10) мкм; размер отверстий в керамике 580(20) мкм, расстояние между отверстиями 
380(10) мкм).
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выше поглощение. Наиболее явно поглоще-
ние выражено у порошка оксида алюминия 
с ионом хрома, встроенным в его кристалли-
ческую структуру ВК94-1 (рис. 2). Связано 
это с тем, что у рубина есть широкая Y-по-
лоса поглощения с максимумом в районе  
410 нм [4, 6, 28], тождественная электронно-
му переходу 4T1g → 4A2g. Повышение погло-
щения света порошком и соответствующей 
суспензией на его основе существенно вли-
яет на латеральное и вертикальное разреше-
ния при 3D-печати [14, 15, 26].

Трехмерная печать и ее результаты. Зави-
симости глубины полимеризации суспензий 
от дозы излучения строили в полулогариф-
мических координатах и аппроксимировали 
уравнением Джейкобса (рис. 3):

где Cd – глубина полимеризации, Dp – глу-
бина проникновения, Emax – максимальная 
энергия воздействия лазера, Ec – крити-
ческая (минимальная) величина энергии 
воздействия лазера, необходимая для поли-
меризации мономера. Положение кривой 
отверждения для чистого Al2O3 в целом соот-
ветствует результатам [22, 29, 30]. С увеличе-
нием доли окрашивающей добавки кривая 
отверждения заметно выполаживается и рез-

ко смещается вниз, меняются ее ключевые 
параметры по сравнению с аналогичной су-
спензией с бесцветным порошком (табл. 1). 
На рис. 3 хорошо видно, что стереолитогра-
фическая печать суспензиями с порошком 
Al2O3 без добавок требует заметно мень-
шей дозы энергии, чем при печати смесями  
Al2O3 + Cr2O3 или Al2O3:Cr3+ при полимери-
зации тождественного слоя. Например, для 
полимеризации слоя суспензии на основе 
чистого Al2O3 толщиной 150 мкм достаточ-
но всего лишь 28 мДж/см2 (кривая 1), тог-
да как для составов 2 и 3 потребуется уже 49  
и 67 мДж/см2 соответственно. В то же время 
для суспензии на основе Al1.998Cr0.002O3 (со-
став 5) потребовалось бы уже ~350 мДж/см2. 
Отметим, что для полимеризации до толщи-
ны 70–75 мкм суспензии на основе порош-
ка Al1.992Cr0.008O3 (не представлена на рис. 3) 
требуется доза облучения 420–480 мДж/см2. 
Такая большая разница легко объяснима: ис-
пользуемая в принтере длина волны (405 нм) 
лежит рядом с полосой поглощения рубина 
[4, 6, 28] и часть световой энергии поглоща-
ется центром окраски (ионом Cr3+), затем 
рассеивается на иных длинах волн и в итоге 
не доходит до молекул TPO-L и HDDA. 

Вязкость суспензии 1 составила 0.68 Па  
с при 30 с-1, что достаточно для эффектив-
ной DLP печати [24, 25]. Добавление Cr2O3 
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практически не меняет значение вязкости. 
Ход кривых вязкости имеет псевдопластич-
ный характер.

Согласно термическому анализу отвер- 
жденного композита с Al2O3, наблюдает-
ся интенсивная потеря массы в интервале  
300–500 °С вследствие пиролиза органичес- 
кого связующего. На ДТГ-кривой наблю-
даются два максимума: интенсивный узкий 
при 355 °С и пологий протяженный при  
470 °С. На ДСК-кривой присутствуют два 
экзоэффекта: слабый при 200 °С и сильный 
при 360 °С. Добавка Cr2O3 практически не 
меняет положений термоэффектов, они в 
целом совпадают с ранее наблюдаемыми для 
иных оксидных композитов с HDDA [31].

На рис. 4а представлен типичный внеш-
ний вид композита, полученного методом 
3D печати из смеси Al2O3 + Cr2O3. Цвет 
композита равномерно светло-зеленый. Из-
учение образца методом оптической мик- 
роскопии показало, что в композите нет 
видимых дефектов печати, присутствует 
лишь небольшое коробление (изгиб) дета-
ли из-за чрезмерной реактивности HDDA. 
Такая проблема в целом типична для пло-
ских структур подобного рода [32]. Тол-
щина композита составила ~1 мм (10 слоев  
по 100 мкм). Типичный вид керамики после 
высокотемпературного спекания представ-
лен на рис. 4б. Керамика имеет равномер-
ную розовую окраску, что свидетельствует 
об успешном и полном протекании твердо-
фазной реакции (1) в смесевых сырцах. Рав-
номерное распределение хрома по поверх-
ности шлифа подтверждается данными 
ЭДС-анализа. Содержание оксида хрома 
составило 0.14(4) и 0.27(4) мас. %, что сты-
куется с заложенными величинами 0.13  
и 0.28 мас.% соответственно. Кроме того, 
на ЭДС наблюдали слабые линии фосфора, 
возможно, из-за использованного диспер-
санта и УФ-фотоинициатора [24, 25]. Линей-
ная усадка в латеральной плоскости ниже, 
чем вертикальная усадка (23% против 30%). 
Гидростатическая плотность 3D-печатных 
керамических образцов после спекания со-
ставила 3.7(1) г/см3. В пределах погрешности 
плотность не меняется с увеличением време-
ни спекания до 8 ч и температуры до 1650 °С.

Согласно результатам РЭМ, размер зерен 
керамики составлял 1-3 мкм, структура ке-
рамики практически беспористая. Образцы 
3D-сеток прозрачностью не обладали, воз-
можно, из-за наличия единичных пор, меж-
зеренных границ и инородных включений 
внутри керамики.

Можно полагать, что стереолитографичес- 
кая печать на иной длине волны, попадающая 
в интервал прозрачности рубина, например 
460 нм, будет протекать проще (быстрее). 
Такая длина волны проектора типична, на-
пример, для коммерческих 3D-принтеров 
фирмы Lithoz [33]. Другой альтернативный 
подход – это работа на длине волны 405 нм, 
но для порошков γ-Al2O3, активированных 
Cr3+ [28, 34]. Использование более реак-
тивных фотоинициаторпов, чем TPO-L УФ 
ФИ, таких как TPO или BAPO, скорее всего 
улучшит фоточувствительность стереолито-
графических суспензий.

Спектры ФЛ и спектры возбуждения для 
3D-керамики Al2O3:Cr3+ представлены на 
рис. 5. На спектрах возбуждения видны ши-
рокие полосы в синей и зеленой областях 
спектра, на спектрах ФЛ виден острый и 
интенсивный пик при ~694 нм, что типич-
но для активаторного иона Cr3+ в матрице 
α-Al2O3. В основании доминантного R-пи-
ка видно несколько слабых пологих линий 
при 670, 706 и 714 нм [4, 6]. Время затухания 
ФЛ, определенное по одноэкспоненциаль-
ным кривым затухания (рис. 6), составило 
3.679(1) и 3.757(3) мс для образцов 2 и 3 со-
ответственно. Таким образом, время зату-
хания при увеличении концентрации Cr3+ 
незначительно возрастает и оба значения в 
целом близки к данным [4, 6]. Фосфорес-
ценция в образцах керамики не обнаружена.

Исходя из полученных результатов мож-
но предположить, что полученная в работе 
керамика сложной формы может высту-
пить перспективным сцинтилляционным 
материалом с высоким световыходом. Фор-
ма “солонки” кажется благоприятной для 
оценки профиля высокоэнергетических 
пучков протонов и иных тяжелых ионов 
[10, 35]. Кроме того, предложенная 3D-пе-
чатная керамическая форма в паре с иными 
материалами, чувствительными к прочим 
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излучениям, например нейтронам, может 
выступить прототипом структурированного  
[8, 9, 36] или композитного [37, 38] детекто-
ра. Безусловно, высказанные гипотезы тре-
буют экспериментальной проверки.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Впервые продемонстрирована возмож-

ность прямой DLP 3D-печати высокочи-
стым Al2O3 в смеси с реакционной и окра-
шивающей добавкой Cr2O3 в количестве 0.13 
и 0.28 мас.%. После высокотемпературного 
спекания при 1600 °С получена высокоплот-
ная (>96%) керамика Al2O3:Cr3+ периодичес- 
кой структуры с равномерным распределе-
нием хрома. Люминесцентные свойства ке-
рамики сравнимы с лучшими известными 
результатами.

БЛАГОДАРНОСТЬ
Авторы благодарят Г.А. Досовицкого за 

высказанные ценные советы и замечания, 
А.Л. Михлина за синтез порошков Al2O3:Cr, 
Е.И. Кожухову и И.С. Комротова за терми-
ческий анализ композитов, М.С. Малозов-
скую за измерение удельной поверхности 
порошков. 

ФИНАНСИРОВАНИЕ РАБОТЫ
Работа выполнена при поддержке НИЦ 

«Курчатовский институт».
Аналитические исследования проведены 

с использованием научного оборудования 
ЦКП «Исследовательский химико-аналити-
ческий центр НИЦ Курчатовский институт» 
при финансовой поддержке проекта Рос-
сийской Федерацией в лице Минобрнауки 
России, Соглашение № 075-11-2023-370 от 
22.02.2023.

КОНФЛИКТ ИНТЕРЕСОВ
Авторы заявляют, что у них нет конфлик-

та интересов.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1.	 Опарина И.Б., Колмаков А.Г. Методы получения 

прозрачной поликристаллической керамики 
из оксида алюминия (Обзорная статья) // Но-

вые огнеупоры. 2021. № 4. С. 20–26. �  
https://doi.org/10.17073/1683-4518-2021-4-20-26 

2.	 Абызов А.М. Оксид алюминия и алюмоок-
сидная керамика (Обзор). Часть 1. Свойства 
Al2O3 и промышленное производство дис-
персного Al2O3 // Новые огнеупоры. 2019.  
№ 1. С. 16–23. �  
https://doi.org/10.17073/1683-4518-2019-1-16-23 

3.	 Ratzker B., Wagner A., Kalabukhov S., Frage N. 
Improved Alumina Transparency Achieved by 
High-pressure Spark Plasma Sintering of Com-
mercial Powder // Ceram. Int. 2021. V. 46. № 13. 
P. 21794–21799. �  
https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2020.05.198

4.	 Ratzker B., Wagner A., Favelukis B., Goldring S.,  
Kalabukhov S., Frage N. Optical Properties of 
Transparent Polycrystalline Ruby (Cr:Al2O3) 
Fabricated by High-Рressure Spark Plasma Sin-
tering // J. Eur. Ceram. Soc. 2021. V. 41. № 6.  
P. 3520–3526. �  
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2021.01.022

5.	 Ratzker B., Wagner A., Favelukis B., Ayalon I., 
Shrem R., Kalabukhov S., Frage N. Effect of 
Synthesis Route on Optical Properties of Cr:A-
l2O3 Transparent Ceramics Sintered Under High 
Pressure // J. Alloys Compd. 2022. V. 913. № 8. 
P. 165186. �  
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2022.165186 

6.	 Drdlikova K., Klement R., Drdlik D., Galusek D., 
Maca K. Processing and Properties of Lumi-
nescent Cr3+ Doped Transparent Alumina Ce-
ramics // J. Eur. Ceram. Soc. 2020. V. 40. № 7.  
P. 2573–2580. �  
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2019.11.010 

7.	 Santiago M., De Barros V. S., Khoury H. J., Moli-
na P., Elihimas D. R. Radioluminescence of Ra-
re-earth Doped Aluminum Oxide // Appl. Radi-
at. Isot. 2012. V. 71. P. 15–17. �  
https://doi.org/10.1016/j.apradiso.2012.02.009

8.	 Li H., Yang H., Yuan R., Sun Z., Yang Y., Zhao J., 
Zhang Z. Ultrahigh Spatial Resolution, Fast 
Decay, and Stable X‐ray Scintillation Screen 
through Assembling CsPbBr3 Nanocrystals Ar-
rays in Anodized Aluminum Oxide // Adv. Opt. 
Mater. 2021. V. 9. № 24. P. 2101297. �  
https://doi.org/10.1002/adom.202101297

9.	 Zhao X., Jin T., Gao W., Niu G., Zhu J., Song B., 
Tang J. Embedding Cs3Cu2I5 Scintillators into 
Anodic Aluminum Oxide Matrix for High‐reso-



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ        том   60       № 1        2024

97О ВЛИЯНИИ ХРОМА НА СТЕРЕОЛИТОГРАФИЧЕСКУЮ ПЕЧАТЬ

lution X‐ray Imaging // Adv. Opt. Mater. 2021.  
V. 9. № 24. P. 2101194. �  
https://doi.org/10.1002/adom.202101194

10.	Jimenez-Rey D., Zurro B., McCarthy K. J., Gar-
cia G., Baciero A. The Response of a Radiation 
Resistant Ceramic Scintillator (Al2O3:Cr) to Low 
Energy Ions (0–60 keV) // Rev. Sci. Instrum. 
2008. V. 79. № 10. P. 10E516. �  
https://doi.org/10.1063/1.2953595 

11.	 Carloni D., Zhang G., Wu Y. Transparent Alumina 
Ceramics Fabricated by 3D Printing and Vacuum 
Sintering // J. Eur. Ceram. Soc. 2021. V. 41. № 1. 
P. 781–791. �  
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2020.07.051

12.	Cooperstein I., Indukuri S.R.K.C., Bouketov A., 
Levy U., Magdassi S. 3D Printing of Microme-
ter-sized Transparent Ceramics with On-demand 
Optical-gain Properties // Adv. Mater. 2020.  
V. 32. № 28. P. 2001675. �  
https://doi.org/10.1002/adma.202001675

13.	 Sun Y., Li M., Jiang Y., Xing B., Shen M., Cao C., 
Wang C., Zhao Z. High-quality Translucent Alu-
mina Ceramic Through Digital Light Processing 
Stereolithography Method // Adv. Eng. Mater. 
2021. V. 23. № 7. P. 2001475. �  
https://doi.org/10.1002/adem.202001475

14.	Ievlev V.M., Putlyaev V.I., Safronova T.V., Evdoki-
mov P.V. Additive Technologies for Making High-
ly Permeable Inorganic Materials with Tailored 
Morphological Architectonics for Medicine // 
Inorg. Mater. 2015. V. 51. № 13. P. 1297–1315. �  
https://doi.org/10.1134/S0020168515130038

