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ВВЕДЕНИЕ
Интерес к  катион-замещенным фосфа-

там кальция возрос в последние годы в связи 
с тем, что их активно используют для изго-
товления материалов медицинского назна-
чения для восстановления костных тканей, 
поврежденных в результате травм и обшир-
ных операций, связанных с частичной утра-
той кости. Наиболее перспективным яв-
ляется регенеративный подход к  лечению, 
в  результате которого организм самостоя-
тельно восстанавливает утраченные фраг-
менты костной ткани [1]. Наиболее важным 
аспектом является скорость биорезорбции 
матрикса, которая должна быть сравнима 
со скоростью образования новой костной 

ткани. Показано  [2], что материалом ма-
трикса, наиболее подходящим по скорости 
биорезорбции, является трикальцийфос-
фат (ТКФ, Ca3(PO4)2). Скорость резорбции 
ТКФ в организме превосходит скорость ре-
зорбции гидроксиапатита [3], однако все же 
оказывается меньше скорости образования 
новой костной ткани. Увеличить скорость 
биорезорбции керамики из ТКФ можно не-
сколькими способами: уменьшением раз-
мера зерна керамики с  одновременным 
увеличением пористости или химической 
модификацией ТКФ, а  именно частичным 
замещением ионов кальция в структуре ТКФ 
на катионы других элементов. В  результате 
такого замещения в  кристаллической ре-
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шетке ТКФ возникают локальные напряже-
ния, приводящие к ее деформации и увели-
чивающие скорость резорбции замещенного 
ТКФ  [4–7]. Кроме того, присутствие в  ма-
териале допирующих ионов придает мате-
риалу полезные свойства. Так, благодаря 
присутствию ионов с  антибактериальными 
свойствами – серебра, цинка, меди, железа, 
марганца, церия, гадолиния, силиката, пер-
манганата, ванадата – материал приобретает 
антибактериальную активность. Материалы 
из стронций-замещенного ТКФ улучшают 
клеточную пролиферацию на их поверхно-
сти. В последние годы были получены и оха-
рактеризованы двойные замещенные ТКФ, 
в  которых каждый из допирующих ионов 
вносит свой вклад в модификацию свойств 
ТКФ.

СЕРЕБРО-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Были синтезированы серебро-замещен-

ные ТКФ с  различным содержанием се-
ребра  [8–10]. Показано, что токсический 
эффект проявляется при концентрации 
серебра более 0.5  мас.%. Представлены ре-
зультаты исследований in vitro серебросодер-
жащего ТКФ (Ag-ТКФ). Установлено, что 
биоматериал не проявляет радикалобразую
щей активности. Ag-ТКФ оказывает бакте-
риостатическое действие на Staphylococcus 
haemolyticus и  Escherichia coli. Доказан до-
зозависимый эффект Ag-ТКФ в  отноше-
нии антибактериальных и цитотоксических 
свойств. Установлено, что ТКФ с расчетным 
замещением 0.5 мас.% характеризуется уме-
ренной цитотоксичностью при сохранении 
антибактериальных свойств.

Из Ag-ТКФ были изготовлены спейсе-
ры для фиксации коленного сустава  [11]. 
Установка артикулирующего спейсера с ан-
тибактериальным химиопрепаратом (Ag-
ТКФ) позволяет эффективно купировать 
воспаление, создать депо антибиотика до 
следующего этапа хирургической реабили-
тации, сохранить анатомо-функциональные 
взаимоотношения в  суставе и  конечности. 
Сочетание этих факторов позволяет обеспе-
чить оптимальные условия для проведения 
замены сустава при условии ремиссии вос-
паления. Эффективность таких оператив-

ных вмешательств составляет 87–94.2%, что 
позволяет назвать их “золотым стандартом” 
в лечении поздней глубокой перипротезной 
инфекции, но совершенствование техноло-
гий производства компонентов спейсеров 
с  разработкой современных антибактери-
альных покрытий может увеличить эффек-
тивность оперативных вмешательств.

Из серебро-замещенного ТКФ были изго-
товлены покрытия на титановые импланта-
ты для увеличения биосовместимости по-
следних и  улучшения их остеоинтеграции 
с  окружающей костной тканью  [12]. Для 
борьбы с инфекциями и содействия интегра-
ции предлагаются наноструктурированные 
антибактериальные и  биоактивные тонкие 
пленки, впервые полученные методом иони-
зированного струйного осаждения (IJD) 
мишеней из замещенного серебром ТКФ 
на титане. Охарактеризованы морфология, 
состав и  механические свойства покрытий, 
подтверждена концепция биосовместимо-
сти. Антимикробная эффективность иссле-
дована против четырех грамположитель-
ных и  грамотрицательных бактериальных 
штаммов и  против грибка C. albicans путем 
исследования модификаций роста планк-
тонных бактерий в  отсутствие и  в  присут-
ствии серебра. Затем для всех бактериальных 
штаммов проверена способность пленки 
ингибировать бактериальную адгезию. Ре-
зультаты показывают, что IJD позволяет 
точно контролировать состав и морфологию 
пленок, а также наносить пленки с подходя-
щими механическими свойствами. Биологи-
ческие исследования показывают хорошую 
эффективность против кишечной палочки, 
золотистого стафилококка, синегнойной па-
лочки, энтерококка faecalis и против грибка 
Candida albicans с  доказательствами значи-
тельного снижения адгезии бактериальных 
клеток. Для мезенхимальных стволовых кле-
ток, полученных из жировой ткани лошадей 
(ADMSC), не обнаружено цитотоксических 
эффектов, поскольку не происходит сниже-
ния жизнеспособности клеток и не обнару-
жено вмешательство в  дифференцировку 
клеток в  направлении остеогенной линии 
в присутствии серебра (рис. 1).
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Наоборот, благодаря наноструктурирова-
нию и биомиметическому составу покрытия 
из ТКФ способствуют жизнеспособности 
клеток, в  том числе при замещении сереб
ром. Эти результаты показывают, что нано-
структурированные покрытия, замещенные 
серебром, перспективны для применения 
в ортопедических имплантатах.

Кальцийфосфатные цементы (КФЦ) 
с  антибактериальными свойствами востре-
бованы в хирургии. В [13] с помощью энер-
годисперсионного фазового анализа изуче-
но несколько составов серебросодержащих 
цементов (0, 0.6 и 1.0 мас.% Ag). Частичное 
превращение фазы β-ТКФ в дикальцийфос-
фат дигидрат (CaHPO4.2H2O, ДКФД) про-
исходило во всех исследованных цементных 
системах.

В исходных цементных порошках обна-
ружено серебро в  виде металла, тогда как 
в КФЦ-Ag с 0.6 и 1.0 мас.% Ag был обнару-
жен CaAg(PO3)3, а  металлическое серебро 
отсутствовало.

Цемент, не содержащий серебра, имел 
прочность при сжатии 6.5–1.0  МПа, в  то 

время как для легированных серебром це-
ментов с  0.6  и  1.0  мас.% Ag приведенные 
значения прочности при сжатии составили 
4.0  и  1.5  МПа соответственно. Выделение 
ионов серебра из КФЦ-Ag с 0.6 и 1.0 мас.% 
Ag, измеренное с  помощью атомно-эмис-
сионной спектроскопии, соответствует 
средним значениям 25  и  43  мкг/л соответ-
ственно, выход на плато наблюдается через 
15  дней. Антибактериальный тест показал 
ингибирующий эффект в  отношении па-
тогенной кишечной палочки для цементов 
с содержанием серебра 0.6 и 1.0 мас.%, при-
чем лучшие показатели наблюдаются у  це-
мента с более высоким его содержанием.

Было показано, что добавление противо-
микробных агентов [14] улучшает прочность 
при изгибе традиционного костного цемен-
та из полиметилметакрилата (ПММА) , в то 
время как значения предела текучести де-
монстрируют снижение.

