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ВВЕДЕНИЕ

В настоящее время арсенид галлия является ос-
новой для создания быстродействующих устройств 
микро-, опто- и наноэлектроники. Полученные ме-
тодом Чохральского объемные монокристаллы GaAs 
применяются в качестве подложек при последующем 
эпитаксиальном росте приборных структур [1]. Так 
как при подобном росте эпитаксиальный слой “на-
следует” параметры подложки, итоговые характери-
стики изделий сильно зависят от качества исходного 
монокристаллического GaAs [2].

Рамановская спектроскопия является совре-
менным и экспрессным методом исследования 
веществ и структур [3]. Она позволяет получать 
информацию о структуре и свойствах материалов, 
основываясь на их спектрах испускания. Легиро-
вание донорными или акцепторными примеся-
ми, наличие внутренних напряжений, дефектов и 
деформаций оказывает значительное влияние на 
колебательные и электронные состояния [4]. В ре-
зультате спектроскопия комбинационного рассея-
ния (КР) света представляет широкие возможности 
для исследования полупроводниковых материалов 
и структур [5]. 

Цель работы – исследование образцов арсени-
да галлия, полученных методом Чохральского при 
различных условиях, методом КР света.

GaAs кристаллизуется в структуре цинковой 
обманки (пр. гр. 43 )F m . Эта структура вклю-
чает два типа атомов в элементарной ячейке и, 
согласно теории групп, имеет три акустические 
(одна продольная TA и две поперечные LA) и 
три оптические (одна TO и 2 LO) колебательные 
моды. Однако правило отбора допускает в спек-
трах КР только продольные оптические (LO) 
фононные моды с поверхности (100), попереч-
ные оптические (ТО) фононные моды с поверх-
ности (110), а с поверхности (111) – как LO-, 
так и TO-фононные моды [6]. Также частота 
рамановских фононных полос является функ-
цией межатомных сил. Любое изменение длины 
связи (например, из-за напряжения/деформа-
ции, повреждения, аморфизации и т.д.) влияет 
на спектры КР света. Возрастающий уровень 
аморфизации приводит к смещению частоты 
мод LO-фононов в низкочастотную область,  
к уширению спектральных полос и, в пределе,  
к исчезновению LO-моды [7].
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В полярных полупроводниках, таких как GaAs, 
LO-фононы сильно взаимодействуют с коллектив-
ными колебаниями системы свободных носителей 
заряда (плазмонов) [8]. Степень взаимодействия 
является наибольшей, когда две моды имеют срав-
нимые энергии и сильно зависит от концентра-
ции свободных носителей заряда. Для n-GaAs это 
приводит к двум ветвям, связанным с LO-плазмо-
ном: L+ (верхняя) и L

−
 (нижняя), при собствен-

ной плазменной частоте ω
p
. Возникновение двух 

плазмонных мод происходит из-за фотон-фонон-
ного взаимодействия и результирующего типич-
ного расщепления дисперсионного соотношения 
в соответствии с правилом фон Неймана [9]. При 
низкой концентрации носителей заряда энергия 
плазмона зависит от концентрации носителей как 
квадратный корень. При более высокой концен-
трации носителей заряда, когда энергия плазмона 
приближается к энергии LO-фононов, образуется 
смешанное плазмон-фононное состояние с двумя 
ветвями, так что дисперсионные кривые фонона и 
плазмона не пересекаются. Частоты плазмонных 
колебаний можно рассчитать по уравнению [10]:

    2
2 2 2 2 2 2 21

4
2

LO p LO p p TO            . (1)

В данной работе частоты нормальных LO- и TO-
мод, ω

LO
 и ω

TO
, получены из измерений спектров 

КР образца нелегированного GaAs, полученного 
вертикальной кристаллизацией, с низкой концен-
трацией дефектов. Плазмонная частота ω

p
 рассчи-

тывается как
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ne

m
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где n – концентрация носителей заряда, e – эффек-
тивный заряд [11], ε

opt 
– оптическая диэлектриче-

ская постоянная, ε0 – электрическая постоянная, 
m

n
 – эффективная масса носителя заряда.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Образцы GaAs, легированные донорными и ак-

цепторными примесями, выращивались методом 
Чохральского в АО “Гиредмет”. Спектры КР изме-
ряли на рамановском микроскопе Confotec DUO 
при комнатной температуре. Колебания возбужда-
лись с помощью монохроматического лазера с дли-
ной волны 532 нм. Концентрация носителей заряда 
и равномерность распределения примеси опреде-

лялись холловскими измерениями – изменение 
концентрации носителей заряда в разных точках 
образца незначительно.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Образцы с электронным типом проводимости. 

На рис. 1 представлены спектры КР для образцов 
n-GaAs<Te> с разной концентрацией свободных 
электронов, легированных теллуром. Образцами 
сравнения выбраны нелегированный i-GaAs, полу-
ченный методом вертикальной кристаллизации, и 
образец Poly GaAs<Te>, легированный теллуром, 
спектр КР на котором измерен в разупорядоченной 
области. Определенная методом Холла концентра-
ция носителей заряда и рассчитанные отношения 
I

LO  
∕ (I

TO
+I

LO
) для всех образцов также представле-

ны на рис. 1.
Из результатов измерений видно, что в спек-

трах КР нелегированного образца i-GaAs, ори-
ентированного в направлении (100), ярко выра-
жена только продольная оптическая LO-мода. 
При этом связанные плазмон-фононные моды 
отсутствуют полностью в силу незначительно-
сти концентрации свободных носителей заряда 
(~107 см−3). Для образцов n-GaAs<Te>, также 
ориентированных в направлении [100] и легиро-
ванных теллуром, с ростом концентрации сво-
бодных электронов значительно уменьшается 
отношение интенсивностей продольной к попе-
речной мод I

LO  
∕ (I

TO
+I

LO
). 

Это обусловлено ростом интенсивности свя-
занной плазмон-фононной моды ω–, зависящей 
от концентрации свободных электронов. При этом 
наблюдается сдвиг ее частоты к частоте TO-моды. 
На рис. 2 представлены рассчитанные по выраже-
нию (1) зависимости частот плазмонной моды ωp и 
плазмон-фононных мод ω− и ω+ от концентрации 
носителей заряда. Также представлена экспери-
ментальная зависимость относительной интенсив-
ности мод I

LO  
∕ (I

TO
+I

LO
) от концентрации электро-

нов.
Сопоставление результатов расчета и измерен-

ных частот связаннойплазмон-фононной моды ω− 
(рис. 2) подтверждает наблюдаемый сдвиг ее рама-
новского пика. Он показан на рис. 1 пунктирной 
линией. 

Из данных рис. 1 видно, что для образца Poly 
GaAs<Te> LO-мода практически отсутствует. Од-
нако концентрация электронов сопоставима с 
концентрацией в образце 1-GaAs<Te>. Катастро-
фическое снижение интенсивности продольной 
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Рис. 1. Спектры КР образцов GaAs с разной концентрацией электронов: сплошными вертикальными линиями 
показаны положения пиков TO- и LO-мод, измеренных на референсном образце нелегированного GaAs; пунктиром 
показаны сдвиги максимума связанной плазмон-фононной ω− (слева) и LO-мод (справа).
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Рис. 2. Зависимости частот плазмонной моды ωp и плазмон-фононных мод ω
−  и ω+ от концентрации носителей 

заряда.
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Рис. 3. Микрофотографии поверхности образца 
GaAs<Te> (отмечены места сьемки спектров КР):  
а – поликристаллическая область, б – центр ламели, 
в – скопление дислокаций, г – малоугловая граница, 
д – край малоугловой границы, е – дислокация.

Рис. 4. Спектры КР образцов GaAs<Te>, полученные в точках с разными типами дефектов на поверхности (см. рис. 3).

оптической моды связано, по-видимому, с раз-
упорядоченностью кристаллической структуры. 
Авторы [12] провели исследование влияния неод-
нородностей в образцах GaAs, полученных моле-
кулярно-лучевой эпитаксией. Показано, что неод-
нородности в слое приводят к снижению LO-моды 
вплоть до полного исчезновения. Следуя их ре-
зультатам, мы измерили спектры КР образца GaAs, 
легированного теллуром и ориентированного в 
направлении (100), с разными типами дефектов 
структуры (рис. 3).

Разные типы дефектов можно характеризо-
вать разной степенью разупорядоченности кри-
сталлической структуры в месте съемки спектров 
КР. Из полученных спектров КР (рис. 4) видно, 
что при переходе к более неупорядоченной струк-
туре отношение I

LO 
∕ (I

TO
+I

LO
) снижается до зна-

чений порядка 0.1. Здесь следует учитывать, что 
под I

TO
  мы понимаем суммарную интенсивность 

поперечной моды и связанной плазмон-фонон-
ной моды ω‒, так как частоты этих мод практи-
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296.68

2-GaAs<Sn> p = 1.15 × 1017 см–3

1-GaAs<Sn> p = 6.8 × 1016 см–3

GaAs<Zn> p = 2.3 × 1015 см–3

i-GaAs p = 2.7 × 107 см–3

ILO/(ITO + ILO) = 0.79

ILO/(ITO + ILO) = 0.75

ILO/(ITO + ILO) = 0.87

ILO/(ITO + ILO) = 0.88
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Рис. 5. Спектры КР образцов p-GaAs. 

чески совпадают при концентрации электронов  
~3 × 1018 см‒3. Уменьшение интенсивности про-
дольной моды и снижение ее частоты связаны с 
увеличением доли разупорядоченной области по 
отношению к кристаллической и ориентирован-
ной в направлении [100] в месте сьемки спектров 
КР. Это согласуется с результатами [13].

Образцы с дырочным типом проводимости. На 
рис. 5 представлены спектры КР образцов p-GaAs, 
легированных акцепторными примесями. Все об-
разцы ориентированы в направлении [100] и имеют 
концентрацию дырок не больше 1.5 × 1017 см−3.

В спектрах КР всех образцов отсутствуют пики, 
соответствующие связанным плазмон-фононным 
модам. Это обусловлено тем, что эффективная масса 
дырки на порядок больше эффективной массы элек-
трона, поэтому при сопоставимых концентрациях 
носителей заряда плазмонная частота ω

p
 будет мо-

дулироваться при меньших частотах. Соответствен-
но, интенсивность связанной плазмон-фононной 
моды должна быть значительно меньше. Однако 
из данных рис. 5 видно, что с ростом концентра-

ции дырок наблюдается снижение интенсивности  
LO-моды и ее уширение, характеризуемое рассчи- 
танной полушириной пика (FWHM). Оба эти фак-
тора, по-видимому, связаны с ухудшением кри-
сталлического совершенства GaAs в результате 
легирования. Эти выводы хорошо согласуются с 
результатами предыдущих исследований [14, 15].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследованы спектры КР света, полученные 
на образцах GaAs с разным типом проводимости 
и разной концентрацией носителей заряда. Рас-
считанные частоты связанных плазмон-фононных 
мод хорошо согласуются с результатами проведен-
ных экспериментов. Показана возможность при-
менения рамановской спектроскопии для иденти-
фикации дефектной структуры GaAs.
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ВВЕДЕНИЕ
Полупроводниковые сульфиды MS: CuS, Cu2S, 

Ag2S, ZnS, CdS, HgS, SnS, PbS используются в раз-
ных областях современной техники как устройства 
для преобразования и хранения энергии (топлив-
ные элементы, фотоэлектрохимические ячейки, 
накопители энергии), находят широкое примене-
ние в микро- и оптоэлектронике для изготовления 
элементов различных оптических устройств, для 
создания инфракрасных датчиков и фотодетек-
торов, лазеров, переключателей сопротивления, 
энергонезависимых устройств памяти, термо- 
электрических преобразователей, оптических пе-
реключателей. В последние годы особый интерес 
вызывают синтез, строение и свойства указанных 
сульфидов в наноразмерном состоянии [1–4], 
включая квантовые точки [5–9].

Для понимания особенностей свойств нано-
размерных полупроводниковых сульфидов нужно 
знать характеристики электронной структуры со-
ответствующих крупнокристаллических полупро-
водников. Важным свойством полупроводников 
является ширина запрещенной зоны E

g
. Сведения 

по величине E
g
 крупнокристаллических бинарных 

полупроводников обобщены в работе [10]. В после-
дующие годы измерения и оценки ширины запре-
щенной зоны проводили в основном на нанострук-
турированных полупроводниковых соединениях. 

Уменьшение размера частиц до нанометрового 
масштаба заметно сказывается на свойствах ве-
ществ [11−13]. В физическом смысле наноматериа-
лами являются не все вещества с размером частиц в 
нанометровом диапазоне от 1 до 100 нм, а лишь те, 
в которых проявляются размерные эффекты и чьи 
свойства существенно отличаются от свойств круп-
нокристаллических (bulk) веществ. В общем случае 
размерные эффекты объединяет комплекс явле-
ний, связанных с изменением свойств вещества 
вследствие непосредственного изменения размера 
и морфологии частиц; большой развитости и про-
тяженности межзеренных границ раздела, которые 
при размере зерен от 100 до 10 нм содержат от 10 до 
50% атомов нанокристаллического твердого тела и 
вносят вклад в свойства системы; соизмеримости 
размера частиц с физическими параметрами, име-
ющими размерность длины [11–13]. Если размеры 
частиц (зерен, кристаллитов) твердого тела по од-
ному, двум или трем направлениям соизмеримы 
с некоторыми характерными физическими пара-
метрами, имеющими размерность длины (размер 
магнитных доменов, длина свободного пробега 
электрона, дебройлевская длина волны, диаметр 
экситона), то на соответствующие свойства будут 
влиять размерные эффекты. В полупроводнико-
вых соединениях от соотношения размеров частиц 
и размера экситона зависит, будут ли на свойства 
влиять размерные эффекты. Иначе говоря, при 
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уменьшении размеров частиц до размеров, срав-
нимых с размером экситона и меньше, полупрово-
дниковое кристаллическое вещество переходит в 
нанокристаллическое состояние.

Размер экситона в полупроводниках составля-
ет до десятков нанометров и превышает размеры 
элементарной ячейки. Это открывает возможность 
создания полупроводниковых сульфидных нано-
материалов, свойства которых меняются с помо-
щью регулирования размеров составляющих их 
частиц. 

Экситон в полупроводнике есть связанное со-
стояние электрона и дырки, занимающих разные 
узлы кристаллической решетки. Экситон можно 
считать самостоятельной элементарной частицей, 
когда энергия взаимодействия электрона и дырки 
имеет тот же порядок, что и энергия их движения, а 
энергия взаимодействия между двумя экситонами 
мала в сравнении с энергией каждого из них. Эк-
ситон есть связанное состояние электрона прово-
димости и дырки, расположенных на расстоянии, 
превышающем межатомное. 

Характерный размер экситона (или боровский ра-
диус экситона) в макроскопическом полупроводни-
ковом кристалле равен Rex ≈ n2ħ2ε / μ

ex
e2 = (n2εm0 / μ

ex
)α

B
,  

где ε – диэлектрическая постоянная (про-
ницаемость); μ

ex
 = memh / (m

e
 + mh) – приве-

денная масса экситона; m
e
 и m

h
 – эффектив- 

ные массы электрона и дырки, выражен-
ные через массу покоя свободного электрона 
m0 = 9.109 × 10−31 кг; a

B
 = ħ2 / m0e

2 = 0.0529 нм – 
радиус Бора; ħ = h / 2π = 1.055×10−27 г см2 / с – по-
стоянная Планка; e = 4.8032 × 10−10 см3/2г1/2/с – эле-
ментарный заряд.

Если размер частиц наноструктурированного 
сульфида меньше размера экситона, то на элек-
тронных свойствах сульфида, включая ширину за-
прещенной зоны Eg, будут сказываться размерные 
эффекты.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Для оценки размера экситона нужны данные об 

эффективных массах m
e
 и m

h
 носителей заряда (элек-

трона и дырки) и диэлектрической постоянной ε суль-
фида MS. Такие сведения о сульфидах Cu2S, Ag2S, ZnS, 
CdS, HgS, SnS, PbS представлены во многих экспери-
ментальных работах, выполненных в 1960–2010 годах. 
Обобщенные параметры крупнокристаллических по-
лупроводниковых сульфидов, необходимые для оцен-
ки размера экситона, даны в табл. 1. 

Размер экситона пропорционален величине ди-
элетрической постоянной ε, которая заметно рас-
тет в рядах Cu2S → Ag2S, ZnS → CdS → HgS и SnS → 
→ PbS, а также при переходе от сульфидов метал-
лов первой B-подгруппы (Cu, Ag) к сульфидам 

Таблица 1. Некоторые характеристики электронной структуры крупнокристаллических (bulk) полупроводниковых 
сульфидов при 300 K и радиусы экситонов

Сульфид

Эффективные массы 
электрона и дырки Масса 

экситона
μ

ex
/m0  

Диэлектри-
ческая по-
стоянная ε

Ширина запре-
щенной зоны  

E
g
, эВ 

Ссылки Радиус экси-
тона Rex, нм 

me/m0* mh/m0

Cu2S 0.30–0.37 0.8 0.21–0.25 4.79 1.05–1.30,**
1.3–1.9*** [14–16] ~1.0–1.2

α-Ag2S 0.286 1.096 0.227 ~6.0–8.8 0.9–1.1 [2, 17, 18] 1.4–2.1

α-Ag2S 0.42 0.81 0.277 ~6.0–8.8 0.914 [18, 19] 1.1–1.7

β-ZnS 0.28 0.49 0.18 8.10–8.76 3.74–3.91 [20–22] 2.4–2.6

α-ZnS -“- -“- -“- 8.9 3.54–3.76 [21, 22] 2.6

β-CdS 0.19–0.21 0.80–0.81 0.16 9.0 2.42–2.49 [3, 23, 24] 3.0

β-HgS 0.032 0.041 0.018 11.36–12.90 от −0.2 до 0.5 [25, 26] 33.4–37.9

α-SnS 0.24 0.34 0.14 12.3, 19.5 2.1–2.2,**
1.3–1.6*** [27, 28] ~4.6–7.4

PbS 0.105 0.105 0.0525 16.4–18.0 0.41–0.42 [3, 29, 30]  17–18

* m0 = 9.1 × 10−31 кг – масса покоя свободного электрона. 
** Ширина запрещенной зоны для непрямых переходов. 
*** Ширина запрещенной зоны для прямых переходов. 
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металлов второй B-подгруппы (Zn, Cd, Hg) и к 
сульфидам металлов четвертой A-подгруппы (Sn, 
Pb). Массы экситона рассмотренных сульфидов ме-
няются гораздо слабее, поэтому размер экситона, как 
и величина ε, тоже растет в рядах Cu2S → Ag2S, ZnS → 
→ CdS → HgS, SnS → PbS, а также при переходе от 
сульфидов металлов группы меди к сульфидам ме-
таллов группы цинка и далее к сульфидам металлов 
группы олова (рис. 1). 

С учетом размеров экситонов влияние на элек-
тронные свойства рассмотренных сульфидов мож-
но наблюдать на достаточно крупных (≤15 нм) 
наночастицах PbS и существенно меньших наноча-
стицах (≤3–4 и ≤1.5–2 нм) сульфидов цинка и кад-
мия или меди и серебра соответственно, что хоро-
шо согласуется с экспериментальными данными, 
обобщенными в [1–5]. Если исключить влияние 
морфологии и протяженности межзеренных гра-
ниц, то наиболее значимо размерные эффекты 
проявляются на квантовых точках, диспергирован-
ных в жидкой среде, стекле или полимерных ма-
трицах [2,3, 31−35].

Однако имеются публикации по полупрово-
дниковым наноструктурированным сульфидам, в 
которых размерные эффекты наблюдали на нано-
частицах, чей размер превышает размер экситона. 
В этих публикациях, как правило, отсутствует ло-
гичное объяснение полученных результатов, кото-
рые затем не подтверждаются экспериментально. 
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Упомянем некоторые из таких публикаций.   
По данным [36], радиус экситона в Cu2-xS состав-

ляет от 3.5 до 5 нм. По более точной оценке, макси-
мальный радиус экситона равен ~3.8 нм (см. табл. 1), 
а диаметр экситона в сульфиде Cu2S не превышает 
8 нм, поэтому реальные, а не надуманные квантовые 
размерные эффекты в Cu2S могут наблюдаться для 
частиц размером 8 нм и менее. В литературе сведений 
о получении и оптических свойствах наноструктури-
рованного сульфида Cu2S (Cu2-xS) с наночастицами 
такого размера нет. Согласно [36], размер нанокри-
сталлов, синтезированных соноэлектрохимическим 
методом, составляет от ~5 до ~15 нм, диаметры нано-
частиц, полученных гидротермальным методом, рав-
ны ~20–25 нм, а диаметры наночастиц, полученных 
термолизом, достигают ~30 нм. На всех измеренных 
UV-Vis-спектрах поглощения синтезированных на-
нокристаллов сульфида меди наблюдался широкий 
пик около 400–600 нм, причем для более мелких 
нанокристаллов, полученных соноэлектрохимиче-
ским и гидротермальным методами, положение пика 
несколько смещено в коротковолновую область, 
что, по мнению авторов [36], можно рассматривать 
как синий сдвиг. Но количественная обработка UV-
Vis-спектров поглощения и оценка ширины запре-
щенной зоны в работе [36] отсутствуют. В работе 
[37] для наночастиц гексагонального CuS размером 
~17–19 нм на UV-Vis-спектрах поглощения обнару-
жен значительный синий сдвиг, рассчитанная энер-
гия запрещенной зоны составила ~4.3 эВ. Учитывая 

Рис. 1. Изменение размера экситонов R
ex

 в рядах сульфидов Cu2S → Ag2S, ZnS → CdS → HgS и SnS → PbS.
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большой размер наночастиц CuS (много больше диа-
метра экситона), результаты и выводы [36, 37] вызы-
вают большие сомнения.

Оцененный радиус экситона в сульфиде β-ZnS ра-
вен ~2.5 нм (см. табл. 1); такая же величина Rex для ZnS 
приведена в работе [38]. Вследствие малого размера 
экситона влияние размерных эффектов на электрон-
ные свойства ZnS может наблюдаться на квантовых 
точках диаметром 5 нм и менее, которые достаточно 
трудно синтезировать. Оцененный радиус экситона 
в кубическом сульфиде ртути β-HgS равен 34–38 нм 
(см. табл. 1). При такой большой величине Rex раз-
мерные эффекты на электронных свойствах сульфи-
да β-HgS могут наблюдаться для довольно крупных 
частиц размером менее 70 нм. Но работ по изучению 
квантового размерного эффекта в сульфиде ртути 
мало. В частности, в работе [39] были синтезированы 
наночастицы тригонального сульфида β-HgS разме-
ром ~8–9 нм. При измерении спектров оптического 
поглощения авторы обнаружили синий сдвиг края 
полосы поглощения и увеличение ширины запре-
щенной зоны на 0.1–0.2 эВ относительно E

g
 крупно-

кристаллического (bulk) сульфида β-HgS. 
Диаметр экситона в сульфиде олова β-SnS со-

ставляет ~9–15 нм (см. табл. 1), поэтому явные раз-
мерные эффекты на электронных свойствах могут 
наблюдаться для наночастиц сульфида олова раз-
мером менее 10−15 нм. 

Небольшое увеличение E
g
 до 1.6−1.7 эВ пле-

нок сульфида олова с размером частиц ~45 нм по 
сравнению с шириной запрещенной зоны ~1.5 эВ 
крупнокристаллического SnS, обнаруженное в ра-
ботах [40, 41], обусловлено, скорее всего, не раз-
мерным эффектом, поскольку частицы сульфида 
олова в несколько раз больше размера экситона. 
Наиболее вероятной причиной небольшого увели-
чения E

g
 [40, 41] может быть изменение фазового 

состава пленок от SnS до Sn2S3.  
Регулирование ширины запрещенной зоны 

полупроводниковых сульфидов позволяет суще-
ственно расширить их применение, и основным 
способом такого регулирования является уменьше-
ние размера сульфидных наночастиц. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Размер экситона является характерным пара-

метром электронной структуры, который можно 
оценивать по наблюдаемым изменениям свойств 
наноразмерных сульфидов, соотнося их с разме-
ром наночастиц. Масса экситона сульфидов меди, 
серебра, цинка, кадмия и олова составляет ~0.15–
0.25m0, тогда как в сульфидах ртути и свинца мас-
са экситона заметно меньше и равна ~0.02–0.05m0. 

Вследствие малой массы экситона и большой  
диэлектрической постоянной сульфиды ртути и 
свинца имеют самые большие экситоны диаметром 
от ~35 до ~75 нм. Это позволяет легко регулировать 
электронные свойства наноструктурированных 
сульфидов ртути и свинца уменьшением размера 
наночастиц до 40–70 нм и менее.

Диаметр экситона в сульфидах меди, серебра, 
цинка, кадмия и олова составляет менее 8–10 нм, и 
размерные квантовые эффекты в этих соединениях 
экспериментально могут наблюдаться и наблюда-
ются для наночастиц близкого и меньшего размера.
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ВВЕДЕНИЕ

Сульфиды меди представляют большой интерес 
в качестве материалов для электродов источников 
тока [1, 2], солнечных элементов [3], наноразмер-
ных выключателей [4], оптических устройств [5], 
датчиков [6], термоэлектрических преобразовате-
лей [7, 8]. Интерес к сульфидам меди в качестве 
термоэлектрических материалов связан с их высо-
кой термоэлектрической добротностью. Эффек-
тивность термоэлектрического преобразователя 
тем выше, чем больше термо-э.д.с. и чем ниже по-
тери за счет теплопроводности и на омическом со-
противлении материала [9].

Исследования последних лет по улучшению тер-
моэлектрической добротности материалов направ-
лены на оптимизацию концентрации носителей, 
ширины запрещенной зоны, химического соста-
ва [9–13], наноструктурирование материала [14]. 
Эффективным методом повышения термоэлек-
трической добротности является снижение реше-
точной теплопроводности за счет создания источ-
ников рассеяния фононов, таких как точечные 
дефекты [15, 16], примесные атомы [17, 18], нано-
размерные поры [19, 20], дислокации [21], нано-
размерные неоднородности [22, 23]. 

В ряде сульфидов меди наблюдается высокая 
ионная проводимость. В соединениях с ионной 
проводимостью на подвижных ионах наблюдается 
дополнительное рассеяние фононов, что способ-
ствует уменьшению теплопроводности и повыше-
нию добротности термоэлектрического преобразо-
вателя [24]. В работе [8] сообщается об образовании 
наноразмерных пор в соединениях NaxCu9S5 (x = 
0–0.15), которые служат центрами рассеяния фо-
нонов. Причиной образования наноразмерных пор 
является введение атомов Na в сульфид меди. Не-
смотря на большое количество публикаций по элек-
тродным материалам, мало работ, посвященных 
синтезу тройных соединений в системе Na–Cu–S 
и изучению их свойств [25–28]. Это, по-видимо-
му, объясняется трудностями получения однофаз-
ных образцов. В то же время тройные соединения 
Na–Cu–S перспективны для термоэлектрических 
преобразователей. Ионные радиусы натрия и меди 
по Белову и Бокию близки [29]: R(Na+) = 0.98 Ǻ,  
R(Cu+) = 0.96 Ǻ. Поэтому на основе Сu2S должны 
образоваться твердые растворы замещения меди 
натрием. 

Целью данной работы является синтез соедине-
ния Cu3NaS2 путем замещения ионов Cu+ ионами 
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Na+ в дисульфиде меди, изучение возможности по-
лучения однофазного образца методом твердофаз-
ных реакций, а также структурных особенностей 
полученного соединения и фазовых превращений 
при изменении температуры.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Образцы Cu3NaS2 синтезировали методом 

твердофазных реакций в кварцевых ампулах 
из порошков безводного сульфида натрия 
Na2S и сульфида меди Cu2S. Сульфид меди 
Cu2S синтезировали из металлической меди 
чистотой 99.99% и серы квалификации  “ос.ч.” 
в откачанных до 10−3–10−4 мм рт. ст. кварце-
вых ампулах при температуре 400оС. Очист-
ку меди от оксидов проводили путем отжига 
в потоке осушенного водорода. Для синтеза 
безводного Na2S в качестве исходного мате-
риала использовали 9-водный сульфид натрия 
квалификации  “ч.д.а.” Na2S∙9H2O. Моносуль-
фид натрия Na2S получали путем обезвожи-
вания Na2S∙9H2O в вакууме, плавно повышая 
температуру до стабилизации массы образцов 
и остаточного давления в ампуле. Содержание 
кристаллизационной воды контролировали по 
весу образцов. Рентгенографические исследо-
вания проводили на дифрактометре ДРОН-7  
в СоКα-излучении. Высокотемпературные ис-
следования проводили с помощью приставки 
УВД-2000 в вакууме на модернизированном 
дифрактометре ДРОН-3. Микроструктуру из-
учали на растровом электронном микроскопе 
TESCAN MIRA. ДСК-исследования проводи-
ли с помощью калориметра NETZSCH STA 
409 PC в потоке аргона. 

Рис. 1. Изображение кристаллов обезвоженного мо-
носульфида натрия Na2S.

Рис. 2. Электронная микрофотография поверхности 
кристаллов безводного сульфида натрия Na2S.

Для получения нужного состава Cu3NaS2 
сульфиды Na2S и Cu2S в соответствующих про-
порциях перемешивали, затем прессовали в 
прямоугольные формы размерами порядка  
25 х 5 х 5 мм в стальной пресс-форме. Получен-
ные образцы помещали в кварцевые ампулы, 
откачивали до остаточного давления порядка 
10−3–10−4 мм рт. ст. и запаивали. Для удаления 
остатков кристаллизационной воды и следов 
водяных паров перед запаиванием в процессе 
откачки ампулы нагревали до температуры 
120–150°С до стабилизации давления.

Синтез образцов Cu3NaS2 проводили при темпе-
ратуре 400°С в течение недели. Затем образцы ох-
лаждали вместе с печью, растирали, прессовали в 
прямоугольные формы и гомогенизировали в запа-
янных кварцевых ампулах при температуре 400°С 
в течение недели, далее охлаждали до комнатной 
температуры также в течение одной недели.

Размеры областей когерентного рассеяния 
(ОКР) определяли методом аппроксимаций [30]. В 
качестве эталона для определения инструменталь-
ного уширения b использовали отожженный поро-
шок меди. Физическое уширение линий определя-
ли по формуле β = B − b, где B – общее уширение 
линии.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Полученные кристаллы безводного Na2S имеют 

правильную форму октаэдра с размерами 1–3 мм 
(рис. 1). Электронно-микроскопическое изобра-
жение поверхности кристаллов показывает пори-
стую структуру (рис. 2). На воздухе полученные 
кристаллы относительно устойчивы, при измель-
чении в ступке появляется характерный запах се-
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роводорода, что свидетельствует о взаимодействии 
образцов с компонентами атмосферы. По этой 
причине при съемке дифрактограмм на воздухе об-
разцы не растирали, съемку проводили с вращени-
ем образца. С целью предотвращения поглощения 
образцом Na2S влаги и углекислого газа из атмос-
феры при съемке для закрепления образца в кювете 
дифрактометра использовали обезвоженный меди-
цинский вазелин.

После удаления кристаллизационной воды 
дифрактограмма исследуемого образца состоит 
только из линий моносульфида натрия (рис. 3). 
Результаты индицирования дифрактограмм 
показали, что исследуемый образец имеет ГЦК-

структуру с параметром решетки a = 6.5295 ± 10 Ǻ. 
Полученные нами рентгеновские данные хорошо 
согласуются с литературными [31].

Полученные образцы Cu3NaS2 являются од-
нофазными. На дифрактограмме соединения 
Cu3NaS2 наблюдаются узкие рефлексы (рис. 4), 
что свидетельствует о высокой кристалличности 
образцов и больших размерах ОКР [30]. Соглас-
но результатам электронно-микроскопических 
исследований размеры кристаллитов составляют 
1–10 мкм. 

Индицирование дифрактограмм показало, что 
соединение Cu3NaS2 при комнатной температуре 
имеет гексагональную структуру с параметрами 
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Рис. 3. Дифрактограмма сульфида натрия после дегидрирования в вакууме при температуре ~50◦С (звездочкой обо-
значены линии от вазелина).

Рис. 4. Дифрактограмма соединения Cu3NaS2 при комнатной температуре.
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решетки a = 13.9398 ± 23 Å, c = 21.4637 ± 74 Å. 
Расчетные и экспериментальные межплоскост-
ные расстояния хорошо согласуются в пределах 
погрешности эксперимента (табл. 1).

Примерно через 6 месяцев после синтеза в 
исследуемых образцах при комнатной температуре 
происходит самопроизвольный переход в фазу с 
ГЦК-структурой (рис. 5). В интервале от комнатной 
температуры до 500°С эти образцы сохраняют ГЦК-
структуру, параметр решетки в зависимости от тем-
пературы меняется линейно (рис. 6). Коэффициент 
термического расширения составляет 7.53 × 10 −5 К−1. 
Из рис. 5 видно, что дифрактограммы ГЦК-фазы 
имеют широкие рефлексы. Мы полагаем, что 
уширение линий связано с малым размером ОКР 
новой ГЦК-фазы [30].

Для выяснения природы структурных превра-
щений в исследуемых соединениях были изучены 
температурные зависимости ширины дифракци-
онных линий. Из рис. 7 видно, что полуширина 
линий уменьшается с повышением температуры 
до ~200°С, затем меняется незначительно. Мы по-
лагаем, что уменьшение ширины дифракционных 
линий обусловлено ростом ОКР вследствие рекри-
сталлизации образцов, уменьшением дефектности 
и внутренних деформаций [30].

Из рис. 8 видно, что ОКР имеют небольшие 
размеры. Это подтверждает наши предположения 
о причинах уширения линий. Малый размер ОКР 
исследуемых образцов мы связываем с влиянием 
на процесс кристаллизации фазового перехода. 
Данный вопрос требует дополнительного изучения.

С целью уточнения особенностей структурных 
превращений были также изучены интегральные 
интенсивности дифракционных линий (рис. 9). 
Известно, что при отсутствии структурных пре-
вращений интенсивность дифракционных ли-
ний падает с повышением температуры вслед-
ствие тепловых колебаний атомов [30]. Однако, 
как видно из рис. 9, до температур 200–300°С 
наблюдается заметный рост интегральных ин-
тенсивностей линий. Данный температурный 
интервал хорошо согласуется с интервалом бы-
строго роста размеров ОКР и уменьшения ши-
рины дифракционных линий. Поэтому мы по-
лагаем, что рост интенсивности линий в этом 
температурном интервале связан с рекристал-
лизацией образцов, увеличением размеров 
ОКР и совершенствованием кристаллической 
структуры в результате отжига. Данный вклад в 
интегральную интенсивность в этом темпера-
турном интервале превышает вклад от темпера-

Таблица 1. Структурные данные для соединения 
Cu3NaS2

dэксп, Å dрасч, Å I, % h k l

6.0377 6.0361 61.4 200

3.4836 3.4849 3.4 220

3.2148 3.2194 10.5 304

3.1356 3.1330 33.4 223

3.0163 3.0181 33.7 400

2.7862 2.7808 15.6 403

2.5035 2.5039 19.0 118

2.3846 2.3848 3.1 009

2.3118 2.3128 100.0 218

2.2797 2.2814 14.5 420

2.2295 2.2316 6.7 422

2.1737 2.1736 9.1 423

2.0098 2.0103 9.6 600

1.9703 1.9681 24.8 229

1.8800 1.8797 3.4 418

1.8007 1.8014 13.0 435

1.7557 1.7557 27.5 30 11

1.7413 1.7414 14.6 440

1.7251 1.7246 4.9 530

1.6938 1.6930 2.1 443

1.6799 1.6822 4.7 607

1.5680 1.5680 3.0 41 11

1.5465 1.5457 4.9 540

1.3914 1.3914 6.7 43 11

1.3430 1.3421 2.2 815

1.3165 0.3167 1.4 734

туры. При температурах выше ~300°С процессы 
рекристаллизации в основном завершаются и 
уменьшение интенсивности линий обусловлено 
только вкладом температурного фактора.

Для подтверждения фазовых превращений в ис-
следуемых образцах были проведены ДСК-исследо-
вания. При нагреве на ДСК-кривых наблюдаются 
два высоких пика: при t1 = 108°С и t2 = 436°С, соответ-
ствующих эндотермическим превращениям (рис. 10). 
Эти превращения происходят без изменения типа 
кристаллической решетки, являются обратимыми и 
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Рис. 10. ДСК-кривые для образца Cu3NaS2.
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повторяются при охлаждении в области более низких 
температур. Из рис. 10 видно, что первое превраще-
ние начинается примерно при ~70оС и завершается 
при ~250°С. Этот температурный интервал также хо-
рошо согласуется с интервалом, в котором наблюда-
ются сужение дифракционных линий, рост размеров 
ОКР и интенсивности линий.