15.	Тихонова С.А., Евдокимов П.В., Путля- 
ев В.И., Голубчиков Д.О., Мурашко А.М., Ле-
онтьев Н.В., Филипов Я.Ю., Щербаков И.М. 
Формирование композитов с гидрогелевой 
матрицей, наполненных магнитоэлектриче-
скими элементами феррит кобальта/пьезо-
электрик, методом стереолитографической  
3D-печати // Перспективные материалы. 2022.  
Т. 51. № 8. С. 36–47. �  
https://doi.org/10.30791/1028-978X-2022-8-36-47

16.	Goldberg M., Obolkina T., Smirnov S., Protsen-
ko P., Titov D., Antonova O., Konovalov A., Ku-
dryavtev E., Sviridova I., Kirsanova V., Sergeeva N.,  
Komlev V., Barinov S. The Influence of Co Ad-
ditive on the Sintering, Mechanical Properties, 
Cytocompatibility, and Digital Light Processing 
Based Stereolithography of 3Y-TZP-5Al2O3 Ce-

ramics // Materials. 2020. V. 13. № 12. P. 2789. �  
https://doi.org/10.3390/ma13122789

17.	 Смирнов С.В., Малютин К.В., Проценко П.В., 
Оболкина Т.О., Антонова О.С., Гольдберг М.А., 
Кочанов Г.П., Хайрутдинова Д.Р., Баринов С.М. 
Технология получения керамических изделий 
сложной формы из ZrO2 посредством DLP 
3D-печати // Тр. КНЦ РАН. Химия и матери-
аловедение. 2021. Т. 11. № 2. С. 239–242. �  
https://doi.org/10.37614/2307-5252.2021.2.5.048

18.	Li Y., Wang M., Wu H., Wang M., Wu H., He F., 
Chen Y., Wu S. Cure Behavior of Colorful ZrO2 
Suspensions During Digital Light Processing 
(DLP) Based Stereolithography Process // J. Eur. 
Ceram. Soc. 2019. V. 39. № 15. P. 4921–4927. �  
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2019.07.035

19.	Liu Y., Zhan L., Wen L., Cheng L., He Y., Xu B., 
Liu S. Effects of Particle Size and Color on Pho-
tocuring Performance of Si3N4 Ceramic Slurry 
by Stereolithography // J. Eur. Ceram. Soc. 2021. 
V. 41. № 4. P. 2386–2394. �  
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2020.11.032

20.	Ding G., He R., Zhang K., Xie C., Wang M., Yang Y.,  
Fang D. Stereolithography‐based Additive Man-
ufacturing of Gray‐colored SiC Ceramic Green 
body // J. Am. Ceram. Soc. 2019. V. 102. № 12. 
P. 7198–7209. �  
https://doi.org/10.1111/jace.16648 

21.	 Zhao H., Xing H., Lai Q., Zhao Y., Chen Q., Zou B. 
Additive Manufacturing of Graphene Oxide/
hydroxyapatite Bioceramic Scaffolds with Rein-
forced Osteoinductivity Based on Digital Light 
Processing Technology // Mater. Des. 2022.  
V. 223. P. 111231. �  
https://doi.org/10.1016/j.matdes.2022.111231

22.	Quanchao G.U., Sun L., Xiaoyu J.I., Wang H., 
Jinshan Y.U., Zhou X. High-performance and 
High-precision Al2O3 Architectures Enabled by 
High-solid-loading, Graphene-containing Slur-
ries for Top-down DLP 3D Printing // J. Eur. 
Ceram. Soc. 2023. V. 43. № 1. P. 130–142. �  
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2022.09.048

23.	 Tayoda T., Obikawa T., Shigenari T. Photolumines-
cence Spectroscopy of Cr3+ in Ceramic Al2O3 // 
Mater. Sci. Eng. B. 1998. V. 54. № 1-2. P. 33–37. �  
https://doi.org/10.1016/S0921-5107(98)00122-6

24.	Ермакова Л.В., Кузнецова Д.Е., Поплевин Д.С., 
Смыслова В.Г., Карпюк П.В., Соколов П.С., До-
совицкий Г.А., Чижевская С.В. Влияние акри-



98

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ        том   60       № 1         2024

ЕРМАКОВА и др.

латного мономера на характеристики фото-
полимеризуемых суспензий для получения 
керамики из стабилизированного ZrO2 // 
Стекло и керамика. 2022. Т. 95. № 10. С. 3–10. �  
https://doi.org/10.14489/glc.2022.10.pp.003-010

25.	Ермакова Л.В., Кузнецова Д.Е., Смыслова В.Г., 
Соколов П.С., Досовицкий Г.А., Чижевская С.В. 
Влияние диспергирующих добавок на свой-
ства фотоотверждаемых суспензий на основе 
стабилизированного диоксида циркония // 
Новые огнеупоры. 2022. № 10. С. 45–50. �  
https://doi.org/10.17073/1683-4518-2022-10-45-50 

26.	Tikhonov A., Evdokimov P., Klimashina E., Tik-
honova S., Karpushkin E., Scherbakov I., Dubrov V.,  
Putlayev V. Stereolithographic Fabrication of 
Three-dimensional Permeable Scaffolds from 
CaP/PEGDA Hydrogel Biocomposites for Use 
as Bone Grafts // J. Mech. Behav. Biomed. Ma-
ter. 2020. V. 110. P. 103922. �  
https://doi.org/10.1016/j.jmbbm.2020.103922

27.	 Ermakova L.V., Dubov V.V., Saifutyarov R.R., 
Kuznetsova D.E., Malozovskaya M.S., Karpyuk P.V.,  
Dosovitskiy G.A., Sokolov P.S. Influence of Lumi-
nescent Properties of Powders on the Fabrication 
of Scintillation Ceramics by Stereolithography 3D 
Printing // Ceramics. 2023. V. 6. № 1. P. 43–57. �  
https://doi.org/10.3390/ceramics6010004

28.	Baronskiy M.G., Tsybulya S.V., Kostyukov A.I., 
Zhuzhgov A.V., Snytnikov V.N. Structural Prop-
erties Investigation of Different Alumina Poly-
morphs (η-, γ-, χ-, θ-, α-Al2O3) Using Cr3+ as 
a Luminescent Probe // J. Lumin. 2022. V. 242.  
P. 118554. �  
https://doi.org/10.1016/j.jlumin.2021.118554

29.	Johansson E., Lidstrom O., Johansson J., Lyck- 
feldt O., Adolfsson E. Influence of Resin Com-
position on the Defect Formation in Alumina 
Manufactured by Stereolithography // Materials. 
2017. V. 10. № 2. P. 138. �  
https://doi.org/10.3390/ma10020138

30.	Zheng T., Wang W., Sun J., Liu J., Bai J. Develop-
ment and Evaluation of Al2O3–ZrO2 Composite 
Processed by Digital Light 3D Printing // Ceram. 
Int. 2020. V. 46. № 7. P. 8682–8688. �  
https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2019.12.102

31.	 Sokolov P.S., Komissarenko D.A., Shmeleva I.A., 
Slyusar I.V., Dosovitskiy G.A., Evdokimov P.V., 

Putlyaev V.I., Dosovitskiy A.E. Suspensions on the 
Basis of Stabilised Zirconium Oxide for Three-di-
mensional Printing // IOP Conf. Ser.: Mater. Sci. 
Eng. 2018. V. 347. P. 012012. �  
https://doi.org/10.1088/1757-899X/347/1/012012

32.	Choe G.B., Kim G.N., Lee H., Koh Y.H., Kim H.E.  
Novel Camphene/Photopolymer Solution as 
Pore-forming Agent for Photocuring-assisted 
Additive Manufacturing of Porous Ceramics // J. 
Eur. Ceram. Soc. 2021. V. 41. № 1. P. 655–662. �  
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2020.08.012

33.	Conti L., Bienenstein D., Borlaf M., Graule T. Ef-
fects of the Layer Height and Exposure Energy on 
the Lateral Resolution of Zirconia Parts Printed 
by Lithography-Based Additive Manufacturing //  
Materials. 2020. V. 13. № 6. P. 1317. �  
https://doi.org/10.3390/ma13061317

34.	Moshkovitz M.Y., Paz D., Magdassi S. 3D Printing 
Transparent γ-Alumina Porous Structures Based 
on Photopolymerizable Sol–Gel Inks // Adv. 
Mater. Technol. 2023. P. 2300123. �  
https://doi.org/10.1002/admt.202300123

35.	McCarthy K.J., Baciero A., Zurro B., Arp U., Tarrio C.,  
Lucatorto T.B., Morono A., Martin P., Hoidgson E.R.  
Characterization of the Response of Chromi-
um-doped Alumina Screens in the Vacuum Ul-
traviolet Using Synchrotron Radiation // J. Appl. 
Phys. 2002. V. 92. № 11. P. 6541–6545. �  
https://doi.org/10.1063/1.1518133

36.	Lin Z., Lv S., Yang Z., Qiu J., Zhou S. Structured 
Scintillators for Efficient Radiation Detection // 
Adv. Sci. 2022. V. 9. № 2. P. 2102439. �  
https://doi.org/10.1002/advs.202102439

37.	 Korzhik M., Fedorov A., Komendo I., Amelina A., 
Gordienko E., Gurinovich V., Guzov V., Dosovits-
kiy G., Kozhemyakin V., Kozlov D., Lopatik A., 
Mechinsky V., Retivov V., Smyslova V., Zharova A. 
GYAGG/6LiF Composite Scintillation Screen 
For Neutron Detection // Nucl. Eng. Technol. 
2021. V. 54. № 3. P. 1024–1029. �  
https://doi.org/10.1016/j.net.2021.09.024

38.	 Shevelev V.S., Ishchenko A.V., Vanetsev A.S., Nag-
irnyi V., Omelkov S.I. Ultrafast Hybrid Nanocom-
posite Scintillators: A Review // J. Lumin. 2022. 
V. 242. P. 118534. �  
https://doi.org/10.1016/j.jlumin.2021.118534



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ, 2024, том 60,  № 1, с.  99–110

99

УДК 536.46; 621.762; 669.018

ВВЕДЕНИЕ
Металлокерамические композиты обла-

дают востребованным в различных прак-
тических приложениях сочетанием меха-
нических и тепловых свойств: химической 
стабильностью, устойчивостью к окисле-
нию, прочностью, твердостью и стойкостью 
к истиранию при повышенных температурах 
[1–6], что в полной мере может быть отнесе-
но и к композитам с взаимопроникающими 
фазами (IPCs) металл/керамика и интерме-
таллид/керамика [1]. Получение IPC, как 
правило, состоит из двух стадий: создания 
пористого каркаса из керамики и заполне-
ния его пор металлическим расплавом, ко-
торые разнесены во времени, относительно 
продолжительны и требуют много энергии 
[1]. Снизить энергозатратность процесса 
позволяет применение самораспространя-
ющегося высокотемпературного синтеза 
(СВС), который протекает в режиме горения 

или теплового взрыва и обладает такими до-
стоинствами, как быстрота и низкая потреб-
ность в дополнительной энергии [7, 8]. СВС 
позволяет получать высокотемпературную 
керамику, интерметаллиды и композитные 
материалы с регулируемыми размерами, 
пористостью и структурой [7–10]. Сфера 
применений пористых СВС-материалов – 
фильтры, мембраны, носители катализато-
ров, биоматериалы, пористые преформы 
для получения беспористых IPCs [8, 11–15]. 

В работах [16–19] методом СВС нами 
были получены пористые композиты со 
структурой по типу IPCs металл/керамика и 
интерметаллид/керамика – во фронте вол-
ны горения одновременно происходил син-
тез пористой керамики и интерметаллида, 
который проникал в поры керамики. 

Цель настоящей работы – получение 
пористого композита при СВС в системе  
Ni–Al–Ti–B, состоящей из порошков Ti, B 

СИНТЕЗ КОМПОЗИЦИОННОГО МАТЕРИАЛА ИЗ СМЕСИ Ti+2B И 
КОМПОЗИТНЫХ ЧАСТИЦ 3Ni+Al В РЕЖИМЕ ГОРЕНИЯ
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и частиц 3Ni–Al, полученных механической 
активацией [19–21], и реализация характер-
ного для IPC распределения керамической и 
интерметаллидной фаз за счет стадийности 
физико-химических процессов в волне го-
рения [1, 17–19, 22]. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В экспериментах в качестве модельных 

систем были выбраны комбинированные со-
ставы из смеси порошков титана и бора Ti+2В 
и композитных частиц-гранул (3Ni+Al)m.  
В смесях a(3Ni+Al)m+(1–a)(Ti+2В) варьи-
ровался размер частиц (3Ni+Al)m, их массо-
вая доля была постоянной: a = 0.4. 

Для приготовления исходной смеси Ti+2В 
использовали порошки титана марки ПТС 
(дендритное строение частиц, средний раз-
мер частиц ~120 мкм) и черного аморфного 
бора (99.8% бора, размер частиц 0.2–6 мкм). 

Композитные частицы (3Ni+Al)m полу-
чали механическим активированием сме-
си порошков исходных металлов: 87 мас. % 
никеля (марка ПНК–УТ3, размер основной 

доли частиц 1–20 мкм) и 13 мас. % алюминия 
(марка АСД–4, размер частиц 1–20 мкм). 
Интенсивная механическая активация сме-
си 3Ni+Al происходила в планетарной мель-
нице АГО–2 в атмосфере воздуха в течение 
времени tm = 5 мин при ускорении шаров 90g 
(соотношение массы шаров к массе смеси 20 : 
1) [19, 21]. Продолжительность механической 
активации выбиралась меньше критическо-
го значения [21], что позволяло исключить 
интенсивный механохимический синтез ин-
терметаллидов [23] и нестабильных твердых 
растворов [24] непосредственно в барабане 
мельницы. При активации образовывались 
композитные частицы-гранулы (3Ni+Al)m 
пластинчатой формы, слоистого строения с 
чередующимися слоями Ni и Al [19, 23]. 

Активированный порошок (3Ni+Al)m был 
разделен на три фракции: d1<63 мкм, d2 = 
63–125 мкм, d3 = 125–250 мкм. В смесителе 
типа “пьяная бочка” были сформированы и 
перемешаны три модельные комбинирован-
ные смеси:

    1 – 0.4(3Ni+Al)m1+0.6(Ti+2В), d1; 
    2 – 0.4(3Ni+Al)m2+0.6(Ti+2В), d2; 
    3 – 0.4(3Ni+Al)m3+0.6(Ti+2В), d3 

с долями элементов Ni, Al, Ti и B 57.30, 8.78, 
23.37 и 10.55 мас. % в каждом составе. 