Костный цемент с добавлением противо-
микробного агента показал хорошую биосо-
вместимость и  возможность пролиферации 
остеобластов (тест МТТ) наряду с  низким 
уровнем цитотоксичности (тест ЛДГ).
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Рис. 1. Результаты антимикробных испытаний культур четырех бактериальных возбудителей и гриба C. albicans на пла-
стинках Ti в присутствии и в отсутствие (CTR-контроль) Ag-TКФ или TКФ [12].
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В статье [15] показано, что эфирное мас-
ло мяты перечной, включенное в  гидрок-
сиапатит, гентамицин и  наночастицы се-
ребра, включенные в  керамическое стекло, 
ингибировали рост бактерий Staphylococcus 
aureus ATCC 25923  и  Pseudomonas aeruginosa 
ATCC 27853.

В обзоре [16] проведен всесторонний ана-
лиз современного состояния покрытий на 
основе полипропилена, легированных ио-
нами серебра, меди и цинка, для ортопеди-
ческих и зубных имплантатов. В частности, 
оценивается влияние этих ионов на физи-
ко-химические, механические и биологиче-
ские свойства кальций-фосфатных покры-
тий.

Для борьбы с  инфекцией предлагаются 
наноструктурированные антибактериаль-
ные и  биоактивные тонкие пленки, впер-
вые полученные методом лазерной абляции 
Ag-TКФ на поверхности титана  [12]. Оха-
рактеризованы морфология, состав и  ме-
ханические свойства покрытий и  показа-
на концепция биосовместимости. Для всех 
штаммов бактерий также изучена способ-
ность пленки ингибировать бактериальную 
адгезию.

На рис.  2б приведены теоретические 
и экспериментальные значения брэгговских 
углов для мишеней Ag-TКФ, экстраполиро-
ванные из литературных данных (β-TКФ, 

PCPDF #70-2065) и  из экспериментальной 
дифракционной картины соответственно.

Формируется однородное покрытие Ag-
ТКФ на подложке кремния без образования 
трещин (рис. 3а, г, е)  [12]. На подложках Si 
в течение 20 и, в основном, 30 мин форми-
руются более крупные кластеры (показано 
стрелкой на рис. 3е).

Сравнение роста пленок на подложках Si 
и Ti (рис. 3 и 4) показывает, что все пленки 
независимо от подложки и  времени осаж-
дения являются наноструктурированными, 
поскольку они состоят из наноразмерных 
сферических агрегатов, но определяющим 
фактором для морфологии поверхности яв-
ляется время осаждения. Увеличение време-
ни осаждения до 20 мин, как для подложек 
Si, так и  для Ti, приводит к  образованию 
более крупных кластеров, увеличивая ше-
роховатость поверхности и приводя к более 
высокой дисперсии в диаметре глобул. Этот 
эффект немного лучше виден для подлож-
ки Ti, хотя между субстратами не обнаруже-
но существенных различий. С увеличением 
времени осаждения от 20 до 30 мин размеры 
агрегатов остаются практически неизмен-
ными, в то время как неоднородность умень-
шается для обоих субстратов. Кроме того, 
по сравнению с  Ti осаждение на Si приво-
дит к образованию более крупных агрегатов 
и кластеров, что указывает на существенное 
влияние состава и топографии подложки на 
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Рис. 2. Рентгенограмма порошка Ag-TКФ (пики идентифицированы с помощью картотеки PCPDF #70-2065) (а) и дан-
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характеристики покрытий и более высокую 
однородность при нанесении на шерохова-
тые подложки.

Шероховатость и  АСМ-изображения по- 
казаны на рис. 5. Среднеквадратичные значе-
ния шероховатости 52 ± 6, 69 ± 27 и 78 ± 16 нм 
измерены для времени осаждения 10, 
20  и  30  мин. Для всех образцов обнаружена 
высокая шероховатость, которая увеличи-

вается с  увеличением времени осаждения. 
Кроме того, данные АСМ, полученные через 
20  мин, указывают на наличие изолирован-
ных агрегатов большего диаметра (рис.  5д). 
Наличие этих агрегатов существенно влияет 
на изменение шероховатости образца, о чем 
свидетельствует высокое стандартное откло-
нение на зависимости шероховатости от вре-
мени нанесения (рис. 5а).

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

(ж) (з) (и)

10 мкм

10 мкм

10 мкм

2 мкм

2 мкм

2 мкм

1 мкм

1 мкм

1 мкм

Рис. 3. Морфология поверхности тонких пленок Ag-TКФ на пластинах Si после осаждения в течение 10 (a–в), 20 (г–е) 
и 30 мин (ж–и) [12].
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Биоактивные покрытия фосфатов каль-
ция (ФК), содержащие Ag или Sr-Si, были 
получены методом микродугового оксиди-
рования (MДO) [17]. Для синтеза покрытий, 
содержащих Sr-Si, использовали кислотный 
электролит, а  для формирования покры-
тий, содержащих Ag,  – щелочной электро-
лит. Формирование покрытий происходило 
при различных приложенных напряжениях, 

и  свойства покрытий существенно разли-
чались. Толщина покрытия Sr-Si-ФК экс-
поненциально увеличивалась с  течением 
времени МДО, в то время как толщина по-
крытия Ag-ФК увеличивалась линейно.

Толщина и  шероховатость у  покрытий 
без допантов были ниже, чем в  покры-
тиях Ag-ФК и  Sr-Si-ФК. Таким образом, 
элементы Ag, Sr и  Si участвовали в  плаз-

(а) Ag-ТКФ-10 Ag-ТКФ-10 Ag-ТКФ-10

Ag-ТКФ-20 Ag-ТКФ-20 Ag-ТКФ-20

Ag-ТКФ-30 Ag-ТКФ-30 Ag-ТКФ-30
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(г) (д) (е)

(ж) (з) (и)
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50 мкм

50 мкм 10 мкм

10 мкм

10 мкм 2 мкм

2 мкм

1 мкм

1 мкм

1 мкм
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Рис. 4. Морфология поверхности тонких пленок на дисках из сплава Ti после 10 (a–в), 20 (г–е), 30 мин (ж–и) осажде-
ния.
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мохимических реакциях формирования 
микродуговых покрытий и интенсифици-
ровали их.

Покрытия Ag-ФК содержали равномер-
но распределенные поры и изометрические 
частицы β-ТКФ. На поверхности покрытий 
Sr-Si-ФК наблюдались сфероидальные эле-
менты и открытые поры.

Фазовый состав покрытий Ag-ФК включал 
следующие кристаллические фазы: β-ТКФ, 
α-ТКФ, ГА, TiO2  (анатаз, рутил). Покры-
тия Sr-Si-ФК, нанесенные при 200 В, имели 
аморфную структуру. При увеличении при-
ложенного напряжения до 350  В  структура 
покрытий из аморфной трансформировалась 
в  аморфно-кристаллическую. При этом об-
разовывались Ca2P2O7, CaHPO4 и TiO2 (ана-
таз, рутил).

Плазменно-химическим методом на по-
верхность титана нанесены покрытия из 
серебросодержащих ТКФ [18]. Микрострук-
тура поверхности покрытий из серебросо-
держащих ГА и ТКФ представлена на рис. 6.

Покрытия Ag-ГА, полученные плазмен-
ным напылением, состоят из частиц кру-
глой плоской формы размером 10–100 мкм 
и  наночастиц. На поверхности частиц на-
блюдаются поры правильной формы. По-

крытие Ag-TКФ образовано мелкими части-
цами круглой формы размером до 60  мкм. 
На поверхности покрытия обнаруживаются 
наночастицы размером до 50  мкм. Покры-
тия обоих типов обладают гидрофильными 
свойствами. Адгезия покрытия из Ag-TКФ 
почти вдвое прочнее, чем Ag-ГA. Получен-
ные покрытия представляют интерес как 
антимикробные для внутрикостных эндо-
протезов, а  также для стоматологических 
и ортопедических целей.

Разработаны  [19] костные цементы из 
фосфата магния и кальция (МКФЦ) на ос-
нове фаз струвита и ньюберита, обладающие 
антибактериальными свойствами благодаря 
присутствию ионов Ag+. При увеличении 
концентрации Ag+ от 0.5 до 1.0% существен-
но улучшаются механические свойства це-
ментов: достигается прочность при сжатии 
41  ±  2  МПа, при этом увеличивается зона 
ингибирования до 8 мм (тест на диффузию) 
против Escherichia coli и Staphylococcus aureus 
без токсичности по отношению к  клеткам 
MG-63  in vitro. Анализы образцов МКФЦ 
после выдерживания в  жидкости Кокубо, 
содержащей ионы серебра, показали обра-
зование покрытий на поверхности цемента, 
соответствующих фазе мерриллита, а  через 
28  дней выдерживания  – фазе бобьеррита. 
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Гистологическое исследование и анализ ми-
кро-КТ показали, что недавно разработан-
ные МКФЦ являются остеокондуктивными, 
биоразлагаемыми и  могут использоваться 
в качестве заменителя кости.