Мы полагаем, что наблюдаемые структурные 
превращения связаны с перераспределением кати-
онов меди и натрия по возможным кристаллогра-
фическим позициям. Данный вопрос требует про-
ведения дополнительных исследований.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом твердофазных реакций синтезировано 

соединение Cu3NaS2 из сульфидов Cu2S и Na2S. 
Установлено, что соединение Cu3NaS2 имеет 
гексагональную структуру. Через 6 месяцев по-
сле синтеза в соединении Cu3NaS2 происходит 
самопроизвольный переход из гексагональной 
в ГЦК-фазу. ГЦК-модификация соединения 
Cu3NaS2 имеет широкие рентгеновские линии, 
что связанно с малым размером ОКР. Показано, 
что при 108 и 436°С наблюдаются эндотермиче-
ские обратимые превращения без изменения типа 
кристаллической решетки. Эти превращения, по 
нашему мнению, связаны с перераспределением 
катионов меди и натрия по возможным кристалло-
графическим позициям. 
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ZnGa2Se4  взаимодействием GaI3 и ZnI2 с селеном в вакуумированном кварцевом реакторе с двумя 
температурными зонами. Селективное выведение йода из реакционного расплава позволило достичь 
практического выхода селенидов на уровне 86–90% при температуре 450°С. Остаточное содержание 
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ВВЕДЕНИЕ

Соединения типа  AIIB2
IIIC4

VI (A = Cd, Zn, Hg;  
B = Al, Ga, In; C = S, Se, Te) со структурой халь-
копирита являются перспективными материала-
ми для инфракрасной оптики, оптоэлектроники 
и полупроводниковой техники [1]. Они характе-
ризуются высокой фоточувствительностью, обла-
дают интенсивной люминесценцией в видимом 
диапазоне, значительной шириной запрещенной 
зоны, выраженной нелинейностью оптических 
свойств [2, 3]. Среди большого числа представите-
лей этой группы соединений особо перспективным 
для применений в ИК-оптике является ZnGa2Se4. 
Селенид галлия–цинка имеет широкую область 
прозрачности (0.6–18 мкм), относительно невы-
сокое термическое расширение (8.2 × 10−6 K−1), 
хорошую теплопроводность и устойчивость к тер-
моудару [4]. Способность растворять редкоземель-
ные элементы и переходные металлы позволяет 
использовать легированный ZnGa2Se4 в качестве 
источника люминесцентного и лазерного излуче-
ния в ближней ИК-области [5–7]. Существование 
твердых растворов в системе ZnSe–Ga2Se3 с куби-
ческой сингонией элементарной ячейки [8] делает 

перспективным использование добавки ZnGa2Se4 в 
стеклах системы Ga–Ge–Se для получения опти-
ческой ИК-стеклокерамики с улучшенными меха-
ническими свойствами [9, 10].

Традиционный синтез ZnGa2Se4 заключается в 
сплавлении простых веществ в вакуумированных 
ампулах из кварцевого стекла при температуре 
1100–1200°С (tпл (ZnGa2Se4) = 1132°С [8]) в течение 
12–24 ч. Для снижения вероятности разрыва ампу-
лы из-за давления пара селена синтез в некоторых 
случаях проводят в двухзонной печи [4]. Высокие 
температуры и продолжительность процесса спо-
собствуют проявлению загрязняющего действия 
материала аппаратуры. Одно из таких проявлений 
заключается в химическом взаимодействии галлия 
с кварцевым стеклом по реакциям

 2Ga + SiO2 ⇄ Ga2O + SiO,  (1)
 4Ga + SiO2 ⇄ Ga2O + Si.  (2)

Указанные реакции являются типичными для 
высокотемпературных синтезов галлийсодержа-
щих соединений в кварцевых ампулах, например 
при получении арсенида галлия [11]. Другой ме-
ханизм загрязнения заключается в поступлении 
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примеси OH-групп и металлов из стенок кварце-
вого реактора в реакционный расплав [12, 13]. В 
дополнение к этому при повышенных темпера-
турах кварцевое стекло становится проницаемым 
для кислорода и водорода [14, 15], что приводит к 
поступлению этих газов внутрь реактора из окру-
жающей атмосферы. Примеси оксидов галлия, 
кремния, OH-групп и переходных металлов имеют 
селективные полосы поглощения в области проз- 
рачности ZnGa2Se4 [16, 17]. Присутствие примесей 
оксидов в виде гетерогенных включений снижает 
прозрачность халькогенидных оптических матери-
алов за счет рассеяния излучения [18]. Негативное 
влияние указанных примесей на оптические свой-
ства требует разработки нового подхода к получе-
нию ZnGa2Se4 при пониженных температурах, ког-
да загрязняющее действие материала аппаратуры 
будет несущественным. 

Целью исследования было разработать спо-
соб получения ZnGa2Se4 взаимодействием йодида 
галлия(III) и йодида цинка(II) с селеном при по-
ниженных температурах в вакуумируемом реакто-
ре из кварцевого стекла. Перспективность тако-
го подхода показана авторами ранее при синтезе 
ZnGa2S4 [19]. 

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ
Для оценки возможности синтеза селенида гал-

лия(III) и селенида цинка(II) взаимодействием 

соответствующих йодидов с селеном было прове-
дено термодинамическое моделирование систем 
GaI3–Se и ZnI2–Se методом констант равновесия. 
Для расчетов использовали термодинамические 
функции веществ [20, 21]. Ввиду отсутствия необ-
ходимых данных о термодинамических функциях 
ZnGa2Se4 образование этого компонента при моде-
лировании не учитывали. Основными реакциями, 
определяющими химический состав систем, были

 2GaI3 + 3Se ⇌ Ga2Se3 + 3I2↑,  (3)

 2ZnI2 + 3Se ⇌ ZnSe + 3I2↑,  (4)

 n/8Se8 ⇌ Se
n
 (n = 2–7).  (5)

Подробное описание физической и математи-
ческой модели приведено в работе [19] для систем 
GaI3–S и ZnI2–S.

Результаты моделирования в виде температур-
ных зависимостей химического состава фаз и сте-
пени превращения йодидов в соответствующие 
селениды приведены на рис. 1 и 2. Из полученных 
результатов следует, что при увеличении темпера-
туры от 200 до 500°С степень превращения GaI3 в 
Ga2Se3 возрастает от 8 до 21.5%, ZnI2 в ZnSe – от 0.1 
до 0.7%. В целом выход селенидов галлия и цинка 
ниже, чем сульфидов [19]. Это связано с их мень-
шей термодинамической устойчивостью. Паровая 
фаза в исследованных системах преимуществен-
но состоит из йода. Повышенная летучесть этого 
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Рис. 1. Термодинамически обусловленный состав паровой (а), конденсированной (б) фаз и равновесная степень 
превращения GaI3 в Ga2Se3 в системе GaI3–Se.
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компонента по сравнению с йодидами и селеном 
позволяет выводить его из реакционной системы, 
что, согласно принципу Ле-Шателье, будет сме-
щать равновесия реакций (3), (4) в сторону обра-
зования селенидов. Технически это возможно при 
проведении синтеза в вертикальном реакторе с 
двумя температурными зонами.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез селенидов. Для синтеза селенидов 

использовали галлий марки 7N, цинк 4N, селен 
ОСЧ 17–3 и йод квалификации  “ч.”. Йод допол-
нительно очищали многократной вакуумной су-
блимацией, что позволило достичь содержания 
основного вещества уровня 99.999 по примесям 
металлов. Йодиды галлия и цинка синтезировали 
пропусканием паров йода над соответствующим 
простым веществом в трехсекционном вакууми-
рованном реакторе из кварцевого стекла. Далее 
йодиды подвергали вакуумной дистилляции, ко-
торая завершалась разгрузкой по ампулам с раз-
биваемыми перегородками во избежание контак-
та с атмосферой на последующих этапах. Селен 
дополнительно очищали дистилляцией по мето-
дике [22]. 

Синтез бинарных селенидов и ZnGa2Se4 прово-
дили на установке, изображенной на рис. 3. Ком-
поненты последовательно загружали испарением в 
реактор 9, смыкали отводную трубку 8 в пламени 
горелки и отпаивали установку по перетяжкам А и 
Б (этап 1). Реактор помещали в вертикальную печь 
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(этап 2): 1, 2, 3 – ампулы с реагентами; 4 – трубчатые 
печи; 5 – программируемые терморегуляторы; 6 – 
разбиваемые перегородки; 7 – магнитные бойки;  
8 – отводная трубка; 9 – реактор; 10 – приемник 
йода; А, Б, В – перетяжки.
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и нагревали до температуры 450°C (этап 2). При по-
вышении температуры наблюдали выделение паров 
йода, которые конденсировались в необогревае- 
мом приемнике. Это свидетельствовало о начале 
протекания реакции, которую упрощенно можно 
записать в виде

 2GaI3 + ZnI2 + 4Se ⇌ ZnGa2Se4 + 4I2↑.  (6) 

Часть йода оставалась в приемнике в виде 
кристаллов, остальное количество возвращалось 
в жидком состоянии в реактор. Это обеспечивало 
пониженную температуру ликвидуса расплава и 
эффективное перемешивание его компонентов. 
Продолжительность синтеза при максимальной 
температуре в различных экспериментах составляла 
1 (образец ZnGa2Se4-1), 2 (образец ZnGa2Se4-2) или   
3 (образец ZnGa2Se4-3) ч. Далее реактор отпаивали 
от приемника йода по перетяжке В. Получали селе-
ниды в форме высокодисперсных порошков.

Рентгеноспектральный микроанализ. Химиче-
ский состав полученных веществ определяли мето-
дом рентгеноспектрального микроанализа (РСМА) 
с применением растрового электронного микро-
скопа SEM-515 (Philips), оснащенного энергодис-
персионным анализатором EDAX-9900 (EDAX). 
Для измерений порошки прессовали в таблетки 
диаметром 5 мм и толщиной 2–3 мм. Неопределен-
ность результатов анализа составляла ±(5–10)% от 
среднего значения по 15–20 измерениям.

Рентгенофазовый анализ. Фазовый состав полу-
ченных веществ устанавливали методом рентгенофа-
зового анализа (РФА) на дифрактометре XRD-6000 
Shimadzu (CuKα-излучение) в диапазоне значений 
2θ = 10°–60°. Индицирование рефлексов проводили 
с использованием базы данных PDF-2 [23]. Расчет 
параметров элементарной ячейки проводили ме-
тодом наименьших квадратов с использованием 
функции Фойгта для аппроксимации профилей 
рефлексов. Уровень соответствия между экспери-
ментальными и расчетными рентгенограммами 

оценивали с помощью взвешенного профильного 
фактора R

wp
 [24].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Химический состав полученных соединений 
приведен в табл. 1. Отклонения для бинарных 
селенидов находились в пределах погрешности 
анализа. Состав селенида галлия–цинка прибли-
жался к стехиометрическому со стороны селенида 
галлия(III) при увеличении времени синтеза. Для 
образца, полученного в течение 3 ч, отклонения 
не превышали погрешности измерений. Оста-
точное содержание йода в полученных селенидах 
составляло от 0.2 до 1 ат. % и уменьшалось с уве-
личением времени синтеза. Выход селенидов рас-
считывали как отношение количества вещества, 
извлеченного из реактора, к теоретически мак-
симальному значению исходя из уравнений (3), 
(4) и (6). Существенно больший выход селенидов 
по сравнению с термодинамически обусловлен-
ным свидетельствует о высокой эффективности 
предложенного способа выведения йода из реак-
ционной зоны. Основными причинами неполно-
го выхода селенидов является унос части веще-
ства с потоком паров йода и за счет химического 
транспорта. Об этом свидетельствует присутствие 
селенидов в приемнике йода после синтеза, массу 
которых не учитывали при расчете выхода. Посте-
пенное увеличение доли галлия в продуктах со-
вместного взаимодействия GaI3 и ZnI2 с селеном 
при возрастании времени синтеза свидетельствует 
о том, что селенид цинка(II) в указанной системе 
образуется легче, чем селенид галлия(III). По-ви-
димому, это обусловлено тем, что ввиду меньшей 
летучести ZnI2 преимущественно остается в рас-
плаве и более эффективно, чем GaI3, взаимодей-
ствует с селеном.

Ранее на примере ZnGa2S4 было показано, 
что для полного удаления йода необходимо 
прокаливание полученных соединений при 

Таблица 1. Химический состав полученных селенидов и содержание элементов в стехиометрическом ZnGa2Se4

Образец
Содержание, ат. % Условия синтеза

Выход, %
Zn Ga Se I t, °C τ, ч

Ga2Se3 – 41 ± 3 58 ± 3 1 ± 1 450 2 86
ZnSe 51 ± 3 – 48 ± 3 0.8 ± 1 450 2 90

ZnGa2Se4-1 39 ± 4 10 ± 1 50 ± 3 1 ± 1 450 1 88

ZnGa2Se4-2 27 ± 2 20 ± 2 52 ± 3 0.6 ± 1 450 2 88

ZnGa2Se4-3 14 ± 2 28 ± 2 57 ± 3 0.2 ± 0.5 450 3 90
ZnGa2Se4 14.3 28.6 57.1 – – –
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температуре 650°С [19]. Однако найденные ко-
личества йода в селенидах не оказывают су-
щественного негативного влияния на их оп-
тические свойства. Более того, химический 
транспорт с использованием йода в качестве 
транспортирующего агента является одним из 
основных способов выращивания небольших 
монокристаллов бинарных и сложных селени-
дов галлия и цинка [25, 26]. Присутствие йода в 
полученных соединениях позволяет выращивать 
монокристаллы непосредственно в реакторе 
синтеза селенидов. Это исключает необходимость 
стадии введения транспортирующего агента, 
вносящей дополнительные загрязнения.  

На рис. 4 и 5 приведены рентгенограммы син-
тезированных веществ. В табл. 2 представлены 
рассчитанные параметры элементарных ячеек 
в сравнении с литературными данными. Полу-
ченные селениды галлия и цинка имели кубиче-
скую сингонию элементарной ячейки и струк-
туру типа сфалерита (пр. гр. F43m). Параметр a 
элементарной ячейки соединений совпадает с 
литературными данными в пределах расхождения 
между значениями, полученными в разных 
работах на образцах, синтезированных из простых 
веществ [27–33]. Наблюдаемые расхождения об-
условлены чувствительностью параметров эле-
ментарной ячейки к химическому составу и 
структурным дефектам, которые в свою очередь 
определяются условиями синтеза и термической 
обработки кристаллов [34–36]. При увеличении 
времени синтеза ZnGa2Se4 с 1 до 2 ч параметр a 

кубической элементарной ячейки возрастает. 
Синтез в течение 3 ч приводит к образованию 
продукта с гексагональной элементарной ячейкой. 
Сопоставляя результаты РФА, РСМА и литера-
турные данные [4, 8], можно сделать вывод, что 
образцы ZnGa2Se4-1 и ZnGa2Se4-2 представляют 
собой твердые растворы на основе селенида 
цинка(II) с кубической элементарной ячейкой, 
образующиеся по схеме

 3Zn2+Se ⇄ 2Ga3+Se1.5 + Vкат,  (7)

где Vкат  
– катионная вакансия. По мере протекания 

реакции (6) степень замещения Zn2+ катионами Ga3+ 
возрастает, и при содержании галлия ≈28.6  ат. % про- 
исходит морфотропное превращение с образованием 
соединения ZnGa2Se4 с тетрагональной элементар-
ной ячейкой. Возможность синтеза твердых раство-
ров с кубической структурой в системе ZnSe–Ga2Se3 
делает предложенный йодидный метод перспек-
тивным для получения халькогенидной оптической 
стеклокерамики [9, 10].  

Вопрос о форме присутствия йода в 
полученных селенидах остается дискуссионным. 
Несмотря на относительную близость ионных 
радиусов и электроотрицательностей по Полингу 
Se2− (r

i
 = 1.98 Å, χ = 2.55) и I− (r

i
 = 2.2 Å, χ = 2.66) [37, 38], 

данные о существовании твердых растворов халь-
когенидов и йодидов со структурой сфалерита 
отсутствуют. Возможность эффективного удале-
ния йода при нагревании в вакууме может свиде-
тельствовать о том, что этот элемент находится в 
слабосвязанном с селенидами состоянии (адсор-
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Рис. 4. Рентгенограммы продуктов взаимодействия 
йодида галлия(III) (а) и йодида цинка(II) (б) с селе-
ном (штрихи соответствуют  положению рефлексов 
Ga2Se3 (05-0724) и ZnSe (80-0021) [23]).

Рис. 5. Рентгенограммы продуктов совместного 
взаимодействия йодида галлия(III) и йодида цин-
ка(II) с селеном при 450°С в течение 1 (1), 2 (2) и 3  (3) ч 
(пунктирные линии соответствуют положению 
рефлексов ZnGa2Se4 (PDF 47-1590) [23]).
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бированный молекулярный I2 или остаточные ко-
личества непрореагировавших йодидов). 

На основании полученных результатов можно 
выделить следующие основные преимущества 
разработанного способа получения селенидов 
галлия, цинка и ZnGa2Se4:

1. Высокая летучесть GaI3 позволяет проводить 
его дистилляционную очистку при 230–240°С. 
Давление насыщенного пара галлия в форме 
простого вещества достигает приемлемых для 
дистилляции значений при температурах выше 
1250°С [39]. Дистилляционную очистку йодида 
цинка можно проводить при температуре на 150–
200°С ниже по сравнению с простым веществом.

2. Использование йодида галлия(III) вместо 
простого вещества позволяет проводить вакуум-
ную загрузку в реактор всех компонентов реак-
ционной смеси. Такой способ загрузки является 
предпочтительным при получении особо чистых 
веществ, т.к. позволяет избежать загрязняющего 
действия атмосферы (поступление примеси воды, 
газов, пыли).

3. Высокая реакционная способность йодидов 
галлия и цинка снижает температуру синтеза 
бинарных и сложных селенидов на 500–600°С 
и продолжительность в 5–6 раз по сравнению с 
традиционным способом из простых веществ. Это 
уменьшает загрязняющее действие кварцевого 
реактора и снижает энергозатраты.

4. Отсутствие металлического галлия на всех 
этапах синтеза решает важнейшую задачу, харак-
терную для большинства высокотемпературных 

Таблица 2. Параметры элементарной ячейки полученных селенидов

Образец
Параметры элементарной ячейки

R
wp

Пр. гр.
α, Å c, Å V, Å3

Ga2Se3

5.4656(6)
5.45 [27]

5.445 [28]
– 163.28(3) 7.7 F43m

ZnSe

5.6694(2)
5.6692 [29]
5.6688 [30]
5.618 [31]

– 182.224(8) 4.7 F43m

ZnGa2Se4-1 5.6174(2) – 177.254(8) 6.3 F43m

ZnGa2Se4-2 5.5771(5) – 173.47(3) 11.2 F43m

ZnGa2Se4-3
5.5507(2)
5.532 [32]

5.512(3) [33]

10.9526(4)
10.914 [32]

10.963(6) [33]
332.22(2) 6.8 I2m

синтезов галлийсодержащих соединений – исклю-
чение взаимодействия галлия со стенками кварце-
вого реактора.

5. В отличие от методов синтеза, в которых исполь-
зуются оксиды галлия и гидриды халькогенов [40], 
разработанный способ является практически без-
отходным. Отобранный в процессе синтеза йод да-
лее подвергается сублимационной очистке и может 
быть использован для получения исходных йоди-
дов галлия и цинка.

Основными недостатками способа являются 
возможные отклонения от стехиометрического 
состава и остаточное содержание йода в селени-
дах. Однако для выращивания монокристаллов 
химическим транспортом эти недостатки несуще-
ственны. Полученные результаты являются фун-
даментальной основной для разработки способа 
получения высокочистого ZnGa2Se4 заданного хи-
мического состава с предельно низким содержани-
ем примесей для применений в ИК-оптике.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Взаимодействие йодидов галлия(III) и цинка(II) 
с селеном является перспективным способом для 
получения особо чистых Ga2Se3, ZnSe и ZnGa2Se4, 
а также твердых растворов на их основе. Согласно 
результатам термодинамического моделирования 
систем GaI3–Se и ZnI2–Se, необходимым условием 
проведения такого синтеза является селективное 
выведение йода из реакционной смеси. Это может 
быть реализовано в вертикальном реакторе с двумя 
температурными зонами. Практический выход 
селенидов при температуре в зоне с реагентами 
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450°С составил 86–90%. Остаточное содержание 
йода составило 0.2–1 ат.%.

Разработанный способ позволяет проводить 
очистку и вакуумную загрузку в реактор всех ком-
понентов реакционной смеси и существенно сни-
зить температуру и продолжительность синтеза по 
сравнению с традиционным получением селени-
дов из простых веществ.
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ВВЕДЕНИЕ

В альтернативной энергетике важное место за-
нимает термоэлектрическое преобразование энер-
гии. Термоэлектрические генераторы (ТЭГ) ис-
пользуются для прямого преобразования тепловой 
энергии в электрическую. Широкое применение 
ТЭГ сдерживается их низкой эффективностью, 
которую в основном определяют термоэлементы 
(ТЭ). В свою очередь, эффективность ТЭ зави-
сит от свойств термоэлектрических материалов 
(ТЭМ), из которых они изготавливаются, а также 
от конструкции ТЭ [1–3]. Значимыми элементами 
конструкции ТЭ являются контакты, качество ко-
торых влияет на КПД [4–6]. Контакты выполняют 
следующие функции: обеспечивают коммутацию в 
структуре ТЭ, омический контакт и необходимую 
адгезию к ТЭМ; предотвращают взаимную диффу-
зию соединяемых материалов. 

Одна из основных проблем коммутации в ТЭ – со-
здание контактов, обладающих барьерными свой-

ствами, то есть предотвращающими взаимную 
диффузию компонентов ТЭМ на поверхность кон-
тактного слоя и компонентов материала контакта в 
ТЭМ. В первом случае увеличивается электрическое 
сопротивление контакта, во втором происходит 
изменение электрофизических свойств ТЭМ. Со-
здание контактов, обладающих барьерными свой-
ствами, особенно актуально в ТЭ при повышенных 
температурах. Для увеличения барьерных свойств 
металлических контактов предлагается использо-
вать контактные слои с содержанием фосфора [7–9]. 

С целью формирования контактов к ТЭМ ис-
пользуется несколько способов: вакуумное напы-
ление, химическое и электрохимическое осаждение 
металлов. Часто контакты формируются с исполь-
зованием совокупности этих способов [5, 10, 11]. 
Для увеличения барьерных и коммутационных 
свойств необходимо получение толстопленочных 
контактов. Как правило, для этого используются 
способы химического и электрохимического осаж-
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дения металлов [5, 7–9, 12]. Однако осаждение 
металлов на поверхность ТЭМ является сложной 
задачей, требующей индивидуального решения для 
определенных составов материалов [13].

Важным параметром, в значительной степени 
определяющим механическую прочность ТЭ, яв-
ляется адгезия контактов, которая должна превы-
шать 8 МПа [2, 4, 6]. 

При разработке и формировании контактов не-
обходимо обеспечить низкое контактное сопро-
тивление (менее 10−8 Ом м2) [2, 4, 14]. При этих зна-
чениях его влияние на КПД ТЭ несущественно [2].

Целью настоящей работы являлось создание 
контактов к ТЭМ химическим осаждением Ni 
и Co, обладающих высокими адгезионными и 
барьерными свойствами, низким контактным 
сопротивлением, а также определение факторов, 
влияющих на состав и основные параметры кон-
тактов.

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ
Как указано выше, наличие в составе кон-

такта фосфора увеличивает его барьерные 
свойства, поэтому химическое осаждение Ni и 
Co на ТЭМ проводили из щелочных растворов, 
содержащих в качестве восстановителя гипо-
фосфит-анион [15]. Непосредственно на ТЭМ 
осаждение металлов не проводили, так как ТЭМ 
не обладают активирующими свойствами для 
химического процесса восстановления катио-
нов Ni и Co. В качестве катализатора целесо- 
образно использовать такие материалы, как Ni, 
Co, Pd, Ag, Pt [15]. При осаждении металлов с 
помощью гипофосфита натрия на каталитиче-
ски активной поверхности происходит генера-
ция электронов:

 H2PO2
– + 2OH– = H2PO3

– + H2O+2e– . (1)

Кроме осаждения Ni (или Co), возможно проте-
кание побочных процессов, в частности восстанов-
ление фосфора и водорода

 H2PO2
– + e– = P + 2OH–, (2)

 2H2O
 + 2 e– = H2 + 2OH– . (3)

Наличие катализатора инициирует протекание 
окислительно-восстановительной реакции. Про-
исходят процессы окисления гипофосфит-анионов 
H2PO2

− и восстановления катионов Ni2+ или Co2+. 
При этих условиях процесс восстановления идет на 
поверхности катализатора. Восстановленные ато-
мы Ni или Сo также выступают в роли катализато-

ра химического процесса. Таким образом, проис-
ходит самоподдерживающаяся автокаталитическая 
реакция на поверхности ТЭМ. 

 Для оценки возможных химических реакций 
в области контакта с образованием соединений 
компонентов ТЭМ с Ni и Co проведен расчет 
энергии Гиббса (табл. 1). Расчет проводили на ос-
нове данных [16–18], используя второе прибли-
жения Улиха:

 0 0 0

298 298( 298) ln
298

T p p

T
G H C T T S T C          , (4)

где ΔG
T
 – изменение свободной энергии 

Гиббса при температуре T, ΔH0
298 – энтальпия 

образования, ΔS0
298 – стандартная энтропия, ΔC

p
 – 

изменение изобарной теплоемкости реакции, Т – 
температура.

Расчет показал возможность образования в об-
ласти контакта теллуридов и антимонидов Ni или 
Co при отсутствии фосфора. Образование анало-
гичных продуктов невозможно при использовании 
контактных слоев с фосфидами Ni или Co. Таким 
образом, наличие в области контакта фосфора бло-
кирует образование химических соединений Ni и 
Co с компонентами ТЭМ, что улучшает барьерные 
свойства контакта.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Подготовка образцов ТЭМ. Формирование кон-
тактов проводили на образцах наноструктуриро-
ванных ТЭМ Bi2Te2.4Se0.6 (0.16 мас. % CuBr) n-типа 
и Bi0.4Sb1.6Te3 (0.14 мас. % PbCl2 и 1.80 мас. % Te) 
p-типа проводимости, полученных методом ис-
крового плазменного спекания нанодисперсных 
порошков на установке SPS 511S (SPS Syntex, Япо-
ния). Данные ТЭМ имеют высокую термоэлектри-
ческую добротность ZT ~1.4 и используются для 
изготовления ТЭ с рабочими температурами до 
600 К. Образцы ТЭМ разрезали на диски диаме-
тром 20, толщиной 2 мм. Затем по технологии [19] 
проводили механическую обработку поверхности 
образцов ТЭМ до шероховатости 300 и 700 нм.

 Магнетронное напыление Ni и Co проводи-
ли с использованием высоковакуумной системы 
EvoVac 34 (Angstrom, Канада). Перед химиче-
ским осаждением Pd поверхность ТЭМ обраба-
тывали в 20%-ной HNO3 в течение 30 с и промы-
вали в дистиллированной воде. Для активации 
поверхности образцов ТЭМ проводили обра-
ботку в растворе сенсибилизатора (5 г/л SnCl2) и 
затем наносили Pd в растворе активатора (1 г/л 
PdCl2, 10 мл/л 37%-ной HCl), в котором проис-
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ходило восстановление катионов Pd на поверх-
ности ТЭМ за счет окисления ионов олова [20]. 
Далее образец промывали и проводили химиче-
ское осаждение Ni или Co в растворах при ус-
ловиях, представленных в табл. 2. Значения pH 
раствора поддерживали, используя 25%-ный 
раствор аммиака.

Методы исследования. Для измерения шеро-
ховатости поверхности образцов ТЭМ и тол-
щины пленок использовали профилометр P-7 
(KLA-Tencor, США). Морфологию поверхно-
сти и элементный состав пленок исследовали 
на растровом электронном микроскопе (РЭМ) 
JSM 6480LV (JEOL, Япония), снабженном при-
ставкой для энергодисперсионной спектроме-
трии INCA ENERGY Dry Cool. Также проводили 
картирование элементов по РЭМ-изображению 
сколов образцов с контактами и определяли тол-
щину контактных слоев. Адгезионную прочность 

пленок изучали методом прямого отрыва на уста-
новке Force Gauge PCE-FM50 (PCE, Великобри-
тания). Для определения удельного контактного 
сопротивления использовали методику [21]. По-
верхностное сопротивление пленок исследовали 
четырехзондовым методом на установке model 
RM3000 (Jandel, Великобритания). По получен-
ным данным, с учетом толщины, определяли 
удельное сопротивление материалов пленок. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 представлены РЭМ-изображения по-
верхности пленок Ni и Co, полученных химиче-
ским осаждением на образцах ТЭМ с использова-
нием различных катализаторов. Для исследований 
получали пленки толщиной от 5 до 8 мкм. Согласно 
РЭМ-изображениям, пленки образуют сплошное 
покрытие. Морфология поверхности пленок не 
зависела от используемых катализаторов. Пленки 

(а) (б)

50 мкм 50 мкм

50 мкм 50 мкм

(в) (г)

Рис. 1. РЭМ-изображения поверхности пленок Ni (a, б) и Co (в, г) с использованием в качестве катализатора напы-
ленных Ni (a), Co (в), химически осажденного Pd (б, г).
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Co имели поверхность с меньшей шероховатостью, 
что определяется низкой интенсивностью выде-
ления водорода при осаждении Co и обусловлено 
более высоким, по сравнению с Ni, потенциалом 
перенапряжения выделения водорода. 

 Состав пленок, полученных химическим осаж-
дением, определяли по энергодисперсионым диа-
граммам, которые представлены на рис. 2. Состав 
пленок представлен в табл. 3 и 4. Установлено, 
что при использовании в качестве катализаторов 
напыленных пленок в химически осажденных 
пленках содержится не менее 85 мас. % основного 
металла (Ni или Co). Содержание P составляет по-
рядка 7–8 мас. %.  При использовании Pd содержа-
ние основного металла несколько ниже, не менее 
82 мас. %. При этом содержание P больше, порядка 
9 мас. %.  

 Исследовали влияние катализаторов и шерохо-
ватости поверхности образцов ТЭМ (R

a
) на свой-

ства контактов. В табл. 5 представлены результаты 
измерений удельного сопротивления материала 

пленок (ρ0) и удельного контактного сопротивле-
ния (ρ

c
). Как и следовало ожидать, ρ0 не зависит от 

шероховатости поверхности и материала каталити-
ческого слоя.

Удельное сопротивление пленок Co несколь-
ко ниже, чем у Ni, что соответствует значению 
этого параметра в объемных материалах [18]. Раз-
личие значения ρ0 у пленок и объемных металлов 
обусловлено наличием фосфора в составе пле-
нок (табл. 3, 4). При этом значения ρ0 порядка 
12 × 10−8 Ом м у Ni и 10 × 10−8 Ом м у Co приемлемы 
для формирования контактов в ТЭ и коррелируют 
с данными [3, 4, 18]. 

Низкие значения ρ
c
 (табл. 5), порядка 10−9 Ом м2, 

соответствуют лучшим данным, полученным в ряде 
работ при формировании толстопленочных кон-
тактов к ТЭМ методами химического и электро-
химического осаждения металлов [2, 3, 14, 22–24]. 
Контактные сопротивления пленок Ni и Co имеют 
близкие значения. У пленок, сформированных на 
поверхностях с большей шероховатостью, ρ

c
 мень-

Рис. 2. Энергодисперсионные спектры пленок  
с использованием катализатора: Ni с напыленным  
Ni (а); Co с Pd (б).

Рис. 3. Адгезионная прочность контактов из Ni и 
Co, сформированных на образцах Bi2Te2.4Se0.6 (а) и 
Bi0.4Sb1.6Te3 (б).
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ше, что связано с увеличенной площадью факти-
ческого контакта на границе пленка/ТЭМ. При 
использовании в качестве катализатора Pd ρ

c
 не-

сколько выше. 
На рис. 3 представлены результаты измерения 

адгезионной прочности контактов при исполь-
зовании катализаторов: 1 – напыленные Ni или 
Co (шероховатость 300 нм); 2 – Pd (шерохова-
тость 300 нм); 3 – напыленные Ni или Co (шеро-
ховатость 700 нм); 4 – Pd (шероховатость 700 нм). 
Максимальные значения адгезионной прочности 

Таблица 1. Результаты расчета термодинамических потенциалов возможных реакций в области контакта металл 
(Ni или Co)/ТЭМ

Химическая реакция ΔG298, кДж/моль ΔG500, кДж/моль

3Ni+Sb2Te3=3NiTe+2Sb −49.1 −48.1

5Ni+Sb2Te3=2NiSb+3NiTe −218.2 −218.4

3Ni+2BiTe3=3NiTe2+4Bi −100.0 −95.7

3Ni+2BiSe = 3NiSe2+4Bi 71.7 78.0

5Ni2P+2Sb2Te3=6NiTe+5P+4NiSb 283.3 277.9

5Ni3P+3Sb2Te3=9NiTe+5P+6NiSb 166.3 109.9

3Co+2Sb2Te3=3CoTe2+4Sb −117.6 −108.0

7Co+2Sb2Te3=4CoSb+3CoTe2
−279.7 −265.8

3Co+2Bi2Te3=3CoTe2+4Bi −78.7 −72.7

3Co+2Bi2Se3=3CoSe2+4Bi 5.9 8.4

7CoP+2Sb2Te3=3CoTe2+7P+4CoSb 467.7 477.6

7Co2P+4Sb2Te3=6CoTe2+7P+8CoSb 473.4 492.8

Таблица 2. Составы растворов и условия химического осаждения Ni и Co

Раствор № 1 для осаждения Ni № 2 для осаждения Co

CoCl2 ∙ 6H2O − 36 г/л

NiCl2 ∙ 6H2O 23 г/л −

NaH2PO2 ∙ H2O 35 г/л 36 г/л

NH4Cl 50 г/л 30 г/л

25%-ный NH4OH 50 мл/л 40 мл/л

Na3C6H5O7 96 г/л 70 г/л

NaNO3 0.05 г/л −

pH 9–11 9–11

Температура, К 360–365 360–365

Время осаждения, мин 60 60

(18.8–19.5 МПа для Ni и 20.1–20.5 МПа для Co) 
получены при шероховатости поверхности 700 нм 
и использовании в качестве катализатора Pd. Полу-
ченные значения адгезионной прочности удовлет-
воряют требованиям, предъявляемым к контактам 
в ТЭ [2, 4, 6, 14] и соответствуют лучшим значени-
ям для толстопленочных контактов [23, 25–28].

Основной вклад в значения адгезии вносит ме-
ханическая составляющая, определяемая шерохо-
ватостью поверхности и, соответственно, факти-
ческой площадью контакта. Поэтому увеличение 
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шероховатости от 300 до 700 нм способствует зна-
чительному повышению адгезии. Для различных 
катализаторов получены близкие значения адгезии 
с некоторым преимуществом при использовании 
Pd. Различия в адгезии контактов, сформирован-
ных на образцах ТЭМ n- и p-типов проводимости, 
незначительные. 

 Для исследований барьерных свойств на поверх-
ность контактов наносили лужением слои Sn. За-
тем образцы отжигали 30 ч при температуре 600 К и 
исследовали взаимную диффузию материалов. Для 
этого на образцах ТЭМ делали скол и находили рас-
пределение фаз в области контакта с использовани-
ем картирования. В качестве примера на рис. 4 и 5 
представлены РЭМ-изображения скола и результа-
ты картирования образца ТЭМ с химически осаж-
денной пленкой Ni.

Установлено отсутствие взаимной диффузии Sn, 
Ni и компонентов ТЭМ в области контакта после 
30 ч отжига. Аналогичные результаты получены для 
контакта из Co. Таким образом, контакты, получен-
ные химическим осаждением пленок Ni и Co, со-
держащих фосфор, хорошо выполняют барьерные 
функции и могут быть использованы при изготов-
лении ТЭ с рабочими температурами до 600 К. Эти 
данные соответствуют исследованиям [8, 9, 24], в 
которых также использовали фосфор для улучше-
ния барьерных свойств контактов.

Bi

Ni Sn

P
10 мкм 10 мкм

10 мкм10 мкм

Рис. 5. Картирование скола образца с Ni-контактом после отжига.

Рис. 4. РЭМ-изображение скола образца с Ni-кон-
тактом после отжига.