Модельные смеси запрессовывали в ци-
линдрические оболочки из прозрачного 
кварцевого стекла (внешний диаметр De = 
7.8 мм, внутренний Di = 4.4 мм, длина L0 = 
43 мм, длина прессовки L = 28 мм). Форми-
рование прессовок происходило послойно 
при одностороннем уплотнении последо-
вательно поступающих в оболочку порций 
смеси [16–19]. В многослойных образцах 
высота H отдельных слоев составляла 1000– 
1500 мкм; плотность прессовок была одно-
родна по длине. Гранулы (3Ni+Al)m в соста-
ве смеси не разрушались при запрессовке 
[16–19]. Увеличение размера гранул приво-
дило к незначительному снижению плот-
ности прессовок. Относительная плотность 
прессовок составляла 0.61–0.65.

Процесс СВС из элементов проводился 
в экспериментальной установке, схематич-
но представленной на рис. 1, в атмосфере 
аргона при давлении 1 атм, при начальной 
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Рис. 1. Установка: 1 – термопара, 2 – изолятор, 3 – обо-
лочка (внешний диаметр – De, внутренний – Di, длина –  
L0), 4 – прессовка (диаметр D = Di, длина – L), 5–7 – 
поджигающие прессовка, смесь и спираль, 8 – реги-
стратор, 9 – видеокамера, 10 – компьютер.
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температуре t0=20 °С. СВС инициировали 
поджигающей прессовкой из смеси Ti+2B. 
Расширению образца при горении препят-
ствовали стенки кварцевой оболочки и га-
зопроницаемые ограничители на ее торцах. 
Примесные газы удалялись через «горячий» 
торец образца. Вольфрам-рениевые термо-
пары (тип А, диаметр 0.1, 0.2 мм с защитным 
алюмосиликатный слоем 0.05 мм на спае) ис-
пользовались для регистрации температуры 
в составе измерительного комплекса – мно-
гоканального регистратора QMBox-4050-8-1 
и компьютера ASUS-A52J. Кривые нагрева-
ния процесса, максимальные температуры 
горения и градиенты температур в волне 
горения фиксировали по термопарным из-
мерениям. Видеозапись процесса осущес- 
твлялась на камеру Sony HDR-CX130E (50 
кадров в секунду). По видеозаписи процесса 
определялась скорость горения. 

Электронно-микроскопическое иссле-
дование продукта синтеза выполнялось на 
электронном микроскопе LEO 1450 VP Carl 
Zeiss; рентгенофазовый анализ — на диф-
рактометре ДРОН-3М. Изучалось влияние 
размера композитных частиц (3Ni+Al)m на 
параметры горения и характеристики ко-

нечного продукта: макро- и микрострукту-
ру, фазовый состав, распределение фаз. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Синтез в модельных смесях протекал в 

режиме горения без дополнительного подо-
грева при начальной температуре t0 = 20 °C.  
Пористый продукт горения имел форму ци-
линдрического стержня (диаметр 4.4 мм, 
длина 28 мм). Стержень извлекался из обо-
лочки посредством незначительного вы-
талкивающего усилия, приложенного к его 
торцу, без разрушения и деформации для 
каждой из исходных смесей 1–3.

Скорости горения (ub) и максимальные 
температуры (tb) в волне горения в зависи-
мости от среднего размера d гранул (3Ni+Al)
m в смесях 1–3 представлены на рис. 2. Уве-
личение размера гранул в ~4 раза приводило 
лишь к незначительному уменьшению сред-
ней скорости горения (на ~ 5%). Уровень 
скоростей горения испытуемых смесей до-
статочно высок и близок к скорости горения 
смеси Ti+2В в их составе (ub ~5 см/с). При 
прохождении волны горения вдоль образца 
ее скорость снижалась в среднем на 15% в 
каждой смеси, что можно объяснить ростом 
давления примесных газов в волне горения в 
бронированных образцах, которое влияет на 
движение жидких компонентов и продуктов 
синтеза, тепломассоперенос, порообразова-
ние, нарушение сплошности в горящем об-
разце. При увеличении d в ~4 раза темпера-
тура горения повышалась на ~150 °C. На рис. 
3 представлены термограммы t = f(t) и dt/dt = 
f(t) волны горения для смесей 1–3. 

Температуры горения смесей 1–3 (tb = 
1850–2000 °C) ниже tb, регистрируемой при 
горении смеси Ti+2В (~2300 °C) в кварцевой 
оболочке. В образцах, приготовленных толь-
ко из частиц (3Ni+Al)m, инициировать вол-
ну горения при t0 = 20 °C не удавалось, что, 
по-видимому, связано со значительными 
кондуктивными теплопотерями в оболочку 
при малом диаметре образцов (Di = 4.4мм), 
а также с появлением продуктов механичес- 
кого сплавления в композитных частицах 
в местах контакта реагентов при выбран-
ной продолжительности (5 мин) активации  
[23–26]. В [27–30] показано, что после акти-
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Рис. 2. Скорость и максимальная температура горения 
смесей в зависимости от среднего размера d гранул 
(3Ni+Al)m.
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вации смесей Ni+13 мас. %Al в планетар-
ной мельнице АГО–2 более 3–4 мин харак-
теристики СВС существенно снижаются: 
температура инициирования до 2–3 раз, 
температура теплового взрыва в ~1.2 раза, 
максимальная температура горения в ~1.5 
раза. Для композитных порошков Ni+13 мас. 
% Al в работах [23, 25] СВС реализовывал-
ся при скоростях горения в разы меньших  
(ub ≈ 0.2–1см/с, tb ≈ 600–700°C), чем приве-
денные для смесей 1–3 на рис.2, что указы-
вает на определяющее влияние высокотем-
пературной реакции Ti+2В на параметры 
горения рассматриваемых составов. В ком-
бинированных смесях поверхность кон-
такта между средами (гранулами (3Ni+Al)
m и порошками Ti+2В) ниже, чем между 
реагентами внутри каждой из сред. В ком-
позитных частицах за счет измельчения ре-
агентов при активации контакт между их 
прослойками улучшается [28]. Смесь Ti+2В 
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Рис. 3. Температуры в волне горения для смесей 1–3 (а) 
и производная температуры для смеси 3 (б).
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г – в зоне жидкофазной реакции Ti+2В при t>1680 °C (5); д – в зонах реакции при 1680< t<2000 °C (5) и «догорания» при 
1385 °C < t<2000°C (6); е – в зонах «догорания» и остывания: при t<2000 °C (6) и t< 1385 °C (7).



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ        том   60       № 1        2024

103СИНТЕЗ КОМПОЗИЦИОННОГО МАТЕРИАЛА

состоит из мелких частиц бора и мелких 
фрагментов частиц-дендритов титана [19], 
что способствует хорошему контакту меж-
ду этими реагентами. Таким образом, по-
являются предпосылки для относительно 
автономного протекания химических пре-
вращений в составляющих смесь средах и 
для существования в волне горения двух 
зон химических реакций: низкотемпера-
турной (реакция в гранулах (3Ni+Al)m) и 
высокотемпературной (реакция в смеси 
Ti+2В). На отсутствие запаздывания хими-
ческого превращения в гранулах (3Ni+Al)m  
в смесях 1–3 указывают наблюдаемое на по-
верхности образца плавное, без выражен-
ного “мерцания”, движение волны горения 
на видеозаписях процесса горения, а также 
наличие одного максимума температуры на 
термограммах t = f(τ) (рис. 3), что отличает 
их от термограмм горения ранее изучавших-
ся систем [17, 18]. Структурные превраще-
ния в смеси при прохождении волны горе-
ния схематично представлены на рис. 4.

Экзотермические превращения в активи-
рованных смесях Ni+13 мас. % Al [23] проис-
ходили при 200–500 °C, по аналогии при СВС 
в изучаемых нами смесях a(3Ni+Al)m+(1–a)
(Ti+2В) химическое взаимодействие внутри 
частиц (3Ni+Al)m может начаться в таком 
же интервале температур. При 100–500 °C  
(рис. 3) наблюдается высокий темп повыше-
ния температуры ~3000–10000 °C/с, поэтому 

в волне горения в зоне прогрева (до 200°C) 
не успеет произойти отжиг неравновесных 
дефектов в композитных частицах (3Ni+Al)m  
и химическое взаимодействие Ni и Al нач-
нется в твердой фазе [25, 29, 30]. Скорости 
горения смесей 1–3 (рис. 2) значительно, в 
~4–25 раз, превышают скорости горения 
активированных составов Ni+13 мас.% Al 
[23, 25], поэтому нагрев гранул (3Ni+Al)m  
будет происходить преимущественно за 
счет интенсивного теплового потока из го-
рячей зоны образца. Жидкая фаза в грану-
лах, по всей видимости, возникнет до того, 
как в твердой фазе завершатся реакции.  
С появлением жидкой фазы – сначала лег-
коплавкой эвтектики Al+NiAl3 (при ~640 °C)  
[10, 27, 31–33], затем расплава алюминия 
(при ~660 °C) – химическое взаимодействие 
в гранулах будет продолжаться в местах кон-
такта расплава Al и слоев Ni с образованием 
фазы Ni2Al3 [10, 23]. Тепловое расширение 
компонентов и повышение удельного объе-
ма Al при плавлении могут способствовать 
выдавливанию части расплава (5–10%) из 
гранул (3Ni+Al)m и увеличению площади 
контакта гранул с частицами смеси Ti+2В, 
улучшая теплопередачу. Скорость подъе-
ма температуры, достигнув максимума при 
≈670 °C, в дальнейшем уменьшается (рис. 3), 
что, вероятно, обусловлено снижением теп- 
ловыделения в гранулах (3Ni+Al)m, увеличе-
нием теплоотдачи из гранул в смесь Ti+2В, 
ростом теплоемкости компонентов комби-
нированной смеси и снижением эффектив-
ной теплопроводности смеси a(3Ni+Al)m+ 
+(1–a)(Ti+2В) [19, 34–36] (Снижение те-
плопроводности комбинированной смеси, 
содержащей аналогичные гранулы (Ni+Al)m,  
рассмотрено в [19].)

Подвод тепла к поперечному слою образ-
ца в низкотемпературной зоне химических 
реакций в волне горения происходит из вы-
сокотемпературной зоны при контакте с гра-
нулами и смесью Ti+2В. В силу большей от-
носительной плотности композитных частиц 
(3Ni+Al)m и большей теплопроводности их 
компонентов [19, 34–36] гранулы будут нагре-
ваться быстрее, а часть поступающего к ним 
тепла будет передаваться в смесь Ti+2В. Теп-
ло, выделяющееся в самих частицах (3Ni+Al)m  
(при экзотермических реакциях между Ni и Al 
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Рис. 5. Фазовый состав продукта СВС (смесь 3).
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в твердой и жидкой фазе), частично идет и на 
подогрев окружающей смеси Ti+2В. Таким 
образом, в низкотемпературной зоне хими-
ческих реакций в волне горения (при ~200–
700 °C) реагирующие гранулы (3Ni+Al)m  
отчасти выступают в роли “химической 
печки”, подогревая смесь Ti+2В. В целом 
же, тепло от реакции Ti+2В (962 кал/г [19])  
в высокотемпературной зоне значительно 
превышает тепло от реакции 3Ni+Al (185 кал/г 
 [37]) – в 7.8 раза (с учетом массовых долей 
компонентов при a = 0.4), поэтому очевидно, 
что тепло, передаваемое в смесь Ti+2В через 
гранулы, превышает тепло, поступающее  
в смесь от реакции в гранулах. 

При ~700 °C в гранулах (3Ni+Al)m может 
содержаться основная фаза – Ni3Аl, а также 
небольшие количества NiAl, Ni и, иногда, 
Ni2Аl3 [25]. Дальнейшее поступление теп-
ла из горячей зоны стимулирует дореаги-
рование в гранулах и, возможно, химичес- 
кое взаимодействие расплава Al на поверх-
ности гранул с Ti и B в окружающем слое 
смеси. Однако скорость такого взаимодей-
ствия ниже, чем у основных реакций: так, 
например, ub~0.6 см/с для смеси Ti+Al при 
t0 = 550 °C [19] что ниже в ~8 раз, чем у сме-
си Ti+2В [19, 38] и у исследуемых в настоя-
щей работе смесей 0.4(3Ni+Al)m+0.6(Ti+2В) 
(рис. 2). Слой Ti+2B вокруг гранул, при ха-
рактерных размерах ~100–200 мкм, сгорает 
за τ ~0.005–0.02 с. За такое короткое время 
контакта расплава Al и бора не возникнет 
заметного количества боридов алюминия, 
так как в расплаве Al при 700–1000 °C рас-

творяется не более 2 мас. % бора даже при 
длительном контакте [39–41]. 