ЦИНК-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Цинксодержащий брушитовый цемент на 

основе цинк-замещенного β-ТКФ описан 

в [20, 21]. Исследованы начальный и конеч-
ный фазовый состав (рис. 7), время схваты-
вания, морфология, эволюция pH и прочно-
сти при сжатии цементов на основе β-ТКФ 
и Zn-ТКФ.

После выдержки цементов в течение 60 су-
ток в физиологическом растворе их фазовый 
состав представлен брушитом и  апатитом 
(рис.  7а, дифрактограмма 2). Установлена 
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Рис. 6. Микроструктура поверхности титана после нанесения покрытий из серебросодержащего ГА (а), серебросодер-
жащего ТКФ (б).
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антибактериальная активность цементов 
в отношении Enterococcus faecium, Escherichia 
coli и Pseudomonas aeruginosa. Доказано отсут-
ствие цитотоксичности цементов на клетках 
фибробластов мыши NCTC L929. Разрабо-
танные цементы перспективны для приме-
нения в ортопедии и травматологии.

Разработан цинксодержащий магний- 
кальций-фосфатный цемент (Zn-МК-
ФЦ)  [22]. Были получены и  исследованы 
цементные порошки с соотношением (Ca + 
+ Mg) / P = 2, легированные Zn2+ в количе-
стве 0.5 и 1.0 мас.%.

Исследование ИК-спектров цементных 
порошков показало присутствие полос, от-
несенных к  колебаниям фосфатных, ни-
тратных и карбонатных групп (рис. 8).

После смешивания с  цементной жидко-
стью исследовали структурно-фазовый со-
став, морфологию (рис. 9), время схватыва-
ния, прочность при сжатии, растворимость, 

антибактериальную активность и поведение 
цементных материалов in vitro.

Высокая прочность при сжатии 48 ± 5 МПа 
была достигнута для цемента с 1.0 мас.% Zn. 
При перемешивании цементного теста за-
метной термической реакции не обнаружено.

Цементы характеризуются кислотно-
стью, близкой к нейтральной, при выдерж-
ке в  растворе более одних суток. Значение 
рН образцов с 40 мол.% Mg после 24 суток 
выдержки в дистиллированной воде состав-
ляет 7.2. Благодаря введению Zn2+ цементы 
проявляли антибактериальную активность 
в  отношении штаммов Staphylococcus aureus 
и Escherichia coli с диаметром зоны ингибиро-
вания до 8 мм. Биологические исследования 
подтвердили, что разработанный цемент яв-
ляется цитосовместимым и перспективным 
в  качестве потенциального заменителя ко-
сти в реконструктивной хирургии.

Исследованы композиционные материа
лы из КФЦ с  полимерами [23–26]. В  рабо-
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те  [23] изучены механические характери-
стики макропористых композиционных 
имплантатов на основе β-Ca3(PO4)2/поли-

лактида и  β-Ca3(PO4)2/поликапролактона, 
полученных методом термоэкструзионной 
3D-печати. Описано влияние степени на-

МКФ

Струвит

Струвит

Струвит

10 мкм

10 мкм

10 мкм

5 мкм

Ньюберит

0.5%Zn-МКФ

1.0%Zn-МКФ

5 мкм

5 мкм

Рис. 9. Микроструктура МКФЦ с различным содержанием цинка [22].
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полнения полимера, а также самой трехмер-
ной конструкции фосфатным цементом на 
прочность, модуль Юнга и  характер разру-
шения материала.

В работе [26] электроформованием полу-
чен композиционный материал на основе 
полигидроксибутирата (ПГБ), пропитанно-
го брушитовым цементом (БЦ), содержа-
щим ионы Zn2+ (Zn-БЦ). Фазовый состав 
композита представлен апатитом, брушитом 
и β-ТКФ (рис. 10).

Прочность при изгибе полученных мате-
риалов составляла 3.1 ± 0.5 МПа. Биологи-
ческие испытания на клетках фибробластов 
показали, что полученный материал не яв-
ляется цитотоксичным и  проявляет анти-
бактериальные свойства в отношении штам-
мов бактерий Escherichia coli и Staphylococcus 
aureus.

МЕДЬ-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Разработан новый керамический матери-

ал на основе ТКФ с собственными антибак-
териальными характеристиками [27]. Выбор 
ионов меди в качестве заменителей кальция 
в  ТКФ (Cu-ТКФ) связан с  выраженными 
антибактериальными свойствами широкого 
спектра действия ионов меди. Методом ме-
ханохимической активации синтезирован 
Cu-ТКФ с содержанием меди 1.4 и 0.1 мас.%. 
Как незамещенные, так и медьсодержащие 
ТКФ характеризуются структурой витлоки-
та (β-ТКФ). Рентгенографический анализ 
и спектроскопия электронного парамагнит-
ного резонанса (ЭПР) выявили частичную 
изовалентность при замещении ионов каль-
ция ионами меди в решетке β-ТКФ. За счет 
снятия напряжения в октаэдре M(5)O6, об
условленного меньшей длиной связи Ca–O 
по сравнению с  соответствующей суммой 
ионных радиусов, замещение кальция бо-
лее мелкими ионами меди стабилизирует 
структуру β-ТКФ. Введение Cu предотвра-
тило полиморфное превращение из β- 
в  α-TКФ. МТТ-колориметрический анализ 
показал, что метаболическая активность 
мышиных фибробластов линии клеток 
NCTC L929  во время 24-часовой инкуба-
ции с  3-дневными экстрактами гранул Cu-
TКФ (1.4 мас.%) и β-TКФ была аналогична 

отрицательному контролю, что указывает 
на отсутствие какого-либо ингибирующе-
го воздействия на клетки. Рост стволовых 
клеток пульпы зуба человека на поверхно-
сти керамики Cu-TКФ (1.4 мас.%) и β-TКФ 
также показал отсутствие каких-либо при-
знаков цитотоксичности. Микробиологи-
чески пробы продемонстрировали антибак-
териальную активность керамики Cu-ТКФ 
против Escherichia coli и Salmonella enteritidis, 
тогда как β-ТКФ такой активности не прояв-
лял. В целом введение ионов меди в β-ТКФ 
улучшает его антибактериальные свойства, 
не уменьшая при этом биосовместимость 
материала, что делает его более привлека-
тельным, чем чистый β-ТКФ, для клиниче-
ских применений, таких как синтетические 
костные трансплантаты и  ортопедические 
покрытия для имплантатов.

Медьсодержащий КФЦ с  оптимальны-
ми самотвердеющими свойствами  [28] был 
разработан на основе витлокита (β-TКФ), 
допированного ионами меди. Механизм 
и  кинетика процесса затвердевания цемен-
та были изучены с использованием энерго-
дисперсионной рентгеновской дифракции. 
Установлено, что затвердевание сопрово-
ждалось фазовым переходом ТКФ в брушит 
согласно реакции

Ca3–xCux(PO4)2 + Ca(H2PO4)2 .

	 . H2O + 7H2O → 4Ca1–xCuxHPO4 . 2H2O.	 (1)
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Рис. 10. Дифрактограмма композита ПГБ с Zn-БЦ [26].
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Уменьшение параметров решетки во всех 
кристаллографических направлениях в  ре-
зультате довольно низкой (1  :  180) степе-
ни замещения ионов кальция ионами меди 
объясняется различием ионных радиусов 
кальция и меди.

Более низкая катионная гидратация, 
возникающая в  результате частичного за-
мещения кальция на медь, способствует 
высвобождению ионов гидроксила и  сни-
жает энергию образования TКФ из предше-
ственника апатита при повышенных темпе-
ратурах. Таким образом, добавление меди 
эффективно ингибировало образование 
апатита в качестве вторичной фазы.