Ni-P

Bi
0.4

Sb
1.6

Te
3

Sn
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Разработан способ получения качественных кон-
тактов химическим осаждением Ni или Co на ката-
литически активную поверхность ТЭМ. В качестве 
катализаторов использовали Ni или Co, сформи-
рованные магнетронным напылением, или хими-
чески осажденный Pd. Химическое осаждение Ni и 
Co проводили из щелочных растворов, содержащих 
в качестве восстановителя гипофосфит-анионов. 
Установлено, что пленки Ni и Co образуют сплош-
ное равномерное покрытие, содержащее не менее 
82 мас. % металлов и от 7.4 до 9.1 мас. % фосфора. 
Удельное сопротивление пленок Co составило по-
рядка 10 × 10−8 Ом м, пленок Ni – 12 × 10−8 Ом м. 
Удельные контактные сопротивления пленок имели 

низкие значения, не превышающие 1.8 × 10−9 Ом м2, 
и высокую адгезионную прочность до 20.5 МПа. 
При этом у пленок, сформированных на поверх-
ностях с большей шероховатостью, значения этих 
параметров лучше, что связано с увеличенной пло-
щадью фактического контакта на границе пленка/
ТЭМ. Согласно расчетам термодинамических по-
тенциалов возможных реакций в области контакта 
металл/ТЭМ, наличие фосфора блокирует образо-
вание химических соединений Ni и Co с компонен-
тами ТЭМ, что улучшает его барьерные свойства. 
Экспериментально подтверждено, что полученные 
контакты из Ni и Co, содержащие P, обладают хоро-
шими барьерными свойствами и могут быть исполь-
зованы в ТЭ с рабочими температурами до 600 К.

Таблица 3. Элементный состав пленок Ni и Co при использовании в качестве катализатора напыленных Ni или Co 
соответственно

Пленки Ni Пленки Co
Элемент С, мас. % С, ат. % Элемент С, мас. % С, ат. %

C 3.3 12.7 C 4.3 15.3
O 2.5 7.3 O 2.8 4.3
P 7.9 11.8 P 7.4 11.3
Ni 86.0 67.9 Co 85.4 69.0
Cl 0.3 0.3 Cl 0.1 0.1

Таблица 4. Элементный состав пленок Ni и Co при использовании в качестве катализатора Pd

Пленки Ni Пленки Co
Элемент С, мас. % С, ат. % Элемент С, мас. % С, ат. %

C 5.9 21.2 C 5.9 21.3
O 1.5 4.1 O 1.8 4.8
P 9.1 12.7 P 9.2 12.7
Ni 82.7 61.0 Co 82.7 60.7
Cl 0.8 1.0 Cl 0.4 0.5

Таблица 5. Удельное сопротивление и удельное контактное сопротивление пленок Ni и Co, полученных химиче-
ским осаждением

Контакт Катализатор R
a
, нм

Bi2Te2.4Se0.6 Bi0.4Sb1.6Te3

ρ0, Ом м ρ
c
, Ом м2 ρ0, Ом м ρ

c
, Ом м2

Ni
Ni

300 12.5 × 10−8 2.4 × 10−9 12.4 × 10−8 2.5 × 10−9

700 12.6 × 10−8 1.5 × 10−9 12.6 × 10−8 1.4 × 10−9

Pd
300 12.3 × 10−8 4.0 ×10−9 12.6 × 10−8 4.1 × 10−9

700 12.7 × 10−8 1.8 × 10−9 12.8 × 10−8 1.8 × 10−9

Co

Co
300 9.6 × 10−8 2.5 × 10−9 9.8 × 10−8 2.3 × 10−9

700 9.7 × 10−8 1.3 × 10−9 9.6 × 10−8 1.2 × 10−9

Pd
300 10.2 × 10−8 4.2 × 10−9 10.1 × 10−8 4.3 × 10−9

700 10.1 × 10−8 2.1 × 10−9 9.8 × 10−8 2.0 × 10−9
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ВВЕДЕНИЕ
Керамические материалы на основе оксида 

алюминия имеют широкий спектр применений 
благодаря сочетанию высокой твердости, изно-
со- и термостойкости [1–9]. Максимальные зна-
чения указанных свойств керамики достигаются 
при формировании однородной, высокоплотной, 
субмикронной микроструктуры [5, 6]. Определя-
ющее влияние на процессы упаковки и спекания 
частиц [3] оказывают характеристики исходных 
порошков. Для достижения высокой плотности 
керамики при ограничении среднего размера зерен 
необходимо использовать высокодисперсные сла-
бо агломерированные порошки сферической фор-
мы с узким распределением частиц по размерам.

Известно несколько методов синтеза высоко-
дисперсных порошков оксида алюминия: осаж-
дение из растворов [10–12], гидротермальный 
синтез [13–15], золь–гель [16, 17], алкоксотехно-
логия [18, 19] и др.

Наиболее эффективным методом синтеза по-
рошков α-Al2O3 представляется осаждение из рас-
творов. Данный метод позволяет получить синте-
зируемый продукт высокой чистоты с однородным 
контролируемым распределением частиц по раз-
меру. Он прост в реализации, не требует дорогого 
сырья и сложного оборудования.

На морфологию и фазовый состав осаждаемых 
порошков влияет большое число технологических 
параметров, таких как температура растворов, на-
личие затравки [11], вид осадителя, мольное соот-
ношение компонентов [20], скорость смешивания 
компонентов [21], время старения осадка [22], кис-
лотность среды [17, 22–25] и др. 

В работе [10] показано, что форма и размер частиц 
напрямую зависят от скорости приливания осадителя 
и рН среды. В зависимости от скорости добавления 
осадителя образуются продукты различного 
состава. Авторами выделены три типа полученных 
прекурсоров: аморфная фаза (AlOOH), фаза 

mailto:pozdova@unn.ru
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доусонита аммония (ААСН, NH4Al(OH)2CO3) и фаза 
неопределенного состава. В результате варьирования 
условий осаждения прекурсора были получены 
порошки оксида алюминия различной морфологии. 
В отличие от агломерированных порошков оксида 
алюминия, синтезированных прокаливанием 
псевдобемита, оптимальной формой обладали по-
рошки α-Al2O3, полученные из доусонита аммония. 

Известно, что внесение затравки 5 мас. % 
α-Al2O3 [11] со средним диаметром частиц 100 нм 
оказывает значительное влияние на кинетику фа-
зового превращения θ-Al2O3→α-Al2O3 на стадии 
прокаливания и позволяет снизить его температуру 
с 1050 до 850˚С. 

Одним из основных и наиболее простых в 
варьировании параметров синтеза является 
кислотность среды. В литературе представлено 
несколько работ по изучению влияния величины 
рН на морфологию и фазовый состав порошков 
оксида алюминия [17, 23–25]. Бóльшая часть из 
них относятся к золь–гель методу [17, 24, 25].

Согласно данным [23], рН оказывает суще-
ственное влияние на размер кристаллитов оксида 
алюминия, полученных методом осаждения из рас-
твора. С увеличением значения pH от 10 до 12 раз-
мер кристаллитов колеблется в интервале от 32 до 
38 нм. Данные проведенных исследований показа-
ли, что частицы порошков были охарактеризованы 
как высокопористые, с высокой степенью агломе-
рации и однородным распределением частиц по 
размерам с диапазоном размеров частиц от 93 до 
189 нм. 

Целью данной работы являлось исследование 
особенностей формирования морфологии частиц 
прекурсоров и α-Al2O3, полученных методом осаж-
дения из раствора, в зависимости от кислотности 
среды.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Для синтеза порошков α-Al2O3 в качестве ис-
ходных материалов были использованы кристал-
логидрат нитрата алюминия Al(NO3)3∙9H2O (“ч.”, 
“Вектон”), гидрокарбонат аммония NH4HCO3 
(“ч.”, “Вектон”), 65%-ная азотная кислота HNO3 
(“ос.ч.”, “Вектон”), 25%-ный гидроксид аммония 
NH4OH (“ос.ч.”, “НеваРеактив”), 99.8%-ный изо-
пропиловый спирт (“ос.ч.”, “ЭКОС-1”).

Были приготовлены водные растворы нитрата 
алюминия с концентрацией 0.7 М и 2 М гидро-
карбоната аммония соответственно. Прекурсо-

ры синтезированы методом обратного осаждения 
из раствора. Катионный раствор, содержащий 
0.2 моля ионов алюминия, был добавлен по каплям 
со скоростью 2 мл/мин к раствору осадителя, со-
держащему 0.6 моля гидрокарбоната аммония, при 
постоянном перемешивании. Протекающие при 
этом процессы могут быть описаны следующим 
уравнением:

4NH4HCO3 + Al(NO3)3∙9H2O →

→ NH4AlCO3(OH)2↓ + 3NH4NO3 + 10H2O +  

+ 3CO2↑.
 

Для изучения влияния кислотности среды на фа-
зовый состав и морфологию синтезируемых по-
рошков путем добавления азотной кислоты и 
гидроксида аммония в растворах поддерживали 
следующие значения рН: 5, 6, 7, 8, 9. Образцы пре-
курсоров, полученные при данных рН, обозначе-
ны: А5, А6, А7, А8 и А9. 

После добавления всего нитрата алюминия 
полученную суспензию выдерживали при посто-
янном перемешивании в течение 30 мин. Затем 
полученный осадок отмывали в два этапа: 3 раза 
дистиллированной водой для удаления следовых 
количеств гидрокарбоната аммония, 3 раза безво-
дным изопропиловым спиртом для удаления остат-
ков воды. Далее суспензию сушили в вакуумном 
сушильном шкафу при 60°С и давлении 600 бар 
в течение 8 ч. Полученный порошок прекурсора 
прокаливали в муфельной печи при t = 1150°С в 
течение 1 ч, в результате чего происходило разло-
жение прекурсора. Порошки оксида алюминия, 
полученные прокаливанием соответствующих пре-
курсоров, обозначены А5-1150–А9-1150.

Образцы прекурсоров и образцы, полученные 
после высокотемпературного обжига, исследовали 
с помощью растровой электронной микроскопии 
(РЭМ), рентгенофазового анализа (РФА) и адсор- 
бционно-структурного анализа по методу БЭТ. 
Использование данных методов позволило досто-
верно оценить важные характеристики порошка, 
такие как фазовый состав, дисперсность и степень 
агломерации.

Для определения фазового состава полученных 
порошков методом РФА был использован рент-
геновский дифрактометр XRD-7000 (Shimadzu, 
Япония). Исследования проводились в CuKα-излу-
чении (λ = 1.54 Å) в интервале углов 2θ = 20°–90° 
с шагом Δ2θ = 0.04° и временем экспозиции 1 с. 
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Качественный фазовый анализ проводился в про-
грамме DIFFRAC.EVA (Bruker, Германия) с ис-
пользованием данных банка порошковой дифрак-
ции ICDD PDF-2 (2012).

Для определения температур фазовых превра-
щений порошков-прекурсоров оксида алюминия 
был использован метод термогравиметрии и диф-
ференциальной сканирующей колориметрии (ТГ/
ДСК). Исследование проводилось на синхронном 
термическом анализаторе Netzsch STA 449F1 в ин-
тервале температур 60–1200oC в потоке аргона со 
скоростью нагрева 10 К/мин.

Изучение морфологии и оценку размера частиц 
образцов порошков-прекурсоров и порошков, 
прокаленных при 1150°С, проводили на растровом 
электронном микроскопе Hitachi Regulus SU8100. 

Площадь удельной поверхности порошков (SБЭТ) 
оксида алюминия и его прекурсоров оценивали по 
методу БЭТ на приборе Sorbi®-М (“МЕТА”, Рос-
сия). Исходя из предположения о сферичности по-
лученных частиц порошка, был рассчитан средний 
диаметр частиц DБЭТ по формуле

 
БЭТ

БЭТ

6

ρ  
D

S
= ,  (1) 

 
где ρ – теоретическая плотность (3.98 г/см3 для 
α-Al2O3 [26], 2.03 г/см3 для ААСН [27]).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
РФА. На рис. 1 представлены дифракто-

граммы образцов-прекурсоров. В порошках A8 
и A9 обнаружена только фаза NH4Al(OH)2CO3 

(PDF-2 № 01-071-1314). Уширение пиков сви-
детельствует о наличии в структуре частиц с 
размером менее 50 нм. На дифрактограммах 
образцов А5–А7 присутствуют два широких 
аморфных гало, что может свидетельствовать 
о нанокристалличности порошков. На дифрак-
тограмме порошка А5 наблюдаются рефлексы, 
которые могут свидетельствовать о наличии 
фазы NH4NO3 (PDF-2 № 00-047-0867). Образец 
А7 имеет аморфную структуру, на его рентге-
нограмме также могут быть идентифицирова-
ны максимумы, относящиеся к фазе доусонита 
аммония. Порошки-прекурсоры имеют тен-
денцию к увеличению кристалличности с уве-
личением значения рН. Похожая зависимость 
описана в работе [22].

Дифрактограммы образцов после прокаливания 
при t = 1150°C приведены на рис. 2. В порошках 
А5-1150 и А6-1150 обнаружена только фаза α-Al2O3 
(PDF-2 № 00-046-1212). На дифрактограммах 
образцов А7-1150–А9-1150 помимо основной фазы 
α-Al2O3 также наблюдаются отражения примесных 
фаз θ-Al2O3 (PDF-2 № 01-079-1559) и γ-Al2O3  
(PDF-2 № 01-076-4179).

Судя по виду дифрактограмм, наибольшей 
кристалличностью характеризуются порош-
ки А5-1150 и А6-1150. На дифрактограммах 
порошков А7-1150–А9-1150 максимумы фаз 
θ-Al2O3 и γ-Al2O3 характеризуются большим 
уширением по сравнению с фазой α-Al2O3. Это 
свидетельствует о том, что размер частиц при-
месных фаз существенно меньше частиц основ-
ной фазы.
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Рис. 1. Дифрактограммы образцов-прекурсоров 
оксида алюминия A5–A9, полученных осаждением 
при разном рН среды.

Рис. 2. Дифрактограммы образцов оксида алюминия 
А5-1150–А9-1150.
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ТГ/ДСК. На рис. 3 приведены кривые ДСК и 
ТГ, полученные в ходе непрерывного нагревания 
порошка прекурсора в атмосфере аргона. 

Для ДСК-кривых всех образцов характерно 
наличие двух эндотермических эффектов: при 
t = 140–150˚С и при t = 225˚С, которые являются 
результатом удаления поглощенной влаги и разло-
жения прекурсора с образованием аморфного ок-
сида алюминия. Похожие эффекты наблюдаются в 
работе [28] на кривой ДТА разложения прекурсо-
ра ААСН. По сравнению с другими образцами для 
образца А5 эндотермические пики наиболее выра-

жены, что может быть связано с наличием примеси 
NH4NO3.

Экзотермические эффекты наблюдаются для 
образцов А5–А7 и могут свидетельствовать о 
кристаллизации аморфного оксида алюминия. 
Вероятно, для образца А5 первый экзоэффект 
(t = 279˚С) возникает в результате превращения 
аморфного оксида алюминия в γ-Al2O3, а вто-
рой (t = 1076˚С) является результатом полного 
превращения γ-Al2O3 в α-Al2O3 без образования 
промежуточных фаз. На кривой ДСК образца 
А6 наблюдаются три экзоэффекта. Первый эф-
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Рис. 4. РЭМ-снимки порошков-прекурсоров и продуктов их термической обработки при t = 1150˚С
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фект, как и для А5, свидетельствует о превраще-
нии аморфного Al2O3 в кристаллическую фазу 
γ-Al2O3 (t = 272˚С). Второй эффект соответствует 
переходу γ-Al2O3 в θ-Al2O3 (t = 865˚С). Третий 
эффект (t = 1180˚С) отображает переход фазы 
θ-Al2O3 в α-Al2O3. В работе [29] на кривой ТГ/
ДСК разложения прекурсора ААСН также 
наблюдались два экзотермических эффекта: при 
t = 889.1 и 1232.2˚С, которые авторы связывают с 
фазовыми переходами.

Отсутствие экзотермического пика у образцов 
А8 и А9 при t = 270–280˚С связано с тем, что 
прекурсоры изначально имели сформированную 
кристаллическую структуру. 

Для ТГ-кривых всех образцов характерна тен-
денция к убыванию массы с увеличением темпе-
ратуры. Выход на постоянную массу происходит в 
температурном диапазоне 800–1000˚С.

РЭМ. На рис. 4 представлены микроснимки 
полученных прекурсоров и продуктов их терми-
ческой обработки при t = 1150˚С. Порошок А5 
(рис. 4а) состоит из частиц размером < 25 нм. 

В результате прокаливания данного прекурсора 
(рис. 4б) формируются однородные сильно агло-
мерированные частицы размером ~200–250 нм.

Морфология порошка-прекурсора А6 (рис. 4в) 
характеризуется наличием частиц размером <25 нм, 
а также ~50–100 нм. Отжиг при 1150˚С (рис. 4г) 
приводит к образованию вытянутых частиц со 
средней длиной 100–200 нм и шириной ~50–80 нм 
соответственно.

Порошок-прекурсор А7 (рис. 4д) содержит пре-
имущественно мелкие частицы размером ~50 нм, 
а также небольшое количество частиц размером 
~150–200 нм. После прокаливания структура об-
разца (рис. 4е) становится неоднородной, наблю-
даются мелкие равноосные частицы размером 
~50 нм, крупные зерна размером 150–200 нм, 
а также вытянутые частицы со средней длиной 
~100–200 и шириной ~50–80 нм.

В микроструктуре прекурсора А8 (рис. 4ж) на-
блюдаются частицы размером <25 нм. После тем-
пературной обработки (рис. 4з) также наблюдается 
однородная структура с размером частиц <25 нм.

В объеме прекурсора А9 (рис. 4и) наблюдаются 
частицы размером ~20–25 нм, собранные в агло-
мераты размером ~100–200 нм. После прокалива-
ния (рис. 4к) структура становится неоднородной, 
наблюдаются мелкие равноосные частицы разме-
ром ~20–25 нм, вытянутые частицы со средней 
длиной ~100–200 и шириной ~50–80 нм.

Таблица 1. Характеристики порошков оксида алюминия

Название  
образца SБЭТ, м2/г DБЭТ, нм Название образца SБЭТ, м2/г DБЭТ, нм

Образцы-прекурсоры Образцы после прокаливания при 1150°С
А5 6 471 А5-1150 3 520
А6 104 29 А6-1150 17 89
А7 149 20 А7-1150 29 53
А8 737 4 А8-1150 33 46
А9 758 4 А9-1150 18 83
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С точки зрения морфологии прекурсоры мало 
отличаются друг от друга. Образцы после прокал-
ки имеют разную морфологию. Так, для образца 
А5-1150 характерно образование плотного, жест-
кого агломерата большого размера. Образец А6-
1150 представляет собой частицы с однородной 
морфологией. Для образцов А7-1150–А9-1150 
характерно наличие двух типов частиц. С увели-
чением рН доля включений увеличивается. Срав-
нивая с данными РФА, можно сделать предполо-
жение, что крупные агломерированные частицы 
относятся к фазе α-Al2O3, а высокодисперсные – к 
θ-Al2O3. 

Адсорбционно-структурный анализ (БЭТ). В табл. 1 
приведены некоторые структурно-поверхностные 
свойства исследуемых образцов.

Средний эквивалентный диаметр частиц был 
оценен из предположения о сферичной морфоло-
гии. Для расчета эквивалентного диаметра частиц 
образцов А7-1150–А9-1150 в связи с малым коли-
чеством вторичной фазы была взята теоретическая 
плотность α-Al2O3. 

Заметна тенденция к уменьшению удельной 
площади поверхности с увеличением рН. После 
прокаливания прекурсоров наблюдается уменьше-
ние SБЭТ. Отжиг прекурсора с образованием фазы 
α-Al2O3 приводит к значительному уменьшению 
площади поверхности. При обжиге прекурсора, в 
результате которого образовалась смесь фаз, сохра-
няется структура прекурсора за счет присутствия 
пористых фаз θ-Al2O3 и γ-Al2O3. 

Приведенное в работе [22] значение удельной 
площади поверхности порошка-прекурсора ААСН, 
определенное методом БЭТ, составляет 94 м2/г. Со-
гласно данным [30], удельная поверхность порошка 
α-Al2O3 после прокаливания прекурсора ААСН при 
t = 1150˚С составляет 15.2 м2/г, что близко к полу-
ченному нами значению.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Выполненные исследования показывают, что 

значение кислотности среды оказывает значитель-
ное влияние на морфологию и размер порошков 
оксида алюминия, получаемых методом осажде-
ния. Для интервала значений рН 5–7 характерно 
формирование аморфного порошка-прекурсора, 
при рН 8–9 формируется кристаллическая фаза 
NH4AlCO3(OH)2. 

Полученные осаждением в кислой среде 
порошки после обжига при 1150˚C представляют 
собой индивидуальную фазу α-Al2O3. В порошках, 
синтезированных в нейтральной и щелочной сре-

дах, после температурной обработки (t = 1150˚C) 
наблюдаются примеси θ-Al2O3 и γ-Al2O3. 

Полученные порошки обладают различными 
морфологией и размером частиц. Самой высокой 
дисперсностью и фазовой однородностью обладает 
порошок Al2O3, осажденный при рН 6. 

Синтезированный оксид алюминия может быть 
использован для изготовления технической кера-
мики различного спектра применения.
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Приведены сведения по термохимическому синтезу карбида молибдена на основе системы 
(NH4)6Mo7O24–NH4NO3–C6H12N4 при различных соотношениях компонентов. Проведены термодина-
мические расчеты и установлены область составов 10–20 молей нитрата аммония на 1 моль молибда-
та аммония и соотношения восстановителя и окислителя (φ), равные 1.5–4.0, вероятного протекания 
экзотермических процессов с формированием карбида молибдена. При проведении синтеза установ-
лено, что взаимодействие в системе молибдат аммония–нитрат аммония–уротропин включает не-
сколько стадий, при этом основной экзотермический процесс наблюдается по достижении темпера-
туры 120–180°С. Карбид молибдена образуется при φ ≥ 6.5 после термической обработки при 1000°С в 
инертной атмосфере. При синтезе формируется мелкокристаллическая структура из частиц размерами 
около 100–200 нм. Полученные материалы на основе карбида молибдена проявляют каталитическую 
активность в процессах конверсии продуктов неполного сгорания биотоплива (пиролизные смолы). 
При добавлении полученных материалов к пиролизной смоле в пропорции 1/10 скорость ее конверсии 
увеличивается (параметр скорости повышается в 2–10 раз) при снижении средней температуры про-
цесса на 50–100°С, а энергия активации процесса снижается от 82 до 52–65 кДж/моль.

Ключевые слова: карбид молибдена, молибден, оксиды молибдена, синтез горением растворов, терми-
ческое восстановление
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ВВЕДЕНИЕ

Карбиды переходных металлов находят широкое 
применение в промышленности благодаря комплек-
су важных свойств, таких как высокая температура 
плавления, хорошая проводимость, термостабиль-
ность, коррозионная стойкость, износостойкость и 
каталитическая активность. Такие свойства делают 
их пригодными в качестве материалов для машино-
строительной отрасли, преобразования и хранения 
энергии, в гетерогенном катализе [1, 2].

Благодаря платиноподобной каталитической 
активности карбид молибдена стали широко 
использовать в различных каталитических ре-
акциях. В частности, карбид молибдена пока-
зал хорошие каталитические характеристики в 
синтезе Фишера–Тропша [3], риформинге/раз-
ложении метанола [4, 5], дегидрировании угле-
водородов [6, 7], гидроочистке [8–10], реакциях 

выделения водорода [11–13] и других процессах 
[14–18]. 

Традиционно Mo2C получают при высоких 
температурах путем прямого науглероживания 
порошков молибдена или оксида молибдена. 
Структура и размер кристаллитов карбидов, а так-
же морфология частиц в основном зависят от тем-
пературы синтеза, времени, типа и концентрации 
источника углерода [19]. 

В настоящее время разработан ряд ме-
тодов получения карбидов молибдена: 
температурно-программируемое восстановление 
[20, 21], карботермическое восстановление водо-
родом [22, 23], химическое осаждение из паровой 
фазы, плазменный синтез или электрохимическое 
восстановление [24–26] и др.

Сравнительно новым способом синтеза на-
норазмерного карбида молибдена является ме-
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тод синтеза горением растворов (SCS), который 
включает самоподдерживающиеся окислитель-
но-восстановительные реакции в растворе или 
золь–гель-системе. Такая форма горения позво-
ляет обеспечивать уникальные характеристики 
синтезируемых материалов: смешивание компо-
нентов на атомарном (молекулярном) уровне, вы-
сокую удельную поверхность, нанокристалличе-
ское строение и др.

Подход SCS был использован для синтеза боль-
шого числа бинарных и сложных оксидных соеди-
нений [27–30] и некоторых переходных металлов 
(Ni, Cu, Fe) и сплавов [31–33], а также карбидов. 

Целью настоящей работы является изуче-
ние продуктов термолиза системы (NH4)6Mo7O24–
NH4NO3–C6H12N4 при различных соотношениях 
компонентов для получения карбида молибдена. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Схема установки, применяемой для реализации 

процесса синтеза, приведена на рис. 1. Установка 

Система подачи газа

Система вакуумирования

Блок управления

нагревом

.....

АЦП
ЭВМ

Рис. 1. Схема установки для синтеза материалов.

представлена вакуумной камерой с возможностью 
термического нагрева материалов, регулировоч-
ным устройством подачи и откачки газов, клапаном 
выпуска газа, контроллером температуры, вводом 
термопар и выводом сигнала на аналого-цифровой 
преобразователь и ЭВМ. 

В качестве исходных компонентов применя-
лись: аммоний молибденовокислый (парамолибдат 
аммония, (NH4)6Mo7O24∙4H2O,  “ч.”), аммоний 
азотнокислый (нитрат аммония, NH4NO3,  “ч.”), а 
также гексаметилентетрамин (уротропин, C6H12N4,  
“ч.”). В качестве инертного газа использовался 
аргон марки 4.8 (99.998%). 

При расчетах исходных составов для определе-
ния количества органического восстановителя по-
лагалось, что процесс идет по следующим стадиям.

1. Разложение парамолибдата аммония. Реакция 
протекает при температуре 350–450°C:

 
1

7
(NH ) Mo O   MoO  +

6

7
NH +

3

7
H O4 6 7 24 3 3 2→ . (1)
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2. Взаимодействие восстановителя и оксида мо-
либдена:

MoO  + C H N =
1

2
Mo C +

5

4
CO +

7

12
N +

7

4
H O

3 6 12 4 2 2 2

7

24
. (2)

3. Взаимодействие восстановителя и нитрата 
аммония:

 NH NO  + C H N =
3

9
CO +

10

9
N +

7

3
H O

4 3 6 12 4 2 2 2

1

18
. (3)

Коэффициенты уравнения при органических 
соединениях отвечают отношению восстановите-
ля к окислителю при стехиометрических условиях 
протекания реакций. При изменении данного со-
отношения возможна реализация процесса в усло-
виях как недостатка, так и избытка восстановителя. 
Поэтому в расчетах также используют коэффици-
ент φ – отношение восстановителя к окислителю.

Отношение восстановителя к окислителю от-
вечает за взаимодействие, так при φ = 1 предпо-
лагается стехиометрическое протекание реакции, 
при φ > 1 процесс идет с участием окислителей, а 
при его недостатке – с образованием углерода, мо-
нооксида углерода и других продуктов неполного 
окисления органических соединений. В реальных 
условиях стехиометрическое протекание реакции 
маловероятно, кроме того присутствует кислород 
воздуха (адсорбированный, примесный и др.), поэ-
тому принимается φ > 1. 

Для реализации синтеза материалов на основе 
карбидов молибдена готовили раствор, включа-
ющий парамолибдат, нитрат аммония как окис-
литель и уротропин в качестве восстановителя. 
Количественное содержание компонентов для 
приготовления раствора рассчитывалось исхо-
дя из следующих условий: соотношение парамо-
либдат аммония : нитрат аммония в интервале 
1 : 10–1 : 50 молей; φ = 1.5–10.0. В качестве рас-
творителя использовалась деионизированная вода. 

Приготовление раствора осуществлялось рас-
творением в воде компонентов при температуре 
50–60°С и постоянном перемешивании с помо-
щью верхнеприводной мешалки (1000 об./мин) с 
последующей выдержкой раствора в течение 1 ч. 
Полученный раствор помещался в стаканы из тер-
мостойкого стекла и сушился при 100°С до удале-
ния влаги. При этом формируется гель, состоящий 
из нитратсодержащих аммонийных органических 
комплексных соединений молибдена. Получен-
ный измельченный сухой гель в стаканах помещал-
ся в установку для синтеза. После чего проводилось 
вакуумирование и наполнение установки аргоном 

до избыточного давления 0.2 атм. Для иницииро-
вания процесса синтеза установка разогревалась 
до температуры 600°С со скоростью 20°С/мин. При 
этом непрерывно шла продувка аргоном с рас-
ходом 1–2 л/мин при поддержании постоянного 
давления в установке. По завершении нагрева и до 
полного остывания все клапаны перекрывались.

Также в установке проводилась повторная тер-
мообработка синтезированных материалов с целью 
исследования структурно-фазовых изменений. 
Повторная термообработка проводилась в графи-
товых тиглях в атмосфере аргона при давлении 
0.5 атм, температура составляла 1000°С, время вы-
держки – 4 ч.

Записи профилей горения проводились с тер-
мопарами ХА посредством модуля аналогового 
ввода ОВЕН МВ110-224.8А, подключенного к 
компьютеру. Регистрация велась термопарами, 
расположенными в объеме порошка у дна стакана 
(без касания). Регистрация сигнала в координатах 
температура–время начиналась с момента начала 
подъема температуры и завершалась после оконча-
ния процесса горения и выхода профиля на посто-
янную температуру. 

Синхронный термический анализ выполнялся 
на приборе NETZSCH STA 2500 по следующим 
режимам: 20°C/5.0°C/мин/100°C и 100°C/10.0°C/
мин/1000°C в потоке аргона 50 мл/мин.

После извлечения синтезированных материалов 
их исследовали методами рентгенофазового анали-
за, рентгеноспектрального анализа, сканирующей 
электронной микроскопии.

Запись дифрактограмм проводилась на установ-
ке GNR Explorer с ионизационной регистрацией 
рентгеновских лучей в диапазоне углов 2θ = 10°–100° 
с шагом 0.1° и накоплением импульсов в течение 
2 с. Для идентификации кристаллических фаз ис-
пользовалась международная картотека PDF-2004. 
Расчет областей когерентного рассеяния (ОКР), 
микронапряжений и обработка данных прово-
дились при помощи пакета программ HighScore  
Plus 3.0.

Микроструктуру изучали с использованием ска-
нирующего электронного микроскопа высокого 
разрешения TESCAN MIRA3 с системой рентгено-
спектрального микроанализа EDX Ultim Max 100 
Oxford Ins.

Для термодинамического анализа процессов эк-
зотермического синтеза в адиабатическом режиме 
использовалась универсальная программа “ИС-
МАН-ТЕРМО” (ИСМАН РАН, Черноголовка).  



708 ПОДБОЛОТОВ и др.

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ   том 60   № 6   2024

В данных программах реализован поиск равновес-
ного состава гетерофазной многокомпонентной 
системы, который осуществляется путем нахожде-
ния локального экстремума энтропии при наличии 
ограничений (условие сохранения массы каждого 
элемента и полной внутренней энергии системы) 
при заданных исходном составе и термодинамиче-
ском режиме (изобарно-изотермическом, изохор-
но-изотермическом, адиабатическом и др.). 

Каталитическую активность порошков опре-
деляли в отношении процессов конверсии (до-
окисления) в изотермических условиях при тем-
пературах 300, 350 и 400°С продуктов неполного 
сгорания биотоплива (пиролизные смолы), полу-
ченных путем термоконверсии березовой щепы 
при температуре 600°С с последующим быстрым 
охлаждением до 200°С. Основной состав смолы: 
бензойный альдегид, μ-диоксибензол,  бензо-
фенон, 5-хлор-2-гидроксибензальдегид, имин 
(основание Шиффа), 2,2-метилпропил-изобу-
тилимин, 2-метилциклопентилизобутилимин, 
2,2-диметилдифенил.

Скорость термического разложения пиролити-
ческой смолы определялась следующим образом. 
Образец смолы массой около 1 г  наливался в ке-
рамическую емкость и помещался в печь, позво-
ляющую поддерживать постоянную температуры 
среды в интервале температур 500–1300°C с точно-
стью ±2°C. Образцы смол выдерживались при за-
данной постоянной температуре. После выдержки 
в течение установленного времени кювета извлека-
лась из печи и взвешивалась. При каталитической 
конверсии в смолу добавляли катализатор массой 
около 0.1 г.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Термодинамический анализ синтеза проводился 

в системах молибдат аммония–нитрат аммония–
уротропин без учета влияния воды при различных 
соотношениях молибдат аммония : нитрат аммония и 
восстановитель : окислитель, что позволяет определить 
максимальную температуру горения в адиабатических 
условиях и области с нужным фазовым составом. Ре-
зультаты расчетов приведены на рис. 2.

Рис. 2. Данные термодинамических расчетов для систем молибдат аммония–нитрат аммония–уротропин.
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По данным расчетов, максимальные адиабати-
ческие температуры горения составов достигают 
1550°С и отвечают областям с малыми значениями  
φ  = 1–2.5. При этом количество карбидов молиб-
дена также максимально в области φ = 1–4, что, 
предположительно, связано с достаточным экзотер-

3

1

2

0

100

200

300

400

500

600

700

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000

Время, с

Т
е
м

п
е
р

а
ту

р
а,

C°

I II III

IV

Рис. 5. Дифрактограммы образцов, полученных при количестве молей нитрата аммония на 1 моль молибдата ам-
мония: 10 (1), 30 (2), 50 (3) и φ = 2.5.

Рис. 4. Данные синхронного термического 
анализа.

Рис. 3. Температурно-временные профили реакций 
при количестве молей нитрата аммония на 1 моль 
молибдата аммония: 10 (1), 30 (2), 50 (3). 
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нитрата аммония на 1 моль молибдата аммония. 
Анализ расчетного состава газообразных 

продуктов синтеза показывает, что формируется 
смесь, состоящая из аммиака, оксидов углерода 
(CO, CO2), паров воды и азота. Твердая фаза пред-
ставлена, кроме отмеченных оксида и карбидов 
молибдена, углеродом и, при определенных соот-
ношениях, молибденом.

Следует отметить, что, в отличие от термодина-
мического расчета, в реальных условиях реакцион-
ное взаимодействие происходит в условиях обмена 
энергией и веществом с окружающей средой. При 
этом температура процесса и продукты взаимодей-
ствия могут отличаться от расчетных.

Температурно-временные профили записаны 
для исходных смесей с фиксированным отношени-
ем восстановителя к окислителю φ = 2.5 (рис. 3). 

Анализ профилей горения показал, что при 
взаимодействии в системе молибдат аммония–
нитрат аммония–уротропин можно выделить 
следующие стадии. I начинается с начала на-
грева и продолжается до температуры около 
120–180°С, на этой стадии происходит удаление 
остаточной влаги и частичная дегидратация ком-
плексов, продолжительность стадии составля-
ет 900–950 с; II продолжается до 120–180°С, на 
кривых наблюдается экзотермический процесс, 

связанный с началом взаимодействия нитрата 
аммония и уротропина. Стадия III выделяет-
ся слабым ростом температуры до 180–200°С и, 
видимо, связана с протеканием процессов ча-
стичного термолиза органических соединений 
с выделением воды. По достижении 190–220 °С 
начинается IV стадия, наблюдается достаточно 
резкий подъем температуры, который связан с 
началом экзотермического процесса с участием 
остаточного нитрата аммония, а также оксида 
молибдена, образующегося при разложении мо-
либдата аммония и уротропина. При этом макси-
мальная температура составляет 660°С. Как вид-
но из результатов, реакции малоэкзотермичны и 
температура в процессе взаимодействия ограни-
чивается нагреваемым пространством установки.  

Синхронный термический анализ при φ = 2.5 
(рис. 4) показал, что экзотермическая реакция 
начинается около 100°С и протекает с большой 
потерей массы ввиду разложения и газовыделения 
при взаимодействии компонентов.

Результаты анализа рентгеновских дифракто-
грамм полученных материалов представлены на 
рис. 5. В результате синтеза формируется материал 
(прекурсор) с четко выраженной кристаллической 
фазой оксида молибдена. Дальнейшая термообра-
ботка приводит к формированию карбида молибде-
на, однако наблюдается также образование молиб-

Таблица 1. Данные рентгеноспектрального анализа полученных материалов, приведенные к 1 молю молибдена

Количество 
молей нитрата 

аммония на  
1 моль  

молибдата 
аммония

После синтеза После термообработки

C N O Mo C N O Mo

10 1.04 0.58 1.95 1.00 0.66 0.29 0.60 1.00
30 1.22 0.38 2.14 1.00 0.58 0.12 0.58 1.00
50 1.03 1.01 1.18 1.00 0.50 0.08 0.49 1.00

Таблица 2. Данные рентгеноспектрального анализа материалов, полученных при различных φ, приведенные к 1 
молю молибдена

Номер φ
После синтеза После термообработки

C N O Mo C N O Mo
1 2.5 0.72 0.14 1.93 1.00 0.61 0.04 1.91 1.00
2 4.5 0.95 0.43 2.16 1.00 0.82 0.04 2.22 1.00
3 5.5 1.15 0.29 1.39 1.00 0.99 0.04 0.27 1.00
4 6.5 2.56 0.26 0.66 1.00 1.47 0.04 0.11 1.00
5 8.0 4.42 0.38 0.85 1.00 2.86 0.03 0.18 1.00
6 10.0 6.92 0.44 0.82 1.00 4.87 0.04 0.21 1.00
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Рис. 7. Микрофотографии образца, полученного в результате экзотермической реакции (а) и после термообработки (б).