Согласно диаграмме состояния [42], 
в зоне реакции в гранулах (3Ni+Al)m при  
t > 700 °C будут плавиться возникшие ра-
нее эвтектики и соединения: при t < 1230 °C 
Ni2Аl3 (1133 °C); при t > 1230 °C Ni3Аl (1385 °C) 
и NiAl (1638 °C). Гранулы окажутся преиму-
щественно в жидком состоянии после плав-
ления доминирующей фазы Ni3Al. Повыше-
ние t свыше 1385 °C приведет к разложению 
Ni3Al по схеме [37]: Ni3Al → ж + δ(NiAl). Ста-
нет возможно проникновение расплава си-
стемы 3Ni–Al в смесь из Ti, B и продуктов их 
твердофазного взаимодействия, возникших  
при 1230 < t < 1385 °C [19, 43]. При повышен-
ной температуре (t >1000  °C) проникновению 
способствуют разрушение и возгонка пленок 
оксида алюминия и реакция самоочищения 
Al [44, 45], дающие расплаву Al возможность 
продвигаться к смеси Ti+2В между фрагмен-
тами оксидных пленок; хорошая смачивае-
мость бора, титана, моноборида и дибори-
да титана жидкими алюминием и сплавами 
алюминия и никеля (t > 1000 °C) [46–56]). 
Кроме того, проникновению расплава си-
стемы 3Ni–Al в продукт взаимодействия Ti 
и B способствуют также термокапиллярное 
растекание [55–58] и явление термоосмоса, 
когда под действием градиента температуры 
термоосмотический поток направлен внутрь 
прореагировавшего горячего слоя керамики 
через систему капилляров и пор [8]. Однако 
для достижения достаточно низких значе-
ний углов смачивания может потребовать-
ся время от нескольких секунд до минут 
[46–56]. Температура узкого поперечного 
фрагмента образца находится в диапазоне  
1230 < t < 1680°C в волне горения лишь в 
течение короткого интервала времени ∆τ < 
0.02 с (рис. 3). Для проникновения распла-
ва системы 3Ni–Al на значительную глубину  
в исходную смесь Ti+2B и для образования в 
заметном количестве соединений Al или Ni с 
Ti или B такого времени, по всей видимости, 
недостаточно, что подтверждается фазовым 
составом продуктов горения. По данным 
РФА (рис. 5) в продукте синтеза содержатся: 
Ni3Al, TiB2 и в небольшом количестве фазы 
NiAl и TiB (содержания алюминидов титана, 
боридов алюминия и боридов никеля недо-

500 мкм 500 мкм 500 мкм

(а) (б) (в)

Рис. 6. Макроструктура TiB2–Ni3Al (шлиф): смеси 1(а), 
2(б), 3(в).
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статочно для уверенной идентификации). 
При уменьшении размера гранул (3Ni+Al)m  
в исходных смесях в продукте синтеза уве-
личивается содержание Ni3Al и уменьшается 
NiAl. В остальном фазовые диаграммы про-
дуктов горения смесей 1–3 идентичны.

При 1230 °C начнется твердофазное вза-
имодействие титана и бора [19]. В попереч-
ном слое реагирующая смесь Ti+2В подоб-
но “химической печке” будет передавать 
тепло в контактирующие с ней гранулы 
(3Ni+Al)m (продольное поступление тепла 
от горячей зоны волны горения продолжит-
ся). Поскольку дендритная форма частиц 
Ti препятствует плотному контакту по всей 
их поверхности с порошком бора (особен-
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Рис. 7. Микроструктура TiB2–Ni3Al (шлиф) и элементный состав (ат.%) в точках: смеси 1 (а, г), 2 (б, д), 3 (в, е).

Рис. 8. Микроструктура TiB2–Ni3Al на изломе и на по-
верхности пор (а–в) и элементный состав (ат.%) в точ-
ках, смесь 1.
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но при невысокой плотности прессовок), 
то слой продукта твердофазного взаимодей-
ствия на частицах Ti не будет сплошным и 
при достижении температуры плавления 
Ti (1668 °C) произойдет растекание распла-
ва титана по капиллярам в порошке бора  
[7, 58–60]. При t > 1668 °C Ti и B будут не 
только продолжать взаимодействовать по-
средством диффузии через твердый слой 
продукта реакции, но и, при контакте рас-
плава титана с бором, химически реагиро-
вать с более высокой скоростью, формируя 
пористый каркас из TiB2 [19] Расплав систе-
мы 3Ni–Al находится первоначально в виде 
“включений” в смеси Ti+2В на месте гранул 
(при τ < 1668 °C, рис. 4г). При образовании 
TiB2 (при dt/dτ > 0, 1680 < t < 2000 °C) и при 
«догорании» (при dt/dτ < 0, 1385 < t < 2000 °C, 
рис. 4д, 4е) по мере просачивания расплава 
по порам диборидной матрицы образуется 
структура с “взаимопроникающими сре-
дами” из керамического каркаса и жидких 
интерметаллидов [19, 35, 38, 54–57]. Одно-
временно формируется пористое простран-
ство продукта горения и возникают крупные 
поры на месте композитных гранул. Даль-
нейшее остывание (t < 1385 °C) ведет к окон-
чательному формированию в продукте горе-
ния структуры из твердых каркасов диборид 
титана–алюминиды никеля и пор (рис. 4 е). 

Структура синтезированного продукта 
СВС характеризуется развитой пористос- 
тью – наблюдается до четырех масштабов в 
размерах пор – при ~1–5% закрытых пор и 
общей пористости ~50% (рис. 6–рис. 8). На 
месте расположения композитных гранул 
(3Ni+Al)m в прессовках в продукте синтеза 
находятся крупные открытые поры. Окру-
глая форма крупных пор повторяет очер-
тание гранул, а размеры (~100–200 мкм  
в поперечнике) близки к размерам ис-
ходных гранул (рис. 6). Отдельные сосед-
ствующие крупные поры могут сливаться 
в макропоры, имеющие больший размер  
(до ~300–400 мкм) и неправильную форму. 
Увеличение размера гранул в целом ведет  
к увеличению размера крупных пор, что 
видно из рис. 6б, 6в для смесей 2 и 3. При 
горении смеси 1 с мелкими частицами 
(3Ni+Al)m размер крупных пор уменьшает-
ся, однако при этом в большей степени про-

является склонность к слиянию нескольких 
соседних пор в более крупные макропоры  
(рис. 6а). Причина этого – уменьшение тол-
щины прослоек смеси Ti+2B между мелки-
ми гранулами (3Ni+Al)m в смеси 1. Тонкий 
слой смеси Ti+2B при горении может бы-
стрее пропитаться расплавом интерметал-
лида, возможно, до завершения форми-
рования керамического каркаса. Тонкие 
прослойки, состоящие из жидкой фазы (Al, 
Ni, Ti) и небольшого количества твердых фаз  
(B, TiB, TiB2), способны легче разрушиться 
под действием сил поверхностного натяже-
ния и выделяющегося примесного газа (пре-
имущественно водорода, содержащегося  
в титане и боре [61]), что может привести  
к объединению некоторых пор в более круп-
ные макропоры на месте композитных гранул 
и крупных частиц титана (рис. 6а). Слияние 
пор наблюдается преимущественно вблизи 
оси образцов – в области наиболее высоких 
температур, достигаемых при их горении.

В синтезированном продукте большая 
часть мелких (0.1–5 мкм) и часть средних  
(до 10–20 мкм) пор в каркасе из диборида 
титана оказываются заполненными алю-
минидами никеля. Материал имеет струк-
туру пористого композита, в котором ке-
рамическая фаза (TiB2) пропитана фазой 
интерметаллида (Ni3Al) по типу двух взаимо-
проникающих каркасов. Наблюдается укруп-
нение кристаллических зерен в диборид-
ной матрице с увеличением размера гранул 
(3Ni+Al)m в исходных смесях (рис. 7), кото-
рое коррелирует с соответствующим ростом 
tb в волне горения (рис. 2).Размеры крис- 
таллических зерен в диборидной матрице  
(на фото – темно-серые конгломераты) нахо-
дятся в субмикронном и микронном диапазо-
нах: ~0.2–1 мкм для смеси 1; ~0.4–2 мкм для 
смеси 2; ~05–3 мкм для смеси 3. На границах 
с крупными порами, заполненными алюми-
нидами, кристаллические зерна TiB2 имеют, 
как правило, в 2–3 раза больший размер, 
чем на удалении (рис. 7, 8). Такие кристал-
литы, по-видимому, зарождались на ранних 
стадиях синтеза в волне горения – при твер-
дофазной реакции Ti+2B. После плавления 
титана эти кристаллиты могли укрупняться 
в первую очередь. Наиболее равномерное 
распределение кристаллитов в диборидной 
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матрице наблюдается в продукте синтеза из 
смеси 1, а наиболее плотно боридные фазы 
расположены в продукте из смеси 3 (рис. 7). 
Основной размер прослоек фазы Ni3Al (свет-
ло-серого цвета) между кристаллитами дибо-
ридного каркаса: ~0.2–0.5 мкм для смеси 1;  
~0.3–1 мкм для смеси 2; ~0.2–0.5 мкм для 
смеси 3. Алюминиды заполняют часть пор 
среднего размера в продукте синтеза вплоть  
до ~10 мкм для смеси 1; до 15–20 мкм для 
смеси 2; до 25–30 мкм для смеси 3. Распре-
деление элементов в продукте синтеза соот-
ветствует рассмотренной стадийности физи-
ко-химических превращений в волне горения 
(рис. 7 и 8). 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Целенаправленное формирование высо-

кореакционных смесей на основе системы 
Ni–Al–Ti–B за счет выбора состава, физи-
ческого и физико-химического состояния 
компонентов, их пространственного рас-
положения позволяет влиять на последова-
тельность химических и физических пре-
вращений в модельной системе и получить 
композиционный материал методом СВС. 
СВС проведен в режиме горения в порошко-
вой смеси бор + титан с добавкой механи-
чески активированных композитных гранул 
(3Ni+Al)m, предварительно спрессованной и 
структурированной при послойном уплот-
нении. Синтез в режиме горения характе-
ризуется стадийностью: протекают две ос-
новные химические реакции: между Al и 
Ni в композитных гранулах с образованием 
алюминидов никеля и между Ti и B с форми-
рованием диборидной матрицы; между реа-
гирующими подсистемами на микроуровне 
происходит взаимный теплообмен по типу 
“химической печки”.

В высокотемпературных зонах распро-
страняющейся волны горения вокруг каждой 
из композитных гранул возникает пористый 
слой диборида титана, в который происхо-
дит инфильтрация интерметаллидного рас-
плава. В результате пористая керамическая 
фаза TiB2 пропитывается интерметаллидом 
Ni3Al по типу взаимопроникающих фаз. 

Синтезированный материал содержит 
каркасы интерметаллида и керамики с мик- 

ронным и субмикронным поперечными 
размерами отдельных фрагментов и облада-
ет развитой разномасштабной пористостью. 
По своей структуре он является пористым 
композитам с взаимопроникающими фаза-
ми интерметаллид/керамика и металл/кера-
мика (IPCs) и может быть получен в режи-
ме горения в одну технологическую стадию. 
Подбор дисперсности компонентов позво-
ляет управлять пористой структурой и мик- 
роструктурой продукта. 
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ВВЕДЕНИЕ
Литийпроводящий твердый электролит 

со структурой граната Li7-3хAlхLa3Zr2O12 
в настоящее время наиболее изучаемый 
структурный тип среди твердых электро-
литов с высокой Li+-проводимостью [1–4]. 
Самый распространенный способ синтеза 
Li7-3хAlхLa3Zr2O12 – высокотемпературное 
твердофазное спекание многокомпонент-
ной шихты из оксидов лантана, циркония и 
солей лития. Недостатками традиционного 
метода твердофазного синтеза цирконата 
лития-лантана Li7La3Zr2O12 из тугоплав-
ких оксидов La2O3 (tпл ~2320 °С) и ZrO2 (tпл 
~2700 °С) и карбоната лития Li2CO3 являют-
ся высокая температура спекания (1230 °C)  
в течение продолжительного времени и не-
обходимость неоднократного проведения 
перешихтовок для получения гомогенно-
го конечного продукта. Так, для получения 

Li7La3Zr2O12 в работе [5] исходные порошки 
La2O3, ZrO2 и LiOH измельчали в пропаноле 
в шаровой мельнице в течение 12 ч, этот про-
цесс повторяли дважды: после термообрабо-
ток при 900 и 1125 °C. Недостатком метода 
твердофазной реакции является образова-
ние примесных фаз в целевом продукте. Без 
допирования Al фазовое превращение тет- 
рагональной модификации в высокопрово-
дящую кубическую происходит при темпе-
ратуре выше 1200 °С в течение 36 ч [6]. 

При синтезе твердых электролитов и ка-
тодных материалов для ускорения твердо-
фазных реакций используется предвари-
тельная механоактивация (МА) исходных 
веществ или прекурсоров в высокоэнерге-
тических мельницах. При МА в высокоэнер-
гетической мельнице происходит не только 
диспергирование частиц реагентов, но и их 
механическое смешение с образованием то-
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чек контакта. Вследствие пластического те-
чения твердых тел под действием импульсов 
давления точечные контакты увеличивают-
ся до контактов по некоторой межфазной 
поверхности. Это приводит к уменьшению 
толщины слоя продукта при прокалива-
нии МА-смеси и, следовательно, снижает 
диффузионные затруднения при синтезе. 
Кроме того, при интенсивной механичес- 
кой обработке накапливается избыточная 
энергия реагентами за счет различного рода 
структурных нарушений [7]. Все это способ-
ствует существенному ускорению твердо-
фазной реакции, снижению температуры и 
продолжительности синтеза. В работах [8, 9] 
МА успешно использовалась для получения 
высокодисперсных катодных материалов и 
литийпроводящих неорганических твердых 
электролитов. Так, МА в центробежно-пла-
нетарной мельнице смеси исходных реаген-
тов (TiO2, Li2CO3, Al(OH)3 и NH4H2PO4) 
авторы [9] применяли для снижения темпе-
ратуры синтеза, повышения дисперсности, 
однородности фазового состава и повыше-
ния ионной проводимости твердого элек-
тролита Li1.3Al0.3Ti1.7(PO4)3.

МА при синтезе литийпроводящего твер-
дого электролита состава Li7-3хAlхLa3Zr2O12 
используется в основном в МА на начальной 
и промежуточных стадиях твердофазного 
синтеза из исходных тугоплавких оксидов 
(ZrO2, Al2O3, La2O3) [10, 11] или в процес-
се твердо-жидкостного метода в планетар-
ной мельнице со скоростью 300–600 об./
мин в течение 10–12 ч [12]. Без термообра-
ботки непосредственно в ходе МА только за 
счет значительного увеличения времени из-
мельчения (до 48 ч) не происходило полно-
го превращения исходных материалов [10]. 
Подробно влияние параметров измельчения 
порошка и последующего отжига на обра-
зование кубического Li7La3Zr2O12 (c-LLZ) 
изучено в недавней работе [13]. Исходные 
порошки La(OH)3, Li2CO3 и ZrO2 подвер-
гались измельчению в различных шаровых 
мельницах (в планетарной шаровой мельни-
це Fritsch и в вибромельнице SPEX). Иссле-
дования показали, что процессы фазового 
превращения порошков не очень чувстви-
тельны к параметрам измельчения. Макси-
мальное содержание c-LLZ, рассчитанное 

по методу Ритвельда, составляло лишь 90% 
(в качестве примесных непроводящих фаз 
присутствовали ZrO2 и La2Zr2O7). Электро-
химические свойства синтезированных по-
рошков не были изучены.