Содержание Cu2+ в медь-замещенном по-
рошке TКФ (Cu-TКФ) составляло 0.30 мас.% 
по результатам элементного анализа. Несо-
ответствие между этим значением и рассчи-
танным по стехиометрии предшественни-
ков (2.05  мас.%) объясняется тем фактом, 
что в  результате синтеза методом осажде-
ния из водных растворов, хотя часть ионов 
Cu2+ замещала ионы Ca2+ в структуре TКФ, 
большая часть ионов Cu2+ образовали водо-
растворимые амминокомплексы с  ионами 
аммония согласно реакции

	 Cu NH Cu NH2
3 3 4

2
4+ +

+ ( ) → .	 (2)

Ионы меди остались в  фильтрате в  виде 
тетраамминокупрат-ионов. Полученное 
в  результате синтеза соединение Cu-TКФ 
может быть представлено брутто-формулой 
Ca2.984Cu0.016(PO4)2. Это означает, что толь-
ко один из ~180 атомов кальция был заменен 
на медь. Такая степень замещения ниже, чем 
обычно наблюдаемая в ГА, также из-за мень-
шей восприимчивости к вакансиям и дефор-
мации решетки TКФ. На рис.  11 показаны 
результаты рентгенофазового анализа. Все 
пики на двух дифрактограммах относятся 
к витлокиту, основной фазе после прокали-
вания при 900°C. Небольшое смещение всех 
дифракционных пиков к большим углам по 
шкале 2θ подтверждает гипотезу о  замеще-
нии ионов кальция на ионы меди, поскольку 
коррелирует с меньшими межплоскостными 
расстояниями и меньшим объемом элемен-
тарной ячейки, что согласуется с  меньшим 

размером ионов меди по сравнению с иона-
ми кальция.

Уточнение дифрактограмм методом Рит-
вельда подтвердило замещение ионов Ca2+ 
ионами Cu2+ в  кристаллической структу-
ре TКФ. Параметры ячейки незамещенно-
го TКФ составляют a  = b  = 10.429  Å и  c  = 
= 37.380 Å, в то время как параметры Cu-TКФ 
составляют a  = b  = 10.413  Å и  c  = 37.335  Å. 
Уменьшение параметров ячейки является 
дополнительным свидетельством замещения 
ионов Ca2+ (с большим ионным радиусом) 
ионами Cu2+ (с меньшим ионным радиусом).

Основной фазой цемента после тверде-
ния является витлокит, наряду с  которым 
присутствует фаза ГА (рис. 11). В ИК-спек-
трах затвердевшего цемента обнаруживается 
полоса при 3570 см–1, соответствующая ко-
лебаниям гидроксильных групп, что связано 
с присутствием апатитовой фазы.

В порошках TКФ и  Cu-TКФ было обна-
ружено небольшое количество апатитовой 
фазы (3–5%). Частичное замещение Ca2+ 
на Cu2+ в  структуре TКФ не повлияло на 
кристалличность, так как не было обнару-
жено уширения пиков Cu-TКФ. Значения 
ОКР порошков TКФ и  Cu-TКФ представ-
лены в табл. 1. Более низкое значение ОКР  
для Cu-TКФ является косвенным под-
тверждением того, что ионы меди замещают 
ионы кальция в  кристаллической решет- 
ке TКФ.

10

1.0

ГА 211
ГА
Cu-ТКФ
ТКФ

0.8

0.6

0.4

0.2

0 20 30

И
нт

ен
си

вн
ос

ть

40 50 60 70
2θ, град

Рис. 11. Дифрактограммы цементов на основе β-ТКФ 
(черная линия) и Cu-ТКФ (красная линия) [28].
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Таблица 1. Значения ОКР для ТКФ и Cu-TКФ

Соединение ТКФ Cu-TКФ
ОКР, нм 100 ± 7 84 ± 6

Спектры ИК (рис. 12) подтверждают, что 
витлокит является основной фазой, что со-
гласуется с данными РФА. Дублет при 560–
610 см−1 относится к вырожденному триплету 
ν4 фосфатной группы и типичен для струк-
туры витлокита. Триплет в  диапазоне 420–
480 см−1 возникает из дважды вырожденно-
го колебания ν2 фосфатной группы. Полосы 
поглощения при 962  и  875  см−1  представ-
ляют собой различные виды деформаци-
онного колебания ν1  фосфатной группы. 
Остатки нитратов обнаружены в  виде по-
лос при 820  и  1380  см−1. Узкая полоса при 
3570 см−1 относится к группам ОН− в составе 
апатитовой фазы, присутствующей в незна-
чительном количестве. Напротив, широкая 
полоса в  диапазоне 2600–3600  см−1  возни-
кает из адсорбированных неструктурных 
молекул воды. Интересно, что узкая полоса 
ν1(OH–) при 3570  см−1  наблюдалась только 
в спектре TКФ, что может указывать на при-
сутствие апатитовой фазы. Полоса деформа-
ционных колебаний OH– при 630 см−1 также 
более интенсивна в  порошках TКФ, не со-
держащих медь (полоса при 1640  см−1  Cu-

TКФ относится к адсорбированным молеку-
лам воды). Поскольку порошки, полученные 
осаждением из растворов как с  медью, так 
и  без меди, содержали апатит, способность 
меди снижать термическую устойчивость 
апатитовой фазы и способствовать переходу 
в  фазу TКФ должна проявляться на стадии 
отжига. Термическая стабильность гидрок-
сида меди значительно ниже: он превра-
щается в оксид уже при 80°C по сравнению 
с 580°C для гидроксида кальция. Более низ-
кая катионная гидратация, возникающая 
в результате частичного замещения кальция 
на медь, предполагает, что оно способству-
ет высвобождению ионов гидроксила и, та-
ким образом, снижает энергию образования 
TКФ из предшественника апатита при по-
вышенных температурах. Тот же эффект мо-
жет объяснить еще одно выраженное разли-
чие между ИК-спектрами TКФ и  Cu-TКФ, 
а именно: отсутствие наиболее интенсивной 
карбонатной полосы, асимметричного ду-
блета деформационных колебаний ν3 с цен-
тром при 1430 см–1, в ТКФ и его присутствие 
в  Cu-TКФ. Другая карбонатная полоса при 
870  см−1  не может быть выделена в  спек-
трах, так как она перекрывается с  полосой 
деформационных колебаний ν1(PO43−) при 
875 см−1.

3500 3000 2000 10002500

H
2
O адсорб. 

ν3 CO3
2–

ν4 PO4
3–

ν2 PO4
3–

ν1 OH–

OH–ν3 PO4
3–

NO3
–

NO3
–Cu-ТКФ

ТКФ 
ν1 PO4

3–

1500 500

160

140

120

100

80

60

40

20

0

П
ог

ло
щ

ен
ие

, о
тн

. е
д.

ν, см–1

Рис. 12. ИК-спектры ТКФ (синяя линия) и Cu-TКФ (красная линия) [28].
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Возможно, сжатая решетка, возникающая 
в  результате катионного обмена больших 
ионов Ca2+ на меньшие ионы Cu2+, пред-
ставляет собой дополнительный фактор, 
благоприятствующий замещению больших 
фосфатных групп на меньшие карбонатные 
группы.

Цемент на основе Cu-ТКФ проявлял ан-
тибактериальный эффект, хотя и  исклю-
чительно в  отношении грамотрицатель-
ных бактерий, включая E. coli, P. aeruginosa 
и S. enteritidis. Этот антибактериальный эф-
фект был обусловлен ионами меди, о чем сви-
детельствует отсутствие антибактериального 
эффекта у  цемента, не содержащего меди. 
Кроме того, антибактериальная активность 
медьсодержащего цемента была значитель-
но выше, чем у порошка-предшественника. 
Поскольку не было существенной разницы 
между кинетикой высвобождения меди из 
порошка TКФ-предшественника и  из ко-
нечной, брушитовой, фазы затвердевшего 
цемента, это позволяет предположить, что 
антибактериальный эффект был обусловлен 
не только ионами меди, но и синергией меж-
ду катионной медью и определенной фазой 
и агрегатным состоянием ФК.