Рис. 6. Дифрактограммы образцов, полученных при различном φ.
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Таблица 3. Параметры кристаллической решетки и количественный фазовый состав полученных материалов

Кристаллическая фаза Mo MoO2 Mo2C Mo2C C
Номер по ICSD 03-065-7442 01-086-0135 01-077-0720 00-035-0787 01-089-8488

Пр. гр. 3Im m  (229) P21/c (14) Pca21 (29) P63/mmc(194) Cmma(67)

1 (φ = 2.5)

Содержание, мас. % 16.7 82.9 0.4 – –

a, Å 3.14743 5.544343 6.022 – –

b, Å 3.14743 4.853366 4.725 – –

c, Å 3.14743 5.624291 5.195 – –
α, град 90 90 90 – –
β, град 90 119.6 90 – –
γ, град 90 90 90 – –

V, Å3 31.17944 131.5063 147.8183 – –

2 (φ = 4.5)

Cодержание, мас. % 44.9 43.0 12.1 – –

a, Å 3.147424 5.54382 6.04542 – –

b, Å 3.147424 4.85321 4.74369 – –

c, Å 3.147424 5.62668 5.19974 – –
α, град 90 90 90 – –
β, град 90 119.6544 90 – –
γ, град 90 90 90 – –

V, Å3 31.17927 131.5596 149.1163 – –

3 (φ = 5.5)

Содержание, мас. % 94.1 0 5.9 – –

a, Å 3.14735 5.5404 6.02106 – –

b, Å 3.14735 4.857 4.72587 – –

c, Å 3.14735 5.626 5.1967 – –
α, град 90 90 90 – –
β, град 90 119.688 90 – –
γ, град 90 90 90 – –

дена и нитрида молибдена. Молибден образуется 
при восстановлении оксида молибдена углеродом, 
присутствующим в прекурсоре в аморфном виде. 

Данные рентгеноспектрального анализа полу-
ченных материалов в пересчете моля элемента (C, 
N, O) на 1 моль молибдена приведены в табл. 1. По 
данным рентгеноспектрального анализа, присут-
ствие азота фиксируется во всех образцах. Однако 
после термообработки его количество резко сни-
жается, что, возможно, связано с наличием оста-
точных азотсодержащих термодеструктирован-
ных органических соединений после протекания 
синтеза прекурсора, которые при термообработке 
разлагаются. Также возможно взаимодействие ни-

трида молибдена, находящегося в аморфной фазе, 
и углерода с формированием карбидов и азота 

 Mo2N + C = Mo2C (MoC) + N2. (4)

Кроме того, нитрид молибдена разлагается при 
нагревании до температуры около 895°С [34].

Из вышеприведенных исследований сле-
дует, что для повышения количества карбида 
молибдена необходимо увеличить содержание 
восстановителя. Исследование фазового соста-
ва материалов, полученных при соотношении 
10 молей нитрата аммония на 1 моль молибда-
та аммония и φ = 2.5–10 (рис. 6), показало, что 
при φ ≥ 5.5 синтезированный материал имеет 
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Кристаллическая фаза Mo MoO2 Mo2C Mo2C C

V, Å3 31.1771 131.5214 147.8707 – –

4 (φ = 6.5)

Cодержание, мас. % – – – 100

a, Å – – – 3.00996

b, Å – – – 3.00996

c, Å – – – 4.74017
α, град – – – 90
β, град – – – 90
γ, град – – – 120

V, Å3 – – – 37.19171

 (φ = 8.0)

Содержание, мас. % – – – 98.1 1.9

a, Å – – – 3.01013 4.57500

b, Å – – – 3.01013 5.30400

c, Å – – – 4.74139 5.63500
α, град – – – 90 90
β, град – – – 90 90
γ, град – – – 120 90

V, Å3 – – – 37.20554 136.7378

6 (φ = 10.0)

Содержание, мас. % – – – 82.3 17.7

a, Å – – – 3.01027 4.604008

b, Å – – – 3.01027 5.29234

c, Å – – – 4.74215 5.61934
α, град – – – 90 90
β, град – – – 90 90
γ, град – – – 120 90

V, Å3 – – – 37.215 136.9229

рентгеноаморфную структуру. Термообработка 
прекурсора, полученного при φ = 5.5, позволяет 
синтезировать материал, содержащий более 90% 
молибдена и около 7% карбида молибдена. При 
φ ≥ 6.5 после термообработки материал состоит 
из кристаллической фазы карбида молибдена.

Данные рентгеноспектрального анализа мате-
риалов, полученных при различных φ, в пересчете 
моля элемента (C, N, O) на 1 моль молибдена при-
ведены в табл. 2.

Исследование прекурсоров (рис. 7), полученных 
в результате экзотермической реакции при φ = 6.5 
и 10 молях нитрата аммония на 1 моль молибдата 
аммония после их термообработки, свидетельству-

ет о формировании мелкокристаллической струк-
туры из частиц размерами 100–200 нм.

Методом полнопрофильного анализа Ритвельда 
дифрактограмм получены данные о структурном 
состоянии и количественном составе материалов 
после термообработки прекурсоров (табл. 3).

Данные по каталитической активности получен-
ных порошков различного состава приведены на 
рис. 8. Исходя из полученных результатов наилуч-
шие показатели каталитической активности в от-
ношении конверсии (доокисления) продуктов не-
полного сгорания биотоплива (пиролизные смолы) 
у катализаторов 4–6, которые имеют максимальное 
содержание карбида молибдена. Наблюдалось зна-

Таблица 3. Окончание
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чительное увеличение скорости конверсии пиро-
лизных смол при добавлении к ним каталитических 
материалов в пропорции 1/10 (параметр скорости 
повышался в 2–10 раз). При этом энергия актива-
ции процесса снижается от 81890 Дж/моль в отсут-
ствие катализатора (состав 0) до 52080 Дж/моль в 
случае катализатора 6. Порошки 2–5 снижают энер-
гию активации до 60000–70000 Дж/моль. 

Таким образом, полученные порошки карбида 
молибдена обладают каталитической активностью 
в отношении процессов доокисления продуктов 
неполного сгорания биотоплива и могут найти ши-
рокое применение при их утилизации и очистке 
элементов оборудования термохимической кон-
версии биомассы, а также разработке перспектив-
ных каталитических комплексов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Показана возможность получения материала, 
содержащего карбид молибдена, при комбинации 
процессов горения растворов и последующего 
контролируемого нагрева.

С помощью термодинамических расчетов вы-
делена область составов вероятного протекания 
экзотермических процессов с формированием 
карбида молибдена, ограниченная соотношением 
10–20 молей нитрата аммония на 1 моль молибдата 
аммония и φ = 1.5–4.0.

Анализ температурно-временных профилей го-
рения показал, что взаимодействие в системе мо-
либдат аммония–нитрат аммония–уротропин раз-
вивается в несколько стадий, при этом основной 
экзотермический процесс наблюдается по дости-
жении температуры 120–180°С.

При формировании фазового состава важную 
роль играет соотношения восстановителя и окис-
лителя. Однофазный карбид молибдена получен 
при соотношении восстановителя и окислителя 
φ ≥ 6.5 после термической обработки прекурсора. 

В результате синтеза формируется мелкокри-
сталлическая структура материала, представленная 
частицами размером около 100–200 нм. При этом 
термообработка практически не оказывает влия-
ния на структуру продуктов.

Рис. 8. Каталитическая активность материалов (степень конверсии) при 300 (а), 350 (б), 400°С (в) и энергия актива-
ции процесса (г) (номера кривых соответствуют номерам образцов в табл. 2).
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Полученные материалы из карбида молибдена 
показали эффективность в  отношении конверсии 
(доокисления) продуктов неполного сгорания био-
топлива (пролизной смолы) (энергия активации 
процесса снижается от 81890 до 52080 Дж/моль). 
Возможно снижение средней температуры процесса 
на 50–100°С при повышении скорости конверсии.

Полученные материалы могут быть использова-
ны в различных областях, в том числе при создании 
каталитических систем. 
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рами реакции окисления красителя метиленового синего (степень деструкции 92% для феррита никеля 
и 95% для феррита цинка). Выявленная зависимость каталитической активности наноразмерных фер-
ритов от типа освещения более ярко проявляется у феррита никеля (увеличение константы скорости в 
2.5 раза, степени деструкции – на 31%).
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ВВЕДЕНИЕ

Разработка катализаторов на основе нанораз-
мерных ферритов-шпинелей (MFe2O4, где М = Zn, 
Ni, Mg, Co, Mn) представляется перспективным 
направлением в силу доступности и дешевизны в 
сравнении с катализаторами на основе платиновых 
и редкоземельных металлов, достаточно простых 
и масштабируемых методов синтеза, химической 
и термической устойчивости, высокоразвитой по-
верхности, высокой намагниченности насыщения 
и широкой возможности управления их характери-
стиками [1–6]. 

Каталитическая активность ферритов-шпине-
лей востребована в ряде технологий органического 
синтеза. В [7] подтверждена каталитическая актив-
ность марганцево-цинкового феррита в реакции 
селективного превращения бутанола-1 в альдегид 
или кетон. В [8] наночастицы феррита меди вы-
ступили в качестве эффективного катализатора 
селективного окисления первичных и вторичных 
спиртов, а в [9] доказана высокая каталитическая 
активность наноразмерного Ni–Cu–Zn-феррита 
в реакциях синтеза производных полигидрохино-

лина при микроволновом облучении с выходом 
продукта до 97%. Синтезированные методом со-
осаждения образцы феррита кобальта с размером 
наночастиц 4–5 нм и площадью поверхности по 
БЭТ 200 м2/г демонстрируют каталитическую ак-
тивность в реакции окисления СО [10]. Нанокри-
сталлы феррита кобальта, легированные медью и 
висмутом, зарекомендовали себя как катализаторы 
восстановления 4-нитрофенола (4-NP) до 4-ами-
нофенола (4-AP), протекающего за секунды [11, 
12]. Медно-никелевый феррит в реакции восста-
новления 4-нитрофенола в водной среде проде-
монстрировал почти 99%-ную конверсию [13].

Наноразмерные шпинели как полупроводники 
с запрещенной зоной в районе 2 эВ являются пер-
спективными фотокатализаторами [14–16].

В последнее время наноразмерные ферри-
ты-шпинели активно тестируются в качестве фото-
катализаторов передовых окислительных процессов 
(Advanced Oxidation Processes (AOPs)) [17–21], кото-
рые являются простым, экономически эффектив-
ным и экологически безопасным методом удаления 
почти всех типов токсикантов окружающей среды, 
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многие из которых не являются биоразлагаемыми: 
ароматических соединений, нефтепродуктов, хлор-
производных углеводородов, пестицидов, инсекти-
цидов, красителей, фармпрепаратов. Данные ис-
следования весьма актуальны в силу остро стоящей 
проблемы защиты водных ресурсов от загрязнения 
стоками промышленных и сельскохозяйственных 
производств. Преимуществом наноразмерных фер-
ритов является возможность многократного ис-
пользования без потери каталитических свойств, 
что снижает стоимость процесса [22].

Каталитические свойства ферритов-шпинелей 
(M1-x

Fe
x
)A(M

x
Fe2−x

)BO4 в значительной степени за-
висят от природы ионов М, их окислительно-вос-
становительных свойств, распределения М2+  и 
Fe3+  по тетраэдрическим (А) и октаэдрическим (В) 
пустотам структуры шпинели. Сравнительный 
анализ каталитической активности ферритов ни-
келя и цинка, синтезированных одним методом, 
но относящихся к разным типам шпинелей, по-
зволит судить о каталитической активности Fe3+ 

в тетраэдрическом и октаэдрическом окружениях. 
Феррит никеля (NiFe2O4) имеет структуру обрат-
ной шпинели, где двухвалентные ионы (Ni2+) за-
нимают октаэдрические позиции, а трехвалент-
ные ионы (Fe3+) занимают как тетраэдрические, 
так и октаэдрические позиции [23]. Феррит цин-
ка при комнатной температуре имеет структуру 
нормальной шпинели, все двухвалентные ионы 
находятся в тетраэдрических положениях, а все 
трехвалентные – в октаэдрических [24]. В [22] под-
тверждается, что в наноразмерных ферритах ионы 
Zn2+ предпочитают занимать тетраэдрические 
пустоты, тогда как ионы Ni2+ имеют выражен-
ную тенденцию располагаться в октаэдрических 
пустотах. И для цинка, и для никеля устойчивой 
является степень окисления 2+, так что для этих 
металлов маловероятно образование устойчивой 
окислительно-восстановительной пары по типу 
Cu+/Cu2+ или Со2+/Со3+, активно участвующей в 
фотокаталитической реакции [25].

Целью работы является синтез наноразмерных 
ферритов никеля и цинка и установление их ка-
талитической активности в фотокаталитической 
реакции окисления тиазинового красителя мети-
ленового синего.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез ферритов никеля и цинка осуществляли 

методом цитратного горения по методике [26]. Для 
исследования фазового состава синтезированных 
нанопорошков применяли метод рентгеновской 

дифрактометрии (дифрактометр Empyrean B.V. с 
анодом Cu (λ = 1.54060 нм)). Фазы идентифици-
ровали с привлечением базы данных JCPDC [27]. 
Размер областей когерентного рассеяния (ОКР) ча-
стиц на основании уширения линий рентгеновской 
дифракции рассчитывали по формуле Дебая–Шер-
рера [28]:

  
cos

m

D


 


 , (1)

где β – физическое уширение, рад; m = 1; λ – длина 
волны рентгеновского излучения, нм; D – диаметр 
частицы.

Микрофотографии синтезированных образцов 
шпинелей получены на растровом электронном 
микроскопе (РЭМ) JSM-6380LV JEOL, использо-
вание системы микроанализа INCA 250 позволило 
установить количественный элементный состав 
нанопорошков.

Размер и форму частиц ферритов-шпинелей 
устанавливали по данным просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ, просвечивающий 
электронный микроскоп Carl Zeiss Libra-120). 
Гистограмму распределения частиц по размерам 
строили с использованием программы ImageJ, вер-
сия 1.53k.

Каталитические свойства феррита кобальта 
исследовали в модельной реакции окисления ме-
тиленового синего (МС). МС относится к группе 
тиазиновых красителей, достаточно устойчив, 
не поддается биологическому разложению при 
попадании в воду вследствие стабильной гетеро-
циклической ароматической структуры, негатив-
но воздействует на водные экосистемы. В раствор 
МС (концентрация 0.03 г/л) добавляли пероксид 
водорода до концентрации 10%. Значение pH 
раствора, равное 4.5, поддерживали ацетатным 
буфером. Затем в серию проб приготовленно-
го раствора объемом 15 мл добавляли по 0.25 г 
феррита никеля или феррита цинка и, выдержав 
предварительно в темноте в течение 60 мин для 
установления сорбционного равновесия, изме-
ряли концентрацию МС через каждые 30 мин 
после начала реакции. Аналогично проводили 
контрольные измерения концентраций раствора 
МС без катализатора. Эксперимент проводили 
при дневном освещении и при ультрафиолето-
вом облучении с λ = 270 нм (УФ-лампы Nuobi, 40 
Вт). Концентрацию МС определяли методом фо-
токолориметрии (фотоколориметр КФК-3-01).  

https://ru.wikipedia.org/w/index.php?title=%D0%A2%D0%B8%D0%B0%D0%B7%D0%B8%D0%BD%D0%BE%D0%B2%D1%8B%D0%B5_%D0%BA%D1%80%D0%B0%D1%81%D0%B8%D1%82%D0%B5%D0%BB%D0%B8&action=edit&redlink=1
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Аналитическая длина волны для красителя со-
ставляла 660 нм. Степень деструкции красителя 
рассчитывали по формуле 

 0

0

  100%,
C C

W
C


    (2)

 
где W – степень деструкции в %, C0 – концентрация 
красителя в начальный момент времени, Cτ – кон-
центрация красителя в данный момент времени.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

По данным РФА (рис. 1а), все рефлексы на диф-
рактограмме порошка NiFe2O4 относятся к фазе 
феррита никеля, идентифицируется единичный 
рефлекс незначительной интенсивности, относя-
щийся к оксиду железа Fe2O3, который практиче-
ски не будет негативно сказываться на каталитиче-
ской активности нанопорошка в силу наличия Fe3+. 
Феррит цинка, согласно данным РФА (рис. 1б), 
представляет собой однофазный образец.

Средний размер ОКР частиц NiFe2O4 и 
ZnFe2O4, рассчитанный с использованием форму-
лы Дебая–Шеррера, составляет 31 ± 2 и 32 ± 2 нм 
соответственно.

Для синтезированных шпинелей, согласно дан-
ным РЭМ, характерна высокопористая микрострук-
тура с развитой поверхностью (рис 2). Образование 
развитой пористой структуры связано с обильным 
выделением газообразных продуктов (прежде всего 
СO, CO2) в ходе окислительно-восстановительного 
процесса горения, что свойственно нанопорошкам, 
получаемым методом цитратного горения. Поверх-
ность феррита никеля имеет  “кораллоподобную” 
структуру, вытянутые кристаллиты проявляют ярко 
выраженную агломерацию (рис. 2а). На микрофото-
графии феррита цинка (рис. 2б) видно, что он об-
разует достаточно крупные агрегаты пластинчатых 
кристаллитов. 

Методом энергодисперсионного анализа в син-
тезированных порошках ферритов никеля и цинка 
подтверждено присутствие элементов Ni, Fe, O и 
Zn, Fe, O соответственно в атомном соотношении 
приблизительно 1 : 2 : 4 (рис. 3).

По данным ПЭМ, порошок феррита никеля (рис. 
4) представлен наночастицами преимущественно 
сферической формы, некоторые частицы имеют 
огранку, выражена агломерация. Преобладающее 
число наночастиц имеют размер в интервале от 20 до 
60 нм, присутствуют отдельные частицы диаметром 

Рис. 1. Дифрактограммы образцов NiFe2O4 (а) и ZnFe2O4 (б), синтезированных цитратным методом (карточки 
JCPDS № 54-0964 и № 82-1042.)
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90–100 нм, средний размер составляет 38 ± 3 нм. 
Расчетные значения ОКР, по данным РФА, в целом 
коррелируют с результатами ПЭМ. Синтезирован-
ный образец феррита цинка представлен  частица-
ми, имеющими отчетливо различимые грани, раз-
мером преимущественно менее 60 нм, присутствуют 
отдельные частицы до 90 нм с умеренной агломера-
цией. Для феррита цинка дисперсия по размерам 

Рис. 3. Энергодисперсионные спектры образцов 
NiFe2O4 (а) и ZnFe2O4 (б).

Рис. 2. РЭМ-изображения образцов NiFe2O4 (а) и ZnFe2O4 (б).
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основной фракции частиц составляет 30–60 нм, 
средний размер частиц – 49 ± 3 нм. 

Экспериментально показано, что синтезиро-
ванные методом цитратного горения нанопорошки 
ферритов никеля и цинка выступают достаточно 
эффективными катализаторами реакции окисле-
ния МС (рис. 5). 

Так, концентрация МС в присутствии феррита 
цинка через 1 ч после начала реакции уменьшается 
в 6 раз, через 2 ч – в 10 раз. При этом в отсутствие 
катализатора после 2 ч реакции концентрация 
красителя уменьшается только на 47% (рис. 5а). 
Для феррита никеля каталитическая активность 
выражена несколько слабее: через 60 мин концен-
трация МС становится меньше в 5 раз, через 2 ч – 
в 6 раз, то есть значимое замедление в сравнении 
с ферритом цинка наблюдается на развитом этапе 
процесса.

Кинетические кривые окислительной деструк-
ции МС соответствуют псевдопервому порядку 
реакции. Оценка констант скоростей проводилась 
путем линеаризации кинетических зависимостей в 
логарифмических координатах (рис. 5б). Констан-
та скорости окислительной деструкции МС в при-
сутствии ZnFe2O4 составила 0.0207 мин–1, в при-
сутствии NiFe2O4 – 0.0150 мин–1, что сопоставимо, 
например, с данными [29, 30]. Стоит отметить, что 
в случае феррита никеля [29] данные получены для 
менее концентрированного раствора МС (0.02 г/л) 
при значительно большей мощности УФ-излуче-
ния (120 Вт). В отсутствие катализатора константа 
скорости реакции была на порядок меньше и со-
ставила 0.0044 мин–1.
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Степень деструкции красителя без катализатора 
через 2.5 ч реакции составила 47%. Введение в систе-
му наноразмерного катализатора NiFe2O4 увеличивает 
степень деструкции МС до 92%, в случае ZnFe2O4 сте-
пень деструкции возрастает до 95% (рис. 6).

При освещении ферритов происходит генерация 
свободных электронов (e–) в зоне проводимости и 
дырок (h+) в валентной зоне. Фотогенерированный 
электрон может взаимодействовать с молекулой 
пероксида водорода с образованием гидроксиль-
ных радикалов:

 H2O2 + e–  → ˙OH + −OH. (1)

Фотогенерированная дырка h+ может реагиро-
вать с водой или гидроксильным ионом с образова-
нием гидроксильных радикалов:

Рис. 4. ПЭМ-изображения (а, в) и гистограммы распределения частиц по размерам (б, г) образцов NiFe2O4  
и ZnFe2O4 соответственно.

 h+ +  H2O  → ˙OH + H+, (2) 
 h+ + −OH−  → ˙OH. (3)

Авторы [31] связывают формирование свобод-
ных гидроксильных радикалов •OH с активно-
стью ионов Fe2+, а образование пергидроксильных 
радикалов •OOH – преимущественно с активно-
стью Fe3+. Тетраэдрические центры Fe3+ вследствие 
электроноакцепторных свойств способствуют (ре-
акция (4)) образованию активных центров Fe2+ (ре-
акция (5)):

 Fe3+ + H2O2 → Fe2+ + •ОOH + H+, (4)

 Fe2+ + H2O2 → Fe3+ + •OH + OH−. (5)

Согласно [18, 22, 31], ионы Fe3+ восстанавли-
ваются до степени окисления 2+ гидропероксиль-
ным радикалом или супероксидным радикалом: 
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 •OOH ↔ H+    + •О2
−

 ,  (6)

 Fe3+ + •ОOH → Fe2+ + О2+ H+,  (7)

  Fe3+ + •О2
− → Fe2+ + О2

 .  (8)

При освещении возможно образование допол-
нительных гидроксильных радикалов по реакции 

 Fe3+ + H2O + hν → Fe2+ + •OH + H+.  (9)

Радикалы-окислители вступают во взаимодей-
ствие с молекулами красителя и окисляют их в об-
щем виде по следующим схемам:

 Dye + •OH →Intermediates → CO2 + H2O, (10)

 Dye + •OOH →Intermediates → CO2 + H2O. (11)

Структурная формула МС позволяет предпо-
ложить наличие ряда активных центров, которые 
могут участвовать во взаимодействии с образую-
щимися активными окислителями: диметилами-
ногруппы, гетероатомы азота и серы и π-система 
гетероцикла. В случае катионной формы красите-
ля, используемой в данном исследовании, локали-
зация избыточного заряда происходит с наиболь-

Рис. 5. Кинетические кривые окислительной деструкции МС в координатах C/C0–τ(а) и lnC–τ (б): 1 – в присутствии 
ZnFe2O4, 2 – в присутствии NiFe2O4, 3 – без катализатора. 

https://pandia.ru/text/category/azot/
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шей вероятностью на атоме азота в ненасыщенной 
диметиламиногруппе =N(CH3)2 и в меньшей сте-
пени – вблизи гетероатомов азота и серы [32].

При смене видимого света на УФ-излучение 
наблюдается рост констант скоростей окисления 
и степеней деструкции МС. При естественном 
освещении константы скорости окислительной 
деструкции МС в присутствии ферритов цинка и 
никеля составляют 0.0178 и 0.0063 мин–1, а степени 
деструкции – 85 и 61%  соответственно. Обращает на 
себя внимание тот факт, что константы скорости ре-
акции при УФ- и естественном освещении в присут-
ствии феррита цинка достаточно близки, тогда как 
для феррита никеля константа возрастает практиче-
ски в 2.5 раза при переходе от видимого света к УФ, 
степень деструкции при этом увеличивается на 31%. 
Можно предположить, что это связано с меньшей 
шириной запрещенной зоны NiFe2O4 (1.6 эВ) в срав-
нении с ZnFe2O4 (1.9 эВ) [33] и интенсификацией 
реакций (1)–(3) за счет значительного увеличения 
фотогенерированных электронов и дырок. Для фер-
рита цинка, видимо, больший вклад в образование 
активных гидроксильных радикалов вносит взаимо-
действие H2O2 с ионами Fe2+, образовавшимися по 
реакциям (7), (8), поскольку для ZnFe2O4 характер-
на структура нормальной шпинели, когда ионы Fe3+ 
предпочтительно занимают октаэдрические пози-
ции, тогда как для NiFe2O4 со структурой обратной 
шпинели значительная часть ионов Fe3+ находится в 
тетраэдрических позициях.

Несмотря на несколько больший размер частиц 
феррита цинка по сравнению с частицами феррита 
никеля, степень деструкции красителя и константа 

Рис. 6. Степень деструкции красителя метиленового синего в присутствии феррита цинка (1), в присутствии фер-
рита никеля (2), без катализатора (3). 

скорости реакции окисления при использовании в 
качестве катализатора ZnFe2O4 (95% и 0.0207 мин–1) 

несколько выше, нежели в случае NiFe2O4 (92% 
и 0.0150 мин–1). Аналогичный факт большей 
константы скорости окисления МС в присутствии 
феррита цинка как катализатора в сравнении с 
ферритом никеля установлен в [25] при диспер-
сии размеров частиц обоих ферритов в интервале 
15–30 нм. Авторы делают вывод об отсутствии ли-
нейной корреляции между размером частиц, пло-
щадью удельной поверхности ферритов и скоро-
стью каталитической реакции. Это подтверждается 
и данными [34], где для MgFe2O4 в случае образца 
феррита с большим размером кристаллитов и 
меньшими размерами пор характерна значительно 
большая константа скорости фотокаталитической 
реакции окисления красителя МС. 

Авторами [35] на примере ряда шпинелей уста-
новлена линейная зависимость константы скоро-
сти реакции минерализации щавелевой кислоты 
от плотности поверхностных гидроксильных групп 
на катализаторе, образование которых связыва-
ют с первоначальным возникновением поверх-
ностных комплексов на активных центрах Fe3+. 
Согласно [18], октаэдрические катионы более ак-
тивны в каталитических процессах по сравнению с 
тетраэдрическими, поэтому распределение ионов 
Fe3+ по октаэдрическим и тетраэдрическим пози-
циям также влияет на каталитическую активность 
ферритов цинка и никеля. Несколько бóльшая 
каталитическая активность феррита цинка может 
быть связана и с возможно более выраженной ре-
комбинацией фотогенерированных пар e–/h+ у 
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феррита никеля вследствие меньшей ширины за-
прещенной зоны последнего.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом цитратного горения синтезированы 

нанопорошки ферритов никеля и цинка со струк-
турой шпинели (данные РФА) с высокоразвитой 
пористой поверхностью (данные РЭМ) со сред-
ним размером частиц 38 ± 3 и 49 ± 3 нм (данные 
ПЭМ) соответственно. Установлена высокая ката-
литическая активность нанодисперсных NiFe2O4 и 
ZnFe2O4 в фентоноподобной реакции окисления 
красителя МС. Степень окислительной деструк-
ции МС без катализатора составляет 47%, в при-
сутствии наноразмерных катализаторов NiFe2O4 
и ZnFe2O4 увеличивается до 92% и 95% соответ-
ственно. Выявлена зависимость каталитической 
активности ферритов-шпинелей от типа освеще-
ния реакционной системы, которая наиболее ярко 
выражена у феррита никеля.
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критические индексы степенной зависимости сверхтонкого магнитного поля H
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(T) на ядрах 57Fe, 

свидетельствующие о пониженной размерности магнитной подсистемы магнитоупорядоченного 
манганита ScMn0.996

57Fe0.004O3.
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ВВЕДЕНИЕ
Манганиты h-RMnO3 (где R = Y, Ho−Lu, In, 

Sc) c гексагональной кристаллической решеткой 
относятся к активно исследуемому семейству ок-
сидных соединений, проявляющих при низких 
температурах необычные магнитные свойства [1, 
2] и сегнетоэлектрическое упорядочение [3]. В от-
личие от перовскитоподобных аналогов RMnO3 
(R – РЗЭ), в которых ян-теллеровские катионы 
Mn3+ занимают позиции в искаженном октаэдри-
ческом кислородном окружении, в манганитах 
h-RMnO3 катионы Mn3+ занимают тригональ-
но-бипирамидальные кислородные полиэдры, 
образующие двумерную сеть из треугольников 
марганца (рис. 1а). Двумерная гексагональная 
структура (пр. гр. P63cm) этих соединений спо-
собствует возникновению геометрически фру-
стрированных магнитных взаимодействий [1, 
4]. Рассматриваемые соединения обладают уни-
кальными физическими свойствами, например, 

высокой диэлектрической проницаемостью, 
мультиферроэлектрическими свойствами, а так-
же демонстрируют необычные типы магнитного 
упорядочения [2, 3, 5, 6].

Как было показано ранее [7, 8], одним из эф-
фективных локальных методов диагностики 
рассматриваемого семейства манганитов явля-
ется мессбауэровская спектроскопия ядер 57Fe. 
Результаты измерений мессбауэровских спектров 
двух изоструктурных гексагональных манганитов 
h-ScMnO3 и h-InMnO3 в парамагнитной области 
температур (T > T

N
) продемонстрировали разное 

поведение зондовых атомов 57Fe в этих системах, 
отражающее различие дефектообразования в их 
кристаллических решетках [7]. В настоящей ра-
боте впервые мессбауэровская спектроскопия 
на ядрах 57Fe применена для исследования маг-
нитной структуры и обменных взаимодействий 
в манганите ScMn0.996Fe0.004O3 ниже температуры 
Нееля T

N
 ≈ 130 К [4]. 

mailto:janglaz@bk.ru
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Цель работы – выяснение характера влияния 
зондовых атомов 57Fe на локальную магнитную 
структуру и обменные взаимодействия в магнитоу-
порядоченном манганите ScMn0.996

57Fe0.004O3.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез манганита h-ScMnO3, допированного 

57Fe, проводили в два этапа из прекурсоров: оксида 
железа 57Fe2O3 (на 95% обогащенного изотопом 
57Fe, Merck, 99.995%), оксида скандия Sc2O3 (Sigma-
Aldrich, 99.9%) и тетрагидрата нитрата марганца(II) 
Mn(NO3)2∙4H2O (Sigma-Aldrich, 99.9%). Подробная 
методика синтеза приведена в работах [7, 9]. Чисто-
ту полученного образца подтвердили методом рент-
генофазового анализа с использованием дифракто-
метра Rigaku MiniFlex600 (λ(СuKα) = 1.54059 Å, шаг 
0.02°, диапазон 2θ = 10°−80°) [10]. На дифракто-
грамме линии примесных фаз не обнаружены, все 
линии проиндицированы в гексагональной решет-
ке, пр. гр. P63cm, полученные параметры решетки 
a = 5.779(2) Å, c = 11.083(5) Å соответствуют дан-
ным [4].

Измерения мессбауэровских спектров ядер 57Fe 
проводили на спектрометре ЕМ1104 электродина-
мического типа, работающем в режиме постоянных 

Рис. 2. Мессбауэровский спектр ядер 57Fe в мангани-
те ScMn0.996

57Fe0.004O3 при 298 К.

Рис. 1. Фрагмент кристаллической структуры гексагонального манганита ScMnO3, чередование слоев из 
тригональных бипирамид Mn3+O5 и катионов Sc3+ в элементарной ячейке (а); cхематическое изображение 
локальной структуры тригональной бипирамиды, где показаны направления сверхтонкого магнитного 
поля H

hf
 и магнитного момента μFe на ядрах 57Fe, а также основной компоненты V

ZZ
 тензора градиента 

электрического поля (б).

ускорений. В качестве мессбауэровского источни-
ка использовали 57Co в матрице родия. Величины 
изомерных сдвигов приведены относительно α-Fe. 
Обработка мессбауэровских спектров проводилась 
с использованием программы SpectrRelax [11].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ 
Мессбауэровский спектр манганита 

ScMn0.996
57Fe0.004O3, измеренный при T > T

N
 ≈ 130K, 

представляет собой единственный квадрупольный 

Mn3+O5

(а) (б)

Sc3+
Bhf

VZZ

Mn3+c

a
b

µFe

θ

O2–
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дублет с неуширенными компонентами (рис. 2). 
Наличие единственного парциального спектра, 
а также значения сверхтонких параметров зон-
довых атомов 57Fe (δ(298К) = 0.28(1) мм/c, Δ(298К) =  
= 1.10(1) мм/с) свидетельствуют о том, что в струк-
туре ScMn0.996

57Fe0.004O3 при T > T
N
 катионы Fe3+ 

занимают эквивалентные позиции в подрешетке 
марганца. 

Характерные мессбауэровские спектры ядер 
57Fe в образце ScMn0.996

57Fe0.004O3 при низких 
температурах (T ≪ T

N
) приведены на рис. 3 

(левая колонка). Все спектры представляют 
собой единственный зеемановский секстет 
Fe(1) с неуширенными компонентами, что 
свидетельствует об эквивалентности магнит-
ных позиций, занимаемых в структуре ScMnO3 
атомами железа. Значения изомерного сдвига 
(δ(15К) = 0.38(1) мм/c) и сверхтонкого магнитного 
поля на ядрах 57Fe (Н

hf(15К) ≈ 467 кЭ) соответству-
ют высокоспиновым катионам Fe3+ (SFe = 5/2) 
в октаэдрическом кислородном окружении. 

Рис. 3. Мессбауэровские спектры ядер 57Fe в манганите ScMn0.996
57Fe0.004O3 в диапазоне температур магнитного 

упорядочения T < T
N
.

Значительное понижение величины поля Н
hf

  по 
сравнению с соответствующими значениями 
(520−530 кЭ) для ортоферритов RFeO3 [12]  
может быть связано с квазидвумерной кристал-
лической структурой ScMnO3 [12–15].

В случае, когда энергия магнитных сверх-
тонких взаимодействий намного превышает 
квадрупольные электрические взаимодействия 
(μH

hf
 ≫  eQ3/2VZZ

), относительное смещение ком- 
понент зеемановского секстета ε

Q
 зависит  

от ориентации вектора магнитного поля H
hf
  

относительно главных осей тензора   
градиента электрического поля (ГЭП): 

 e
Q
 = 1/8eQV

ZZ
∙[3/2cos2θ − 1 + η∙sin2θ∙cos2φ], (1)

 
где eQ − квадрупольный момент ядра 57Fe в возбуж-
денном состоянии; V

ZZ
 – главная составляющая 

тензора ГЭП; η = (V
XX

 – V
YY

)/V
ZZ

 − параметр 
асимметрии тензора ГЭП (V

ZZ
 > V

XX
 > V

YY
); θ и φ − 
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вектора H
hf
 относительно осей тензора ГЭП. 

Согласно нашим расчетам параметров тензора 
ГЭП для ScMn0.996

57Fe0.004O3, выполненным в рам-
ках ионной модели с использованием данных о 
кристаллической структуре для нелегированного 
манганита ScMnO3 [7], отрицательная компонента 
V

ZZ
 < 0 расположена вдоль оси [111], при этом сам 

тензор ГЭП является аксиально-симметричным  
(V

XX
 = V

YY
). С учетом полученного из мессбауэ-

ровских измерений в области T > T
N
 значения 

константы квадрупольного взаимодействия 
eQV

ZZ
 = 2.20(1) мм/с [7], было оценено значение 

угла θ = 85.3(4)о между направлением ГЭП и V
ZZ

  
(рис. 1б). Из-за аксиальной симметрии тензора ГЭП 
невозможно определить ориентацию проекции 
вектора μFe на базисную плоскость (111)

h
, поэтому 

на рис. 1б магнитный момент μFe изображен в виде 
вектора, прецессирующего вокруг наибольшей по 
величине компоненты тензора ГЭП. 

В отличие от μFe, согласно нейтронографичес-
ким данным ScMnO3 [4], магнитные моменты μMn 
подрешеток Mn3+ полностью ориентированы в 
гексагональных плоскостях (111)

h
. Это означает, 

что, локализуясь в структуре ScMnO3, зондовые 
ионы Fe3+ оказывают лишь незначительное возму-
щение магнитной подрешетки марганца. Результа-
том такого возмущения является хоть и малое, но 
все же фиксируемое в мессбауэровских спектрах 
отклонение моментов μFe из базисной плоскости. 
Однако, несмотря на малое возмущение зондовы-
ми катионами марганцевой подрешетки, спектры 
магнитных возбуждений железа и марганца могут 
существенно различаться. Для проверки этого пред-

Рис. 4. Температурная зависимость сверхтонкого 
магнитного поля H

hf
 в мессбауэровских спектрах 
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положения были проведены измерения во всей маг-
нитоупорядоченной области температур T < T

N
.