Таким образом, несмотря на большое 
количество публикаций, посвященных ин-
тенсификации процесса синтеза LLZ с по-
мощью МА и последующего этапа отжига 
при повышенной температуре, в литературе 
отсутствуют сведения об оптимальных усло-
виях перехода тетрагональной модификации 
LLZ (t-LLZ) в высокопроводящую кубичес- 
кую (c-LLZ) из МА-смесей. 

Цель настоящей работы – изучение вли-
яния МА и последующего спекания на 
формирование порошкообразного c-LLZ в 
процессе твердофазного синтеза с исполь-
зованием низкоплавких кристаллогидратов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Получение кубического LLZ без приме-

нения МА. Ранее нами были изучены осо-
бенности формирования кубической мо-
дификации твердого электролита состава 
Li6.4Al0.2La3Zr2O12 (с-LLZ) [14, 15]. В каче-
стве исходных веществ для синтеза с-LLZ 
модифицированным твердофазным мето-
дом (плавлением шихты с последующим 
твердофазным спеканием) использовали 
низкоплавкие нитраты La(NO3)3·6H2O “ч.”, 
ZrO(NO3)2·2H2O “ч.д.а.”, Al(NO3)3∙9H2O 
“х.ч.” и Li2CO3 “х.ч.”. 

Предварительная МА исходной смеси 
в связи с использованием гигроскопич-
ных кристаллогидратов ZrO(NO3)2∙2H2O, 
Al(NO3)3∙9H2O и La(NO3)3∙6H2O нецелесоо-
бразна. Смесь исходных веществ помещали 
в корундовый тигель, нагревали в муфель-
ной печи со скоростью 10 °С/мин и выдер-
живали 4–6 ч при температуре 800–1100 °С. 
По данным дифференциального термичес- 
кого анализа, в интервале 400–450 °С про-
исходило плавление шихты с последующим 
термическим разложением нитратов с выде-
лением оксидов азота и образованием спека. 
Потери массы при температуре выше 650 °C 
не наблюдалось. На 1-й стадии взаимодей-
ствия компонентов шихты при температуре 
800–900 °С начинает формироваться фаза 
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граната, но тетрагональная модификация 
формируется предпочтительнее по сравне-
нию с кубической фазой, поскольку она тер-
модинамически более стабильна [16, 17].  

Ключевым фактором в определении мо-
дификации LLZ является распределение 
Li+. Тетрагональный LLZ характеризуется 
полностью упорядоченным распределением 
Li+ и кристаллизуется в пр. гр. I41/acd. Ку-
бический LLZ кристаллизуется в пр. гр. Ia3̅d  
и демонстрирует неупорядоченное распре-
деление Li+ и вакансии, вызванные дефи-
цитом лития. Гетеровалентное замещение  
Al3+ → 3Li+ увеличивает количество вакан-
сий и вызывает разупорядочение подрешет-
ки Li, в которой позиции Li частично заня-
ты [17, 18]. Эволюцию структуры LLZ можно 
оценивать с помощью РФА, поскольку по-
рошковые дифрактограммы двух модифика-
ций значительно различаются между собой.

Получение порошков LLZ с использованием 
МА. МА спека, полученного прокаливани-
ем исходной смеси при 900 °С в течение 4 ч, 
проводили в планетарной мельнице АГО-2С 
в режиме 4х1 мин при центробежном факто-
ре 20g в барабанах, внутренняя поверхность 
которых изготовлена из диоксида цирко-
ния, с использованием шаров из этого же 

материала. Массовое соотношение шары :  
загрузка = 20 : 1. С целью обеспечения мак- 
рооднородности порошков с интервалом  
1 мин МА мельницу выключали и переме-
шивали содержимое барабанов шпателем.

Синтезированный LLZ характеризова-
ли методами РФА, термического анализа 
(ДСК/ТГ), энергодисперсионной рентге-
новской спектроскопии (ЭДС), ИК-спек-
троскопии, импедансной спектроскопии. 
Фазовый анализ проводили с использова-
нием дифрактометра XRD-6000 и Rigaku 
MiniFlex-600. Обработку данных методом 
Ритвельда (уточнение параметров решет-
ки) выполняли с помощью ПО SmartLab 
Studio II, входящего в комплект поставки 
дифрактометра Rigaku MiniFlex-600. Для 
расшифровки дифрактограмм применяли 
международную базу данных ICDD PDF-4.  
Инфракрасные спектры регистрировали 
на ИК-Фурье-спектрометре Nicolet 6700 
(Thermo Scientific). Удельную поверхность 
порошков определяли методом термической 
десорбции азота на электронном измерите-
ле удельной поверхности FlowSorb II 2300 
(Micromeritics). Распределение частиц по-
рошков Li7La3Zr2O12 по размерам определя-
ли методом лазерной дифракции на лазер-
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Рис. 1. Дифрактограммы продуктов спекания шихты без 
применения МА при 800 (1), 900 (2), 1000 (3) и 1100 °C 
(4); # обозначена фаза La2O3 (ICDD PDF 04-007-8177).
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Рис. 2. Дифрактограммы продуктов: после 1-й стадии 
синтеза LLZ при 900 °C (1); МА-LLZ после спекания 
при 1000 °C в течение 2 (2) и 4 ч (3); после спекания 
при 1150 °C в течение 8 (4) и 16 ч (5); * обозначена фаза 
La2Zr2O7 (ICDD PDF 01-070-5602).
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ном дифракционном анализаторе размеров 
частиц SALD-201V (Shimadzu) с проточной 
ячейкой с использованием ультразвукового 
диспергатора. Для изучения микрострукту-
ры образцов использовали двулучевой ска-
нирующий электронный микроскоп (СЭМ) 
Tescan Amber. Ионную проводимость (σ) 
изучали методом спектроскопии электро-
химического импеданса [19] с амплитудой 
переменного сигнала 0.1 В импедансметром 
Z-2000 (Elins). С этой целью из однофазно-
го порошка LLZ прессовали цилиндриче-
ские таблетки диаметром 12, высотой ~2 мм  
и спекали под маточным порошком при  

1150 °С в течение 6–8 ч. После спекания на 
таблетки наносили графитовые электро-
ды для измерения ионной проводимости 
в экранированной ячейке зажимной кон-
струкции на воздухе. Частотный интервал 
измерений составил 102–2·106 Гц. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
По данным РФА, в шихте без примене-

ния МА (рис. 1) после спекания при 800 °С 
присутствуют значительное количество при-
месной фазы La2O3 и две модификации LLZ. 
После спекания при 900 °С в течение 4 ч со-

1 мкм

1 мкм

(а) (б)

(в)
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Рис. 3. СЭМ-снимки после 1-й стадии синтеза порошков LLZ при 900 °C (а), после МА (б) и после МА  
с последующим спеканием (в).
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существуют в соизмеримых количествах две 
модификации LLZ: тетрагональная (ICDD 
PDF 01-080-6140) и кубическая (ICDD PDF 
01-080-7219). Наличие тетрагональной моди-
фикации приводит к снижению ионной про-
водимости твердого электролита LLZ [20]. 

Повышение температуры (до 1100 °С) и про- 
должительности спекания порошков (до 6 ч)  
не обеспечивало получения чистой кубиче-
ской модификации LLZ. На рентгенограм-
ме также присутствовала смесь LLZ тетра-
гональной и кубической модификаций в 
процентном соотношении 63 : 37 (определе-
но по интенсивности пиков методом корун-
довых чисел) (рис. 1).

В этой связи порошок LLZ прессова-
ли в таблетки, чтобы повысить взаимо-
действие, и спекали их под маточным по-
рошком со скоростью нагрева 10 °С/мин  
в интервале 20–1050  °С и 2 °С/мин в интервале  
1050–1150 °С с изотермической выдержкой при  
температуре 1150 °С в течение 8 ч [14]. По 
данным РФА, образовывался однофазный 
материал Li6.4La3Al0.2Zr2O12 кубической мо-
дификации. Таким образом, без применения 

МА с-LLZ получался только после спекания 
в виде прессованной таблетки. Авторы [21] 
также отмечали, что тетрагональный LLZ 
полностью превращался в кубическую фазу 
только в результате термообработки компак- 
тных таблеток (таблетирование способствует 
повышению скорости реакции) при темпе-
ратуре выше 1150 °C в течение ~20 ч. Однако 
существует потребность в получении с-LLZ в 
виде порошков с целью использования их в 
качестве наполнителя для полимерных ком-
позитных мембран с улучшенными механи-
ческими свойствами [22, 23] или композит-
ных катодов для полностью твердотельных 
литий-ионных аккумуляторов [24, 25].

МА-порошок LLZ спекали при темпера-
туре 1000 °С (скорость нагрева 10 °С/мин) в - 
 2 и 4 ч. По данным РФА (рис. 2, дифракто-
грамма 2), при спекании порошка при 1000 
°С в течение 2 ч образуется преимущественно 
c-LLZ с содержанием t-LLZ ~20%. При уве-
личении времени выдержки до 4 ч происхо-
дит полная трансформация тетрагональной 
модификации LLZ в кубическую (рис. 2, 
дифрактограмма 3). При спекании МА-по-
рошка при 1150 °С в течение 8 ч образуется 
с-LLZ с небольшим количеством (~6%) но-
вой примесной фазы со структурой пирох-
лора La2Zr2O7 (рис. 2, дифрактограмма 4). 
Содержание La2Zr2O7 увеличивается до 10% с 
ростом продолжительности спекания до 16 ч 
(рис. 2, дифрактограмма 5), возможно, из-за 
испарения оксида лития при длительной вы-
сокотемпературной выдержке [26]. 

Таким образом, в результате МА спека, об-
разовавшегося после 1-й стадии взаимодей-
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Рис. 4. Гистограммы распределения частиц порошка с-LLZ по размерам после МА (а) и последующего спекания при 
1000 °С в течение 4 ч (б).

Таблица 1. Содержание элементов на различных 
участках керамики Li6.4La3Al0.2Zr2O12 (по данным 
ЭДС)

Элемент
Содержание, мас. %

теор.
эксп.

1 2 3
La 52.3 52.9 50.5 53.2
Zr 22.9 21.6 21.4 23.9
O 24.1 24.6 26.1 22.1
Al 0.7 0.9 2.0 0.8
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ствия компонентов шихты при 900 °С, проис-
ходит значительное снижение температуры 
(на 150 °С) и продолжительности (на 3–4 ч) 
получения порошков высокопроводящей 
кубической модификации LLZ. Кроме того, 
отсутствует необходимость прессования и 
последующего спекания LLZ в виде таблеток. 

На рис. 3 представлена морфология по-
рошков после 1-й стадии синтеза LLZ при 
900 °С (а), после МА (б) и после МА с после-
дующим спеканием (в). Порошки с субмик- 
ронным размером частиц после МА проявля-
ли сильную тенденцию к агломерации [13].

Удельная поверхность после 1-й стадии 
синтеза LLZ при 900 °С и МА-порошка LLZ 
составила 0.9 и 2.8 м2/г соответственно. 
Средний размер частиц, рассчитанный по 
величине удельной поверхности, составлял 
d = 1.3 и 0.42 мкм. Анализ распределения 
по размерам частиц порошка LLZ показы-
вает, что после МА 25% частиц LLZ име-
ют d < 1.46 мкм, 50% – d < 2.48 мкм, 75% –  
d < 3.74 мкм (рис. 4а). Таким образом, МА 
привела к разрушению агломератов и умень-
шению среднего размера частиц.

Гистограмма распределения порошка 
c-LLZ после спекания при 1000 °С в тече- 
ние 4 ч показывает, что система полидис-
персная, размеры частиц изменяются в 
интервале от 1.5 до 10 мкм (рис. 4б). Со-
гласно гистограмме, 25% частиц LLZ име-
ют d < 4.6 мкм, 50% – d < 6.9 мкм, 75% –  
d < 10.0 мкм. Средний размер частиц, рас-
считанный по величине удельной поверх-

ности (S = 0.34 м2/г), составлял d = 3.4 мкм. 
Керамические порошки LLZ со средним 
размером частиц около 10 мкм авторы [22] 
вводили в полимер полиэтиленоксида (PEO) 
методом ленточного литья для получения 
композитных электролитных мембран PEO/
LLZ с повышенной ионной проводимостью.

На ИК-спектрах порошков LLZ, зарегис- 
трированных непосредственно после син-
теза при 1000 °C, карбонат-ионы идентифи-
цировались лишь в незначительной степени 
в виде полос поглощения, отвечающих ва-
лентным колебаниям, с максимумами при 
1475 и 1430 см-1 (рис. 5а). На ИК-спектре 
образца LLZ после выдержки на воздухе в 
течение 20 ч интенсивность этих полос су-
щественно возрастает, что связано с поверх-
ностной карбонизацией образца в резуль-
тате взаимодействия с углекислым газом 
воздуха (рис. 5б) [27]. Процесс образования 
на поверхности карбоната лития является 
обратимым: при повторной термической 
обработке при 900 °С значение ионной про-
водимости практически возвращалось к ис-
ходному [15]. Обнаружение Li2СO3 методом 
ИК-спектроскопии, а не РФА свидетель-
ствует о незначительном количестве фазы 
Li2СO3, существующей в виде поверхност-
ного слоя, который формируется при реак-
ции между LLZ и атмосферным СO2 [28, 29].

Для однофазного МА-порошка с-LLZ по-
сле спекания при 1000 °C в течение 4 ч был  
выполнен анализ по методу Ритвельда. 
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Параметры решетки кубического Al-LLZ  
(a = 12.9735(3) Å) были рассчитаны методом 
полнопрофильного анализа рентгенограмм 
(WPPF). Критериями были значения про-
фильных R-факторов Rp и Rwp, рассчитан-
ные по стандартным формулам. Значения 
параметров WPPF, обычно используемых 
для оценки качества подгонки профиля  
(Rp = 10.57% и Rwp = 13.47%, χ2 = 2.1449), под-
тверждают хорошее качество полученных ре-
зультатов (рис. 6). Уточнение WPPF показало, 
что структура образцов соответствует кубичес- 
кой фазе с пр. гр. Ia3̅d. Полученные парамет-
ры хорошо согласуются с данными [30, 31].