Несмотря на ингибирующее действие на 
бактерии, цемент, легированный медью, по-
вышал жизнеспособность глиальных клеток 
E297 человека, мышиных остеобластов кле-
ток K7M2 и особенно первичных фибробла-
стов легких человека. О том, что этот эффект 
также обусловлен ионами меди, свидетель-
ствует нулевое влияние на повышение жиз-
неспособности, проявляемое цементами, не 
содержащими медь. Различие в  механизме 
защиты дегидратаз у  прокариот и  эукариот 
использовалось в качестве обоснования для 
объяснения избирательности в  биологиче-
ском ответе. Это позволяет рассматривать 
медь в качестве дважды эффективного иона 
в  сочетании с  фосфатами кальция: токсич-
ного для бактерий и полезного для здоровых 
клеток.

ЖЕЛЕЗО-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Результаты исследований керамики из же-

лезо-замещенных ТКФ представлены в  [29]. 
Основной кристаллической фазой синтези-

рованных порошков, по данным РФА, явля-
ется витлокит. В  качестве примесной фазы 
определяется до 3  мас.% α-Fe2O3. Значение 
ОКР, рассчитанное для Fe-ТКФ, составля-
ет 10.6 нм. Это значение несколько ниже по 
сравнению с  ТКФ-керамикой  – 12  нм, что 
свидетельствует об уменьшении размера ОКР 
при введении железа. Это связано с искаже-
ниями кристаллической решетки, происхо-
дящими при замещении атомов кальция ато-
мами железа с  большим ионным радиусом. 
Данное значение сравнимо с ОКР для кера-
мики из цинк-замещенного ТКФ – 10.2 нм.

По данным элементного анализа, содер-
жание железа составляет 1.09 мас.% для Fe-
ТКФ1 и 0.49 мас.% для Fe-ТКФ2, что соот-
ветствует количеству железа, введенному 
в процессе синтеза.

Микроструктура керамики Fe-ТКФ1 не-
однородна: присутствуют две разновидности 
кристаллов – крупные, хорошо ограненные 
кристаллы с  оплавленными ребрами раз-
мером 1–2 мкм и мелкие кристаллы, менее 
0.1 мкм (рис. 13а). Микроструктура керами-
ки Fe-ТКФ2 более однородная, размер кри-
сталлов 1–3 мкм. Неоднородность структу-
ры Fe-ТКФ1 связана с тем, что при большем 
содержанием железа оксид железа выделяет-
ся в виде отдельной фазы α-Fe2O3.

В результате спекания получены керами-
ческие диски, пористость которых, по дан-
ным гидростатического взвешивания, со-
ставляет 40–45%.

Железо в объеме образцов Fe-ТКФ1 и Fe-
ТКФ2 распределено равномерно (рис. 14).

Поверхность керамики представлена на 
рис. 15: кристаллы на поверхности керамики 
Fe-ТКФ1 меньше по сравнению с Fe-ТКФ2, 

1 мкм 1 мкм

(б)(а)

Рис. 13. Микроструктура керамики, полученной спека-
нием при 1100°С: а – Fe-ТКФ1 (0.49 мас.% Fe), б – Fe-
ТКФ2 (1.1 мас.% Fe) [29].
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что связано с  большими искажениями ре-
шетки ТКФ при замещении большего коли-
чества кальция на железо.

Исследование метаболической активно-
сти клеток NCTC L929 в присутствии вытя-
жек из исследуемых материалов было прове-
дено с использованием МТТ-теста (рис. 16).

Исследование метаболической активно-
сти клеток NCTC L929 с  использованием 
МТТ-теста показало отсутствие значимых 
различий между опытом и контролем толь-
ко у  образца 1, что свидетельствует об от-
сутствии токсического действия 3-суточных 
вытяжек. В  присутствии вытяжек из образ-
цов 2 и 3 произошло незначительное сниже-
ние клеточной активности.

На основе железо-замещенного β-ТКФ 
был разработан и  исследован железосодер-
жащий КФЦ [30]. Концентрация ионов Fe3+ 
в ТКФ составила 0.49 и 1.09 мас.%. Процесс 
отверждения, который включал превраще-
ние Fe-TКФ в нанокристаллический брушит 
(уравнение (3)), был исследован in situ с ис-
пользованием технологии энергодисперси
онной рентгеновской дифракции. Время 
схватывания составляло 20 мин, а время за-
твердевания – 2 ч, но для полного затверде-
вания цемента потребовалось 50  ч. Компо-
ненты цемента взаимодействуют согласно 
уравнению

Ca2.9Fe0.67(PO4)2 + Ca(H2PO4)2 .

	 . H2O + 7H2O → 4(Ca, Fe)HPO4 . 2H2O.	 (3)

Мессбауэровская спектрометрия показа-
ла, что атомы 57Fe в Fe-TКФ расположены 
в  двух неэквивалентных кристаллографи-
ческих узлах и  распределены по позици-
ям с  сильным искажением кристаллов 
(рис. 17).

Выраженное присутствие ультрадисперс-
ных кристаллов в  конечной брушитовой 
фазе способствовало уменьшению пористо-
сти и  тем самым приводило к  повышению 
механической прочности. Прочность при 
сжатии затвердевших цементов увеличилась 

10 мкм

Рис. 14. Распределение элементов на сколе керамиче-
ского образца Fe-ТКФ2  (красный  – железо, фиолето-
вый  – кальций, голубой  – фосфор, зеленый  – кисло-
род) [29]. 

20 мкм

(а) (б)

20 мкм

Рис. 15. Поверхность керамики: а – Fe-ТКФ1, б – Fe-
ТКФ2 [29].
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Рис. 16. Метаболическая активность клеток NCTC 
L929 по результатам МТТ-теста при инкубации 48  ч  
с 3-суточными вытяжками из материалов: ТКФ 1100 (1), 
FeI 1100 (2), FeII 1100 (3), контроль (4), DMSO (5); * – 
статистически значимые отличия с контролем по кри-
терию Манна–Уитни (р < 0.05) [29].
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более чем в два раза при введении допирую-
щих ионов Fe3+: с 11.5 ± 0.5 до 24.5 ± 2.0 МПа.

Количество железа, выделяемого из це-
ментов в физиологических средах, стабили-
зировалось через 10  суток (рис.  18) и  было 
на порядок ниже клинического порога, ко-
торый вызывает токсическую реакцию. Це-
менты проявляли остеоиндуктивную актив-
ность, как видно из повышенных уровней 
экспрессии генов, кодирующих остеокаль-
цин и  Runx2, как в  недифференцирован-
ных, так и в дифференцированных клетках 
MC3T3-E1, подвергнутых воздействию це-
ментов.

Остеоиндуктивный эффект был обратно 
пропорционален содержанию ионов Fe3+ 
в  цементах, что указывает на то, что чрез-
мерное количество железа может оказы-
вать пагубное влияние на индукцию роста 
кости остеобластами, контактирующими 
с  цементом. Напротив, антибактериальная 
активность цемента в анализе на агаре уве-
личилась по сравнению со всеми четырьмя 
исследованными видами бактерий (E.  coli, 
S. enteritidis, P. aeruginosa, S. aureus) в прямой 
пропорции с  концентрацией в  нем ионов 
Fe3+, что указывает на их ключевое влияние 
на усиление антибактериального эффекта 
в этом материале.

Эксперименты, включающие совмест-
ную инкубацию цементов с клетками в пе-
ременном магнитном радиочастотном поле 
в течение 30 мин, продемонстрировали хо-
роший потенциал для использования этих 
магнитных цементов в  лечении рака с по-
мощью гипертермии. В частности, популя-
ция клеток глиобластомы человека умень-
шилась в шесть раз за 24 ч после окончания 
обработки магнитным полем, в  то время 
как популяция раковых клеток кости со-
кратилась примерно в два раза. Анализ вза-
имодействия клеток MC3T3-E1 с цементом 
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Рис. 17. Мессбауэровские спектры 57Fe (эксперимен-
тальные полые точки) 0.1Fe-TКФ (а) и 0.05Fe-TКФ (б), 
записанные при T = 298 К [30].
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Рис. 18. Кривая кумулятивного высвобождения железа, полученная для цемента из 0.05Fe-TКФ (относительная неопре-
деленность для всех показателей составляет 1%; χ2  = ∼0.001  для расчетной подгонки (а); сравнение прочности при 
сжатии (измеренной на 5-е сутки после для расчетной подгонки формования) затвердевших цементов, полученных из 
TКФ и 0.05Fe-TКФ; *** = р < 0.001 (б) [21].
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подтвердил влияние железа в  цементе на 
экспрессию маркера роста костей, проде-
монстрировав признаки неблагоприятного 
воздействия на морфологию и пролифера-
цию клеток только для цемента, содержа-
щего более высокую концентрацию ионов 
Fe3+ (1.1 мас.%). Биологическое тестирова-
ние показало, что воздействие железа по-
лезно с  точки зрения магнитной терапии 
и  антибактериальной профилактики, но 
его концентрация в материале должна быть 
тщательно оптимизирована.