При повышении температуры от 15 К вплоть до 
T ~40 K зеемановский секстет не претерпевает зна-
чимых изменений (рис. 3, левая колонка). Наблю-
дается лишь небольшое смещение к центру всех 
компонент секстета, свидетельствуя о монотонном 
уменьшении сверхтонкого магнитного поля H

hf
(T). 

Однако при дальнейшем повышении температуры, 
помимо отмеченного смещения компонент, на-
блюдается их попарное уширение, которое усили-
вается по мере повышения температуры измерения 
(рис. 3, средняя колонка). Начиная с температуры 
T* = 70(5) K в спектрах появляется квадрупольный 
дублет Fe(3), вклад которого монотонно растет по 
мере приближения к температуре T

N
 (рис. 3, правая 

колонка). Сверхтонкие параметры этого дублета 
полностью соответствуют парамагнитной (T ≫ T

N
) 

фазе ScMn0.996Fe0.004O3. 
Описанный выше характер изменения спек-

тров может быть связан с особенностями маг-
нитных возбуждений примесных катионов в 
магнитоупорядоченных соединениях с конкури-
рующими обменными взаимодействиями. Ста-
билизируясь в структуре манганита, сферически 
симметричные катионы Fe3+ во второй коорди-
национной сфере  окружены ян-теллеровскими 
катионами Mn3+ с анизотропным заполнением 
e

g
-орбиталей, что может приводить к ослаблен-

ным фрустрированным взаимодействиям кати-
онов железа со своим магнитным окружением. 
С учетом этого описание мессбауэровских спек-
тров ядер 57Fe проводили в виде суперпозиции 
статического зеемановского секстета Fe(1) и ре-
лаксационной компоненты Fe(2). Помимо ста-
тических параметров (δ, eQV

ZZ
 и H

hf
), в качестве 

варьируемых релаксационных параметров были 
частота релаксации (Ω) и относительная засе-
ленность (s) зеемановских уровней, между ко-
торыми происходит релаксация. Детальное опи-
сание и примеры использования этой модели 
приведены в работе [16]. Как уже было отмечено, 
несмотря на гибкость применяемой релаксаци-
онной модели, нельзя было описать спектры при  
T* < T < T

N
 без включения возрастающей с 

температурой парамагнитной компоненты (ду-
блета) Fe(3). Результаты обработки всей серии 
спектров представлены на рис. 3.

На рис. 4 приведена температурная зависимость 
сверхтонкого магнитного поля H

hf
(T), аппроксими-

рованная степенной функцией вида D∙(1 − T/T0)
β c 

параметрами D = 0.91(1) и β = 0.197(3), которые от-
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ражают установление 3D-изотропного магнитного 
упорядочения [17, 18]. 

Таким образом, несмотря на квазидвумерную 
кристаллическую структуру манганита ScMnO3, 
характер магнитных взаимодействий в этом окси-
де при T → T

N
 соответствует 3D-гайзенберовской 

модели. Экстраполированная из степенной зави-
симости критическая температура T0 = 130.5(1) 
К оказывается очень близкой к температуре 
Нееля, определенной из магнитных измерений 
авторами [4]. Данный результат не подтверждает 
возможности проявления локальных магнитных 
взаимодействий при T > T

N
, которых можно было 

бы ожидать в случае неоднородного распределения 
примесных катионов Fe3+ в исследуемом оксиде. 
Наконец, анализ с помощью выражения (1) 
статической магнитной компоненты Fe(1) спек-
тров показывает, что при увеличении температуры 
измерения происходит монотонное уменьшение 
угла θ от 85.3(1)о до 77.6(5)о между направлениями 
μFe (||H

hf
) и с

h
 (||V

ZZ
) (рис. 1б). Интересно отме-

тить, что указанное изменение θ коррелирует с 
упоминавшимся ранее возрастанием остаточной 
(нескомпенсированной) намагниченности в  
ScMnO3 [4].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Мессбауэровские спектры ядер 57Fe в мангани-
те ScMn0.996

57Fe0.004O3 свидетельствуют о локализа-
ции катионов Fe3+ в позициях подрешетки Mn3+ с 
пирамидальным кислородным окружением. При 
T ≪ T

N
 катионы Fe3+ находятся в магнитоупоря-

доченном состоянии. Понижение величины маг-
нитного сверхтонкого поля Н

hf(15К) ≈ 467 кЭ, а так-
же характер температурной зависимости Н

hf
(T) 

вблизи T
N
 отражают квазидвумерную магнитную 

структуру манганита. Повышение температуры 
приводит к отклонению моментов μFe из базисной 
плоскости по направлению к гексагональной оси 
[111]. 

Релаксационное изменение зеемановской маг-
нитной структуры спектров 57Fe при увеличении 
температуры свидетельствует о фрустрации вза-
имодействий Fe−O−Mn с участием сферически 
симметричных и ян-теллеровских катионов железа 
и марганца соответственно.
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ВВЕДЕНИЕ

В настоящее время большое внимание уделя-
ется развитию физико-химической базы направ-
ленного рационального поиска и разработки но-
вых  материалов на основе стекол с необходимыми 
спектрально-люминесцентными свойствами, 
которые обладают относительно низкими темпе-
ратурами синтеза и позволяют вводить большие 
концентрации редкоземельных активаторов [1−7]. 
За последние годы стекла, особенно оксидные и 
оксифторидные, вызывают повышенный интерес 
из-за нелинейных оптических свойств, которые 
важны для создания широкополосных инфракрас-
ных лазеров, устройств оптической памяти, для за-
писи и сохранения информации. Ап-конверсион-
ные люминофоры, преобразующие возбуждающее 
инфракрасное излучение в видимое, на основе ок-
сидных и оксифторидных стекол нашли практиче-
ское применение в солнечных батареях, для полу-
чения люминесцирующих покрытий светодиодов 
и трехмерных многоцветных дисплеев, активных 
элементов лазеров, для биомедицинской визуа-
лизации. Для этих целей используются фториды, 
оксифториды, оксидные матрицы, легированные 
редкоземельными ионами [1−5]. 

Успешное развитие современной техники и 
технологии во многом обусловлено разработка-
ми новых высокоэффективных функциональных 
материалов, значительная часть которых отно-
сится к стеклам, которые играют двойную роль 
нелинейной и усилительной среды и обладают од-
нородностью размеров и технологическими пре-
имуществами синтеза [1−17]. Особый интерес  с 
точки зрения создания люминофоров представля-
ют стекла, допированные редкоземельными эле-
ментами (РЗЭ). Наиболее подходящими матрица-
ми для РЗЭ являются стекла, содержащие оксиды 
тяжелых металлов, в частности, Y2O3, Bi2O3 [1, 8, 9, 
13]. В стеклах полосы поглощения более широкие 
за счет неоднородного уширения. Оксифторид-
ные стекла сочетают в себе достоинства оксидных 
стекол (химическую и термическую стабильность) 
и фторидных (высокие квантовые выходы и широ-
кие полосы поглощения). Такие стекла обладают 
высокими показателями преломления, высокой 
плотностью, протяженной областью прозрачно-
сти в видимом и ИК-диапазонах [2−6].  Стекла, 
содержащие B2O3 и ZnO, характеризуются зна-
чительными областями стеклообразования, что 
позволяет варьировать их состав и свойства. Со-
активирование стекол ионами висмута Bi3+ и РЗЭ 
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приводит к увеличению квантового выхода люми-
несценции за счет перехода энергии с возбужден-
ных уровней Bi3+ на R3+ [1, 6, 8, 9, 12]. Изучение 
влияния висмутсодержащих стекол и оксидов РЗЭ 
перспективно для создания эффективных ап-кон-
версионных люминофоров.

Оксифторидные боросиликатные стекла имеют 
каркасную структуру с большим размером пустот, 
что облегчает зародышеобразование кристалличе-
ской фазы и в то же время ограничивает размеры 
образующихся частиц, что позволяет влиять на 
свойства люминофора посредством варьирова-
ния состава стекол и термообработки [2−6]. Ок-
сифторидные стекла характеризуются широкими 
областями стеклообразования, уникальными оп-
тическими свойствами и возможностями практи-
ческого применения в таких областях, как оптика,  
квантовая электроника, лазерные технологии [2−7, 
12−17]. 

Целью данной работы является получение ок-
сифторидных стекол системы BaF2–BaO–SiO2–
B2O3–Bi2O3–ZnO–Y2O3 с различным соотношени-
ем компонентов, легированных оксидами Er2O3 
и Yb2O3, изучение их физико-химических и спек-
трально-люминесцентных свойств для использова-
ния в качестве ап-конверсионных люминофоров. 
Сведения об изучении люминесцентных свойств в 
этой системе в литературе отсутствуют.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для синтеза стекол использовали Bi2O3 квали-

фикации  “ос.ч.”, а также H3BO3, BaO, SiO2, ZnO и 
BaF2 квалификации  “х.ч.” и  “ч.д.а.”, Y2O3, Yb2O3, 
Er2O3  “ос.ч.” с содержанием основного компонен-
та 99.999%. Исходные реактивы, взятые в соот-
ветствующих пропорциях, тщательно перемеши-
вали со спиртом в агатовой ступке до получения 
однородной гомогенной смеси, просушивали при 
температуре 100–150°С и плавили в керамиче-
ском тигле при 850–950°С. Плавление проводили 
в течение 6-8 ч до полной гомогенизации распла-
ва. Охлаждение проводилось инерционно вместе с 
печью. Синтез стекол в системе BaF2–BaO–SiO2–
B2O3–Bi2O3–ZnO–Y2O3 проводился для трех соста-

вов (табл. 1).
Рентгенофазовый анализ выполняли на диф-

рактометре D8 ADVANCE  фирмы Bruker AXS с ис-
пользованием CuKα-излучения в области углов 2θ 
= 10°–40°. Точность определения углов составляла 
0.021°. Для идентификации фаз использовали базу 
данных ICDD 2003 г. Температуру стеклования (t

g 
) 

определяли методом дифференциально-сканиру-
ющей калориметрии на синхронных термоанали-
тических комплексах NETZSCH STA 449F1. Наве-
ску (15–20 мг) измельченного образца помещали в 
специальные платиновые тигли. В качестве этало-
на использовали пустой платиновый тигель, про-
каленный при 1200°С до постоянной массы. На-
грев образцов проводили со скоростью 10˚С/мин 
до температуры 1200°С с точностью определения 
температуры ±1°С.

Изучение структурных особенностей получен-
ных стекол выполнено методом инфракрасной 
спектроскопии. ИК-спектры регистрировали на 
спектрометре ALPHA (Bruker, Германия) в диапа-
зоне волновых чисел 4000–600 см−1 на приставке 
НПВО (кристалл ZnSe) в области 400–2000 см−1, 
исследования проводили на порошках, спрес-
сованных в таблетки с KBr. Отнесение полос в 
ИК-спектрах к тем или иным структурным элемен-
там кристаллической решетки и локальной струк-
туры стекол осуществляли в соответствии с извест-
ными данными [2, 8–11].

Люминесцентные характеристики образцов лю-
минофоров с различной концентрацией оксидов 
эрбия и иттербия измерены на спектрометре Ocean 
Optics QE 65000. Для возбуждения люминесценции 
в ИК-диапазоне использовали InGaAs-лазерный 
диод, λвозб = 977 нм (0.5 Вт/см2). Схема реализации 
ап-конверсии в системе ионов Yb3+–Er3+ представ-
лена в работе [16]. Энергетический выход ап-кон-
версионной люминесценции измерен в видимом 
диапазоне спектра с помощью интегрирующей 
сферы. Возбуждающее излучение вводилось внутрь 
сферы и фокусировалось на образце (размер пятна 
1 см2). Приемником излучения являлся кремниевый 
фотодатчик TSL237 с диапазоном чувствительно-
сти 300–1100 нм. Интенсивность возбуждающе-
го пучка измерялась с помощью как сферы, так и 

Таблица 1. Состав образцов стекол и температура стеклования

Обозначение Состав, мас. % t
g
, °С

Ст-1 25BaF2–8BaO–10SiO2–12B2O3–15Bi2O3–10ZnO–8Y2O3−8Yb2O3–4Er2O3 532

Ст-2 27BaF2–10BaO–9SiO2–10B2O3–16Bi2O3–8ZnO–10Y2O3–8Yb2O3–2Er2O3 539

Ст-3 28BaF2–7BaO–10SiO2–10B2O3–18Bi2O3–7ZnO–10Y2O3–9Yb2O3–1Er2O3 545
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термопарного измерителя мощности лазерного из-
лучения ИМО-2М. Интенсивность ап-конверсии 
измеряли через фильтр С3С25, отсекающий инфра-
красное излучение лазера 977 нм. Преобразование 
показаний TSL237 в мощность излучения (ватты) 
осуществлялось с помощью лазера 536 нм через 
ослабляющий фильтр НС13 с измеренной мощно-
стью. Энергетический выход ап-конверсионной 
люминесценции (В

еn
) определялся как отношение 

излученной мощности к поглощенной (P
em 

/P
abs

). 
Поглощенную мощность рассчитывали как разницу 
между рассеянием от стандартного образца, не со-
держащего легирующих ионов, и от исследуемого 
образца. Времена жизни ап-конверсионной люми-
несценции ионов Er3+ определены в люминофоре с 
максимальным значением B

en
= 0.46% при переходах 

между уровнями 2H11/2→
4I15/2 и 4S3/2→

4I15/2 (зеленая об-
ласть спектра) и 4F9/2→

4I15/2 (красная область спектра) 
с использованием интегрирующей сферы.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Все образцы синтезированных стекол: 25BaF2–

8BaO–10SiO2–12B2O3–15Bi2O3–10ZnO–8Y2O3–
8Yb2O3–4Er2O3 (Ст-1), 27BaF2–10BaO–9SiO2–
10B2O3–16Bi2O3–8ZnO–10Y2O3–8Yb2O3–2Er2O3  
(Ст-2) 28BaF2–7BaO–10SiO2–10B2O3–18Bi2O3–
7ZnO–10Y2O3–9Yb2O3–1Er2O3 (Ст-3), в ко-
торых оксид Y2O3 был частично замещен на 
лазерно-активные оксиды Er2O3 и Yb2O3, рент-
геноаморфны, о чем свидетельствует отсутствие 
дифракционных пиков и наличие широкой  линии 
(гало, 10°−20°) (рис. 1). Температура стеклования 
стекол указана в таблице, с увеличением содержа-
ния Bi2O3 и BaF2 параметр tg возрастает.

В ИК-спектрах стекол Ст-1, Ст-2, Ст-3, сня-
тых в диапазоне 400–2000 см−1 (рис. 2), домини-
рует интенсивная полоса поглощения в области 

800–1100 см−1 с максимумом 896 см−1, относяща-
яся к валентным колебаниям Bi–O в [BiO6]-поли-
эдрах [9]. Кроме того, в спектрах можно выделить 
еще три менее интенсивные полосы с максиму-
мами около 673, 1239, 1353 см−1. Полоса в области 
620–720 см−1 соответствует деформационным ко-
лебаниям В–О–В в [BO3]-треугольниках, присут-
ствие бора в четверной координации подтвержда-
ют полосы с максимумами 932 и 976 см−1. Полоса 
около 766 см−1 относится к В–О–В-связи, в кото-
рой кислородный мостик находится между триго-
нальным и тетрагональным атомами бора [4−6]. 
Полоса в области 1200–1500 см−1 имеет сложную 
форму и является суперпозицией двух компонен-
тов: полосы поглощения с максимумом 1239 см−1 
и линии вблизи 1320 см−1, первая компонента со-
ответствует асимметричным бор-кислородным 
колебаниям в [BO3]-треугольниках, вторая – ва-
лентным колебаниям в BiO3. Полоса с максимумом 
867 см−1 относится к симметричным валентным 
колебаниям в [BiO6]-полиэдрах. Деформационные 
колебания концевых группировок Si–O− связаны с 
полосой около 818 см−1, колебания связей O–Si–O 
в островных группах [SiO4] соответствуют области 
с максимумом при 932 см−1 [9], к которой также от-
носятся бор-кислородные колебания в тетраэдрах 
[BO4]. Полосы в области 450–460 см−1 обусловлены 
деформационными колебаниями Si–O–Si-мости-
ков и колебаниями Zn–O-связей [5−7]. Полосы 
с максимумами 668 и 689 см−1могут быть отнесе-
ны к колебаниям Si–O и Bi–O в BiO3-пирамидах, 
полосы около 545 см−1 принадлежат колебаниям 
Ba–F-связей [8−11]. Анализ ИК-спектров полу-
ченных стекол показал, что основное состояние 
ионов висмута в системах октаэдрическое с обра-
зованием групп [BiO6]. Тогда заряд ионов висмута 
3+, что позволяет отнести Bi2O3 к стеклообразую-
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Рис. 1. Рентгенограммы стекол Ст-1 (1), Ст-2 (2), 
Ст-3 (3).

Рис. 2. ИК-спектры стекол Ст-1 (1), Ст-2 (2),  
Ст-3 (3).

20 30 40 50 60

1

2

3

2θ, град 
11

I



736 КОЖЕВНИКОВА

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ   том 60   № 6   2024

щему оксиду с формированием висмутатной струк-
турной сетки из деформированных октаэдрических 
групп [BiO6] и образованием связей Bi–O–Si. Так-
же стекла независимо от состава содержат слож-
ные полиборатные анионы, образованные [BO3]- и 
[BO4]-группами, при этом происходит встраива-
ние висмута в сетку стекла с образованием связей 
Bi–O–Si и сеткообразователей в виде [BiO6]-групп 
[5].

В работах [18, 19] ап-конверсионной люми-
несценцией принято называть люминесценцию, 
которая приводит к образованию кванта света с 
большей энергией, чем энергия кванта возбуж-
дения. Ап-конверсионная люминесценция в ред-
коземельных ионах возникает в  результате как 
процессов, протекающих внутри одного иона, так 
и благодаря кооперативным межионным взаимо-
действиям с суммированием энергии. Ионы ит-
тербия-донора обладают высоким эффективным 

Рис. 3а. Спектры люминесценции образцов люминофоров на основе оксифторидных стекол Ст-1 (1), Ст-2 (2),  
Ст-3 (3) с разной концентрацией ионов активаторов.

Рис. 3б. Схема реализации ап-конверсии в системе 
ионов Yb3+–Er3+ по данным [16].
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Рис. 4. Схема энергетических уровней и основные безызлучательные кооперативные процессы между ионами Yb3+ 
и Er3+ по данным [21]:

    1 – 2х (2F5/2 – 2F7/2 (Yb3+) + (4I15/2 – 4I11/2, 
4I11/2 – 4F7/2)/(4I15/2 – 4I11/2, 

4I13/2 – 4F9/2) (Er3+), ап-конверсия;

    2 – 4I11/2 – 4F7/2  + 4I11/2 – 4I15/2 (Er3+), ап-конверсия;

    3 – 4S3/2 – 4I9/2 + 4I15/2 – 4I13/2 (Er3+), кросс-релаксация;

    4 – 4I13/2 – 4I9/2 + 4I11/2 – 4I15/2 (Er3+), ап-конверсия.

сечением поглощения в ИК-области. Энергетиче-
ские состояния иона эрбия-акцептора обладают 
длительным временем жизни, поэтому ион-донор 
может безызлучательно передать на долгоживу-
щее состояние акцептора сразу несколько по-
глощенных фотонов, что приведет к увеличению 
энергии возбужденного метастабильного состоя-
ния и, соответственно, уменьшению длины волны 
люминесценции. Происхождение наблюдаемых 
полос при возбуждении (λвозб = 977 нм) в спектрах 
ап-конверсионной люминесценции могут быть 
объяснены следующим образом (рис. 3а). После 
двухстадийного последовательного возбужде-

ния ионов Er3+ до уровня 4F7/2 в результате безыз-
лучательных релаксаций происходит заселение 
возбужденных уровней 2Н11/2, 

4S3/2, 
4F9/2, 

4I9/2, что 
приводит к ап-конверсионной люминесценции 
в области 500–700 нм [2, 3, 18−21]. Спектры лю-
минесценции обладают средней полосой излуче-
ния на 525 нм, полосой сильной интенсивности 
на 550 нм в зеленой области и  средней полосой 
излучения на 663 нм в красной области спектра. 
Полосы   излучения на 525 и 550 нм в зеленой об-
ласти спектра соответствуют переходам 2H11/2→

4I15/2 
и 4S3/2→

4I15/2 в ионах Er3+, а излучение на 663 нм в 
красной области спектра связано с переходом 
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4F9/2→
4I15/2. Ионы-активаторы Er3+ являются цен-

трами люминесценции люминофора, а сенсиби-
лизируюшее действие ионов Yb3+ увеличивает ин-
тенсивность ап-конверсионной люминесценции 
благодаря эффективной передаче энергии от Yb3+ 
к Er3+ и более высокого коэффициента поглоще-
ния иттербия по сравнению с эрбием. Вследствие 
низкой населенности уровня 4F9/2 наиболее ве-
роятным каналом возбуждения является заселе-
ние вышележащих уровней из более заселенного 
уровня 4S3/2 через перенос энергии от иона Yb3+ 
с последующим распадом этих высоко лежащих 
уровней в 2H9/2 [13,14]. При переходе с высоко 
лежащих уровней энергии может происходить 
видимая люминесценция. Более высокая интен-
сивность обусловлена отношением концентраций 
ионов Yb3+ : Er3+, равным 9 : 1, другие отношения 
концентраций ионов иттербия и эрбия не явля-
ются оптимальными. Высокое содержание ионов 
иттербия и низкое содержание ионов эрбия спо-
собствуют повышению интенсивности ап-кон-
версионной люминесценции, что обусловлено 
эффективным переносом энергии от иона иттер-
бия к иону эрбия. Экспериментальные значения 
энергетического выхода (B

en
) для активирован-

ных стекол составляют: 0.24% для Ст-1, 0.28% для 
Ст-2, 0.46% для Ст-3. Времена жизни ап-конвер-
сионной люминесценции ионов Er3+ в люмино-
форе с максимальным значением B

en
= 0.43% при 

переходах между уровнями 2H11/2→
4I15/2 и 4S3/2→

4I15/2 
(зеленая область спектра) и 4F9/2→

4I15/2 (красная об-
ласть спектра) составили 53 ± 5 и 23 ± 3 мкс. На 
рис. 3б [21] приведена схема энергетических уров-
ней ионов Yb3+–Er3+ и указаны основные процес-
сы кооперативного межионного взаимодействия 
с суммированием энергии, которые могут приво-
дить к заселению уровней 2H11/2 + 4S3/2 и 4F9/2 ионов 
Er3+.

Наиболее эффективными механизмами засе-
ления вышележащих электронных уровней 2H11/2 
+ 4S3/2 и 4F9/2 ионов Er3+ в исследуемых материалах 
могут быть нелинейные ап-конверсионные про-
цессы 1 (рис. 4), в результате которых энергия двух 
возбужденных ионов Yb3+ передается одному иону 
Er3+, находящемуся в основном состоянии 4I15/2, 
и процесс 2, в результате которого два иона Er3+ в 
возбужденном состоянии 4I11/2  разменивают свою 
энергию, в результате чего один из них переходит 
в вышележащее состояние 4F7/2 [21]. При этом в 
результате конкурирующего безызлучательного 
механизма кросс-релаксации 3 (рис. 4) происхо-
дит эффективная разгрузка состояний 2H11/2 + 4S3/2. 

Электронный уровень 4F9/2 может эффективно засе-
ляться за счет как спонтанного распада ионов Er3+ с 
уровней 2H11/2 + 4S3/2, так и нелинейного ап-конвер-
сионного взаимодействия 4 (рис. 4) [21].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследована видимая люминесценция Er3+ и 

Yb3+ 525–550 и 663 нм в стеклах, легированных Er3+ 
и Yb3+, при возбуждении светом с длиной волны 
977 нм. Образцы стекол обладают высокой интен-
сивностью переходов 2H11/2 →

4I15/2 и 4S3/2→
4I15/2 в ионах 

Er3+ и широкими полосами люминесценции. Более 
высокая интенсивность обусловлена отношением 
концентраций ионов Yb3+ : Er3+, равным 9 : 1, дру-
гие отношения концентраций ионов иттербия и 
эрбия не являются оптимальными. 

Экспериментальные значения энергетического 
выхода (B

en
) для активированных стекол составля-

ют: 0.24% (Ст-1), 0.28% (Ст-2), 0.46% (Ст-3). Вре-
мена жизни ап-конверсионной люминесценции 
ионов Er3+ в люминофоре с максимальным значе-
нием B

en 
= 0.46% при переходах между уровнями 

2H11/2→
4I15/2 и 4S3/2→

4I15/2  и 4F9/2→
4I15/2 составили 56 ± 5  

и 24 ± 3 мкс.
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Методами рентгенофазового анализа и аналитической электронной микроскопии изучены образцы 
монокристаллов и керамических твердых растворов (La1−x

R
x
)3Ga5SiO14 с R = Gd–Ho в диапазоне  

0 ≤ х ≤ 0.4 (по исходной шихте) с целью определения предела растворимости редкоземельных 
элементов в структуре лангасита. Твердые растворы на основе структуры лангасита преобладают 
вплоть до максимальных концентраций, однако при x ≥ 0.15 в случае Но и x ≥ 0.2 в случае Tb начинают 
выпадать примесные фазы со структурами граната R3Ga5O12 и типа La2SiO5. Монокристаллы лангаситов 
с замещением La на Tb, Dy или Ho до х = 0.05, а Gd до х = 0.2 имеют однородную структуру, однако 
при х > 0.1 в кристаллах (La1−x

Tb
x
)3Ga5SiO14 возникают вкрапления паразитных фаз с указанными 

выше структурами. Кривые намагничивания кристаллов (La1−x
R

x
)3Ga5SiO14 (R=Ho и Tb), измеренные 

при 1.85–2 К, проявляют сильную магнитокристаллическую анизотропию, причем магнитный мо-
мент, рассчитанный на ион R3+, оказывается приблизительно одинаковым для всех изученных кон-
центраций тяжелого редкоземельного элемента. Исследованы температурно-частотные зависимости 
диэлектрической проницаемости и тангенса угла диэлектрических потерь керамических образцов 
(La1−x

Ho
x
)3Ga5SiO14 (x ≤ 0.2) и (La1−x

Tb
x
)3Ga5SiO14 (x ≤ 0.3) в диапазоне T = 77–700 К при частотах f = 

1 кГц–1 МГц. Обнаружена релаксация дебаевского типа с энергией активации около 2 эВ.

Ключевые слова: монокристалл, керамика, лангасит, рентгенофазовый анализ, электронная микроско-
пия, намагниченность, диэлектрическая проницаемость

DOI: 10.31857/S0002337X24060115, EDN: MRUTCQ

ВВЕДЕНИЕ
Структура соединений типа Ca3Ga2Ge4O14 (пр.

гр. P321, Z = 1), к которой относятся исследуемые 
лангаситы R3Ga5SiO14, где R – редкоземельный 
элемент (РЗЭ), впервые была расшифрована в 
работах Милля с соавторами [1, 2]. В настоящее 
время известно более сотни соединений, принад-
лежащих к данному типу. Помимо практического 
интереса к классу лангаситов, связанного с их пьезо-
электрическими, лазерными и люминисцентными 
свойствами [2–5], ряд их представителей вызыва-
ет и повышенный научный интерес. Соединения 
R3Ga5SiO14 с магнитными РЗЭ (R = Pr, Nd) не 

упорядочиваются вплоть до самых низких тем-
ператур ~35 мK [6, 7], тем не менее в них может 
наблюдаться магнитоэлектрический эффект: ин-
дуцированная магнитным полем электрическая 
поляризация. Этот эффект наблюдался в Nd-
3Ga5SiO14 [8] и легированном гольмием лангасите 
La2.957Ho0.043Ga5SiO14 [9]. Эффект обусловлен допу-
скаемым симметрией магнитоэлектрическим вза-
имодействием в локальных низкосимметричных 
(С2) позициях РЗЭ.

Кристаллическая структура лангаситов устойчива 
только для легких РЗЭ (La, Nd, Pr [10]). Для РЗЭ, 
начиная с Sm, галлосиликаты неизвестны. В систе-

mailto:ivanov@ran.gpi.ru
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ме La2O3–Ga2O3–SiO2 лангасит La3Ga5SiO14 (LGS) 
имеет узкую область существования [11], и вблизи 
стехиометрического состава LGS при охлаждении 
могут кристаллизоваться LaGaO3, Ga2O3, La2Si2O7 
и соединения со структурой апатита, включая 
La14Si9O39. Наиболее совершенные монокристаллы 
LGS выращивают главным образом методом 
Чохральского [12–16]. В серии работ [12–15] дан-
ным методом были выращены кристаллы LGS, 
активированные катионами R = Eu, Dy, Ho, Er. 
Лазерные монокристаллы с высокими оптиче-
скими характеристиками получены для соста-
вов La2.97R0.03Ga5SiO14. Методом зонной плавки с 
оптическим нагревом выращены кристаллы Pr-
3Ga5SiO14 [17]. Методом твердофазного синтеза из 
стехиометрических количеств оксидов было син-
тезировано соединение семейства лангаситов со-
става Sm3Ga2.63Al2.3SiO14 [18], в котором в качестве 
примесных были обнаружены фазы со структурой 
граната Sm3Ga5O12 (5.8 мас. %) и со структурой 
апатита Sm4.66O(SiO4)3 (5.5 мас. %).

Таким образом, в имеющихся работах по вы-
ращиванию монокристаллов и твердофазному 
синтезу лангаситов отсутствуют точные сведе-
ния об областях образования твердых растворов 
(La1−xRx)3Ga5SiO14 с РЗЭ, обладающими большими 
магнитными моментами (R = Gd, Tb, Dy, Ho). В 
таких соединениях можно было бы ожидать зна-
чительных магнитоэлектрических эффектов. 

Целью данной работы являлось определение 
предела растворимости тяжелых РЗЭ в структуре 
LGS как в монокристаллах, так и в керамических 
образцах. Для этого методом зонной плавки с оп-
тическим нагревом были выращены монокристал-
лы на основе La3Ga5SiO14 c частичным замещением 
лантана тяжелыми РЗЭ. Сведения о выращивании 
данным методом замещенных тяжелыми РЗЭ LGS 
в литературе отсутствуют. Также были изготовлены 
керамические образцы чистого лангасита и две 
серии замещенных составов: (La1−xTbx)3Ga5SiO14 
и (La1−xHox)3Ga5SiO14 с разными концентрациями 
замещающих ионов (х от 0.05 до 0.4).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Синтез заготовок для роста кристаллов и про-
ведения рентгенографических исследований осу-
ществлялся методом твердофазных реакций по 
обычной керамической технологии на воздухе в 
камерной печи СНОЛ 12/16. В качестве исход-
ных компонентов использовали оксиды лантана, 
галлия, кремния, гадолиния, тербия, диспрозия и 
гольмия, взятые в стехиометрических пропорци-

ях. Гомогенизация смесей проводилась перетира-
нием в агатовой ступке в среде этилового спирта 
в течение 30 мин. Гомогенизированные смеси 
подвергали 2-кратному обжигу с выдержкой при 
температуре 1400◦С 2 ч, нагрев до выдержки и ох-
лаждение образцов после выдержки длились 2 ч. 

Из измельченных продуктов обжига с добавле-
нием 5 мас. % водного раствора поливинилового 
спирта в качестве связующего формировались ци-
линдрические таблетки под одноосным давлением 
15 МПа при помощи гидравлического пресса. Об-
разцы спекали в камерной печи при 1200°C в те-
чение 2 ч с охлаждением в условиях выключенной 
печи. В результате были получены керамические 
образцы (La1−x

Ho
x
)3Ga5SiO14 и (La1−x

Tb
x
)3Ga5SiO14 

с x от 0 до 0.4 с шагом 0.05 в виде цилиндрических 
таблеток диаметром 10 и толщиной 1–2 мм. Образцы  
(La1−x

Tb
x
)3Ga5SiO14 (x = 0.2, 0.3) спекали допол-

нительно при 1200°C в течение 2 ч. Для проведения 
электрофизических исследований на поверхности 
полученных таблеток были нанесены электроды 
путем вжигания серебросодержащей пасты.

Кристаллы (La1−x
R

x
)3Ga5SiO14 (R=Gd, Tb, Dy 

и Ho) выращивались методом зонной плавки 
с оптическим нагревом из цилиндрических 
керамических заготовок диаметром 8 и длиной 
100 мм [17]. Рост проводился на воздухе со 
скоростью 2–3 мм/ч с использованием в качестве 
затравки промышленных кристаллов La3Ga5SiO14, 
выращенных в АО  “Фомос-Материалы”.

Рентгенофазовый анализ (РФА) образцов 
проводился на рентгеновском дифрактометре 
ДРОН-3 с использованием фильтрованного излу- 
чения CuKα1 (λ = 1.54056 Å) и порошка кристаллов 
NaCl в качестве внутреннего эталона. Для 
обработки рентгеновских дифрактограмм, а так-
же расчета параметров кристаллической решетки 
использовались программы WinScaler  и Celref. 
Выборочные рентгенограммы, характеризующие 
основные особенности фазового состава замещен-
ных лангаситов, были зарегистрированы при съем-
ке без внутреннего стандарта с использованием 
дифрактометра D2Phaser.

Микроструктуру кристаллов исследовали на 
сканирующем электронном микроскопе (СЭМ) 
JSM 5910-LV (JEOL), их элементный состав опре-
деляли методом энергодисперсионной рентгенов-
ской спектроскопии (ЭДРС) с использованием 
аналитической системы AZtecENERGY (произ-
водство Oxford Instruments). На основании полу-
ченных данных о количественном содержании Ga, 
Si, R и O в фазах  определялся их химический со-
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(а)

100 мкм

(б)

100 мкм

став. Изучались как профили распределения эле-
ментов (ПРЭ) в продольном и поперечном на-
правлениях, так и результаты анализа различных 
участков кристалла. Образцы для анализа выреза-
ли из средней части монокристаллической були, 
полировали, на поверхность образца наносили 
токопроводящую углеродную пленку. Величины 
погрешностей в определении элементов не превы-
шали для La, Ga, Gd, Tb, Ho, Si и О 0.11, 0.10, 0.10, 
0.09, 0.06, 0.03 и 0.14 мас. % соответственно.

Намагниченность измерялась на установке 
MPMS-5 (QUANTUM DESIGN). Измерения тем-
пературно-частотных зависимостей комплексной 
диэлектрической проницаемости ɛ твердых раство-
ров в диапазонах T = 77–700 К и f = 1 кГц–1 МГц 

были проведены измерителем иммитанса Е7-30 
(МНИПИ, Белоруссия).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Ниже приведены результаты элементного ана-

лиза монокристаллов в лангаситной и примесных 
фазах и определенные на основе РФА керамиче-
ских и монокристаллических образцов пределы 
растворимости РЗЭ Tb и Ho в структуре лангасита, 
а также даны примеры проявления их магнитных и 
диэлектрических свойств.

Микроструктурные и рентгенофазовые исследо-
вания. В табл. 1 приведены результаты определения 
состава монокристаллов лангасита, допированных 
Gd, Tb, Dy и Ho. При исследовании ПРЭ состав 

Таблица 1. Данные о составе выращенных монокристаллов (La1−x
R

x
)3Ga5SiO14

№ х по закладке Состав кристалла Содержание, ат.%
О Si La Ga R

1 0.2 (La0.81Gd0,19)3Ga5SiO14 60.90 4.58 21.09 10.88 2.55

2 0.05 (La0.95Tb0.05)3Ga5SiO14* 60.76 3.79 21.54 13.29 0.62

3 0.1 (La0.924Tb0.076)3Ga5SiO14 60.78 3.90 21.58 12.69 1.04

4 0.2 (La0.85Tb0.15)3Ga5SiO14 60.90 4.51 21.16 11.42 2.01

5 0.2 (La0.84Tb0.16)3Ga5SiO14 60.82 4.09 21.59 11.39 2.12

6 0.05 (La0.96Dy0.04)3Ga5SiO14 60.84 4.19 21.49 12.93 0.55

7 0.05 (La0.96Dy0.04)3Ga5SiO14 60.89 4.47 21.22 12.88 0.54

8 0.05 (La0.964Ho0.036)3Ga5SiO14* 60.85 4.27 21.20 13.19 0.50
Примечание. Номера 4 и 6 соответствуют ПРЭ вдоль кристалла, 5 и 7 – поперек кристалла. 

*Результаты анализа отдельных областей кристалла (усреднение по данным не менее 7 измерений).

Рис. 1. СЭМ-изображения (Z-контраст) периферийных участков монокристаллов (La0.86Tb0.14)3Ga5SiO14 с 
включениями примесных фаз (светлые участки).
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усредняли по измерениям для 100 и более точек. 
При анализе определенных областей кристалла 
усреднение проводилось по данным не менее 7 из-
мерений. 