Проведен химический анализ порошков 
c-LLZ методом ЭДС и установлено практи-
чески равномерное распределение элементов 
Al, La и Zr в микроструктуре частиц. Других 
примесных элементов в образцах c-LLZ не 
обнаружено. Повышенное содержание Al на-
блюдалось на отдельных участках (участок 2) 
по границам зерен. Определено соответствие 
наблюдаемых и теоретических значений со-
держания элементов по данным ЭДС (табл. 1).

На рис. 7 представлены спектры электро-
химического импеданса образцов твердого 
электролита кубической (с-LLZ), тетраго-
нальной (t-LLZ) и смеси тетрагональной 
и кубической модификаций в процентном 
соотношении 61 : 39. Годографы были иден-
тичны по форме и представляли собой полу-
окружность, которая характеризует сопро-
тивление образца, и луч, соответствующий 
измерениям импеданса на низких частотах. 
Общее сопротивление керамики LLZ опре-
деляли из пересечения правой части полуо-

кружности с осью абсцисс и использовали 
для расчета удельной ионной общей прово-
димости (σtotal) с учетом геометрических раз-
меров таблетки по формуле: 

,

где h – толщина, D – диаметр, R – сопро-
тивление таблетки, определенное на основе 
анализа спектра импеданса. 

Значение σtotal таблеток с-LLZ при 20 °С 
составляло 2·10–4 См/см, что соответствует 
данным большинства исследователей [20]. 
Как видно из рис. 7, наличие тетрагональной 
модификации значительно снижает ионную 
проводимость образцов. Значение удельной 
ионной проводимости смеси модификаций 
с-LLZ + t-LLZ составило 6.3·10–6 См/см,  
а для t-LLZ не превышало 3.8·10–6 См/см 
[18]. Таким образом, для дальнейшей успеш-
ной разработки твердотельных устройств на 
LLZ необходимо получение порошков куби-
ческой модификации. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Изучено влияние МА на формирова-

ние порошкообразного литийпроводящего 
твердого электролита кубической модифи-
кации состава Li6.4La3Al0.2Zr2O12 (c-LLZ)  
в процессе твердофазного синтеза. 

Кратковременная МА спека после  
1-й стадии взаимодействия (при 900 °С) в 
лабораторной центробежно-планетарной 
мельнице АГО-2С в режиме 4×1 мин при 
центробежном факторе 20g в барабанах со 
вставкой из ZrO2 и последующее спекание 
порошка при 1000 °С в течение 4 ч, по дан-
ным РФА, обеспечивают полный переход 
тетрагональной модификации LLZ в куби-
ческую. 

В результате МА происходит значительное 
снижение температуры и продолжительно-
сти получения порошков LLZ высокопро-
водящей кубической модификации. Таким 
образом, при использовании МА повышает-
ся технологичность способа синтеза, та как  
значительно снижается температура термо-
обработки порошков LLZ (до 1000 °С) и от-
сутствует необходимость прессования и по-
следующего спекания LLZ в виде таблеток.

Рис. 7. Годографы импеданса образцов с-LLZ (I), t-LLZ 
(II) и смеси t-LLZ + с-LLZ (III); цифрами обозначен 
показатель степени частоты. 
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УДК 66.065

ВВЕДЕНИЕ
Фосфогипс является неизбежным круп-

нотоннажным отходом производства фос-
форной кислоты, которая активно исполь-
зуется в пищевой, химической и других 
отраслях промышленности. Количество от-
валов фосфогипса растет с каждым годом,  
и сегодня они занимают огромные площади 
в сотни квадратных километров неисполь-
зуемых земель по всему миру. Поэтому ком-
плексная переработка фосфогипса чрезвы-
чайно важна и актуальна для рационального 
использования природных ресурсов [1].

Использование фосфогипса в чистом 
виде в качестве сырья для производства 
строительных материалов [2] и минераль-
ных удобрений нерационально, а иногда и 

невозможно, поэтому создание безотходной 
технологии комплексной переработки явля-
ется важной научной и экономической за-
дачей. Одним из коммерческих продуктов 
переработки фосфогипса может быть кон-
центрат редкоземельных металлов (РЗМ) [3]. 
РЗМ содержится в фосфогипсе в количестве  
0.1 – 0.5 мас. % в зависимости от исходно-
го сырья. Это в несколько раз меньше, чем 
в содержащих их горных породах, однако 
удобство заключается в том, что фосфогипс 
не нужно добывать из земной породы. Ком-
плексная переработка фосфогипса может 
быть реализована рядом с производством 
фосфорной кислоты, что рационально, так 
как можно использовать существующие 
мощности готового предприятия [4].

ОСОБЕННОСТИ ИЗВЛЕЧЕНИЯ РЕДКОЗЕМЕЛЬНЫХ ЭЛЕМЕНТОВ  
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пень извлечения из них редкоземельных металлов (РЗМ). Гипсосодержащие отходы производства 
фосфорной кислоты обрабатывали водными растворами различных кислот в интервале температур  
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водных растворов соответствующих кислот. Преимущество отдается азотной кислоте, так как после 
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Для извлечения редкоземельных металлов 
из содержащих их пород в настоящее время 
чаще всего используется серная кислота [5]. 
В нашем эксперименте была предпринята 
попытка определить параметры обработки, 
позволяющие наиболее эффективно, с эко-
номической точки зрения, извлекать РЗМ из 
фосфогипса.

Для оптимизации были выбраны следую-
щие параметры.
•	 Тип кислоты, в которой проводилась 

термообработка фосфогипса, а также ее 
концентрация.

•	 Температура и время обработки.
•	 Соотношение количества фосфогипса  

и водного раствора кислоты.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В данной работе были проведены экспе-

рименты по определению оптимальных па-
раметров извлечения РЗМ из фосфогипса.  
В список параметров входили водные рас-
творы различных кислот, их концентрации, 
температура и время обработки. Были подо-
браны режимы обработки, при которых был 
получен максимальный выход РЗМ из фос-
фогипса.

В эксперименте сравнивалось влияние 
серной, азотной и соляной кислот на из-
влечение РЗМ из фосфогипса [6]. Обработ-
ку кислотами проводили при температуре 
выше 105 °С в системе микроволнового раз-
ложения проб Speedwave XPERT (Berghof 
GmbH, Germany), которая позволяет про-
водить термообработку в кислотах до тем-
пературы 200 °С под давлением до 60 атм. 
[7]. В качестве контролируемого параме-
тра была выбрана температура, давление 
не контролировалось. Температура изме-
рялась со дна фторопластового автоклава,  
а температура внутри автоклава пересчиты-
валась по калибровочным графикам в ходе 
самого эксперимента. Точность измерений 
гарантировалась производителем на уровне 
±1.5–2 °C.

Экстракция РЗМ при температурах ниже 
100 °C проводилась в реакторе, где были пред-
усмотрены технологические отверстия для 
размещения термоизмерительного датчика, 

нагревательного элемента, а также для загруз-
ки и извлечения образцов и реагентов (рис. 1).

Кинетическая зависимость выхода РЗМ 
из фосфогипса определялась путем анализа 
проб фильтрата, промывочной жидкости и 
сухого остатка образцов, которые извлека-
лись из реактора через 3, 6, 9, 15, 20 и 30 мин 
кипячения водного раствора кислоты.

Термопара
типа К

Водный
раствор
СaCl2

Мешалка 120 об./мин
Нагреватель
ТЭН 400 Вт

Источник
тепла 1 кВт

Водный
раствор
HNO3

Фосфогипс

Рис. 1. Схема реактора для переработки фосфогипса.
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Рис. 2. Содержание РЗМ в фосфогипсе (г. Балаково).
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НИКУЛИН и др.

Состав фильтрата и сухого остатка ис-
следовали на содержание РЗМ. Извлечение 
РЗМ определялось как отношение сум-
марного содержания РЗМ в фильтрате и 
промывных водах к содержанию РЗМ в ис-
ходном фосфогипсе. Состав фосфогипса, 
фильтратов и сухого остатка определяли на 
оптико-эмиссионном спектрометре с ин-
дуктивно связанной плазмой Avio 220 Max 
(PerkinElmer Inc., USA).

В качестве инертного газа использовался 
аргон чистотой 99.996 %. Его расход уста-
навливался на уровне 16 л/мин. Скорость 
потребления анализируемого раствора 
устанавливалась на уровне 1 мл/мин. Ана-
лиз каждого образца повторялся не менее  
трех раз.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 2 приведена гистограмма распре-

деления РЗМ в фосфогипсе (г. Балаково)  
с общим содержанием РЗМ.

На рис. 3 приведены графики извлече-
ния РЗМ из фосфогипса (г. Балаково) для 
трех кислот в зависимости от соотношения 
Т : Ж. Установлено, что выделение РЗМ при 
обработке соляной и азотной кислотами 
выше, чем при обработке серной кислотой. 
[8] В дальнейшем для экспериментов была 
выбрана азотная кислота, которая дешевле 
соляной и менее токсична. Кроме того, соли 
азотной кислоты используются в качестве 
азотистых удобрений [9]. Это позволяет по-
высить рентабельность производства РЗМ 
при дальнейшей переработке отходов.

Исследование влияния концентрации 
раствора азотной кислоты на выделение 
РЗМ из гипса [10, 11] показало, что выделе-
ние РЗМ возрастает с увеличением концен-
трации азотной кислоты в растворе (рис. 4). 
Однако, поскольку на кислоту приходится 
половина затрат при получении концентра-
та РЗМ, рекомендуется использовать рас-
творы от 1.5 до 2 моль/л.

Следует также отметить, что порошок фос-
фогипса не перемешивался в микроволновом 
реакторе для растворения образца. Исполь-
зование мешалки в реакторе при атмосфер-
ном давлении приводит к одинаковому выхо-
ду РЗМ из фосфогипса при всех отношениях 
Т : Ж и достигает значения около 60% [12]. 

Отношение Т : Ж
1 : 3

0

10

20

30

40

50

60
И

зв
ле

ка
ем

ы
е Р

ЗМ
, %

1 : 2 1 : 1

2 М H2SO4

2 M HNO3

2 M HCl

Рис. 3. Зависимости извлечения суммарных РЗМ после 
обработки растворами кислот от соотношения Т : Ж.

HNO3, моль/л HNO3, моль/л
0.0 1.0 2.00.5 1.5 0.0 1.0 2.00.5 1.5

0

10

20

30

40

50

60 2000

1800

1600

1400

1200

1000

800

(а) (б)

С
ум

ма
рн

ая
 к

он
це

нт
ра

ци
я 

РЗ
М

, %

С
ум

ма
рн

ая
 к

он
це

нт
ра

ци
я 

РЗ
М

, %

100 °С
120 °С
140 °С

100 °С
120 °С
140 °С
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кислоты при температурах 100, 120 и 140 °C.
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Температурная зависимость выхода РЗМ из 
фосфогипса указывает на нецелесообраз-
ность использования автоклавов для перера-
ботки фосфогипса при температурах выше  
102–105 °С (температура кипения раствора 
азотной кислоты при нормальных условиях). 
Исследование температурной зависимости 
извлечения РЗМ из фосфогипса при темпе-
ратурах ниже 100 °C показало, что извлечение 
РЗМ из фосфогипса увеличивается с ростом 
температуры вплоть до температуры кипения 
раствора азотной [13] кислоты. Использовал-
ся 2 М раствор азотной кислоты.

На рис. 5 и 6 приведены температурные 
зависимости содержания РЗМ и других 
элементов [14] соответственно в фильтрате 
и промывных водах после обработки фос-
фогипса 2 М раствором азотной кислоты.  
В табл. 1 приведены содержания P, Ca, Sr, 
K, Na, Mg и S в фильтрате. Как видно, со-
держание P, Ca, Sr, K, Na и S увеличивается  
с повышением температуры, что свидетель-

ствует о большем растворении фосфогипса 
при более высоких температурах [15]. 

Последним определяемым параметром 
процесса было время изотермической вы-
держки фосфогипса в растворе HNO3. Ре-
зультаты исследований содержания РЗМ  
в фильтрате и осадке приведены на рис. 7. 
Как видно, содержание РЗМ в фильтрате 
имеет ярко выраженный максимум при зна-
чении времени около 7–7.5 мин.

Далее содержание РЗМ в фильтрате 
уменьшается. 

Содержание РЗМ в осадке увеличивается 
при времени эксперимента более 20 мин. Та-
кое поведение объясняется тем, что из фос-
фогипса вымывается максимально возмож-
ное количество РЗМ, а затем вымываются 
только Ca, P, S и другие элементы, что при-
водит к уменьшению доли РЗМ в растворе. 
При охлаждении фильтрата образуется оса-
док, в котором концентрация РЗМ со време-

Таблица 1. Зависимость содержания элементов (кроме РЗМ) в фильтрате после обработки 2 М раствором 
азотной кислоты от температуры

Температура, °С
Содержание элементов, мас. %

P Ca Sr K Mg Na S

27 0.35±0.01 1.18±0.01 0.05±0.01 0.04±0.01 0.01±0.01 0.08±0.01 1.75±0.01

63 0.38±0.01 1.30±0.01 0.05±0.01 0.04±0.01 0.01±0.01 0.08±0.01 1.77±0.01

87 0.71±0.01 2.81±0.01 0.05±0.01 0.05±0.01 0.01±0.01 0.09±0.01 3.76±0.01
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Рис. 5. Температурные зависимости общего содержания 
РЗМ в фильтрате и промывных водах, а также в сухом 
остатке после обработки фосфогипса 2 М раствором 
азотной кислоты.
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Рис. 6. Температурные зависимости содержания элемен-
тов (кроме РЗМ) в фильтрате после обработки фосфо-
гипса 2 М раствором азотной кислоты.
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нем увеличивается и достигает насыщения 
при времени около 20 мин. Примечательно, 
что значение насыщения совпадает с содер-
жанием РЗМ в исходном фосфогипсе, кото-
рое составляет 0.52–0.53%. Отсюда следует, 
что обрабатывать фосфогипс кислотой бо-
лее 10 мин не имеет смысла.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Определены параметры обработки гипса 

для эффективного извлечения из него РЗМ:
•	 общее содержание РЗМ в гипсе составля-

ет примерно 0.53%;
•	 оптимальным является 2М водный рас-

твор азотной кислоты;
•	 соотношение Т : Ж составляет 1 : 2;
•	 температура переработки гипса 103–105 °C 

(температура кипения раствора азотной 
кислоты при нормальных условиях);

•	 время обработки гипса в водном растворе 
HNO3 10 мин.
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ВВЕДЕНИЕ
Разработка технологии импульсного ла-

зерного осаждения (ИЛО) тонких пленок 
металлов, полупроводников и диэлектриков 
позволяет создавать широкий спектр пле-
ночных структур, как для научных исследо-
ваний, так и для практических приложений. 
ИЛО является одним из основных инстру-
ментов современных нанотехнологий, рас-
ширяющих круг материалов, позволяющих 
совершенствовать устройства микро- и на-
ноэлектроники [1]. Это связано с его прос- 
тотой, безопасностью, а также возможно-
стью контроля свойств пленочных структур 
в процессе роста. Процесс лазерной абляции 
мишени является лишь составной частью 
метода ИЛО. В то же время лазерная абляция 

материалов используется при получении не 
только тонких пленок, но и наночастиц [2]. 
Важным параметром ИЛО является энергия 
осаждаемых частиц, которая оказывает су-
щественное влияние на процесс роста пле-
нок и определяет их характеристики (адге-
зию, морфологию поверхности, магнитные, 
оптические, электрические и структурные 
свойства) [3–5]. 