Анализ взаимодействия клетки/час- 
тицы с культурой остеобластов MC3T3-E1 
(рис. 19) подтвердил влияние железа, вы-
деляемого из цемента, на экспрессию мар-
керов роста костей, а  именно на их сни-
жение из-за увеличения концентрации 
железа в  цементе. Соответственно, в  то 
время как контрольный образец фосфата 
кальция, наноразмерного ГА, не проявлял 
отрицательных эффектов при концентра-
ции 5 мг/мл после 72 ч совместной инку-
бации, так же как и  цемент 0.05Fe-TКФ, 
содержащий более низкую концентра-
цию Fe3+ (0.49  мас.%), неблагоприятные 
воздействия на клеточную морфологию 
и пролиферацию были очевидны при ин-
кубации с  цементом из 0.1Fe-TКФ, со-
держащим более высокую концентрацию 
Fe3+ (1.1 мас.%).

Можно констатировать, что актиновые 
микрофиламенты приняли сгущенную 

и  круглую апоптотическую морфологию 
вместе с  ядром. Вполне возможно, что 
клетки могут снизить выработку актив-
ных форм кислорода в  процессе Фен-
тона только до определенного уровня, 
выше которого, т. е. при более высоких 
концентрациях железа, начинают про-
являться негативные воздействия на 
клетки. Таким образом, воздействие же-
леза благотворно сказывается на пер-
спективах магнитной терапии гипертер-
мии и антибактериальной профилактики 
или бактерицидных эффектов, но кон-
центрация железа в  материале должна 
быть тщательно оптимизирована, что-
бы введение избыточной концентра- 
ции железа не привело к  побочным эф-
фектам.

ГАДОЛИНИЙ-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Гадолиний-замещенные ТКФ с  содержа-

нием гадолиния 0.51  мас.% (0.01Gd-ТКФ) 
и  5.06  мас.% (0.1Gd-ТКФ) синтезировали 
двумя методами: осаждением из водных рас-
творов солей и с использованием механоак-
тивации [31].

Исходными компонентами для синтезов 
осаждением из водных растворов солей слу-
жили нитрат кальция “х.ч.”, гидрофосфат 
аммония “ч.д.а.”, хлорид гадолиния “х.ч.”, 
25%-ный водный раствор аммиака “ч.д.а.”. 
Взаимодействие реагентов происходило 
в соответствии с реакциями

(а) (б) (в)

Рис. 19. Одноплоскостные конфокальные оптические микрофотографии флуоресцентно окрашенных остеобласт-
ных клеток MC3T3-E1 (цитоскелетный f-актин – красный, ядро – синий; цемент TКФ – зеленый) при взаимодей-
ствии с 5 мг/мл либо контрольного ГА (а), либо цементов из Fe-TКФ с различными концентрациями Fe3+: 0.49 (б), 
1.1 мас.% (в) после 72-часовой инкубации с цементами [30].
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2.9Ca(NO3)2 + 0.067GdCl3 + 2(NH4)2 HPO4 +

2NH4OH → Ca2.9Gd0.67(PO4)2 + 0.2NH4Cl + 

	 + 5.8NH4NO3 + 2H2O,	 (4)

2.99Ca(NO3)2 + 0.0067GdCl3 + 2(NH4)2 HPO4 +

2NH4OH → Ca2.99Gd0.067(PO4)2 + 0.02NH4Cl + 

	 + 5.98NH4NO3 + 2H2O.	 (5)

Механоактивацию проводили в  плане-
тарной мельнице ПМ-1. Количества реаген-
тов были рассчитаны в соответствии с реак-
циями 

2.9CaO + 0.067GdCl3 + 2(NH4)2 HPO4 →

→ Ca2.9Gd0.67(PO4)2 + 3.8NH3 + 

	 + 0.2NH4Cl + 2.9H2O,	 (6)

2.99CaO + 0.0067GdCl3 + 2(NH4)2 HPO4 →

→ Ca2.9Gd0.067(PO4)2 + 3.8NH3 + 

	 + 0.02NH4Cl + 2.9H2O.	 (7)

Поскольку происходит гетеровалентное 
замещение двухвалентного иона Са2+ на 
трехвалентный Gd3+, то реализуется следую
щий механизм:

	 OH Ca Gd O− −→+ ++ +2 3 2 .	 (8)

Керамику из порошков гадолиний-заме-
щенных ТКФ получали спеканием образ-
цов, полученных одноосным двухсторонним 
прессованием при удельном давлении прес-
сования 100  МПа. Процесс спекания про-
водили в  камерной печи с  силитовыми на-
гревателями в  течение 2  ч при температуре 
1100°С.

По данным РФА, преобладающей кри-
сталлической фазой синтезированных со-
единений после обжига при 900°С является 
витлокит, или β-ТКФ. Обнаруживаются так-
же две примесные фазы: ГА и β-пирофосфат 
кальция (ПФК, β-Ca2P2O7). Формирование 
апатитовой фазы связано с использованием 
хлорида гадолиния в  качестве прекурсора. 
Присутствие в  реакционной смеси хлорид- 
ионов способствует формированию термо-
динамически устойчивой фазы хлорапатита. 

ПФК образовался при обжиге из побочного 
продукта реакции – ДКФД (СаНРО4.2Н2О) 
согласно реакции

	 2 2 54 7—аЌ–ќ Ќ ќ Ca P O Ќ ќ .2 2 2 2⋅ +→ 	 (9)

Фазовый состав 0.1Gd-ТКФ, полученного 
с  применением механоактивации, не одно-
родный: основной фазой является витлокит, 
содержание ПФК и  ГА существенно выше 
по сравнению с  0.1Gd-ТКФ, полученным 
осаждением из растворов.

Были проведены измерения спектров 
ЭПР при температуре 25  К. Спектр, запи-
санный при минимальном времени между 
p/2- и  p-импульсами t  =  0.18  мкс, показан 
на рис.  23а черной линией и  соответству-
ет спектру порошкового образца без явно 
выделенных отдельных линий. Измере-
ния распада поперечной намагниченности 
выявили два экспоненциальных процесса 
с характерными временами T2 = 0.19 ± 0.01 
и 1.0 ± 0.05 мкс. Для проверки природы по-
явления двух процессов был записан спектр 
ЭПР при большем времени между p/2- 
и  p-импульсами t  =  0.54  мкс. В  случае су-
ществования двух типов центров с разными 
временами релаксации при увеличении вре-
мени t будет наблюдаться сильное умень-
шение компоненты спектра с  коротким 
временем релаксации на фоне компонен-
ты спектра с более длинным временем. Это 
приведет к  трансформации формы спектра 
ЭПР (перераспределению интенсивностей), 
что можно увидеть на рис.  20а как разницу 
между черной и  красной линиями. Про-
стейшая математическая обработка позво-
ляет разделить спектр на две компоненты: 
с быстрой (T2 = 0.19 ± 0.01 мкс) и медленной 
(T2 = 1.0 ± 0.05 мкс) поперечной релаксаци-
ей, показанные на рис. 20б синей и красной 
линиями соответственно.