Наибольшая концентрация замещающего РЗЭ 
найдена в кристаллах с гадолинием. Анализ ПРЭ 
в кристалле (х = 0.2 по закладке) показал равно-
мерное распределение Gd при его средней кон-
центрации 2.55 ат. %, что соответствует составу 
(La0.81Gd0.19)3Ga5SiO14. 

С уменьшением ионного радиуса РЗЭ в микро-
структуре кристаллов на его периферийных участ-
ках появляются зоны с образованием примесных 
фаз. Кристаллы с тербием выращены с его раз-

личным содержанием вплоть до х = 0.2 по номи-
нальной закладке. При х ≤ 0.1 кристаллы отлича-
лись гомогенностью состава. При х = 0.05 состав 
соответствовал формуле (La0.95Tb0.05)3Ga5SiO14, 
при х = 0.1 – (La0.924Tb0.076)3Ga5SiO14. С увеличе-
нием содержания Tb в исходной шихте до х = 0.2 
в кристаллах наблюдались включения примес-
ных фаз (рис. 1). В гомогенной области одного из 
кристаллов (рис. 1а, темно-серый участок слева) 
его состав соответствовал (La0.86Tb0.14)3Ga5SiO14. 
Можно заключить, что состав гомогенной ча-
сти кристалла довольно стабилен. В периферий-
ной части кристалла (светлые микрообласти на 
рис. 1а, 1б) были выявлены 2 типа примесных 
фаз. Анализ состава основного типа включе-
ний показал, что соотношение элементов в них 
(La+Tb) : (Ga+Si) : О = 3.06 : 4.93 : 12.01 близко 
к стехиометрии граната R3Ga5O12. С учетом этого 
состав примесной фазы можно представить как  
(La0.15Tb0.85)3(Ga0,99Si0.01)5O12. Фаза граната  
Sm3Ga5O12 в качестве примесной найде-
на в [18] при твердофазном синтезе лангасита 
Sm3Ga2.63Al2.37SiO14. Помимо примеси граната в 
исследуемом образце имелось незначительное 
количество фазы, в составе которой содержа-
лось (ат.%): 14.73 La, 8.12 Tb, 2.25 Ga, 12.42 Si и 
62.48 О. Если суммировать концентрации входя-
щих в состав фазы катионов СLa+Tb+Ga = 25.09, то 
атомное содержание элементов в ней близко 
к теоретическому в силикатах R2SiO5, равному  
(ат. %): 25 R; 12.5 Si и 62.5 O. В охарактеризованных 
как примесные к LGS фазах со структурой апати-
та Sm4.66O(SiO4)3 [18] и крайнего представителя 
этого ряда La14Si9O39 [11] атомные соотношения  
R : Si : O равны соответственно 22.55 : 14.52 : 62.92 
и 22.58 : 14.52 : 62.90. Таким образом, в соответ-
ствии с данными ЭДРС, состав второй примесной 
фазы в исследованных кристаллах ближе к R2SiO5, 
чем к фазам со структурой апатита. Кристаллы 
R2SiO5, где R = La–Tm, принадлежат к структур-
ному типу Gd2SiO5 (пр. гр. Р21/с), для силикатов 
иттрия и РЗЭ от Dy до Lu известны две моноклин-
ные модификации, а Sc2SiO5 кристаллизуется 
лишь в структурном типе (M,Fe)2PO4F (В-тип, пр. 
гр. С2/с) [19].

Строение фаз R2−x
Y

x
SiO5 рассмотрено в [20]. Со-

единения R2SiO5 образуются при изменении раз-
меров катионов в широких пределах. Образование 
твердого раствора состава (La0.59Tb0.32Ga0.09)2SiO5 
в качестве примеси при выращивании кристал-
лов номинального состава (La0.8Tb0.2)3Ga5SiO14 
представляется вполне вероятным.

Рис. 2. Дифрактограммы монокристаллов чистого 
лангасита; лангасита, легированного тербием  
(х = 0.15); и керамики (La1−x

R
x
)3Ga5SiO14 с R = Tb  

(x = 0.3) и Но (х = 0.2). 
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I

Tb 0.3 керамика

Tb 0.15 кристалл

LGS кристалл

2θ, град

10 20 30 40 50 60 70 80 90



744 ВОРОНЧИХИНА и др.

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ   том 60   № 6   2024

В кристаллах, легированных Dy и Ho с но-
минальной концентрацией х = 0.05, по дан-
ным ЭДРС, соотношение РЗЭ и La оказалось 
меньше номинального. Так, для Dy-кристал-
ла его состав в центральной гомогенной части 
соответствовал (La0.96Dy0.04)3Ga5SiO14, в случае 
кристалла с гольмием – (La0.964Ho0.036)3Ga5SiO14.  
В работах [11–15] показано, что при выращи-
вании монокристаллов замещенного лангасита 
коэффициент распределения тяжелых РЗЭ 
меньше 1. Аналогичная картина наблюдалась и в 
исследованных нами монокристаллах лангасита. 

На рис. 2 приведены выборочно рентгенограммы 
образцов разного состава. При небольших концен-
трациях х – в образцах (La1−x

R
x
)3Ga5SiO14 до x = 0.1 

(R = Ho) и до x = 0.15 (для R = Tb) – основная кри-
сталлическая фаза имеет структуру лангасита. С уве-

личением концентрации замещающих ионов уве-
личивается доля примесных фаз. Основной из них 
является фаза со структурой граната, что показано 
на примере образца Tb-замещенного лангасита, по-
лученного твердофазным синтезом из шихты с x = 
0.3 (соответствующие рефлексы отмечены красными 
стрелками). Уточненный параметр кубической ре-
шетки гранатной фазы а = 12.3442(1) Å близок к пара-
метру решетки граната Tb3Ga5O12 а = 12.3474Å (PDF 
Card 88-575). При дальнейшем росте x до 0.4 количе-
ство фазы граната возрастает. Аналогичная картина 
– образование фазы со структурой граната – наблю-
дается и в Но-замещенных лангаситах. Исключение 
составил лишь образец керамики, полученный из 
шихты с x = 0.2, в котором в качестве примесной фазы 
присутствует оксид галлия (рефлексы отмечены на рис. 2 
прямоугольниками). Следует отметить, что в неодно-

Рис. 3. Параметры решетки (La1−x
Tb

x
)3Ga5SiO14, рас-

считанные по данным РФА, для образцов керамики 
(черные символы) и монокристаллов (красные 
символы). 

Рис. 4. Параметры решетки образцов  керамики  
(La1−x

Ho
x
)3Ga5SiO14.
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фазных образцах помимо фазы граната присутствуют 
в незначительных количествах и другие соединения. 
На рентгенограммах они проявляются несколькими 
слабыми рефлексами, и идентифицировать их не 
удалось.

На рис. 3 и 4 представлены зависимости уточ-
ненных по данным РФА параметров решетки фазы 
лангасита от х в шихте для синтеза. Видно, что 
зависимость параметров и объема элементарной 
ячейки фазы со структурой лангасита от соста-
ва шихты при х до ~0.2 близка к линейной. При 
дальнейшем увеличении х эти величины в преде-
лах точности эксперимента перестают зависеть от 
состава шихты. Величина х данного перехода со-
ответствует пределу растворимости РЗЭ, замеща-
ющих в структуре La3Ga5SiO14 лантан. Этот предел 
растворимости составляет для гольмия ~0.15, а для 
тербия ~0.2. Величины параметров однофазных 
монокристаллических и керамических образцов 
(La1−x

Tb
x
)3Ga5SiO14 совпадают (рис. 3).

Магнитные и диэлектрические свойства  
(La

1−x
R

x
)

3
Ga

5
SiO

14
 (R = Ho, Tb). Проведенные на 

выращенных монокристаллах магнитные изме-

рения обнаружили сильную магнитокристалли-
ческую анизотропию при низких температурах и, 
кроме того, послужили хорошим дополнительным 
критерием для определения истинной концентра-
ции x* замещающего лантан тяжелого РЗЭ. В каче-
стве примеров, иллюстрирующих одинаковое маг-
нитное поведение кристаллов (La1−xRx)3Ga5SiO14 (R 
= Ho, Tb), взятых из средней части були, на рис 
5а и 5б приведены кривые намагничивания для  
R = Ho в единицах Гс см3/г и в магнетонах Бора (μ

B
) 

на ион Ho3+ [9, 21]. 
Концентрация гольмия в первом кристалле, 

выращенном Миллем методом Чохральского, 
была определена по флуоресцентному анализу 
и составляла х*~0.015 (заложено было х = 0.03). 
Намагниченность второго образца, выращенного 
методом зонной плавки, была по всем кристал-
лографическим направлениям примерно в 1.9 раз 
выше, что соответствует х* = 0.043. Это значение 
находится в разумном согласии с приведенным  
в табл. 1 х* = 0.036, учитывая погрешности опре-
деления концентраций в обоих методах. Для те-
оретического описания полевых, угловых и тем-

Рис. 5. Кривые намагничивания монокристаллов (La1−x*
Ho

х*
)3Ga5SiO14 вдоль осей а и с при Т = 1.9 К для х* = 0.015 (а)  

и 0.043 (б). 
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пературных зависимостей намагниченности 
(будут опубликованы в отдельной работе) для обо-
их составов бралось одно значение магнитного 
момента иона Hо3+ 9.4 μ

B
 для основного состояния 

(квазидублет) в кристаллическом поле. 
В случае замещения тербием величины намаг-

ниченности при низких температурах для кристал-
лов с номинальными концентрациями х = 0.2, 0.1 и 
0.05 соотносятся приблизительно как 3 : 2 : 1. При-
нимая концентрацию х = 0.05 за истинную х*, для 
состава с х = 0.1 истинная концентрация х* = 0.1 
оказывается несколько больше, чем приведенная 
в табл. 1 х* = 0.076 (впрочем, на другом кристалле 
результат ЭДРС – х* = 0.087, что ближе к значению 
х* = 0.1 по магнитным измерениям).  Для образца 
с х = 0.2 получено практически полное согласие 
магнитных данных и ЭДРС. На рис. 6 приведены 
кривые намагничивания допированных тербием 
лангаситов вдоль кристаллографических осей а и 
с при Т = 1.9 К, а также кривая намагничивания 
керамического образца с х = 0.3 в единицах μ

B
/Tb. 

Видно, что кривые намагничивания вдоль соот-
ветствующих направлений для всех трех составов 
совпадают, а  кривая намагничивания керамики 
примерно соответствует усредненной по всем на-
правлениям намагниченности монокристалла. В 
теоретическом моделировании для всех составов 
использовано единое значение магнитного момен-
та иона Tb3+ 8.25 μ

B
 для основного квазидублета в 

кристаллическом поле. 
Нами выполнены также исследования тем-

пературно-частотных зависимостей действи-
тельной части диэлектрической проницаемости  
ɛ΄ и тангенса угла диэлектрических потерь 
tgδ = ɛ΄΄/ɛ΄ керамических твердых растворов 
(La1−x

(Ho, Tb)
x
)3Ga5SiO14 в криостате при T  = 77–300 

и в печке при T = 300–650 K в диапазоне частот 
f = 1 кГц–1 МГц. С понижением температуры на-
блюдался рост диэлектрической проницаемости 
ɛ΄, который обусловлен известным возрастани-
ем с-компоненты проницаемости лангаситов при 
низких температурах из-за смягчения фонона [22], 

Рис. 6. Кривые намагничивания кристаллов  
(La1−x

Tb
x
)3Ga5SiO14 вдоль осей а и с и керамического 

образца с х = 0.3 при Т = 1.9 К. 

Рис. 7. Температурно-частотные зависимости ε и tgδ  
керамического образца La3Ga5SiO14.
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но проявляющийся в керамических образцах за-
метно слабее вследствие усреднения по ориента-
циям зерен (на рис. 7 эта область температур не 
показана). Тем не менее это является свидетель-
ством существования во всех исследованных об-
разцах лангаситной фазы. При этих температурах 
никакие особенности в поведении диэлектриче-
ской проницаемости не проявлялись, однако при 
T > 300 К на температурных зависимостях ɛ΄ и tgδ 
обнаружены характерные особенности (перегибы 
и максимумы), температуры которых растут с 
ростом частоты (рис. 7). Это свидетельствует о про-
явлении в диэлектрической проницаемости релак-
сационных вкладов дебаевского типа ~Δε /(1-if/fD), 
где Δε – их вклад в статическую проницаемость, 
а f

D
 = f0exp[-E

a
/(kT)] – релаксационная частота, 

которая приблизительно соответствует максимуму 
на температурной зависимости tgδ. Наблюдаемая 
релаксация может быть связана с механизмом об-
разования кислородных вакансий при увеличении 
температуры, который рассматривался в диапазоне 
температур 400–800°С в работе [23]. Также наблю-
даемая релаксация может быть связана с диполь-
ной релаксацией [24]. 

Уравнение Аррениуса было использовано для 
расчета энергии активации релаксационного про-
цесса E

a
 (вставки на рис. 8). Увеличение содержа-

ния гольмия в твердых растворах приводит к умень-
шению энергии активации. При этом увеличение 
содержания тербия сначала приводит к увеличе-
нию энергии активации, а затем к ее уменьшению. 
Отсутствие прямой корреляции энергии актива-
ции с увеличением концентрации Tb может быть 
связано с дополнительным спеканием образцов 
(La1−xTbx)3Ga5SiO14 (x = 0.2, 0.3), что могло приве-
сти к увеличению содержания вакансий кислорода. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

На основании проведенных исследований опре-
делены пределы растворимости для Tb- и Ho-за-
мещенного лангасита на керамических образцах: 
0.15 ± 0.02 для Ho и 0.20 ± 0.02 для Tb. По данным 
РФА, при небольших концентрациях РЗЭ основ-
ная кристаллическая фаза имеет структуру ланга-
сита, увеличение концентрации повышает долю 
выпадающих паразитных фаз, которые идентифи-
цированы как гранаты Ho3Ga5O12 или Tb3Ga5O12, 

Рис. 8. Зависимости частоты релаксации от обратной температуры для керамических образцов  
(La1−x

(Ho, Tb)
x
)3Ga5SiO14: точки соответствуют максимумам на tgδ (Τ) (рис. 7), прямые линии – результаты 

аппроксимации наблюдаемой релаксации по формуле Аррениуса; на вставках концентрационные зависимости 
энергии активации.
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частично замещенные лантаном, а также соедине-
ние типа La2SiO5, в котором лантан частично заме-
щен на галлий и гольмий (тербий).

Монокристаллы лангаситов с низким уров-
нем замещения La на Tb, Ho и Dy (х = 0.05) 
имеют однородную структуру, но содержание 
в них РЗЭ меньше по сравнению с заложенным 
из-за оттеснения легирующего РЗЭ в раствор на 
границе кристаллизации. В случае соединений 
(La1−x

Tb
x
)3Ga5SiO14, особенно при номинальной 

концентрации х = 0.2, начинают образовывать-
ся примесные фазы, причем наряду с Tb3Ga5O12 
регистрировались и фазы с существенным пре-
вышением содержания Si над Ga, предположи-
тельно структурного типа La2SiO5 c частичным 
замещением лантана на тербий и галлий. 

Получены кривые намагничивания моно-
кристаллических и керамических образцов 
(La1−x

(Ho,Tb)
x
)3Ga5SiO14, подтвердившие образова-

ние лангаситной фазы при концентрациях тяжело-
го РЗЭ ниже и вблизи их предела растворимости. 
Это свидетельствует о пригодности монокристал-
лов со структурой лангасита с частичным заме-
щением лантана тяжелыми РЗЭ для проведения 
детальных физических исследований. Следует, од-
нако, иметь в виду, что по мере уменьшения ионно-
го радиуса РЗЭ предел растворимости уменьшает-
ся. Более того, для получения высококачественных 
кристаллов, свободных от примесных фаз, жела-
тельно ограничиваться концентрациями ниже пре-
дела растворимости (х ~0.05–0.1). 

Исследованы температурно-частотные зави-
симости диэлектрической проницаемости и тан-
генса угла диэлектрических потерь керамиче-
ских образцов (La1−x

Ho
x
)3Ga5SiO14 (x = 0, 0.1, 0.2) 

и (La1−x
Tb

x
)3Ga5SiO14 (x = 0, 0.1, 0.2, 0.3) в тем-

пературном диапазоне T = 77–700 К и частотах  
f = 1 кГц–1 МГц. Наблюдаемый с понижением тем-
пературы рост диэлектрической проницаемости 
свидетельствует о присутствии во всех исследован-
ных образцах лангаситной фазы. При температурах 
выше комнатной обнаружена релаксация дебаев-
ского типа, видимо, связанная с несобственными 
процессами релаксации. 
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в шихте относительно его стехиометрического соотношения приводит к снижению содержания кар-
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кислотного выщелачивания порошка, содержащего ~82 мас. % Nb2AlC.

Ключевые слова: MAX-фаза Nb2AlC, самораспространяющийся высокотемпературный синтез, кислот-
ное выщелачивание

DOI: 10.31857/S0002337X24060124, EDN: MRUQWO

ВВЕДЕНИЕ
Тройная фаза Nb2AlC относится к семейству 

MAX-фаз – соединений переходных металлов с 
алюминием и углеродом M

n+1AlС
n
 (M – переходный 

металл) [1]. Эти фазы имеют слоистую кристалли-
ческую структуру с гексагональной плотной упаков-
кой P63/mmc, в которой карбидные блоки [М

n+1Cn
] 

разделены монослоями атомов Al. Интерес к подоб-
ным соединениям обусловлен их физико-химиче-
скими свойствами, сочетающими достоинства ке-
рамики и металлов, что делает их перспективными 
материалами для использования в условиях высо-
ких температур и окислительных сред [2–4]. Наряду 
с высокой электро- и теплопроводностью Nb2AlC 
обладает термостойкостью и стойкостью к окис-
лению до 700 [5, 6]. Nb2AlC также характеризуется 
стабильностью микроструктуры при нагреве: дли-
тельный отжиг при 1600°C не приводит к заметному 
росту зерна, что свидельстует о высоком сопротив-
лении ползучести материала [7]. 

Впервые Nb2AlC был получен методом дуго-
вой плавки смеси порошков Nb, Al и C [8]. После 
плавки слитки отжигались при температуре 1000°C 
в течение 170 ч. Однако полученный материал не 

был однофазным и содержал вторичные фазы – 
карбиды ниобия. В работе [7] однофазные образцы 
Nb2AlC были изготовлены методом горячего изо-
статического прессования Nb, графита и Al4C3 при 
температуре 1600°С и давлении 100 МПа с выдерж-
кой 8 ч и последующим дополнительным отжигом 
при этой же температуре в течении 48 ч в атмосфере 
Ar. Очевидно, что использование сложного и энер-
гозатратного оборудования, когда синтез проходит 
при высоких температурах и давлениях в течение 
длительного времени, не обеспечит получение ком-
мерчески доступного материала. Альтернативой 
этим методам является получение Nb2AlC методом 
самораспространяющегося высокотемпературного 
синтеза (СВС). Авторами [9] для получения Nb2AlC 
использовалась порошковая смесь 2Nb+Al+C, ре-
акционный синтез в которой из-за низкой экзотер-
мичности был возможен только при использовании  
“химической печи”. В результате наряду с основной 
фазой Nb2AlС в синтезированном продукте присут-
ствовали NbC и алюминид ниобия. В работе [10] 
из смеси Nb2O5+Al+C с энергетической добавкой 
CaO2/Al методом СВС получен литой материал на 
основе MAX-фазы Nb2AlC. В оптимальных услови-
ях горения максимальный выход Nb2AlC в составе 
слитка составил 67 мас. %. 

mailto:vervi@ism.ac.ru
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Цель настоящей работы – исследование 
возможности получения продукта на основе 
МАХ-фазы Nb2AlC с минимальным содержанием 
карбидных и интерметаллидных фаз из порошко-
вой смеси Nb+Al+C с энергетической добавкой 
Mg–Mg(ClO4)2 в режиме горения. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве исходных материалов использова-

лись порошки, характеристики которых приведе-
ны в табл. 1. 

Состав (мас. %) базовой смеси рассчитывали 
исходя из стехиометрии реакции

 2Nb + Al + C = Nb2AlC, 

 82.7Nb + 12Al + 5.3C = Nb2AlC.  (I)

 
Как отмечалось в [9], шихта Nb+Al+C вследствие 
низкой экзотермичности смеси не горит. Для 
того, чтобы процесс протекал в режиме горения, 
в базовую смесь вводили подогревающую добавку 
Mg+Mg(ClO4)2. Перхлорат магния, взаимодействуя 
с магнием, дает добавочное тепло, необходимое 
для синтеза Nb2AlC: 

 Mg(ClO4)2 + 8Mg = 8MgO + MgCl2 + Q.  (II) 

 
Адиабатическая температура реакции (II), рассчи-
танная в пакете термодинамического анализа Ter-
mo [11], составляла 3771 К. При использовании 
подогревающей добавки уравнение (I) можно за-
писать как

  (100 − X) × (0.827Nb + 0.12Al + 0.053C) +  
 + X (0.537Mg(ClO4)2 + 0.463Mg),  (III)

 
где Х – количество подогревающей добавки в мас. %. 

Таблица 1. Характеристика исходных порошков

Компонент Марка Чистота,
мас.%

Размер 
частиц, 

мкм

Nb
Al
C
Mg
Mg(ClO4)2

Нб-1а
АСД-4
П804-Т
МПФ-4

 “ч.”

99.6
99.5
99.9
99.5
92

10–63
<5
<1

<250
<100

Далее содержание всех фаз приводится в мас. %.
Для определения состава, обеспечивающего 

процесс горения и максимальный выход Nb2AlC, 
проводилось варьирование Х и содержания углеро-
да. Для смеси III со стехиометрическим содержа-
нием углерода Х изменяли в интервале от 1 до 20%. 
После определения фазового состава продуктов, 
полученных из смесей с различным Х при стехио-
метрическом содержании углерода, было установ-
лено, что оптимальным является состав с Х = 2%. В 
результате получили следующий состав смеси:

 
 98×(0.827Nb + 0.12Al +0.053C) + 
 + 2×(0.537Mg(ClO4)2 +0.463Mg) = 81Nb + 11.8Al +  
 + 5.2C + 1.1Mg(ClO4)2 + 0.9Mg.  (IV)

Далее в смеси IV варьировали содержание угле-
рода. Закладывали меньшее количество сажи отно-
сительно стехиометрии смеси IV (табл. 2). Недоста-
ток по углероду составлял 0, 20, 30, 40, 50 и 60%. В 
табл. 2 приведен состав смесей при Х = 2%. 

Смешение шихт проводили в барабане валко-
вой шаровой мельницы объемом 2 л в течение 2 ч 
при соотношении масс шихты и стальных нержа-
веющих шаров 1/3. Шихту массой 100 г засыпали в 
графитовую лодочку. Образцы поджигали с торца 
вольфрамовой спиралью. Горение проводили в ре-
акторе СВС-8 в среде аргона при давлении 3 МПа.  

Сгоревшие образцы последовательно разма-
лывали в щековой дробилке и в барабане валко-
вой шаровой мельницы при соотношении массы 
полупродукта к массе шаров 1/5 в течение 1ч. 
Полученный порошок полупродукта для удале-
ния Mg, MgO и алюминидов ниобия подвергали 
химическому выщелачиванию в 49%-ной серной 
кислоте в течение 2 ч при температуре 120–140°C. 
Образующиеся водорастворимые соли удаляли 
промывкой порошка в дистиллированной воде.

Таблица 2. Составы смесей при Х = 2%

№

Недо-
статок
С, мас. 

%

Состав, мас. %

Nb Al C Mg(ClO4)2 Mg

1
2
3
4
5
6

0
20
30
40
50
60

81
81.9
82.3
82.7
83.2
83.7

11.8
11.9
12.0
12.1
12.1
12.1

5.2
4.2
3.7
3.2
2.7
2.2

1.1
1.1
1.1
1.1
1.1
1.1

0.9
0.9
0.9
0.9
0.9
0.9
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Рентгенофазовый анализ продуктов синте-
за проводили на дифрактометре ДРОН-3 (“Буре-
вестник”, Россия) в CuKα-излучении. Регистрация 
дифрактограмм проводилась в режиме пошагового 
сканирования в интервале углов 2θ = 8°–80° с ша-
гом 0.02° и экспозицией 5 с в точке. Анализ фазо-
вого состава проводили на основе базы порошко-
вой дифракции ICDD PDF2. Полнопрофильный 
анализ дифрактограмм методом Ритвельда выпол-
няли в пакете JANA2006 [12]. В качестве исходной 
модели для уточнения использовались структурные 
данные идентифицированных фаз, приведенные в 
Crystallography Open Database [13] и Materials Project 
[14]. В качестве профильной функции использова-
ли функцию псевдо-Фойгта. При анализе уточня-
лись профильные параметры рефлексов, фон, сдвиг 
нуля, параметры элементарной ячейки и содержа-
ние фаз. Структурные параметры фаз не уточня-
лись. Взвешенный фактор R

wp
 составлял менее 7%.

Распределение размера частиц исследовали на 
анализаторе Fritch particle sized. Морфологию ча-
стиц порошков изучали на сканирующем элек-
тронном микроскопе LEO-1450.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Влияние добавки Mg–Mg(ClO

4
)

2
. В результате 

введения в базовую шихту I более 2% подогрева-
ющей добавки Mg–Mg(ClO4)2 происходит горение 
смеси. При Х < 2% горение шихты в самораспро-

страняющемся режиме не наблюдается. Фазовый 
состав продукта синтеза существенно зависит 
от Х (рис. 1). Оказалось, что при 10 и 20% добав-
ки МАХ-фаза Nb2AlC не образуется, а в составе 
продукта присутствуют фазы NbC, Nb2Al, Nb3Al 
и MgAl2O4. При снижении количества добавки до 
2 и 5% на дифрактограммах продукта появляются 
рефлексы Nb2AlC, однако присутствует также фаза 
MgAl2O4 (рис. 1). Формирование шпинели связано 
с окислением Al и Mg перхлоратом магния с обра-
зованием Al2O3 и MgO, которые при высокой тем-
пературе синтеза взаимодействуют друг с другом. 
Шпинель не подвергается кислотному выщелачи-
ванию, поэтому для получения целевого продукта 
Nb2AlC с минимальным содержанием вторичных 
фаз использовалась смесь IV с содержанием подо-
гревающей добавки 2%. Это количество обеспечи-
вало горение базовой шихты и приводило к мини-
мальному содержанию MgAl2O4 в составе продукта. 
Следующим шагом оптимизации состава смеси IV 
было уменьшение содержания углерода. На рис. 1 
приведены дифрактограммы продукта горения 
смеси III при различном содержании X подогрева-
ющей добавки Mg–Mg(ClO4)2. Продукт подвергали 
кислотному выщелачиванию.

Влияние углерода. При недостатке углерода от 
0 до 40% образуется продукт с высоким (12–20%) 
суммарным содержанием NbC + Nb2C (табл. 3,  
№ 1–4). Удалить карбиды ниобия выщелачивани-

Рис. 1. Дифрактограммы продукта горения смеси III при различном содержании X подогревающей добавки Mg–
Mg(ClO4)2 после кислотного выщелачивания.

10 20

Nb
2
AlC

Nb
2
C

Nb
2
Al

Nb
3
Al

MgAl
2
O

4

NbC

20%

10%

5%

2%

30 40 50 6015 25 35 45 55

2θ, град 



 САМОРАСПРОСТРАНЯЮЩИЙСЯ ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫЙ СИНТЕЗ 753

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ   том 60   № 6   2024

ем невозможно, поэтому содержание углерода в 
смеси IV снижали. В результате количество карби-
дов NbC и Nb2C в продукте синтеза уменьшилось. 
Минимальное количество карбидов ниобия обра-
зуется при 50%-ном недостатке углерода в смеси IV 
(табл. 3, № 5).

При дальнейшем уменьшении количества угле-
рода на этапе выщелачивания произошло восста-
новление серы из серной кислоты алюминием 
(табл. 3, № 6). Механизм и причины восстановле-
ния серы в работе не рассматривались. 

Увеличение содержания MgAl2O4 при сниже-
нии углерода вызвано, по-видимому, ростом ко-
личества алюминия, не вступившего в реакцию 
образования Nb2AlC из-за недостатка углерода. 

Рис. 3. Дифрактограмма (экспериментальная, рас-
четная и разностная) продукта после выщелачива-
ния при 50%-ном недостатке углерода в смеси.

Рис. 2. Влияние недостатка углерода в смеси IV на 
фазовый состав продукта (кислотное выщелачива-
ние в H2SO4 в течение 2 ч при 120–140°C).

Таблица 3. Влияние недостатка углерода на фазовый состав продукта после выщелачивания

№ Недостаток
С, мас. %

Фазовый состав продукта, мас. %

Nb2AlC NbC Nb2C Nb2Al MgAl2O4 S
1
2
3
4
5
6

0
20
30
40
50
60

84.3
77.5
79.5
69.6
81.7
55.4

13.6
15.4
17.3
9.4
3.0
7.7

0
0.5
3.2
3.3
4.3
3.6

0
0
0

7.4
2.2
0

2,1
6.6
0

10.3
8.8

19.3

0
0
0
0
0

14

Таблица 4. Составы продукта синтеза из смеси с 50%-ным недостатком углерода до и после выщелачивания

Выщелачивание
Фазовый состав, мас. %

Nb2AlC NbC Nb2C Nb2Al MgAl2O4 MgO

До 53.3 4.6 1.9 27.2 11 2.0
После 81.7 3.0 4.3 2.2 8.8 0

Алюминий реагирует с Mg(ClO4)2 с образованием 
Al2O3 и последующим его взаимодействием с MgO 
при температуре горения с образованием шпине-
ли. В табл. 4 приведен состав продуктов горения 
смеси с 50%-ным недостатком углерода до и по-
сле кислотного выщелачивания. В полупродук-
те присутствует значительное количество Nb2Al, 
который после выщелачивания образует водорас-
творимые соли. Выход Nb2AlC от исходной массы 
шихты составлял 55%. При недостатке углерода 
больше 60% горение в самораспространяющемся 
режиме не происходило. 

Таким образом, оптимальным составом, обе-
спечивающим максимальный выход целевой фазы 
Nb2AlC ~82%, является состав с 50%-ным недо-
статком углерода в смеси (табл. 2, № 5). На рис. 2 
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показано влияние недостатка углерода в смеси IV 
на фазовый состав продукта после кислотного вы-
щелачивания в H2SO4 в течение 2 ч при 120–140°C. 
На рис. 3 приведена дифрактограмма (эксперимен-
тальная, расчетная и разностная) продукта после 
выщелачивания при 50%-ном недостатке углерода 
в смеси.

Дифрактограмма порошка (рис. 3) свидетельству-
ет о высокой степени кристалличности структуры 
Nb2AlC (пр. гр. P63/mmc). Параметры элементарной 
ячейки составили a = 3.1079(1)Å и с = 13.8815(4)Å. 

Распределение частиц порошка по размерам пока-
зывает, что средний размер частиц составляет 35 мкм 
(рис. 4а). Морфология частиц Nb2AlC характеризует-
ся типичной для МАХ-фазы пластинчатой формой  
(рис. 4б–4г) с толщиной пластинок 100–500 нм. 

Рис. 4. Распределение по размерам (а) и микрофотографии частиц порошка (б–г) после выщелачивания при 50%-
ном недостатке углерода в смеси.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Результаты исследований показали возмож-
ность получения порошка, содержащего ~82% 
Nb2AlC, методом СВС в режиме горения из эле-
ментов с использованием подогревающей добав-
ки Mg(ClO4)2–Mg. Основные примесные фазы – 
карбиды ниобия (NbC, Nb2C) и MgAl2O4. Выход 
целевого продукта Nb2AlC зависит от содержаний 
углерода и подогревающей добавки в шихте. Уста-
новлено, что уменьшение количества углерода от-
носительно его стехиометрического количества 
приводит к снижению содержания карбидов нио-
бия. Определены оптимальные соотношения ком-
понентов и условия кислотного выщелачивания 
для получения порошка на основе Nb2AlC, с содер-
жанием карбидов ниобия ~7 мас. %.
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Методом твердофазного синтеза получены однофазные керамические образцы новых составов (1−x)
(K0.5Na0.5)NbO3–xSrZrO3 (x = 0–0.15), модифицированные добавкой 2 мас. % ZnO, и изучены их кри-
сталлическая структура, микроструктура, диэлектрические и нелинейные оптические свойства. В 
модифицированных образцах установлено формирование фазы со структурой перовскита с псевдо-
кубической элементарной ячейкой. Выявлено уменьшение среднего размера кристаллитов (областей 
когерентного рассеяния) от 91 до 54 нм. Сегнетоэлектрические фазовые переходы подтверждены ме-
тодом диэлектрической спектроскопии. Выявлено понижение температуры фазовых переходов и ос-
лабление нелинейных оптических свойств по мере увеличения содержания цирконата стронция в об-
разцах. 

Ключевые слова: ниобат калия-натрия, структура перовскита, рентгендифракционный анализ, микро-
структура, диэлектрические свойства
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ВВЕДЕНИЕ
Электрокалорическое охлаждение – высоко-

эффективное, экологически безопасное и низ-
кобюджетное – в настоящее время рассматрива-
ется в качестве вспомогательной альтернативной 
технологии для охлаждения и генерации энер-
гии для микроэлектромеханических и микроэ-
лектронных систем [1–3]. Электрокалорическое 
охлаждение основано на электрокалорическом 
эффекте (ЭКЭ), заключающемся в изменении 
температуры сегнетоэлектрического материала 
под влиянием электрического поля в адиабати-
ческих условиях [4, 5]. Исследование керамик 
различных структурных типов в плане проявле-
ния ЭКЭ показало, что именно керамические ма-
териалы со структурой перовскита, в частности 
свинецсодержащие, характеризуются лучшими 
электрокалорическими свойствами вследствие 
наличия морфотропной фазовой границы и по-
лярных нанообластей [6–14].

Однако актуальные проблемы экологии в со-
временном мире и новые требования экологиче-
ской безопасности к применяемым технологиям 
и материалам инициировали поиск и создание 
альтернативных, экологически безопасных не 
содержащих свинец, сегнетоэлектриков и пьезо-
электриков с функциональными параметрами, 
сравнимыми с характеристиками применяемых 
свинецсодержащих материалов. 

 В настоящее время к числу активно исследу-
емых бессвинцовых керамик относятся составы 
на основе ниобата калия-натрия (K0.5Na0.5)NbO3 
(KNN), титаната натрия-висмута (Na0.5Bi0.5)TiO3, 
ниобата стронция-бария Sr0.5Ba0.5Nb2O6, титаната 
бария BaTiO3, ниобата натрия NaNbO3, феррита 
висмута BiFeO3 и другие [15–18]. 

Одним из наиболее перспективных кандидатов, 
способных заменить свинецсодержащую функци-
ональную керамику, является ниобат калия-на-
трия (K0.5Na0.5)NbO3 (KNN) – сегнетоэлектрик с 

https://e.mail.ru/compose/?mailto=mailto%3agalina_kaleva@mail.ru
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достаточно высоким значением температуры Кюри 
T

С
 ~700 К, значительно превышающим область 

применения пьезокерамик, содержащих свинец 
(ниже ~450 К) [19]. Следует отметить, что состав 
KNN принадлежит области морфотропной фазо-
вой границы между двумя ромбическими фазами 
крайних составов – KNbO3 и NaNbO3. Именно 
керамика на основе (K0.5Na0.5)NbO3 демонстриру-
ет значительный ЭКЭ, приемлемые для практи-
ческого применения пьезоэлектрические коэф-
фициенты и высокие значения поляризации [20]. 
Установлено, что состав KNN характеризуется 
ромбической кристаллической структурой типа 
перовскита при комнатной температуре и претер-
певает два фазовых перехода при высоких темпе-
ратурах: при 473 К ромбическая фаза трансформи-
руется в тетрагональную, при 693 К тетрагональная 
фаза переходит в кубическую. Среди твердых рас-
творов ниобата калия-натрия с соединениями со 
структурой перовскита высокие значения электро-
калорического отклика были выявлены в твердых 
растворах (K0.5Na0.5)NbO3–SrZrO3 [21, 22]. 

Соединения (K0.5Na0.5)NbO3  и SrZrO3 характе-
ризуются ромбической и кубической структура-
ми соответственно. Частичное замещение нио- 
бата калия-натрия на цирконат стронция создает 
разупорядочение в кристаллической структуре, 
приводящее к формированию релаксорных твер-
дых растворов на основе сегнетоэлектрика KNN, 
что способствует проявлению электрокалориче-
ского эффекта. Установлено, что температура сег-
нетоэлектрического фазового перехода (темпе-
ратура Кюри) понижается по мере увеличения х в 
твердых растворах (1-x)(K0.5Na0.5)NbO3–xSrZrO3. 
Кроме того, указанные твердые растворы харак-
теризуются высокой диэлектрической прони-
цаемостью и меньшими потерями в сравнении 
с  KNN в широком температурном диапазоне 
[21, 22].