Энергия частиц факела влияет на нерав-
новесные процессы диффузии, десорбции 
и нуклеации при осаждении на подложку, 
изменяя свойства пленок [6]. Разработка 
эффективного метода управления энерге-
тическим спектром частиц лазерного факе-
ла позволит получать пленки с различными 
структурными характеристиками: от пре-

ВЛИЯНИЕ БУФЕРНЫХ ГАЗОВ НА ЭНЕРГЕТИЧЕСКИЙ СПЕКТР 
ЧАСТИЦ ПЛАЗМЕННОГО ФАКЕЛА ПРИ ЛАЗЕРНОЙ АБЛЯЦИИ 

ДВУХКОМПОНЕНТНОЙ МИШЕНИ SiMn
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Исследовано влияние давления буферных газов He, Xe, Ar, N2 на энергетический спектр частиц плаз-
менного факела при абляции двухкомпонентной мишени SiMn лазерным излучением нанометровой 
длительности. Определены функции распределения заряженных частиц факела по скоростям время-
пролетным методом зонда Ленгмюра в зависимости от типа и давления газа от 1·10–6 до 4·10–1 торр. 
Рассмотрены механизмы немонотонного влияния давления газа на амплитуду и задержку сигнала 
зонда. Установлено, что буферные газы аргон и азот в широком диапазоне давлений незначительно 
изменяют энергию частиц. При изменении давления аргона от 1⋅10–5 до 8⋅10–2 торр задержка прихода 
максимума сигнала изменяется на 20%, что позволяет плавно изменять свойства синтезированных 
пленок. Установлена зависимость амплитуды сигнала ферромагнитного резонанса пленок MnxSi1-x  
(x ~ 0.5) от давления аргона.
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дельно неупорядоченного и даже аморфного 
состояния до эпитаксиальных пленок с вы-
соким кристаллическим совершенством. 

Известно, что процесс абляции в вакууме 
сопровождается генерацией ионов с энер-
гией до нескольких десятков эВ [5, 7, 8], 
и это преимущество метода дает высокую 
скорость зародышеобразования при росте 
пленки, позволяя прецизионно регулиро-
вать скорость роста при получении тонких, 
до 1 нм, пленок [9]. Однако частицы с высо-
кой энергией могут приводить к травлению 
пленки, что может вызывать изменение ее 
химического состава и генерацию дефектов, 
поэтому ведется активный поиск контроля 
и управления энергетическим спектром ча-
стиц факела при лазерном синтезе тонких 
пленок [10–12]. 

ИЛО представляет собой сложный про-
цесс, в котором существуют корреляции 
между физическими свойствами мишени 
(температура плавления, температура ис-
парения, электро- и теплопроводность), 
характеристиками лазера (длина волны ге-
нерации, частота повторения, длительность 
и энергия импульса, плотность энергии на 
мишени), видами буферного газа (молеку-
лярным, атомарно-инертным или реактив-
ным), физическими свойствами подложек 
и геометрией осаждения. Все эти параметры 
взаимосвязаны, и изменение одного из них 
влечет изменение оптимальных настроек 
для других. Из-за тесной взаимосвязи па-
раметров управление процессом осаждения 
напрямую коррелирует со знанием энерге-
тического спектра частиц плазменного фа-
кела и влиянием его свойств на осаждаемую 
пленку [3, 5, 6]. 

Чтобы получить представление о любой 
из этих взаимосвязей, используются хоро-
шо зарекомендовавшие себя времяпролет-
ные методы диагностики плазмы, такие как 
оптическая эмиссионная спектроскопия  
[3, 10], лазерно-индуцированная флуо-
ресценция [11], масс-спектрометрия [12], 
зондовая диагностика [3, 13–17]. Зондовая 
диагностика факела с применением зонда 
Ленгмюра является чувствительным мето-
дом с высоким пространственным разре-
шением по направлению разлета [8, 14].  

В настоящее время зондовый метод исследо-
вания плазменного факела развивается как в 
экспериментальном, так и в теоретическом 
направлениях [18, 19]. Зонд Ленгмюра обла-
дает большой универсальностью и исполь-
зуется в различных типах плазмы на основе 
различных технологий, таких как лазерная 
плазма, разрядная плазма, плазма магне-
тронного распыления. Электрический зонд, 
помещенный в ионизованную лазерную 
плазму, регистрирует заряженные частицы, 
что позволяет определить функции распре-
деления по энергии электронов и ионной 
составляющей факела [10, 14, 15]. Медленная 
часть зондового сигнала ионов определяется 
ионами, распространяющимися совместно 
с нейтральной частью факела, что позволя-
ет определить кинетическую энергию ней-
тральной компоненты факела [10]. 

Наиболее важным параметром плазмы 
факела, влияющим на характеристики пле-
нок, является скорость ионов и нейтраль-
ных частиц, осаждаемых на подложку, что 
задается энергетическим спектром частиц 
факела [3, 15]. При разлете факела в вакуум 
энергетический спектр частиц факела опре-
деляется плотностью энергии лазерного из-
лучения на мишени [7, 8, 15]. Установлено 
влияние параметров лазерного факела на 
структуру, морфологию [15, 20] и магнит-
ные свойства пленок высокотемператур-
ных ферромагнитных полупроводников  
[21, 22]. Контроль кинетической энергии 
имеет первостепенное значение для получе-
ния высококачественных пленок. Разрабо-
танная авторами [23] модель адиабатическо-
го расширения облака однокомпонентного 
пара в вакуум, основанная на уравнениях 
газовой динамики, обеспечивает достаточно 
хорошее согласование экспериментальных 
данных по расширению абляционного фа-
кела однокомпонентных мишеней, но она 
не может адекватно описать расширение 
плазменного факела многокомпонентных 
материалов с ярко выраженными столкно-
вениями в факеле и неодинаковыми време-
нами прихода частиц разного сорта на под-
ложку [24]. Разработана гидродинамическая 
модель для описания динамики абляцион-
ной плазмы, расширяющейся в буферном 
газе [25]. В литературе предложено несколь-
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ко способов управления энергией лазерной 
плазмы при абляции, включая уменьшение 
плотности энергии на мишени [26, 27], ис-
пользование буферного газа [24, 28], вне-
осевое осаждение [29, 30]. Наличие буфер-
ного газа существенным образом влияет на 
функцию распределения частиц факела по 
скоростям в реакционных газах [31, 32] и в 
атмосфере инертных газов [33, 34]. Поэтому 
буферный газ часто используется не только 
для включения в пленки, например кисло-
род или азот, но и для снижения кинетичес- 
кой энергии прилетающих на подложку ча-
стиц [35–37].

В настоящее время интенсивно исследу-
ется влияние параметров лазерного факе-
ла на структуру, морфологию и магнитные 
свойства тонких пленок высокотемпера-
турных ферромагнитных полупроводников 
[21], представляющих огромный интерес 
для спинтроники. Однако невысокая темпе-
ратура Кюри таких материалов накладывает 
очевидные ограничения на возможность их 
применения. В связи с этим особого внима-
ния заслуживает полупроводниковый ма-
териал SiMn, тонкие пленки которого при 
небольшом отклонении от стехиометрии со-
храняют магнитные свойства при температу-
ре выше комнатной [38, 39] и демонстрируют 
при этом высокую спиновую поляризацию 
носителей, проявляющуюся в аномальном 
эффекте Холла [40]. Исследование динами-
ки плазменного факела, образующегося при 
абляции мишени SiMn в вакууме, позволи-
ло определить оптимальный энергетичес- 
кий состав частиц, формирующих пленку 

на подложке [30]. Однако ферромагнитные 
свойства таких пленок можно улучшить,  
варьируя тип и давление буферного газа в 
процессе лазерного осаждения. При созда-
нии в вакуумной камере определенного дав-
ления буферного газа возможно управление 
энергией ионов в факеле. Это связано с тем, 
что в результате столкновения частиц факела 
с атомами газа происходит потеря энергии ча-
стиц [34]. Особенно заметной эта потеря ста-
новится тогда, когда длина свободного про-
бега частиц становится меньше расстояния 
между мишенью и подложкой. Доля ионов в 
факеле мала по сравнению с концентраци-
ей нейтральных частиц. Состав пленок в ос-
новном формируют нейтральные частицы,  
а ионы создают центры нуклеации, что также 
крайне важно. Известно, что нейтральные 
частицы факела летят медленнее ионов при 
абляции как однокомпонентных [10], так и 
многокомпонентных мишеней [41]. Зонд 
Ленгмюра не взаимодействует с нейтраль-
ными частицами. Однако бывают ситуации, 
когда возбужденные нейтральные частицы 
факела (А*), сталкиваясь друг с другом или с 
атомами буферного газа (В), могут ионизо-
ваться, например, по механизму столкнове-
ния второго рода А* + В = А + В+ + е [42]. 

В настоящей работе рассматриваются два 
основных механизма ионизации частиц бу-
ферного газа. Одним из них является меха-
низм столкновения второго рода, а вторым –  
ионизация в пограничном слое плазменно-
го факела, в формировании которого суще-
ственную роль играют электроны [43]. Ге-
нерация быстрых ионов в плазме по этому 
механизму происходит в результате иони-
зации и ускорения частиц буферного газа в 
двойном слое, определяющем фронт плаз-
менного факела. Таким образом, для оп-
тимизации процесса лазерного осаждения 
тонких пленок SiхMn1-х с высокими магнит-
ными характеристиками важно определить 
энергетический спектр частиц плазменного 
факела в зависимости от плотности энергии 
лазерного излучения на мишени и давления 
буферного газа [21, 22, 44].

Целью настоящей работы было иссле-
дование влияния давления буферных газов 
He, Xe, Ar или N2 на энергетический спектр 

Лазерный луч

Осциллограмма

Мишень
SiMn

Зонд
Ленгмюра

Факел
плазмы

Газ

Вакуумный
насос

Рис. 1. Схема установки для диагностики плазмы фа-
кела времяпролетным методом с применением зонда 
Ленгмюра.
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частиц плазменного факела при абляции 
двухкомпонентной мишени SiMn лазерным 
излучением путем измерения функции рас-
пределения заряженных частиц факела по 
скоростям времяпролетным методом зонда 
Ленгмюра, а также оптимизация диапазона 
давлений буферного газа различного типа 
для снижения энергии ионов факела при 
синтезе тонких пленок SiхMn1-х.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для диагностики плазмы факела исполь-

зовался времяпролетный метод с примене-
нием зонда Ленгмюра. Для этого на пути 
разлета факела в вакуумной камере на рас-
стоянии 6 см от мишени помещался зонд 
Ленгмюра, представляющий собой воль-
фрамовую проволоку длиной 5 и диаметром 
0.5 мм, который находился под отрицатель-
ным потенциалом и располагался перпен-
дикулярно направлению оси разлета факела. 
Измерялись зависимость тока через зонд от 
времени, а также время задержки между ла-
зерным импульсом и фронтом сигнала. Экс-
периментальная установка для исследова-
ния динамики лазерной плазмы в атмосфере 
буферного газа представлена на рис. 1. Она 
включает в себя вакуумную камеру с распо-
ложенными в ней мишенью SiMn и зондом 
Ленгмюра, систему прецизионного напуска 
газа, измерительную схему и систему откач-
ки. Сигналы зонда регистрировались анало-
го-цифровым преобразователем и осцилло-

графом. Абляция мишени осуществлялась 
излучением второй гармоники Nd:YAG-ла-
зера (λ = 532 нм) с модуляцией добротности, 
которое заводилось в вакуумную камеру 
через окно. Получены серии времяпролет-
ных кривых в атмосфере He, N2, Ar и Xe в 
диапазоне давлений от 1·10–6 до 1·10–1 торр 
для плотностей энергии на мишени от 1  
до 12.4 Дж/см2. Для запуска системы реги-
страции использовался синхроимпульс от 
фотодиода ФД-24К. При построении графи-
ков времяпролетных кривых (ВПК) сигналы 
зонда нормировались на энергию соответ-
ствующего лазерного импульса по максиму-
му сигнала фотодиода.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
При абляции мишеней в вакууме при дав-

лении в камере 10–6 торр из зондовых ВПК 
были определены энергии частиц факела и 
время прихода сигнала в точке максимума 
ВПК при различных значениях плотности 
энергии на мишени W. Результаты представ-
лены на рис. 2. Зависимости энергии ионов 
факела от плотности энергии на мишени 
E(W) были аппроксимированы кривыми  
y = cx2. Потенциалы однократной иониза-
ции для использованных нами буферных га-
зов He (24.58 эВ), N2 (14.54 эВ), Ar (15.75 эВ), 
Xe (12.13 эВ) значительно ниже значений 
энергии ионов Si+ и Mn+ в факеле при раз-
лете в вакууме (рис. 2). Это показывает, что 
кинетическая энергия ионов факела во всем 
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Рис. 2. Зависимости энергии ионов факела E (а) и времени прихода сигнала в максимуме ВПК (б) от плотности энергии 
на мишени W при абляции мишени SiMn в вакууме.
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диапазоне используемой плотности энергии 
на мишени от 1 до 12.4 Дж/см2 при абляции 
превышает энергию ионизации исследо-
ванных инертных газов и молекул N2 и они 
могут быть ионизованы различными меха-
низмами: ионами факела при столкновени-
ях [30], по механизму столкновения второго 
рода А*+ В = А + В+ + е [42], в результате ио-
низации и ускорения частиц буферного газа 
в двойном слое на фронте плазменного фа-
кела [43].