Редкоземельный ион гадолиния Gd3+ 
с  4f7-конфигурацией в  основном состоя-
нии 8S7/2  является парамагнитным и  об-
ладает электронным спином S  = 7/2  с  ну-
левым орбитальным моментом L  = 0. Для 
данной спиновой системы спектр должен 
содержать 2S  = 7  разных переходов, ко-
торые дают 7  линий в  спектре ЭПР. Ин-
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тенсивность каждой из таких линий будет 
пропорциональна квадрату матричного эле-
мента S S S M Mx S S= + − ( ) ( )( )1 1 2 , т.е. макси-
мальна для перехода –1/2 ↔ 1/2 и минималь-
на для ± 7/2 ↔ ± 5/2, что дает возможность 
сопоставить переходы линиям исходя из их 
интенсивностей, даже когда спектр усредня-
ется различными ориентациями частиц по-
рошка в исследуемом образце.

Центр 2  с  длинными временами релак-
сации обладает выраженной структурой 
из семи практически эквидистантных ли-
ний, чья интенсивность нарастает к центру 
спектра, что указывает на явно выраженную 
аксиальность кристаллической структуры, 
соответствующую кристаллам ТКФ.

Центр 1  с  короткими временами релак-
сации не имеет такой структуры, и ширина 
линии у него существенно выше, чем у цент
ра 2. Поэтому его можно отнести к примеси 
гадолиния в побочных фазах, малая кристал-
личность которых приводит к дополнитель-
ному уширению линий ЭПР.

При температуре 25  К  была измере-
на скорость спин-решеточной релаксации 
для обоих центров: при магнитном поле 
B0  =  344.3  мТл в  релаксацию дают вклады 
оба центра, при B0  = 118.2  мТл присутству-
ет вклад только центра 2. Время спин-ре-
шеточной релаксации Gd3+ для обоих 
центров оказалось достаточно коротким: 
T1 = 30 ± 2 мкс, что соответствует релакса-
ции гадолиния в других кристаллах [32]. Для 
измерений электрон-ядерных взаимодей-
ствий температура была понижена до 12 К, 
при которой T1 = 160 ± 8 мкс достаточно для 
последовательности HYSCORE.

Измерения электрон-ядерных взаимо-
действий с  помощью последовательности 
HYSCORE были проведены при двух зна-
чениях индукции магнитного поля: B0  = 
=  344.3 и  118.2  мТл, которые позволяют 
наблюдать суммарный спектр HYSCORE 
(рис. 21а) и спектр только от второго центра  
(рис. 21б).

Как можно видеть из рис.  21б, для вто-
рого центра наблюдается сильное взаимо-
действие с  ядром фосфора. Пик, соответ-

(а)

(б)

f = 9.66 ГГц
Т = 25 К

В0 = 118.2 мТл

0 200 400 600 800 1000 1200

В0 = 344.3 мТл

Магнитное поле, мТл

x1    τ = 0.18 мкс 

Центр 1

Центр 2

x4    τ = 0.54 мкс 

Рис. 20. Спектры ЭПР образца ТКФ, содержащего 0.001% гадолиния: черная линия соответствует времени между импуль-
сами τ = 0.18 мкс, спектр, показанный красной линией, увеличен по амплитуде в 4 раза и соответствует τ = 0.54 мкс (а); 
компоненты спектра ЭПР, отличающиеся временами распада T2 поперечной намагниченности: компонента, обозна-
ченная синей линией, соответствует T2 = 0.19 ± 0.01 мкс, обозначенная красной линией – T2 = 1.0 ± 0.05 мкс [22] (б).
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ствующий этому взаимодействию, узкий, 
что указывает на отсутствие значительных 
разбросов в расстояниях Gd–P и малое ис-
кажение кристаллической структуры. В слу-
чае же суммы двух спектров HYSCORE элек-
трон-ядерное взаимодействие с  фосфором 
размывается, причем существенно сильнее, 
чем должно быть для перехода –1/2↔1/2, что 
также указывает на локализацию гадолиния 
в слабокристалличной фазе.

Микроструктура керамики из порошков, 
полученных осаждением из растворов, не-
однородна: присутствуют как крупные кон-
гломераты, состоящие из более мелких, 
спекшихся друг с другом зерен, так и более 
мелкие зерна размером от 1 до 49 мкм. Ке-
рамика, полученная из порошков, синтези-
рованных с применением механоактивации, 
выглядит более однородной, размер зерна 
варьирует от 0.4 до 1.4 мкм (рис. 22, табл. 2).

Таблица 2. Средние размеры зерен керамики из 
0.1Gd-ТКФ, спеченной при 1100°С

Образец 0.1Gd-ТКФМА  0.1Gd-ТКФос

Минимальный, мкм 0.416 1.235
Максимальный, мкм 1.428 49.125
Средний, мкм 0.8245 2.2345

ИК-спектры гадолиний-замещенных 
ТКФ имеют вид, характерный для всех за
мещенных ТКФ (рис. 23). Отнесение полос 

колебаний представлено в табл. 3. По резуль-
татам ИК-спектроскопии подтверждается 
формирование примесной фазы ПФК, что 
согласуется с результатами РФА. Колебания 
гидроксильных групп проявляются только 
в  образцах, полученных с  использованием 
механоактивации. Положение OH-полос, 
отсутствие полосы при 633 см–1, а также рас-
щепление колебаний гидроксильной группы 
(3644, 3544  см–1) для образца 0.1Gd-ТКФ-
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Рис. 21. Двумерный спектр электрон-ядерных взаимодействий, измеренный с  помощью последовательности 
HYSCORE: пунктирными линиями показаны области ожидаемых взаимодействий с ядрами 1H, 31P и изотопами 155Gd, 
157Gd; B0 = 344.3 (а), 118.2 мТл (б) [22].

(а) (б)

(в)

20 мкм 10 мкм

50 мкм200 мкм
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Рис. 22. Микроструктура образцов 0.1Gd-ТКФ после 
спекания при 1100°С, полученных с  использованием 
механоактивации (а, в), осаждением из растворов с по-
следующей кальцинацией (б, г) [31] (масштаб линейки: 
а – 20 мкм, б – 10 мкм, в – 200 мкм, г – 50 мкм).
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МА может свидетельствовать о  вхождении 
в  структуру апатитовой фазы ионов Cl–. 
Следует также отметить присутствие полос, 
отнесенных к карбонатной группе, что ука-
зывает на замещение части групп PO43– на 
CO32–.

Таблица 3. Данные ИК-спектроскопии Gd-ТКФ

Группа Частота, см–1 Тип колебания

OH(Cl) 3644, 3544  Валентное

PO4 973 ν1

PO4 493, 432 ν2

PO4 1123, 1044 ν3

PO4 607, 574, 556 ν4

P2O74– 1212, 727 Валентное P–O–P

CO3 1490 ν3

CO3 875 ν2

Исследование метаболической активно-
сти клеток NCTC L929  с  использованием 
МТТ-теста (рис.  24) показало отсутствие 
значимых различий между опытом и  кон-
тролем у  образцов, полученных методом 
осаждения, и у образцов ТКФ, содержащих 
0.51  мас.% Gd, свидетельствующее об от-
сутствии токсического действия трехсуточ-
ных вытяжек. Вытяжки из образцов ТКФ, 

допированных гадолинием в  количестве 
0.51  мас.%, полученных с  использованием 
механоактивации, оказывают угнетающее 
действие на фибробласты NCTC L929  (до-
стоверность по U-критерию Манна–Уитни 
p < 0.01).

Однако посев клеток на поверхность ис-
следуемых материалов и  исследование их 

3750 1750 1250 750 5001000

Волновое число, см–1

0.1Gd-ТКФос

0.01Gd-ТКФос

0.1Gd-ТКФМА

0.01Gd-ТКФМА

15003500

Рис. 23. ИК-спектры гадолиний-замещенных ТКФ, синтезированных методами осаждения и гетерофазным после тер-
мообработки при 900°С [31].
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Рис. 24. Метаболическая активность клеток NCTC 
L929  по результатам МТТ-теста при инкубации 
в  течение 24  ч с  3-суточными вытяжками из материа
лов с  содержанием гадолиния 0, 0.51  и  5.06  мас.%  
(0, 0.01 и 0.1 соответственно) [31].
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жизнеспособности (метод прямого контак-
та) позволили установить отсутствие токси-
ческого действия у  образцов, содержащих 
гадолиний (рис. 25).

Исследование показало, что происхо-
дит снижение общего количества клеток на 
материалах, допированных ионами Gd3+, 
полученных с использованием механоакти-
вации, по сравнению с  контролем. Однако 
количество мертвых клеток на поверхности 
всех исследуемых материалов незначитель-
ное, что говорит об отсутствии цитотоксич-
ности данных материалов.