Следует отметить, что введение оксидных доба-
вок в небольшом количестве сверх стехиометрии 
является одним из наиболее эффективных под-
ходов к оптимизации функциональных свойств 
оксидных материалов, в частности, обеспечивает 
интенсификацию процесса фазообразования, со-
хранение стехиометрии состава, формирование оп-
тимальной микроструктуры и улучшение свойств 
керамики [23]. 

В качестве модифицирующей добавки нами вы-
брана добавка оксида цинка ввиду того, что ZnO 
является многофункциональным материалом бла-
годаря его уникальным физическим и химическим 

свойствам. Особое значение имеет тот факт, что 
оксид цинка отличается пьезоэлектрическими и 
пироэлектрическими свойствами, а также высокой 
химической стабильностью и высоким значением 
коэффициента электромеханической связи [24]. 

Целью данной работы являлось получе-
ние методом твердофазного синтеза керамиче-
ских образцов новых перспективных составов 
(1−x)(K0.5Na0.5)NbO3–xSrZrO3 (x = 0–0.15), моди-
фицированных добавкой ZnO, и изучение их кри-
сталлической структуры, микроструктуры, диэлек-
трических и нелинейных оптических свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Керамические образцы (1−x)(K0.5Na0.5)NbO3–xSrZrO3 

(KNN–SZ) (x = 0, 0.05, 0.075, 0.10, 0.125, 0.15) по-
лучены методом твердофазного синтеза двукрат-
ным отжигом. В качестве исходных реактивов 
использовали карбонаты K2CO3 (“х.ч.”), Na2CO3 
(“ч.д.а.”), SrCO3 (“ч.д.а.”), а также оксиды Nb2O5 
(“ос.ч.”) и ZrO2 (“ос.ч.”). Гомогенизированные 
стехиометрические смеси прессовали и отжигали 
в интервале температур 1173–1533 К с промежу-
точными перетираниями в среде этилового спирта. 
Керамические образцы KNN–SZ синтезирова-
ли при Т1 = 1173 К (4 ч). После первого отжига в 
шихту вводили сверх стехиометрии 2 мас. % ZnO 
(“ос.ч.”). Спекание осуществляли при температуре 
T2 = 1533 К (6 ч). Следует отметить, что время спе-
кания однофазных образцов KNN–SZ без добавки 
ZnO составляло 8 ч при указанной температуре, 
что может свидетельствовать об интенсификации 
процесса фазообразования при введении добавки 
оксида цинка. 

Фазовый состав и структуру керамических об-
разцов изучали при комнатной температуре мето-
дом рентгенофазового анализа (Rigaku Smartlab SE, 
CuKα-излучение, шаг 0.02°–0.05°, выдержка 1–10 с, 
интервал 2θ 5°–80°). Инструментальные поправки 
были сделаны с помощью NIST-корундового стан-
дарта.

Поскольку рентгендифракционный метод ока-
зывается весьма чувствительным к размерам обла-
стей когерентного рассеяния (ОКР) (кристалли-
там), для описания тонкой структуры необходим 
тщательный анализ данных порошковой дифрак-
ции. В данной работе средние размеры ОКР об-
суждаются с помощью использования взвешенной 
по объему функции распределения кристаллитов 
по размерам G(L) [25–28], которая может быть 
интерпретирована как плотность вероятности на-
хождения кристаллита предполагаемого размера в 
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анализируемом образце, взятого с весом, пропор-
циональным его объему.

Интенсивность выбранного для анализа отра-
жения измеряли методом пошагового сканирова-
ния с переменным шагом (в зависимости от интен-
сивности отражений) для всех протестированных 
образцов; измерения проводились до −2.5° и +2.5° 
(2θ) от максимального значения интенсивности 
пика. Процедура определения функции распреде-
ления кристаллитов по размерам подробно описа-
на в работе [29].

Метод генерации второй гармоники (ГВГ) ла-
зерного излучения применяли для констатации 
нецентросимметричности строения получаемой 
при синтезе керамики, а также для обнаружения 
возможных переходов из нецентросимметрично-
го состояния в центросимметричное, где сигнал 
ГВГ либо отсутствует, либо значительно ослаблен. 
Исследования ГВГ проводили по классическому  
“порошковому” методу Курца и Перри [30]. В ка-
честве источника излучения использовался алюмо- 
иттриевый гранат: Nd-лазер (твердотельный лазер, 
в котором в качестве активной среды применяется 
алюмо-иттриевый гранат, легированный ионами 

Рис. 1. Дифрактограммы образцов (1-x)(K0.5Na0.5)NbO3–xSrZrO3, модифицированных ZnO, с x = 0.05 (1), 0.075 (2), 
0.125 (3), 0.15 (4).

неодима) Minilite-1 с длиной волны λω = 1.064 мкм, 
работающий в режиме модуляции добротности с 
частотой повторения 10 Гц, мощностью импульса 
около 0.1 МВт и длительностью около 3 нс. Изме-
ряемый сигнал ГВГ лазерного излучения q = λ2ω/ λ2ω 
(SiO2), где λ2ω (SiO2) – интенсивность ГВГ лазерно-
го излучения мелкого порошка кварца α-SiO2, ис-
пользуемого в качестве репера при измерениях ГВГ 
на порошках, пропорционален величине спонтан-
ной поляризации P

s
: q ~P

s
2 [30]. 

Диэлектрические свойства керамики изучали 
методом диэлектрической спектроскопии (мост 
переменного тока LCR-meter Agilent 4284 A (Япо-
ния), 1 В) на воздухе в интервале температур 300–
1000 K на переменном токе в диапазоне частот 
100 Гц–1 МГц. Электроды на образцы (толщина и 
диаметр образцов составляли 1–1.4 и 8–9 мм соот-
ветственно) наносили вжиганием пасты, содержа-
щей серебро, Leitsilber 200 (Hans Wolbring GmbH). 

Микроструктуру контролировали методом 
растровой электронной микроскопии высоко-
го разрешения с использованием микрорентге-
носпектрального анализатора (JEOL JSM-7401F, 
Analysis Station JED-2300, Япония).
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Согласно данным рентгенофазового анализа, 

в изученных образцах в процессе отжига при тем-
пературе T1 = 1173 K (4 ч) наблюдается формиро-
вание основной фазы со структурой перовскита. 
В результате спекания образцов KNN–SZ, моди-
фицированных добавкой ZnO, при температуре 
T2 = 1533 К (6 ч) получены однофазные образцы, 
характеризующиеся ромбической кристалличе-
ской структурой типа перовскита при х = 0 и псев-
докубической кристаллической структурой типа 
перовскита при х = 0.05, 0.075, 0.10, 0.125, 0.15. На 
рис. 1 представлены дифрактограммы образцов 
KNN–SZ. 

Чтобы оценить распределение кристаллитов по 
размерам для полученных керамических образцов 
был выполнен анализ профиля линии выбранных 

Рис. 2. Кривые распределения ОКР для образцов (1-x)(K0.5Na0.5)NbO3–xSrZrO3, модифицированных ZnO, с x = 0 (а), 
0.075 (б), 0.125 (в), 0.15 (г); рассчитанный средний размер кристаллитов изменяется от 911 Å (а) до 723 Å (б),  
554 Å (в) и 545 Å (г).
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дифракционных пиков. Протестированные рент-
генограммы образцов содержали удобные отраже-
ния 100 (рис. 1). Следует также отметить, что оцен-
ка геометрической формы кристаллитов (близкой 
к изометрической) дополнительно была проведена 
с использованием рефлексов, возникающих вслед-
ствие дифракции вдоль основных кристаллографи-
ческих направлений. В случае всех исследованных 
составов асимметрии изученных низкоугловых 
рефлексов не наблюдалось. Это позволило сделать 
вывод, что вклад в их уширение не связан с вли-
янием микронапряжений и определяется только 
размером ОКР.

Взвешенные по объему функции распределения 
кристаллитов по размерам G(L) вдоль [100] при-
ведены на рис. 2. Характерной особенностью всех 
полученных распределений по размерам является 
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их унимодальность с отсутствием заметного вкла-
да предельно малых кристаллитов. В большинстве 
случаев такое распределение можно объяснить 
сходным механизмом образования частиц в про-
цессе твердофазного синтеза и оптимальным ре-
жимом кристаллизации. Вместе с тем, увеличение 
содержания цирконата стронция в образцах при-
водит к заметному уменьшению среднего размера 
ОКР от 911 Å (а) до 723 Å (б), 554 Å (в) и 545 Å (г). 

Микроструктуру образцов KNN–SZ иссле-
довали методом растровой электронной микро-
скопии высокого разрешения. Установлено, что 
образцы состоят преимущественно из зерен ку-
бической формы (рис. 3). Форма кристаллитов из 
рентгендифракционного анализа определялась 

по трем рефлексам: 100, 110 и 111. Этого было 
недостаточно, чтобы сделать вывод о форме кри-
сталлитов. Однако полученные размеры вдоль 
этих направлений позволяют предположить изо-
метричность формы исследованных кристал-
литов, что согласуется с данными электронной 
микроскопии. Изученные образцы характеризу-
ются плотной упаковкой зерен. Уплотнение об-
разцов, полученных с использованием добавки 
оксида цинка, оценивали по результатам изме-
рения усадки. Выявлено увеличение усадки об-
разцов, модифицированных ZnO, на ~10–15% в 
сравнении с немодифицированными образцами. 
Керамика базового состава ниобата калия-на-
трия состоит из зерен размером ~2–5 мкм (рис. 

Рис. 3. Микроструктура образцов (1− x)(K0.5Na0.5)NbO3–xSrZrO3, модифицированных ZnO, с x = 0 (а), 0.075 (б),  
0.125 (в) и 0.15 (г). 
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Рис. 4. Температурные зависимости диэлектрической проницаемости ε(T), диэлектрических потерь tgδ(T) и 
электропроводности lgσ(1/T) образцов(1−x)(K0.5Na0.5)NbO3–xSrZrO3, модифицированных ZnO, с x = 0.0 (а–в),  
0.05 (г–е), 0.075 (ж–и), 0.125 (к–м), измеренные на частотах  f  = 1 (1), 10 (2), 100 (3), 300 кГц (4), 1 МГц (5).



762 КАЛЕВА и др.

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ   том 60   № 6   2024

3а). Заметное различие размеров ОКР и кри-
сталлитов, по-видимому, обусловлено блочной 
структурой кристаллитов.

В керамике с низким содержанием SrZrO3 
(х = 0.05 и 0.75) размер зерен варьируется от менее 
1 мкм (небольшой объем мелкозернистой фрак-
ции) до 2–3 мкм (основная фракция) (рис. 3б). При 
более высоком содержании SrZrO3 (х = 0.125 и 0.75) 
микроструктура становится более однородной, при 
этом средний размер зерен уменьшается и состав-
ляет ~1 мкм (рис. 3в и 3г) соответственно.   

Нелинейные оптические свойства образцов 
были изучены методом ГВГ лазерного излучения. 
Как и предполагалось, все синтезированные об-
разцы принадлежат к полярному классу веществ. 
Изученные образцы характеризуются наличием 
сигнала ГВГ лазерного излучения, пропорцио-
нального величине спонтанной поляризации, в 
широком температурном интервале, при этом 
интенсивность сигнала ГВГ q = I2ω/I2ω(SiO2) об-
разца (K0.5Na0.5)NbO3, модифицированного ZnO, 
при комнатной температуре составляет 2500. По 
мере увеличения содержания второго компонен-
та SrZrO3 наблюдается последовательное сни-
жение интенсивности сигнала ГВГ до 1300 в об-
разцах с х = 0.05; 450 – с х = 0.075 и 220–250 – с 
х = 0.10–0.15. Падение интенсивности сигнала 
ГВГ в образцах с ростом х обусловлено увеличени-
ем содержания SrZrO3, являющегося центросим-
метричным перовскитом, а также уменьшением 
среднего размера зерен, что находит отражение на 
представленных микрофотографиях поверхности 
образцов, поскольку интенсивность сигнала ГВГ 
снижается с уменьшением размеров зерен в об-
разцах близкого состава. Как показано в [30], ин-
тенсивность сигнала ГВГ порошков квадратично 
растет с размером образующих их частиц, поэтому 
даже небольшое, на 30–50%, уменьшение размера 
зерна керамики приводит к его двукратному и бо-
лее падению. 

При измерении диэлектрических характери-
стик синтезированных образцов выявлены ха-
рактерные для систем на основе KNN фазовые 
сегнетоэлектрические переходы, проявляющие-
ся в виде ступеньки диэлектрической проницае-
мости вблизи ~450 K и пика при T

max
 ~650 K при  

х = 0 (рис. 4) [20–26]. С ростом концентрации 
SrZrO3 как  “низкотемпературные”, так и  “высо-
котемпературные” аномалии ε монотонно умень-
шаются и смещаются в область низких температур. 
Соответствующие фазовым переходам аномалии 
диэлектрических потерь и электропроводности 
также смещаются в область низких температур 

(рис. 4). Таким образом, при повышении содер-
жания SrZrO3 наблюдается понижение температу-
ры  “низкотемпературного” фазового перехода до 
значений ~400, 350 и 300 К и температуры фазового 
перехода из сегнетоэлектрической в параэлектри-
ческую фазу (температуры Кюри T

C
) до ~500, 450 и 

400 К в образцах с х = 0.05, 0.075 и 0.10–0.15 соот-
ветственно (рис. 4).

Электропроводность модифицированных об-
разцов при различных значениях х изменяется не-
значительно. Энергия активации, рассчитанная из 
температурных зависимостей электропроводности 
в высокотемпературной области (900 К и выше), в 
модифицированных образцах монотонно повыша-
ется в пределах 1.5–1.7 эВ при увеличении х от 0.05 
до 0.15.  

Ступенчатый вид температурной зависимо-
сти tgδ(T) вблизи 600 К обусловлен ограничени-
ем предела разрешения измерительного прибора, 
составляющего 0.001 по tgδ. Учитывая, что темпе-
ратурные зависимости tgδ(T) представлены в ло-
гарифмическом масштабе, линии, соединяющие 
экспериментальные точки, носят ступенчатый 
характер. 

Сравнительный анализ влияния SrZrO3 и 
BaZrO3 [29] на фазовые переходы в исследуемых 
твердых растворах, их диэлектрические и нели-
нейные оптические свойства позволил опреде-
лить общие тенденции в характере такого вли-
яния, а именно: при увеличении содержания 
вторых компонентов температура сегнетоэлек-
трического перехода понижается при одновре-
менном размытии самого превращения. Кро-
ме того, выявленные  “низкотемпературные” и  
“высокотемпературные” аномалии диэлектриче-
ской проницаемости e монотонно уменьшаются 
и смещаются в низкотемпературную область с 
ростом концентрации SrZrO3 и BaZrO3 [29]. Сле-
дует отметить также ослабление эффекта ГВГ в 
обоих твердых растворах. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Синтезированы однофазные керамические 

образцы новых составов (1−x)(K0.5Na0.5)NbO3– 
–xSrZrO3 (x = 0–0.15), модифицированные добав-
кой оксида ZnO, со структурой перовскита с псев-
докубической элементарной ячейкой. Выявлено, 
что введение сверхстехиометрической добавки 
оксида цинка интенсифицирует процесс фазо-
образования и способствует уплотнению керами-
ки. Наряду с формированием более мелкозерни-
стой микроструктуры при увеличении содержания 
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SrZrO3 в керамике выявлено уменьшение средне-
го размера ОКР от 91 до 54 нм, рассчитанного с 
использованием взвешенной по объему функции 
распределения кристаллитов по размерам. 

Сегнетоэлектрические фазовые переходы 
подтверждены методом диэлектрической спек-
троскопии. Выявлено понижение температуры 
сегнетоэлектрического фазового перехода при од-
новременном размытии самого превращения по 
мере увеличения содержания цирконата стронция 

Полученные результаты подтверждают пер-
спективы использования таких модифицирован-
ных материалов на основе ниобата калия-натрия 
в качестве новых бессвинцовых экологически без- 
опасных.
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Сечения фотоионизации атомных оболочек необходимы при исследованиях электронного строения 
материалов методом рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии. В химической связи лантаноидов 
с другими атомами участвуют электроны как основных конфигураций, так и возбужденных. Однако 
в существующих таблицах присутствуют сечения фотоионизации только основных конфигураций 
лантаноидов. В настоящей работе рассчитаны сечения фотоионизации основных и впервые 
возбужденных состояний атомов лантаноидов для энергий фотонов 1253.6 и 1486.6 эВ. Расчеты про-
водились на основе релятивистских волновых функций самосогласованного поля, полученных ме-
тодом Дирака–Фока. Обсуждается приложение полученных результатов к экспериментальным 
рентгеновским фотоэлектронным спектрам соединений лантаноидов на примере экспериментального 
спектра CeO2 и впервые рассчитанного спектра кластера Ce63O216.
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геновская фотоэлектронная спектроскопия, диоксид Ce
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ВВЕДЕНИЕ
Лантаноиды находят широкое применение при 

создании новых материалов [1–5]. Методы рентге-
новской фотоэлектронной спектроскопии (РФЭС) 
и рентгеновского поглощения широко применя-
ются при изучении соединений лантаноидов, но в 
основном изучается структура спектров электро-
нов остовных уровней и края поглощения (см. [6–
11] и ссылки в них). Структура спектров валентных 
электронов рассматривалась в основном только в 
нерелятивистском приближении [12–14]. Для кор-
ректной расшифровки структуры спектров РФЭС 
валентных электронов необходимы результаты ре-
лятивистских расчетов электронного строения и 
сечения фотоионизации возбужденных состояний, 
которые, за исключением для CeO2 [15], практиче-
ски отсутствуют в литературе.

Метод РФЭС позволяет определять химическое 
состояние и концентрацию элементов по положе-
ниям и интенсивностям линий, соответствующих 
остовным электронным оболочкам [16–19]. Кро-
ме того, спектров РФЭС валентной зоны содержат 
информацию об электронном строении [12, 20]. 
Согласно модели Гелиуса–Зигбана [21, 22], интен-
сивность фотоэлектронной линии, соответствую-
щей молекулярной орбитали i, выражается следу-
ющей формулой:

 
,

= ( , ) ( , ) i i
A

I P A A


   , (1)

где P
i
(A, λ) – заселенность молекулярной орбитали i 

атомной орбиталью λ атома A, σ(A, λ) – сечение фо-
тоионизации атомной орбитали.
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Современные программы расчетов электронного 
строения молекул и кристаллов [23] для моделиро-
вания спектров РФЭС валентной зоны применяют 
формулу (1) и теоретические сечения фотоиониза-
ции [24–26]. В спектрах РФЭС лантаноидов (Ln) 
можно выделить области валентных молекулярных 
орбиталей (МО) с энергиями связи 0 < E

b
 < 15 эВ 

и внутренних валентных МО с 15 < E
b
 < 50 эВ [12]. 

Для идентификации структуры спектров валентных 
электронов необходимы результаты расчетов плот-
ности состояний валентных электронов и сечений 
фотоионизации. В ряду лантаноидов существенно 
взаимодействие конфигураций, и при образовании 
валентных МО в химической связи участвуют на-
ряду с занятыми атомными орбиталями (АО) и ва-
кантные АО. Поэтому для расчета спектров РФЭС 
валентных электронов необходимы также величины 
сечения фотоионизации для таких вакантных АО. 
Отсутствие величин таких сечений не позволяет по-
лучить теоретические спектры соединений лантано-
идов и сравнить их с экспериментальными спектра-
ми РФЭС.

Для расчета электронного строения использу-
ется релятивистский метод дискретного варьиро-
вания (РДВ) самосогласованного поля [15, 27–29]. 
В расчетах используется приближение МО как ли-
нейных комбинаций  АО, а вклады АО в кластер-
ные МО являются результатом расчетов. При рас-
четах было получено, что занятые Ln 5s-, 5p-, 4-f, 
5d-, 6s- и вакантные 6p-орбитали вносят вклад в 
основное молекулярное состояние. В частности, в 
работе [15] проведен релятивистский расчет элек-
тронного строения спектров РФЭС валентных 
электронов CeO2 в приближении кластерного ме-
тода РДВ и получено качественное согласие с экс-
периментальным спектром РФЭС.

Актуальность расчета сечений фотоионизации 
основных и возбужденных валентных уровней лан-
таноидов не вызывает сомнения. Эти результаты 
будут способствовать идентификации сложной 
структуры спектров РФЭС валентных электро-
нов соединений ряда лантаноидов La–Lu. Таким 
образом, существующие сечения фотоионизации 
основных состояний атомов лантаноидов [24–26] 
должны быть дополнены сечениями фотоиониза-
ции возбужденных состояний. Ранее [30] такие се-
чения были получены для ряда актиноидов.

Целью работы является расчет сечений фото-
ионизации основных и возбужденных валентных 
электронов лантаноидов, которые отсутствуют в 
литературе. Эти величины необходимы для постро-
ения РФЭС на основе плотности состояний элек-

тронов соединений лантаноидов, рассчитанных в 
релятивистском приближении. В качестве примера 
рассмотрено построение структуры спектра РФЭС 
валентных электронов СеО2.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Для расчетов использовались волновые функции 

основного состояния атома и непрерывного спек-
тра в приближении Хартри–Фока–Дирака [25,31]. 
Сечение фотоионизации рассчитывалось по фор-
муле [24, 25]

 , (2)

где α  – постоянная тонкой структуры, ω – энергия 
фотона, L – мультипольность в разложении пло-
ской волны фотона, l и j – орбитальный и полный 
моменты электрона в атоме, 1, ( )Lk k- +  = (l − j)(2j + 1) – ре-
лятивистское квантовое число, а величины Q дают-
ся формулой 

. (3)

В формуле 2l j l= - , F и G – большая и 
малая компоненты волновой функции, ( )j krL

 – 
функция Бесселя, выражения в круглых и фигур-
ных скобках – 3j- и 6j-символы [32], а число в ква-
дратных скобках обозначает [ab] = (2a+1)(2b+1).

В формуле (2) идет суммирование по всем 
моментам L в разложении плоской волны фотона по 
мультиполям. Следует отметить, что недипольные 
эффекты при фотоионизации существенны при 
рентгеновских фотоэлектронных исследованиях 
с угловым разрешением при больших энергиях 
фотона, однако их вклад в полное сечение 
фотоионизации небольшой. Однако недипольные 
эффекты заметно влияют на угловую зависимость 
РФЭС при больших энергиях фотона и их учет 
важен при исследовании поверхности материалов 
методом РФЭС с угловым разрешением [33, 34].

В табл. 1 приведены теоретические сече-
ния фотоионизации основных и возбужденных 
состояний лантаноидов в расчете на полностью 
заполненную j-оболочку. Для получения сечения, 
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нормированного на один электрон, надо сечение 
из табл. 1 разделить на 2j+1. Нормированные 
на один электрон сечения фотоионизации 
возбужденной 4f-оболочки La σ(4f5/2) = 1530 барн 
(MgKα) по порядку величины мало отличаются 
от сечений занятых 5d- и 5p-оболочек: σ(5d3/2) =  
= 1041 барн и σ(5p1/2) = 2091 барн. Из табл. 1 также 
видно, что сечения фотоионизации 6p-оболо-
чек лантаноидов, которые обычно не включают 
в основные конфигурации, близки по величине 
сечениям фотоионизации 6s-оболочек.

Теоретические расчеты показывают, что 
4f-оболочка La и 6p-оболочки некоторых других 
лантаноидов участвуют в химической связи. Вклад 
вакантных АО в МО соединений лантаноидов может 
быть весьма значительным. Например, электроны 
La 4f не относятся к основному состоянию La и их 
сечения фотоионизации отсутствуют в таблицах 
[24–26], но, согласно расчетам [12], La 4f-электро-
ны вносят вклад во внешние МО соединений, и 
поскольку сечение фотоионизации La 4f достаточно 

велико, то это может привести к значительному 
увеличению интенсивности линий.

Соединение CeO2 рассчитывалось по программе 
РДВ [15, 28, 29] для кластера CeO8

12− точечной 
группы симметрии D4h

, отражающий ближай-
шее окружение церия в CeO2, и представляет 
собой объемно-центрированный куб, в центре 
которого находится церий, а в вершинах – во-
семь кислородов с длиной связи Се–O, равной 
0.2344 нм [15]. Расчеты такого кластера проведены 
в приближении самосогласованного поля РДВ, ос-
нованного на решении уравнения Дирака–Слэтера 
для 4-компонентных спиноров, с обменно-
корреляционным потенциалом. Расширенный 
базис численных АО, полученных при решении 
уравнения Дирака–Слэтера для изолированных 
атомов, включал помимо заполненных также 
вакантные Се 6p1/2, 6p3/2-состояния.

Атом церия в основном состоянии имеет ва-
лентную конфигурацию

Сe 5s25p1/2
25p3/2

45d3/2
15d5/2

06s24f5/2
24f7/2

06p1/2
06p3/2

0. (4)

Рис. 1. Спектры РФЭС валентных электронов CeO2: 1 – экспериментальный спектр [15], 2 – теоретический спектр 
CeO8, 3 – теоретический спектр Ce63O216.
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Согласно результатам расчетов методом РДВ, 
конфигурацию Ce в CeO2 можно записать как

Сe 5s1.965p1/2
1.985p3/2

3.965d3/2
0.685d5/2

0.48 

 6s0.244f5/2
0.424f7/2

0.466p1/2
0.186p3/2

0.36 .               (5)

Рис. 2. Схема МО кластера CeO8 точечной группы симметрии D4h
, построенная с учетом экспериментальных и тео-

ретических данных (ВМО – внешние валентные МО, ВВМО – внутренние валентные МО, ОМО – остовные МО).

В полученной конфигурации по сравнению 
с атомной число 6s-электронов существенно 
уменьшилось (с 2 до 0.24), также примерно в 
2 раза уменьшилось число 4f-электронов, однако 
приблизительно 0.5 электрона перешло на 
6p-орбиталь, которая в основной конфигурации 
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АО Pm 4f56s2

Z = 61
Sm 4f66s2

Z = 62
Eu 4f76s2

Z = 63
Gd 4f75d16s2

Z = 64
MgKα AlKα MgKα AlKα MgKα AlKα MgKα AlKα

6p3/2 .7383E+03 .5479E+03 .7376E+03 .5487E+03 .7361E+03 .5489E+03 .7333E+03 .5481E+03

6p1/2 .3668E+03 .2779E+03 .3648E+03 .2773E+03 .3621E+03 .2762E+03 .3588E+03 .2746E+03 

6s .4080E+03 .3052E+03 .4104E+03 .3077E+03 .4125E+03 .3098E+03 .4912E+03 .3693E+03

4f7/2 .2350E+05 .1288E+05 .2744E+05 .1511E+05 .3174E+05 .1756E+05 .3929E+05 .2185E+05

4f5/2 .1833E+05 .1007E+05 .2143E+05 .1182E+05 .2486E+05 .1378E+05 .3070E+05 .1711E+05

5d5/2 .6619E+04 .4519E+04 .6709E+04 .4606E+04 .6777E+04 .4678E+04 .6814E+04 .4730E+04

5d3/2 .4674E+04 .3210E+04 .4749E+04 .3280E+04 .4808E+04 .3341E+04 .4847E+04 .3387E+04

5p3/2 .8924E+04 .6636E+04 .9157E+04 .6826E+04 .9379E+04 .7010E+04 .1031E+05 .7724E+04

5p1/2 .4361E+04 .3314E+04 .4455E+04 .3397E+04 .4541E+04 .3476E+04 .4940E+04 .3792E+04

5s .4606E+04 .3454E+04 .4725E+04 .3551E+04 .4840E+04 .3644E+04 .5194E+04 .3916E+04

4d5/2 .1011E+06 .6906E+05 .1071E+06 .7357E+05 .1130E+06 .7814E+05 .1202E+06 .8360E+05

4d3/2 .6984E+05 .4802E+05 .7396E+05 5116E+05 .7806E+05 .5435E+05 .8297E+05 .5812E+05

4p3/2 .6249E+05 .4704E+05 .6476E+05 .4891E+05 .6699E+05 .5076E+05 .6962E+05 .5290E+05

4p1/2 .2898E+05 .2241E+05 .2976E+05 .2312E+05 .3048E+05 .2380E+05 .3132E+05 .2457E+05

4s .2458E+05 .1876E+05 .2528E+05 .1935E+05 .2595E+05 .1992E+05 .2671E+05 .2056E+05

3d5/2 .7906E+06 .5188E+06 .8459E+06 .5560E+06 .9085E+06 .5944E+06 .9607E+06 .6340E+06

3d3/2 .5432E+06 .3592E+06 .5824E+06 .3847E+06 .6274E+06 .4112E+06 .5434E+06 .4383E+06

Таблица 1. Сечения фотоионизации σ
j*
 лантаноидов в мегабарнах в расчете на заполненную (2j+1)-оболочку ланта-

ноида для энергии возбуждения (hν) MgKα (1253.6 эВ) и AlKα (1486.6 эВ)

АО La 4f05d16s2

Z = 57
Сe 4f15d16s2

Z = 58
Pr 4f36s2

Z = 59
Nd 4f46s2

Z = 60

MgKα AlKα MgKα AlKα MgKα AlKα MgKα AlKα

6p3/2 .7297E+03 .5361E+03 .7342E+03 .5407E+03 .7363E+03 .5442E+03 .7379E+03 .5463E+03

6p1/2 .3676E+03 .2749E+03 .3689E+03 .2767E+03 .3689E+03 .2777E+03  .3684E+03  .2782E+03

6s .4560E+03 .3383E+03 .4624E+03 .3437E+03 .4012E+03 .2990E+03 .4725E+03 .3526E+03 

4f7/2 .1183E+05 .6320E+04 .1543E+05 .8366E+04 .1788E+05 .9628E+04 .1992E+05 .1087E+05 

4f5/2 .9182E+04 .4915E+04 .1195E+05 .6491E+04 .1294E+05 .7046E+04 .1545E+05 .8455E+04

5d5/2 .5951E+04 .3976E+04 .6171E+04 .4145E+04 .6354E+04 .4291E+04 .6499E+04  .4413E+04

5d3/2 .4167E+04 .2798E+04 .4329E+04 .2923E+04 .4465E+04 .3032E+04   .4579E+04 .3127E+04

5p3/2 .8460E+04 .6224E+04 .8790E+04 .6483E+04 .8406E+04 .6219E+04 .8676E+04  .6435E+04

5p1/2 .4183E+04 .3132E+04 .4329E+04 .3253E+04 .4141E+04 .3124E+04 .4257E+04 .3223E+04

5s .4270E+04 .3178E+04 .4430E+04 .3302E+04 .4336E+04 .3239E+04 .4471E+04 .3347E+04

4d5/2 .7773E+05 .5191E+05 .8379E+05 .5626E+05 .8899E+05 .6009E+05 .9489E+05  .6445E+05

4d3/2 .5361E+05 .3600E+05 .5783E+05 .3905E+05 .6150E+05 .4177E+05 .6555E+05 .4480E+05

4p3/2 .5309E+05 .3946E+05 .5565E+05 .4149E+05 .5780E+05 .4323E+05 .6018E+05  .4516E+05

4p1/2 .2536E+05 .1925E+05 .2639E+05 .2012E+05 .2721E+05 .2084E+05 .2810E+05 .2163E+05

4s .2153E+05 .1625E+05 .2241E+05 .1695E+05 .2316E+05 .1757E+05 .2393E+05 .1820E+05

3d5/2 .5860E+06 .3775E+06 .6348E+06 .4109E+06 .6890E+06 .4482E+06 .7379E+06 .4825E+06

3d3/2 .4034E+06 .2615E+06 .4363E+06 .2843E+06 .4733E+06 .3101E+06 .5067E+06 .3338E+06
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АО Tb 4f96s2

Z = 65
Dy 4f106s2

Z  = 66
Ho 4f116s2

Z  = 67
Er 4f126s2

Z = 68

MgK
α

AlK
α

MgK
α

AlK
α

MgK
α

AlK
α

MgK
α

AlK
α

6p3/2 .7300E+03 .5470E+03 .7262E+03 .5453E+03 .7216E+03 .5431E+03 .7165E+03 .5404E+03

6p1/2 .3552E+03 .2728E+03 .3512E+03 .2706E+03 .3467E+03 .2681E+03 .3418E+03 .2653E+03

6s .4154E+03 .3132E+03 .4163E+03 .3144E+03 .4169E+03 .3153E+03 .4172E+03 .3159E+03

4f7/2 .4166E+05 .2326E+05 .4724E+05 .2651E+05 .5325E+05 .3003E+05 .5971E+05 .3384E+05

4f5/2 .3271E+05 .1831E+05 .3714E+05 .2089E+05 .4193E+05 .2371E+05 .4708E+05 .2675E+05

5d5/2 .6832E+04 ..4769E+04 .6825E+04 .4790E+04 .6797E+04 .4796E+04 .6747E+04 .4788E+04

5d3/2 .4769E+04 .3425E+04 .4882E+04 .3451E+04 .4876E+04 .3467E+04 .4856E+04 .3473E+04

5p3/2 .9786E+04 .7351E+04 .9972E+04 .7510E+04 .1015E+05 .7661E+04 .1032E+05 .7807E+04

5p1/2 .4688E+04 .3614E+04 .4749E+04 .3675E+04 .4803E+04 .3730E+04 .4849E+04 .3780E+04

5s .5051E+04 .3818E+04 .5147E+04 .3898E+04 .5238E+04 .3975E+04 .5324E+04 .4048E+04

4d5/2 .1248E+06 .8733E+05 .1305E+06 .9192E+05 .1362E+06 .9650E+05 .1417E+06 .1011E+06

4d3/2 .8614E+05 .6075E+05 .9008E+05 .6394E+05 .9394E+05 .6712E+05 .9771E+05 .7028E+05

4p3/2 .7127E+05 .5436E+05 .7333E+05 .5611E+05 .7532E+05 .5782E+05 .7725E+05 .5951E+05

4p1/2 .3173E+05 .2503E+05 .3225E+05 .2558E+05 .3270E+05 .2608E+05 .3308E+05 .2653E+05

4s .2716E+05 .2099E+05 .2771E+05 .2148E+05 .2821E+05 .2194E+05 .2867E+05 .2238E+05

3d5/2 .4686E+06 .6772E+06

АО Tm 4f136s2

Z = 69
Yb 4f146s2

Z = 70
Lu 4f145d16s2

Z = 71

MgKα AlK
α

MgK
α

AlK
α

MgK
α

AlK
α

6p3/2 .7107E+03 .5373E+03 .7045E+03 .5338E+03 .6979E+03 .5300E+03
6p1/2 .3366E+03 .2621E+03 .3310E+03 .2587E+03 .3252E+03 .2551E+03

6s .4171E+03 .3164E+03 .4167E+03 .3166E+03 .4986E+03 .3792E+03

4f7/2 .6661E+05 .3794E+05 .7395E+05 .4234E+05 .8601E+05 .4951E+05

4f5/2 .5260E+05 .3004E+05 .5848E+05 .3358E+05 .6783E+05 .3916E+05

5d5/2 .6676E+04 .4764E+04 .6587E+04 .4725E+04 .6479E+04 .4673E+04

5d3/2 .4822E+04 .3468E+04 .4775E+04 .3454E+04 .4715E+04 .3430E+04

5p3/2 .1048E+05 .7945E+04 .1062E+05 .8077E+04 .1154E+05 .8786E+04

5p1/2 .4888E+04 .3824E+04 .4919E+04 .3863E+04 .5254E+04 .4138E+04

5s .5404E+04 .4117E+04 .5479E+04 .4183E+04 .5786E+04 .4424E+04

4d5/2 .1471E+06 .1056E+06 .1524E+06 .1100E+06 .1587E+06 .1152E+06

4d3/2 .1014E+06 .7340E+05 .1049E+06 .7649E+05 .1091E+06 .8004E+05

4p3/2 .7912E+05 .6115E+05 .8093E+05 .6275E+05 .8306E+05 .6459E+05

4p1/2 .3338E+05 .2693E+05 .3361E+05 .2728E+05 .3388E+05 .2766E+05

4s .2908E+05 .2279E+05 .2945E+05 .2316E+05 .2988E+05 .2358E+05

3d5/2

*Для получения сечения в расчете на один электрон надо данные таблицы разделить на величину (2j + 1).
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не заполнена. Таким образом, для точного расчета  
спектра РФЭС валентной зоны необходимы также 
сечения фотоионизации некоторых возбужденных 
орбиталей.

Теоретический спектр CeO2 был сначала рассчи-
тан по формуле (1) с использованием теоретических 
заселенностей МО и сечений фотоинизации, а затем 
был уширен гауссианами с шириной, равной при-
борному уширению. Теоретический спектр CeO2 
находится в качественном согласии с эксперимен-
тальным спектром РФЭС валентных электронов 
[15] (рис. 1).

Для того, чтобы получить лучшее согласие меж-
ду экспериментальным и теоретическим спектра-
ми, был проведен расчет спектра для расширенно-
го кластера Ce63O216 с использованием результатов 
расчета плотности валентных электронных состоя-
ний, полученных ранее [15] (рис. 1).