На рис. 3 приведены ВПК ионной состав-
ляющей факела SiMn для некоторых значе-
ний давления He, Ar, Xe и N2 в камере при 
плотности энергии лазерного излучения на 
мишени 10 Дж/см2.

Зависимости амплитуды зондовой ВПК, 
а также задержки между импульсом абляции 
мишени и началом сигнала на ВПК от дав-
ления He, Ar, Xe и N2 в камере представлены 
на рис. 4. Из графика зависимости амплиту-
ды ВПК зондового сигнала от давления ге-
лия (рис. 4a) видно, что в диапазоне измене-
ния давления от 10–6 до 10–4 торр амплитуда 
сигнала практически не меняется, что ука-
зывает на баллистический (бесстолкнови-
тельный) режим разлета факела. Далее, при 
увеличении давления вплоть до давления 
10–2 торр, амплитуда сигнала растет, а затем 
при давлении выше 2×10–2 торр начинает 
падать по логарифмической зависимости 
от давления. При давлении 10–1 торр сигнал 
падает до уровня шумов. Немонотонное из-
менение сигнала при увеличении давления 
можно объяснить увеличением числа ионов, 
возникающих в объеме камеры и достигаю-
щих зонда. Такое может произойти только 
вследствие ионизации молекул буферного 
газа в результате столкновений с ионами фа-
кела высокой энергии [34], генерируемыми 
в процессе абляции мишени, а также в ре-
зультате ионизации в области двойного слоя 
[43]. При достижении давления 10–4 торр 
длина свободного пробега ионов становится 
меньше расстояния до зонда и число стол-
кновений резко возрастает. Так как энергия 
некоторой части ионов в плазме факела пре-
вышает потенциал ионизации гелия, одно-
временно с ростом числа столкновений и в 
результате ионизации в области двойного 
слоя растет и число ионов, достигающих 
зонда. При дальнейшем повышении давле-
ния преобладает механизм рассеяния ионов 
на молекулах газа, что приводит к сниже-
нию амплитуды зондового сигнала до нуля. 
Аналогичный бесстолкновительный режим 
разлета факела при давлении до 10–4 торр на-
блюдается в атмосферах аргона и ксенона. 
Для азота такой режим разлета факела сохра-
няется до более высокого, чем в других газах, 
давления в диапазоне от 10–6 до 2×10–4 торр.

На ВПК зондового сигнала в атмосфере 
Ar в отличие от ВПК в атмосфере He наблю-
дается довольно интенсивный сигнал мед-
ленно летящих ионов (рис. 3). При этом пик 
ионов с высокой энергией четко отделен от 
растянутого пика медленных ионов. ВПК в 
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Рис. 3. ВПК зондового сигнала в атмосфере He, Ar, 
Xe и N2 при плотности энергии на мишени 10 Дж/см2  
и различных давлениях буферного газа в напылитель-
ной камере.
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других использованных нами буферных га-
зах (в гелии, ксеноне, азоте) плавно спадают 
во времени. Обращает на себя внимание на-
личие отрицательных выбросов на графиках 
ВПК в начале развертки в атмосфере всех 
буферных газов. Это связано с наличием  
в факеле электронов, энергия которых пре-
вышает потенциал зонда [45]. При осаж-
дении на зонд они дают отрицательный 
всплеск тока. Непосредственно за отрица-
тельным выбросом наблюдается короткий 
положительный импульс, который можно 
связать с выбиванием вторичных электро-
нов с поверхности зонда [46]. Снижение ам-
плитуды пика в начале развертки с ростом 
давления Hе и других буферных газов вы-
звано снижением температуры электронно-
го газа с увеличением давления буферного 
газа. В то же время максимальная амплитуда 
ВПК зондового сигнала немонотонно зави-
сит от давления буферного газа. Зависимо-
сти задержки между импульсом абляции ми-
шени и началом импульса времяпролетного 
сигнала от давления буферного газа в каме-
ре для разных газов различаются (рис. 4б). 
Обращает на себя внимание, что задержка 
сигнала зонда не зависит от давления гелия 
вплоть до 10–2 торр, после которого ампли-
туда зондовой ВПК начинает резко падать 
(рис. 4a), а задержка увеличивается почти на 
порядок. В то же время с увеличением дав-
ления от 10–4 до 10–2 торр амплитуда сиг-
нала растет, а задержка его прихода на зонд 
остается неизменной. Это говорит о том, что 
при столкновениях ионов факела с атома-
ми гелия последние не только ионизуются 
(амплитуда сигнала растет с ростом давле-
ния), но и приобретают скорость, равную 
скорости ионов факела (квазинеупругий 
удар). Аналогичная зависимость наблюдает-

ся и для аргона. Вплоть до давления аргона  
2×10–2 торр задержка сигнала зонда слабо 
от него зависит, а при дальнейшем увеличе-
нии давления начинает возрастать (рис. 4б).  
В отличие от Не и Ar для Хе задержка не за-
висит от давления до 10–4 торр, в диапазоне 
от 10–4 до 1×10–2 торр логарифмически рас-
тет при увеличении давления (линейная за-
висимость) и экспоненциально растет при 
дальнейшем его увеличении. Как и в случае 
гелия, до 10–4 торр амплитуда сигнала зондо-
вой ВПК от давления N2 в камере не меня-
ется (рис. 4a). При дальнейшем увеличении 
давления амплитуда сигнала растет, дости-
гая максимума при ~ 8×10–3 торр. Затем ам-
плитуда сигнала резко падает до 2×10–2 торр  
и потом медленно снижается. Зависимость 
задержки между лазерным импульсом абля-
ции мишени и началом импульса зондового 
сигнала от давления в случае азота начинает 
проявляться только при давлении порядка 
10–1 торр (рис. 4б). Здесь наблюдается сла-
бый рост величины задержки до давления ~ 
2×10–4 торр, после чего начинается резкий 
рост. В отличие от задержек в атмосфере бла-
городных газов задержка прихода максимума 
сигнала в азоте демонстрирует немонотон-
ную зависимость от давления. В диапазоне 
давлений от 10–2 до 10–1 торр наблюдает-
ся провал со снижением задержки от 15 до  
7 мкс, что характерно для бесстолкновитель-
ного режима в диапазоне давлений ниже  
2×10–4 торр. Это объясняется резонансной 
по массе эффективностью рассеяния крем-
ния в азоте, а также различным сечением 
рассеяния и, как следствие, разделением 
рассеяния кремния и марганца по участкам 
давления. Интервал давлений от 2×10–4 до  
~ 3×10–2 торр определяет интенсивное угло-
вое рассеяние ионов кремния (их меньше 

Таблица 1. Газокинетические параметры молекул буферных газов He, Ar, Xe, N2, энергия ионизации, за-
держка сигнала и давление в максимуме ВПК для этих буферных газов

Молекула d, 10-8 см М, а.е.м. Энергия 
ионизации, эВ

Задержка в 
максимуме, мкс

Давление в 
максимуме, торр

He 2.15 4.0 24.58 50 2·10–2

Ar 3.58 39.9 15.75 36 2·10–2

Xe 4.36 131.3 12.13 31 (3–4)·10–3

N2 3.70 28.0 14.54 34 (6–8)·10–3

Примечание. d и М – диаметр и масса молекул газов.
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попадает на зонд), а рассеяние ионов мар-
ганца происходит в интервале от ~ 3×10–2 до  
~ 2×10–1 торр. По мере снижения концен-
трации кремния в центральной части факела 
и обогащения ее ионами марганца величина 
задержки уменьшается. Длина свободного 
пробега ионов марганца больше, поэто-
му рассеяние ионов марганца начинается 
при давлении ~8×10–2 торр и растет вплоть  
до 4×10–1 торр.

Эффективность ионизации зависит от 
давления буферного газа и сечения иониза-
ции. Более высокое давление в максимуме 
ВПК указывает на большую длину свободно-
го пробега в данном буферном газе. Из рис. 4a  
видно, что наименьшее давление в макси-
муме ВПК у ксенона, а максимальное –  
у гелия и аргона. Это коррелирует с массой 
и величиной диаметра молекул буферного 
газа (табл. 1). В литературе имеются экспе-
риментальные исследования, в которых об-

наружена корреляция между составом и ди-
намикой плазмы и свойствами облучаемых 
мишеней. Выявлена четкая зависимость не-
которых параметров плазмы от температуры 
плавления, атомной массы или электропро-
водности материала [28, 47–52]. Сопостав-
лена температура ядра плазмы с температу-
рой плавления и атомной массой мишеней  
и проведены другие корреляции между свой-
ствами мишени и характеристиками плазмы 
факела [34]. 

Мы наблюдали корреляцию между энер-
гией ионизации частиц буферного газа и ки-
нетической энергией частиц, попадающих 
на зонд, по задержке прихода максимума 
сигнала. Чем выше потенциал ионизации, 
тем больше задержка прихода максиму-
ма (табл. 1). Это указывает на то, что ионы 
факела теряют часть кинетической энергии 
на ионизацию буферного газа, а время при-
хода максимума ВПК определяет остаток 
кинетической энергии. При этом, как от-
мечалось выше, скорость частиц после стол-
кновения и ионизации остается одинако-
вой и для ионов факела, и для ионов частиц  
буферного газа.

Таким образом, изменяя давление бу-
ферного газа в камере можно плавно менять 
скорость, а следовательно, энергию частиц 
факела и свойства получаемых пленок. Наи-
более плавно позволяют менять энергию 
частиц буферные газы аргон и азот. Однако 
молекулы азота могут реагировать с частица-
ми Si и Mn в возбужденном или ионизиро-
ванном состоянии и проникать в растущую 
пленку. По этой причине мы не использова-
ли азот при росте пленок. 

(а)

Не

Ar Ar

XeXe

N2N2

p, торр p, торр
10–6 10–5 10–4 10–3 10–2 10–1 10–6 10–5 10–4 10–3 10–2 10–1

Не

(б)

U t

Рис. 4. Зависимости амплитуды зондовой ВПК (а) и за-
держки между импульсом абляции мишени и началом 
сигнала на ВПК(б) от давления He, Ar, Xe и N2.

Рис. 5. Амплитуда ферромагнитного резонанса при 
комнатной температуре для пленок Si1−xMnx (x ~ 0.5), 
полученных при различных давлениях аргона. 

p, торр
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I m
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В качестве примера влияния давления бу-
ферного газа на ферромагнитные свойства 
тонких пленок Si1−xMnx получена серия пле-
нок в диапазоне давлений аргона от 8×10−6 
до 2.4×10–2 торр при плотности энергии на 
мишени 10 Дж/см2 на подложках с-сапфи-
ра. На рис. 5 показана зависимость макси-
мумов амплитуд линий ферромагнитного 
резонанса от давления аргона. Наиболее ин-
тенсивный пик поглощения демонстрирует 
образец, полученный при давлении аргона  
8×10–6 торр. С ростом давления амплитуда 
сигнала ферромагнитного резонанса снижа-
ется. Мы предполагаем, что увеличение дав-
ления буферного газа в напылительной каме-
ре уменьшает энергию осаждаемых частиц, 
что в свою очередь сказывается на ферромаг-
нитных свойствах тонких пленок Si1−xMnx 
и на величине ферромагнитного резонанса. 
Ранее мы исследовали зависимость ферро-
магнитных свойств тонких пленок Si1−xMnx 
от плотности энергии на мишени в вакууме 
[21, 22]. Полученные здесь результаты под-
тверждают предыдущие: при снижении энер-
гии частиц факела в результате повышения 
давления буферного газа ферромагнетизм 
тонких пленок Si1−xMnx уменьшается.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Получены ВПК зондового сигнала при 

абляции мишени SiMn, синтезированной 
в условиях вакуума. Проведены исследо-
вания динамики лазерного факела в раз-
ных газах (He, Xe, Ar, N2) и в широком ди-
апазоне давлений (от 10–6 до 4×10–1 торр). 
Существуют как минимум два механизма 
ионизации частиц буферного газа: иони-
зация при столкновениях с ионами факе-
ла и ионизация в двойном слое на фронте 
плазменного факела. Определен диапазон 
давлений буферного газа, при котором 
происходит эффективная ионизация ча-
стиц в двойном слое на фронте плазмен-
ного факела. В таком случае с ростом дав-
ления амплитуда сигнала увеличивается, 
а задержка сигнала постоянна. При увели-
чении давления возрастает и количество 
столкновений частиц буферного газа с 
ионами факела. Энергия некоторой части 
ионов в плазме факела превышает потен-

циал ионизации частиц буферного газа, 
поэтому с ростом давления растет и число 
ионов, достигающих зонда, при этом рас- 
тут амплитуда и задержка прихода зондо-
вого сигнала. При повышении давления 
буферного газа длина свободного пробе-
га уменьшается и преобладает механизм 
рассеяния ионов на молекулах газа, что 
приводит к спаду амплитуды зондового 
сигнала до нуля. С увеличением давления 
буферного газа в камере положение пика 
зондового сигнала сдвигается в область 
меньших энергий, что позволяет управ-
лять энергетическим спектром осаждае-
мых частиц. 

Полученные результаты говорят о том, 
что, варьируя давление буферного газа в 
камере, можно плавно изменять энергию 
частиц факела. Наиболее ярко это проявля-
ется в случае азота и аргона. Так, изменение 
давления аргона почти на четыре порядка 
изменяет задержку прихода максимума сиг-
нала с 7 до 8.5 мкс. Величина задержки одно-
значно связана со средним значением энер-
гии частиц факела, а характер зависимостей 
задержки и амплитуды зондового сигнала 
от давления буферного газа говорит о том, 
что на процесс осаждения влияют как дав-
ление, так и вид инертного газа. Подбор оп-
тимального значения энергии ионов в факе-
ле позволяет выбрать необходимые условия 
осаждения пленок. 

Полученные в работе результаты подтверж-
дают возможность плавного управления энер-
гией частиц в процессе ИЛО за счет напуска 
в вакуумную камеру буферного газа необхо-
димого давления, что крайне важно для син-
теза тонких пленок с нужными свойствами  
и с контролируемой скоростью роста. Установ-
лена зависимость ферромагнитных свойств 
пленок MnxSi1-x (x ~ 0.5) от давления аргона. 
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