Обозначения и энергии связи всех особенно-
стей (условных максимумов) тонкой структуры 
экспериментального спектра и сопоставление их с 
наличием в теоретическом спектре с соответству-
ющим подробным объяснением рассмотрены в ра-
боте [15, см. табл. 1 и 2, рис. 1 и 5].

Уширенные линии при 40.3 и 50.2 эВ представля-
ют собой низкоэнергетический (sat1) и высокоэнер-
гетический (sat2) shake up-сателлиты, которые при-
водят к уменьшению интенсивности основной Ce 
5s-линии примерно, в два раза. Эти сателлиты наи-
более ярко проявляются в спектрах остовных элек-
тронов CeO2 [6]. В результате экспериментальная 
интенсивность линии Ce 5s-электронов примерно 
вдвое меньше теоретической величины, что каче-
ственно согласуется с результатами расчета (рис. 1).

Для понимания структуры спектров РФЭС 
валентных электронов (рис. 1) и особенностей 
природы химической связи СеО2 построена схема 
валентных МО диоксида церия (рис. 2) [15]. Хими-
ческий сдвиг уровней при образовании кластера 
из отдельных атомов не показан. Стрелками от-
мечены некоторые разности энергий уровней, ко-
торые могут быть измерены в экспериментальном 
спектре. Слева приведены экспериментальные 
значения энергии связи электронов (эВ). Пункти-
ром отмечены незаполненные МО. Состав МО из 
отдельных АО приведен в %. Энергетический мас-
штаб не выдержан.

Наблюдается удовлетворительное качественное 
согласие спектральных характеристик схемы и экс-
периментального спектра.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Впервые проведены расчеты сечения фото-
ионизации возбужденных состояний всего ряда 
атомов лантаноидов для энергий фотонов 1253.6 
и 1486.6 эВ на основе релятивистских волновых 
функций самосогласованного поля, полученных 
методом Дирака–Фока.

Найденные величины сечений фотоиониза-
ции позволяют получить теоретические спек-
тры РФЭС валентных электронов соединений 
лантаноидов и сравнить их с соответствующими 
экспериментальными спектрами. Это позволя-
ет установить корреляцию параметров сложной 
структуры спектров РФЭС валентных электронов 
с различными физико-химическими свойствами 
(строение ближайшего окружения, степень окис-
ления и др.) и особенностями характера химиче-
ской связи в соединениях лантаноидов.

Рассматривается использование полученных 
результатов при расчете теоретического спектра 
РФЭС валентных электронов CeO2. Наблюдается 
удовлетворительное согласие впервые рассчитан-
ного спектра для кластера Ce63O216 и эксперимен-
тального спектра СеО2.
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ВВЕДЕНИЕ

При выращивании нитевидных нанокристаллов 
(ННК) методом пар→жидкость→кристалл (ПЖК) на 
вершине кристалла присутствует капля катализато-
ра в виде усеченной в основании сферы [1]. Наряду 
с поверхностной энергией параметром, характери-
зующим каплю жидкости на вершине ННК, явля-
ется контактный угол θ. Угол θ выступает в роли 
ключевого параметра, характеризующего мениск 
жидкой фазы, и определяется между касательной 
к поверхности капли и торцевой сингулярной гра-
нью ННК в точке на линии сопряжения трех фаз 
[2, 3]. От величины и стабильности контактного 
угла зависят радиус и форма поперечного сече-
ния кристалла, скорость роста ННК, форма фрон-
та кристаллизации, ориентация (обычно <111> 
для ННК Si и Ge), полярность граней (111)А или  
(1 1 1)В ННК GaAs, GaP, InAs и др. [1–4]. Совсем 
недавно было обнаружено, что от величины угла θ 
зависит тип формируемой кристаллической фазы 
нанопроволок АIIIВV [5–8]. Кроме того, монито-
ринг роста ННК in situ показывает, что образова-
ние внутренних наклонных плотноупакованных 
граней (усечение) на фронте кристаллизации (ФК) 
под каплей возникает при больших контактных уг-
лах ННК и отсутствует при малых углах [9]. 

Однако именно с контактным углом капли ката-
лизатора в литературе по росту ННК связаны наи-
большие недопонимание и путаница [3, 10]. Данная 
ситуация не может быть приемлемой и определяет-
ся тем, что в процессе роста ННК величина угла θ 
отличается от краевого угла θ 0, определяемого со-
отношением величин удельной свободной поверх-
ностной энергии (УСПЭ) на границах раздела трех 
фаз [11]. Проявление гистерезиса краевого угла не 
позволяет обеспечить воспроизводимый и управ-
ляемый рост ННК. Из-за наличия гистерезиса не 
удается устойчиво выращивать ННК соединений 
AIIIBV через жидкие капли одного из компонентов 
[3]. Без учета гистерезиса нельзя правильно ин-
терпретировать результаты экспериментов по вы-
ращиванию ННК и управлять ростом в желаемом 
направлении. 

Цель настоящей работы – детальное рассмотре-
ние и анализ факторов, приводящих к гистерезису 
краевого угла.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

ННК Si, Ge и Si
х
Ge1−x

 выращивали по методике [1, 2]  
на Si(111)-подложках методами химического  
парового осаждения (ХПО) при температурах 
773–1373 K c использованием частиц Au, Ni, Pt, 
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Cu, Ga, Cu, Sn, Al, In и двойных сплавов AuAl, 
AuGa в качестве катализатора процесса роста. Ди-
аметр частиц составлял от 30 нм до 20 мкм. Приме-
нялись химические системы SiCl4+H2 и GeCl4+H2. 
Используемый для выращивания ННК кремния 
Н2 имел точку росы 215 K. ННК GaP выращивали 
методом химических газотранспортных реакций 
при 1100–1200 K. Максимальная температура в 
зоне источника составляла 1300–1480 K. Подлож-
ками служили пластины GaP ориентации (1 1 1)
В, катализаторами – частицы Ga, Cu, Sn и In. Для 
анализа также использовали результаты работ 
[9, 12]. ННК β-SiC выращивали методом ХПО на 
графитовых подложках из жидкостных источни-
ков, содержащих SiCl4 и CH3SiCl3. Катализатора-
ми процесса роста были частицы Cu, Mn, Fe и Ni. 
Температура процесса выращивания составляла 
1473–1873 K. Выращенные ННК исследовались 
методами растровой и просвечивающей электрон-
ной микроскопии. Для металлографических иссле-
дований изготовлялись шлифы ННК [13]. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Наблюдения за ростом ННК Si, Ge, Si

х
Ge1−x

, 
GaP, β-SiC показывают следующее. Капля М(ме-
талла)-катализатора на вершине ННК представля-
ет собой усеченный шаровой сегмент практически 
идеальной сферической формы (рис. 1). ФК ННК, 
как правило, представлен кристаллографической 
гранью семейства {111} или {0001} под каплей. Кап-
ли катализаторов M–Si, M–Ge и M–Si–Ge, M–
Ga–P, М–Si–C и др. на верщинах ННК Si, Ge и 
SiхGe1−x, GaP, β-SiC, имеющих круглое поперечное 
сечение, не опускаются на боковую поверхность 
кристаллов, а смачивают вершинную грань {111} 

для ННК Si, Ge и SiхGe1−x, {1 1 1} В для ННК GaP 
или {0001} для кристаллов β-SiC, расположенную 
перпендикулярно оси кристалла. Поперечная син-
гулярная грань примыкает к округлой трехфазной 
линии (ТЛ) на периметре смачивания капли, рас-
положенном по кромке кристалла, а в стационар-
ных условиях вырастают ННК постоянного диаме-
тра. При этом для ННК Si, выращенных в системе 
Au–Si с малыми углами контакта θ < 100°, уста-
новлено, что кольцевая кромка (ребро) кристалла 
на вершине представляет собой излом с атомар-
но-резким углом между поперечной гранью {111} и 
боковыми стенками.

 На подложке Si(111) краевой угол смачиваемо-
сти твердой поверхности каплями Au составляет 
~25° для диапазона температур 950–1100°С и ~45° 
для температур 500–650°С. При этом величина кон-
тактного угла капли на вершинной грани ННК Si, 
Ge, SiхGe1−х,GaP и SiC всегда превышает 90° и обыч-
но составляет 100°–150° (рис. 1). По наблюдениям 
установлено, что с уменьшением диаметра нано-
кристалла контактный угол увеличивается (рис. 1б). 
У кристаллов, выращенных в системах AuAl–Si, 
AuGa–Si, Au–Ge и др., т.е. при больших углах кон-
такта θ~125°–150°, ФК вблизи ТЛ искривляется [9]. 
В этом случае вместо излома на торце кристалла на-
блюдается плавный переход от торцевой попереч-
ной грани к боковой поверхности ННК. 

По мере подъема капли от подложки до участка 
цилиндрического роста ННК контактный угол θ 
увеличивается от значения равновесного краевого 
угла угла θ = θ0 < 90° до θ > 90° и далее сохраняет-
ся практически постоянным (рис. 2а). Однако при 
резком понижении и затем повышении темпера-

Рис. 1. РЭМ-изображения вершин ННК SiC (а), GaAs [14] (б) и Si (в), иллюстрирующие практически идеальную 
форму усеченной сферы капель катализатора.

1000 nm1000 НМ 100 НМ 2 МКМ

(а) (б) (в)
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1000 нм 10 мкм

(а) (б)

туры примерно на 10–100 K происходит скачко-
образное изменение диаметра ННК и даже разрыв 
капли на отдельные фрагменты, катализирующие 
впоследствии самостоятельный рост кристаллов 
(рис. 2б).

При наличии поперечного градиента темпера-
туры кристаллы изгибаются в сторону зоны реак-

тора с более высокой температурой (рис. 3а). В от-
сутствие роста ННК (при отжиге) и достаточном 
боковом градиенте температуры капля катализа-
тора сползает на боковую поверхность ННК также 
в сторону с более высокой температурой (рис. 3б). 

 В отличие от идеальной протяженной поверх-
ности твердого тела, для которой существует един-

Рис. 3. Изгибание ННК Si в сторону более горячей зоны реактора при росте в условиях поперечного градиента 
температур (а) и сползание каталитических капель In на боковые стенки ННК InAs, выращенных на подложках 
GaAs{111}B при Т = 803 К, в результате послеростового отжига в течение 15 мин [6] (б).

Рис. 2. Образование  “пьедестала” ННК Si в системе Au–Si (а); скачкообразное изменение диаметра ННК (слева) и 
разрыв капли (справа) при резком изменении температуры в процессе роста ННК Si

х
Ge1−х

 (б).

100 нм 100 нм

(а) (б)
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ственное значение равновесного краевого угла 
θ0 жидкофазной капли М-катализатора, опреде-
ляемого уравнением Юнга [15, 16], на реальной 
твердой поверхности ННК может существовать 
множество краевых углов, которые можно назвать 
кажущимися (видимыми) краевыми углами. Далее 
контактным углом смачивания θ = φ + 90° мы бу-
дем называть кажущийся краевой угол на вершине 
ННК. Термином  “контактный” мы подчеркиваем 
неравновесный характер данного угла на периме-
тре смачивания.

Влияние кромки кристалла (кольцевого излома). 
Пусть капля катализатора растекается по глад-
кой торцевой грани {111} ННК (или {0001}), но 
на периферии (кромке) грани имеется кольцевой 
излом (ребро кристалла, образованное краем бо-
ковой поверхности и торцевой поперечной гра-
нью ННК), представляющий собой энергетиче-
ский барьер для беспрепятственного растекания 
жидкости. Кромка кристалла как характерный 
поверхностный дефект меняет условия форми-
рования краевых углов капли катализатора, в ре-
зультате чего возникает гистерезис. Угол наклона 
внешней поверхности излома к горизонтальной 
торцевой грани {111} δ может быть произвольным, 
но в случае роста ННК постоянного диаметра он 
составляет 90°. Существование кромки кристалла 
в виде кольцевого излома на вершине ННК вы-
зывает искривление контактной поверхности, в 
результате чего появляется вертикальная состав-
ляющая поверхностного натяжения (точнее – со-
ставляющая, перпендикулярная к торцу кристал-
ла {111}). Таким образом, на вершине ННК УСПЭ 
границ раздела фаз кристалл/пар α

SV
 и кристалл/

жидкость α
SL

 действует не в одной плоскости, а в 
разных плоскостях. 

При наличии кольцевого излома на периферии 
торцевой грани {111} для растекания капли ситуа-
ция осложняется тем, что при затекании жидкости 
за излом площадь ее поверхности увеличивается 
сильнее, чем при перемещении ТЛ по гладкой гра-
ни {111} вдоль направлении x (пунктирная линия 
на рис. 4). Сила поверхностного натяжения дей-
ствует по отношению к новому направлению рас-
текания AN под углом (θ-δ). Сопротивление излома 
может быть преодолено каплей лишь при условии, 
что угол, образованный поверхностью жидкости и 
внешней поверхностью излома (боковой поверх-
ностью ННК) (θ-δ), больше равновесного краевого 
угла смачивания боковой поверхности кристалла θ0ʹ 
((θ-δ) > θ0ʹ). Сила сопротивления кольцевого изло-
ма аналогична  “силе трения” и должна исчезать при 

достижении равновесного угла контакта [17, 18]. 
Для установления взаимосвязи между гистере-

зисным углом θ и краевым углом θ0 запишем и ре-
шим систему уравнений 

0

cos 0

cos 0.

SL LV

SV LV SL

    

        (1)

Здесь α
LV

 – УСПЭ границы жидкость/пар.
Первое уравнение в (1) выражает механическое 

равновесие капли на вершине цилиндрического 
ННК при δ = 90° [1]. Второе – уравнение Юнга 
[15]. В результате решения системы уравнений (1) 
получим

 
0cos cos SV

LV


   


.  (2)

Для ННК Si, выращиваемых через жид-
кие капли Au–Si, при δ  =  90°, значениях УСПЭ 
α

LV
Au = 1.0 Дж/м2 и α

SV
Si = 1.2 Дж/м2 [1, 2], краевом 

угле θ0 ≈  45◦ [10] в соответствии с (2) находим, что 
θ  ≈ 120◦. 

Проанализируем уравнение (2) подробнее. 
Пусть на единицу длины ТЛ действует сила сопро-
тивления кольцевого излома ψ (Дж/м2), т.е. сила, 
необходимая для сдвига ТЛ из неподвижного со-
стояния. Растекание происходит до тех пор, пока 
движущая сила f > 0. При f = 0 контактный угол θ, 
соответствующий постоянной смоченной площади 

Рис. 4. Остановка периметра смачивания капли ка-
тализатора у кольцевого излома РAN (кромки кри-
сталла) на торцевой грани {111} ННК.

L

A

NS

P

{111}

δ

θ
V

x
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кристалла, определится уравнением

 0cos cos
LV


   


, (3)

 
где знак “+” соответствует оттеканию, знак “–” – 
натеканию.

  В работе [11] было получено выражение 

 cos cosLV SL SV      ,  (4)
 
представляющее собой механическое равновесие 
сил, соответствующих УСПЭ трех фаз, в точке А на 
периметре смачивания.

Подставим выражение (4) в (3). Получим 

 0

(cos 1)
cos cos SV

LV

  
   


. (5)

Из сопоставления выражений (3) и (5) мож-
но видеть, что при смачивании каплей катализа-
тора торцевой грани ННК сила сопротивления 

 ψ = α
SV

(cos δ−1). (6)

Из последнего выражения следует, что, 
во-первых, сила сопротивления ψ зависит от угла 
наклона боковой поверхности ННК δ. При δ =0 из 
(5) и (6) получаем cosθ = cosθ0, θ = θ0 и ψ = 0. Сле-
довательно, на гладкой твердой поверхности сила 
сопротивления излома отсутствует. При δ = 900 
сила сопротивления излома ψ = –α

SV
. Это означает, 

что ψ возникает только в том случае, если ТЛ дви-
жется перпендикулярно плоскости, в которой она 
расположена (или под углом к этой плоскости при 
δ < 900). При движении вдоль линии трехфазного 
контакта δ = 0 и ψ = 0. При δ = 900 действует сила 
сопротивления, равная по величине α

SV
 (3), но про-

тивоположно направленная относительно силы, 
соответствующей УСПЭ твердой фазы. Тогда сила, 
соответствующая α

SV
, полностью компенсируется 

силой ψ  = –α
SV

, поэтому равновесие капли на вер-
шине цилиндрического ННК обеспечивается за 
счет α

LV
 и α

SL
 (см. первое уравнение в (1)). 

Во-вторых, контактный угол на вершине ННК 
θ > 90˚, так как это угол натекания, а при натека-
нии он должен быть больше равновесного угла сма-
чивания торцевой грани {111} (θ > θ0), поскольку 
при актуальных значениях 0 ≤ δ ≤ 90˚ сила сопро-
тивления ψ имеет отрицательный знак, т.е. проти-
воположный знаку α

SV
. Уравнение (3) показывает, 

что при натекании капли на боковую поверхность 
ННК cosθ

А
 = cosθ0 – ψ

А
/α

LV
, где θ

А
 – краевой угол 

натекания, ψ
А
 – сопротивление при натекании. 

Аналогично, при оттекании cosθ
R
 = cosθ0 + ψ

R
/α

LV
 

(θ
R
 – краевой угол оттекания, ψ

R
 – сопротивление 

при оттекании) и θ = θ
R
 < θ0. Краевые углы нате-

кания капли на вершине ННК могут изменяться в 
пределах от равновесного θ0 до максимального θ

А
*, 

т.е. θ0 < θ
А <  θ

А
*. Соответственно, краевые углы от-

текания находятся в интервале θ
R
* < θ

R < θ0. Необ-
ходимо сказать, что для роста ННК имеет значение 
лишь краевой угол натекания θ

А
. 

В-третьих, капля катализатора на периме-
тре смачивания вершинной грани ННК будет 
находиться в состоянии безразличного равно-
весия, описываемого двойным неравенством 
θ0 < θ < (θ0ʹ + δ), где θ0ʹ – равновесный угол сма-
чивания боковой поверхности ННК, а условие 
перетекания капли жидкости через кольцевой 
излом на боковые стенки кристалла запишет-
ся как (θ − δ) > θ0ʹ. Так, например, контактный 
угол на торце ННК в системе Au–Si может из-
меняться от ~25° до ~115°. Тогда в пределах 
этого разрешенного диапазона углов θ и при 
δ = 90˚ капля катализатора может принять рав-
новесную форму, определяемую выражением [1] 

 α
SL 

= −α
LV

 cos θ. (7)

Растягивающие α
LV

 и сжимающие α
SL

 силы в 
этом случае в динамике компенсируются, и по-
следнее выражение является условием динамиче-
ского равновесия на периметре смачивания. При 
образовании контактного угла на плоской вершин-
ной грани {111} взаимно уравновешиваются только 
составляющие поверхностных сил, направленные 
вдоль смачиваемой поверхности. Баланс этих сил 
означает, что линия смачивания не может пере-
мещаться по твердой поверхности без совершения 
внешней работы. Таким образом, устойчивость 
форм роста ННК определяется устойчивостью рав-
новесной формы капель катализатора, находящих-
ся на их вершинах. 

За пределами вышеуказанного диапазона углов 
θ (например, при изменении θ в условиях попереч-
ного grad T) индифферентное равновесие и симме-
трия контактного угла относительно оси кристалла 
нарушаются, на определенных участках ТЛ со сто-
роны более высокой температуры достигается ус-
ловие θ > θ0ʹ и капля смещается по боковой поверх-
ности кристалла до положения, где справедливо 
уравнение Юнга. В результате либо ННК будет из-
гибаться, либо капля сместится на боковую стенку 
так, что температурный градиент в жидкости будет 
нивелирован (рис. 3).
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В-четвертых, соотношение (5) определяет не ис-
тинное равновесие трехфазной системы на пери-
метре смачивания капли, а метастабильное равно-
весие на вершине ННК, характеризуемое одним из 
локальных минимумов свободной энергии Гиббса 
[18, 19]. При отсутствии сил, препятствующих сво-
бодному движению ТЛ, т.е. при ψ = 0 уравнение 
Юнга можно получить из (4). В этом случае δ = 0 и  
θ = θ0. 

 Таким образом, наличие кромки в форме коль-
цевого излома приводит к возникновению состо-
яния метастабильного равновесия трехфазной 
системы на периметре смачивания [19, 20]. По-
этому гистерезисные углы капли катализатора θ 
существенно отличаются от угла Юнга θ0 [21, 22]. 
Гистерезисные краевые углы зависят от крутизны 
наклона боковых стенок ННК, характеризуемой 
углом δ, например на стадии образования  “пье-
дестала” ННК (рис. 2), и от направления течения 
жидкости, поскольку положение ТЛ в состояниях 
метастабильного равновесия различно при натека-
нии и оттекании.

Влияние линейного натяжения. При рассмотре-
нии наноразмерных и особенно ультрананоразмер-
ных систем нельзя пренебрегать вкладом линей-
ной плотности энергии в равновесие капли. При 
искривлении поверхности раздела фаз на ТЛ воз-
никает двумерное давление αχ = χ/r (χ – удельная 
линейная энергия (или натяжение), 1/r – кривизна 
ТЛ) [1]. Очевидно, что χ (Дж/м) создает существен-
ный энергетический барьер и сопротивление рас-
теканию капли ψ1= χ/r. Тогда для механического 
равновесия капли на вершине ННК с учетом влия-
ния χ можно записать

 cos 0
r

SL LV 


      , (8) 

где θχ – угол смачивания капли с учетом влияния 
линейной энергии χ.

Пренебрегая изменением величины свобод-
ной межфазной энергии границ раздела трех фаз с 
изменением радиуса r ННК (для r  > 2 нм), из со-
вместного решения уравнений (7) и (8) получаем

 cos cos
rLV




   
 

. (9)

Выражение (9) представляет собой математиче-
скую запись наноразмерного эффекта при смачива-
нии каплей торцевой грани ННК. С уменьшением 
r под влиянием χ угол θχ увеличивается. Знак  “−” 
перед вычитаемым в (9) соответствует натеканию 
капли. 

Из (9) следует, что чем хуже смачивание (боль-
ше краевой угол θ и, следовательно, меньше α

LV
), 

тем больше сила сопротивления растеканию ψ1 
и тем больше гистерезис смачивания на верши-
не ННК (больше угол θχ). Естественно, что в пре-
дельном случае, как и при δ = 0 в уравнении (5), 
при r→∞ или χ→0 из уравнения (8) следует, что  
θχ = θ и все полученные нами выражения перехо-
дят в известные соотношения теории капилляр-
ности. Величина χ составляет по различным оцен-
кам ~1 × 10– 7 Дж/м. Поэтому для жидкофазных 
катализаторов с УСПЭ 0.8–1.2 Дж/м2 заметный 
вклад в величину θ

с
 оно может внести в случае кри-

сталлов с r < 100 нм. 
Физико-химическая природа краевого угла. 

Как видим, контактный угол смачивания 
каплей катализатора вершинной грани ННК θ 
имеет двойственную, механо-термодинамиче-
скую, природу. С одной стороны, угол θ опре-
деляется кинетическими ограничениями на пе-
риметре смачивания и находится в диапазоне 
θ0 < θ < (θ0ʹ+ δ). С другой стороны,  в пределах 
указанного гистерезисного диапазона в услови-
ях подвижности ТЛ к углу контакта применима 
термодинамическая трактовка: краевой угол θ 
определяется условием минимума свободной 
поверхностной энергии капли, чему при δ = 90˚ 
отвечает пропорциональность УСПЭ различных 
участков ее поверхности их расстояниям от цен-
тра капли (первое уравнение в (1)). 

Двойственную, не строго равновесную приро-
ду контактного угла на вершине ННК можно объ-
яснить смешанной механо-термодинамической 
природой трехфазной системы ПЖК. Суть ее за-
ключается в том, что реальное равновесие здесь 
может быть только между паром и жидкостью, т.к. 
в силу заторможенности релаксации равновесно-
го состояния твердых тел контактная поверхность 
ННК неравновесна. Это приводит к появлению 
энергетических барьеров для движения периметра 
смачивания и задержкам при его перемещении. 
Поэтому наблюдаемые экспериментально и изме-
няемые в широких пределах контактные углы кап-
ли катализатора на вершине ННК – это кажущие-
ся, гистерезисные краевые углы, характеризующие 
метастабильные состояния равновесия трехфазной 
системы (локальные минимумы на гиббсовской 
энергетической кривой). Отсюда следует вывод о 
некорректности традиционной трактовки контакт-
ного угла капли катализатора на вершине ННК как 
чисто термодинамического параметра. 
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Показано, что гистерезисные эффекты смачива-
ния при росте ННК по ПЖК-механизму обуслов-
лены индифферентным равновесием жидкофаз-
ной капли катализатора на периметре смачивания 
торцевой грани ННК в пределах значений контакт-
ного угла θ, определяемых двойным неравенством 
θ0  < θ < (θ0ʹ+ δ). Наблюдаемый гистерезис краево-
го угла определяется влиянием кольцевого излома 
(кромки кристалла), представляющего собой энер-
гетический барьер для беспрепятственного расте-
кания жидкости ψ = α

SV
(cosδ − 1), и размерно-за-

висимого натяжения линии трехфазного контакта  
cosθ

χ = cosθ − χ/(α
SV

∙r). Первый фактор свидетель-
ствует о том, что контактный угол смачивания 
каплей катализатора вершинной грани ННК θ 
имеет двойственную, механо-термодинамическую, 
природу, определяемую смешанной природой 
трехфазной ростовой системы. 
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Методом статического уравновешивания фаз определены значения коэффициентов разделения 
пар–жидкость для систем Ni(PF3)4–примеси пентана (3.8 ± 0.8), гексана (1.3 ± 0.3), гептана  
(0.6 ± 0.2), дихлорметана (3.5 ± 0.8), трихлорметана (1.5 ± 0.3), тетрахлорметана (3.0 ± 0.7), фторида 
фосфора(III) (27.7  ± 7.8) и разветвленных алканов (2-метилпентан, 3-метилпентан, 2-метилгексан, 
3-метилгексан, 3-этилгексан) при 298 К. Экспериментальные данные согласуются с результатами 
оценки значений коэффициента разделения пар–жидкость на основании теории конформных 
растворов с использованием параметров потенциала Леннард–Джонса.
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ВВЕДЕНИЕ

Для получения чистого никеля в виде ком-
пактных образцов и пленок используется тетра-
кис(трифторфосфин) никеля Ni(PF3)4 [1]. Вслед-
ствие летучести и моноизотопности фтора и 
фосфора это вещество применяют для разделения 
стабильных изотопов никеля [2], а также при вы-
делении радиоактивного изотопа 63Ni [3], приме-
няемого в компактных бета-вольтаических источ-
никах тока [4]. Исходный Ni(PF3)4 может являться 
источником примесей в образцах никеля, поэтому 
для получения никеля с высокой химической, а 
также изотопной чистотой необходима информа-
ция о примесном составе исходного вещества.

Тетракис(трифторфосфин) никеля при обыч-
ных условиях представляет собой легколетучую 
жидкость (T

b
 = 344 К), что позволяет использо-

вать для его очистки дистилляционные методы, 
однако в литературе информация о фазовом рав-
новесии пар–жидкость в системах Ni(PF3)4-при-
меси отсутствует. В работе [5] методом хрома-
то-масс-спектрометрии исследован примесный 

состав паровой и жидкой фаз коммерческого 
образца Ni(PF3)4, в котором идентифицированы 
примеси фторида фосфора(III), дихлорметана, 
бензола, предельных углеводородов, а также при-
меси Ni(PF3)3(PF2C2H5) и Ni(PF3)3(PF2ОC2H5). Од-
нако в [5] отсутствует информация о количествен-
ном содержании указанных примесей в паровой 
и жидкой фазах, которая позволила бы провести 
оценку коэффициентов разделения пар–жид-
кость и рационально организовать процесс дис-
тилляционной очистки Ni(PF3)4.

Цель настоящей работы – определение коэф-
фициентов распределения пар–жидкость в систе-
мах на основе  Ni(PF3)4. для разработки эффектив-
ной методики дистилляционной очистки Ni(PF3)4. 

 ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Для исследований использовали Ni(PF3)4, 
полученный по реакции никеля с фторидом 
фосфора(III) [6]; содержание примесей нор-
мальных и разветвленных алканов С5–С8, дихлор-
метана, трихлорметана, тетрахлометана в полу-

mailto:daria.m.zimina@yandex.ru
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ченных модельных смесях находилось на уровне 
n × 10–1 – n × 10–4 мол. %. 

Коэффициент разделения пар–жидкость 
определяли методом статического уравновеши-
вания фаз [7] при температуре 298 К. Модельную 
смесь загружали в кварцевую ампулу объемом 
50 см3, где она находилась в виде жидкости и пара 
в равном объемном соотношении, и выдерживали 
в термостате при температуре 298 К в течение 6 ч. 

Качественный и количественный составы при-
месей в образцах Ni(PF3)4 определяли методом 
хромато-масс-спектрометрии с использованием 
прибора Agilent 6890/MSD 5973N [5]. Ввод пробы 
в хромато-масс-спектрометр проводили с исполь-
зованием вакуумируемой системы дозирования, 
выполненной из трубок нержавеющей стали мар-
ки 12Х18Н10Т и мембранных кранов. Дозирование 
пробы в хроматографическую колонку осущест-
вляли автоматическим двухпозиционным кра-
ном-дозатором Valco EH2C6WEZPH-CER5. Для 
хроматографического разделения компонентов 
пробы использовали кварцевую капиллярную ко-
лонку DB-5MS 30 м × 0.32 мм × 0.25 мкм.

Масс-спектры примесей регистрировали в 
режиме электронной ионизации. Идентифика-
цию примесей проводили путем сравнения их 
масс-спектров с данными базы NIST. Количе-

ственное определение примесей пентана, гексана, 
хлоралканов проводили методом внешнего стан-
дарта с использованием аттестованных образцов 
сравнения. Для ряда примесей (2-метилпентан, 
3-метилпентан, гептан) образцы сравнения отсут-
ствовали; определение концентраций этих веществ 
проводили с использованием зависимости коэф-
фициентов чувствительности их детектирования от 
величины полных сечений ионизации [8].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Опытные значения коэффициента разделения 
пар–жидкость αэксп в системах на основе Ni(PF3)4 с 
указанными примесями, а также примесями фто-
рида фосфора(III) определяли на основании дан-
ных по количественному составу жидкой и паро-
вой фаз проб по формуле [9]

 αэксп 
= y / x, (1)

где y и x – концентрации примеси в паровой и жид-
кой фазах соответственно. Содержание примесей в 
образцах Ni(PF3)4 и значения коэффициента разде-
ления пар–жидкость αэксп при 298 К приведены в 
табл. 1.

Из табл. 1 видно, что примеси пентана, 2-метил-
пентана, 3-метилпентана, гексана, дихлорметана, 
трихлорметана, тетрахлорметана и фторида фос-

Таблица 1. Содержание примесей углеводородов С5–С8 и хлоралканов СН4−n
Cl

n
 (n = 2–4) в образцах Ni(PF3)4 и 

значения коэффициента разделения пар–жидкость 

Примесь
Содержание примеси в Ni(PF3)4, мол. %

αэксп
паровая фаза (у) жидкая фаза (x)

n-Пентан (2.5 ± 0.3) × 10−3 (6.5 ± 0.9) × 10−4 3.8 ± 0.8

2-Метилпентан (8.6 ± 1.1) × 10−4 (4.8 ± 0.6) × 10−4 1.8 ± 0.4

3-Метилпентан (1.3 ± 0.9) × 10−3 (7.6 ± 0.9) × 10−4 1.7 ± 0.3

n-Гексан (1.4 ± 0.2) × 10−3 (1.1 ± 0.2) × 10−3 1.3 ± 0.3

2-Метилгексан (2.9 ± 0.4) × 10−4 (6.1 ± 0.8) × 10−4 0.5 ± 0.1

3-Метилгексан (6.9 ± 0.9) × 10−4 (1.4 ± 0.2) × 10−3 0.5 ± 0.1

3-Этилгексан (3.0 ± 0.4) × 10−4 (7.4 ± 0.9) × 10−4 0.4 ± 0.1

n-Гептан (7.5 ± 1.0) × 10−3 (1.2 ± 0.2) × 10−2 0.6 ± 0.2

CH2Cl2 (4.9 ± 0.6) × 10−2 (1.4 ± 0.2) × 10−2 3.5± 0.8

CHCl3 (1.3 ± 0.2) × 10−2 (8.4 ± 1.0) × 10−3 1.5± 0.3

CCl4 (3.9 ± 0.5) × 10−2 (1.3 ± 0.2) × 10−3 3.0± 0.7

PF3 (2.7 ± 0.3) × 10−1 (9.7 ± 1.5) × 10−3 27.7 ± 7.8
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фора(III) в Ni(PF3)4  концентрируются в паровой 
фазе. 

Значение идеального коэффициента разделения 
пар–жидкость αид вычисляли на основании 
данных [10] о температурной зависимости 
давления паров примесей и Ni(PF3)4 по формуле  

 αид = 0 0

1 2/p p , (2)

 
где 0

1p  и 0

2p  − давление насыщенных паров примеси 
и Ni(PF3)4 при 298 К соответственно. Результаты 
расчета αид 

приведены в табл. 2. Так как температура 
опыта выше критической температуры фторида 
фосфора(III) (Т

с  = 271.1 К), при расчете αид 
для него использовали значение, полученное 
экстраполяцией уравнения Антуана. 

Также проводили оценку коэффициента 
разделения пар–жидкость для систем Ni(PF3)4–
примеси на основании теории конформных раство-
ров (ТКР) с использованием параметров потенци-
ала Леннард–Джонса ε и σ компонентов. Значение 
коэффициента разделения пар–жидкость для 
изучаемых систем при Т = 298 К рассчитывали по 
формуле

 ln  1     ,
U

RT
   

 
     
 

 (3)

где

  
3

21 21

11 11

2 1
 
 

              
     

, 
3

21

11

2 1



       
   

,

U

RT
= ― 

*

*

8.696614
3.04195 0.78583 T

T
+ + × ,  

*

11

Bk T
T




 .

(k
B
 – постоянная Больцмана.)

Индексы  “11” относятся к взаимодействию мо-
лекул основы,  “21” – к взаимодействию примеси 
и основы. Значения σ и ε/k для ряда веществ взя-
ты из [10]; для некоторых веществ при отсутствии 
литературных данных рассчитывали с использова-
нием значений температуры кипения по алгорит-
му из работы [11]. Значения σ21 и ε21 рассчитывали 
при помощи комбинационных правил Бертло и 
Лоренца [9]. Значения коэффициента разделения 
пар–жидкость в системе Ni(PF3)4 – примеси, рас-

Таблица 2. Параметры потенциала Леннард–Джонса (ε/k
В
, σ) и значения коэффициента разделения пар–жидкость 

для примесей углеводородов и хлоралканов в Ni(PF3)4 (для Ni(PF3)4 ε/k = 395.1К, σ = 0.71 нм)

Примесь ε/k
В
, К σ, нм αэксп αид αТКР

n-Пентан 357.6 5.7 3.8 ± 0.8 4.2 5.0

2-Метилпентан 383.5 6.1 1.8 ± 0.4 1.7 2.1

3-Метилпентан 387.9 6.0 1.7 ± 0.3 1.6 2.0

n-Гексан 392.3 6.1 1.3 ± 0.3 1.2 1,7

2-Метилгексан 417.5 6.4 0.5 ± 0.1 0.5 0.9

3-Метилгексан 417.8 6.3 0.5 ± 0.1 0.5 0.9

3-Этилгексан 450.4 6.6 0.4 ± 0.1 0.2 0.5

n-Гептан 427.3 6.4 0.6 ± 0.2 0.4 0.8

CH2Cl2 356.0 4.9 3.5 ± 0.8 3.6 4.1

CHCl3 340.2 5.4 1.5 ± 0.3 1.6 4.7

CCl4 415.5 5.6 3.0 ± 0.7 0.9 1.7

PF3 190.0 4.4 27.7 ± 7.8 470 35.1

CCl4 415.5 5.6 3.0 ± 0.7 0.9 1.7

PF3 190.0 4.4 27.7 ± 7.8 470 35.1
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считанные указанными методами, представлены в 
табл. 2. Наблюдается хорошее соответствие расчет-
ных и экспериментальных значений коэффициен-
тов разделения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом статического уравновешивания фаз 
определены значения коэффициентов разделения 
пар–жидкость для систем Ni(PF3)4–примеси пента-
на (3.8 ± 0.8), гексана (1.3 ± 0.3), гептана (0.6 ± 0.2), 
дихлорметана (3.5 ± 0.8), трихлорметана (1.5 ± 0.3), 
тетрахлорметана (3.0 ± 0.7), фторида фосфора(III) 
(27.7.3 ± 7.8) и разветвленных алканов (2-метил-
пентан, 3-метилпентан, 2-метилгексан, 3-метил-
гексан, 3-этилгексан) при 298 К. Эксперименталь-
ные результаты согласуются с результатами оценки 
коэффициента разделения пар–жидкость по ТКР 
с использованием параметров потенциала Леннар-
да–Джонса. 
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