СИЛИКАТ-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Силикат-замещенные ТКФ были ис-

следованы в  работах [33–37]. Сили-
кат-замещенные ГА были синтезированы 
методами осаждения и  с  применением 
механохимической активации с  исполь-
зованием тетраэтоксисилана в  качестве 
источника силикат-ионов. Установлено, 
что фазовый состав зависит от концен-
трации силиката: фаза апатита образует-
ся при содержании силиката 0.09  мас.%, 
а  витлокита  – при увеличении концен-
трации силиката в 10 раз – до 0.90 мас.%.

Микроструктура керамики неоднородна 
(рис. 26). Керамика, спеченная из порошков, 
синтезированных с применением механоак-
тивации, характеризуется более мелким раз-
мером зерна. Неоднородность и  шерохова-
тость поверхности материала увеличиваются 
с увеличением концентрации силиката. Уве-
личение содержания кремния в  синтези-
рованных TКФ повышает их термическую 
стабильность. Керамика из замещенных 
кремнием TКФ не проявляет цитотоксично-
сти. Керамика TКФ, содержащая 0.9  мас.% 
силикат-ионов, обладает выраженной ан-
тибактериальной активностью в отношении 
штамма E. сoli, тогда как керамика из TКФ  
не проявляет антибактериальной актив
ности.
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Рис. 25. Количество клеток DPSC, посеянных на по-
верхность образцов ТКФос (1), ТКФМА (2), 0.01Gd-ТК-
Фос (3), 0.01Gd-ТКФМА (4), 0.1Gd-ТКФос (5), 0.1Gd-ТК-
ФМА (6), контроль (7) (бар ошибок  – стандартное 
отклонение) [31].
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Рис. 26. Микроструктура керамики, спеченной при 1100°С из порошков силикат-замещенных ТКФ, полученных мето-
дом осаждения из растворов солей (а), с использованием механоактвации (б) [37].
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ДВОЙНЫЕ ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Известно  [38], что одновременное заме-

щение ионов кальция в  ГА ионами цинка 
и  стронция улучшает антибактериальные 
свойства материалов. Покрытие, нанесенное 
на металлические имплантаты, приобретает 
антибактериальные свойства и улучшенные 
матриксные свойства за счет введения допи-
рующих ионов цинка и стронция. Результаты 
FTIR и XPS свидетельствуют о том, что по-
лученные двойные замещенные стронцием 
и  цинком ТКФ дегидроксилированы и  яв-
ляются дефицитными по кальцию. Только 
покрытие из незамещенного ГА и стронций- 
замещенного ГА содержали дополнитель-
но ионы CO32−. Результаты рентгенографии 
показывают, что ни одно из покрытий, по-
лученных в этом исследовании, не содержит 
каких-либо других примесей. Все пики на 
дифрактограммах соответствуют ГА (карто-
тека JCPDS, № 01-072-1243), хотя и наблю-
даются смещения в область малых углов 2θ, 
что обусловлено замещением ионов кальция 
на ионы стронция в решетке ГА.

Описаны [39] двойные замещенные ТКФ 
с  железом и  цинком: соединения были 
синтезированы методом осаждения из во-
дных растворов, изучено замещение от 1 до 
5 мол.%. С помощью Рамановской спектро-
скопии показано, что двойное замещение 

Ca2+ на Fe3+ и  Zn2+ вызывает искажения 
в кристаллической решетке ТКФ. Исследо-
вания in vivo керамики из этих замещенных 
ТКФ показали, что образцы не токсичны, 
однако их механические свойства не улуч-
шились.

Твердые растворы Ca3–2x(MˊMˊˊ)x(PO4)2 
(M = Zn2+, Cu2+, Mn2+ и Sr2+) были синтези-
рованы твердофазным способом. Исследо-
вание рентгеновской дифракции порошка 
показывает образование структуры витло-
кита в качестве основной фазы во всех твер-
дых растворах [40]. Кристаллические струк-
туры (рис.  27) и  химические составы были 
установлены с использованием инфракрас-
ных спектров поглощения с преобразовани-
ем Фурье (FT-IR) и данных энергодисперси-
онной рентгеновской спектрометрии (EDX) 
соответственно.

Параметры элементарной ячейки и  объ-
ем синтезированных образцов напрямую 
зависят от радиуса внедренных ионов. Пре-
делы однофазности твердых растворов были 
определены на основе возможного заполне-
ния кристаллических участков в  структуре 
β-TКФ (рис. 28).

Для двухвалентных ионов с  малыми ра-
диусами предельный состав был найден как 
Ca2.571Mˊ0.429–xMˊˊx(PO4)2, где Mˊ и  Mˊˊ  – 
Cu2+ и Zn2+. Увеличение элементарной ячей-

(а) (б)
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-Ca1 -Ca2 -Ca3 -Ca4

-Ca5 -( )
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Рис. 27. Проекции структуры β-ТКФ вдоль оси [210]: слои только с B-столбцами (a), с A- и B-столбцами (б) [40].
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ки за счет введения Sr2+ позволяет увели-
чить предел твердых растворов до Ca2.5Sr0.5–x 
Mˊx(PO4)2 для Mˊ – Cu2+ или Mn2+.

На рис. 29 звездочками отмечены колеба-
ния, отнесенные к α- и/или β-Ca2P2O7.

Антибактериальные свойства были из
учены на четырех бактериях (S. aureus, 
P.  aeruginosa, E. coli и  E. faecalis) и  грибе 
(C. albicans). Было показано, что совместно 
легированный образец Ca2.5Sr0.25Cu0.25(PO4)2 
проявляет самую высокую антимикробную 
активность, что приводит к  92, 96  и  96%-
ному подавлению роста S. aureus, P. aeruginosa 
и E. faecalis соответственно. Антимикробные 
свойства тесно связаны с заполнением кри-

сталлических участков в  структуре β-TКФ 
легирующими ионами.

В работе  [41] показано, что цинк-сили-
кат-замещенный ГА можно синтезировать 
быстрым механохимическим методом: од-
нофазный наноразмерный цинк-сили-
кат-замещенный ГА образуется за 30  мин. 
Установлено, что при данном двойном за-
мещении в отожженных образцах ион цинка 
замещает ионы кальция.

В  [42] представлены результаты исследо-
вания процесса механохимического синте-
за апатитов с  одновременным замещением 
кальция на лантан и  фосфата на силикат. 
Реагенты реакционных смесей взяты таким 
образом, чтобы получить соединения, со-
держащие равные концентрации лантана 
и кремния. Синтез проведен в планетарной 
мельнице АГО-2. Показано, что при синте-
зе замещенного апатита полная конверсия 
исходных реагентов происходит за большее 
время, чем требуется для получения неза-
мещенного ГА. Обнаружено, что для полу-
чения лантан-силикат-замещенного апа-
тита со степенью замещения менее 6 молей 
длительность механохимического синтеза 
должна составлять 40 мин. При концентра-
ции заместителей более 6 молей полная кон-
версия исходных реагентов происходит по-
сле 100 мин механического воздействия.

Мезопористое биоактивное стекло 
(МБС) – это широко изученный биоматери-
ал, используемый для заживления костных 

β-Ca3(PO4)2
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Рис. 28. Многогранники положений Ca(4) и Ca(5) в структурах типа β-ТКФ [40].
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Рис. 29. ИК-спектры образцов Cu-β-TКФ (1), (Cu+Zn)-
β-TКФ (2), (Mn+Sr)-β-TКФ (3), (Cu+Sr)-β-TКФ (4) [40].
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дефектов. Его биологическое применение 
может быть адаптировано путем введения 
ионов металлов, таких как стронций и медь, 
которые могут усилить его функциональные 
возможности, включая остеогенетиче-
ские, ангиогенетические и  антибактери-
альные. В  [43] ионы Cu2+ и  Sr2+ были со-
вместно введены (соотношение 1  : 1) с  x  = 
= 0.5, 1 и 2 мол.% каждый в стекло с предпо-
лагаемым номинальным составом 80SiO2– 
(15–2x)CaO–5P2O5–xCuO–xSrO. Синтез 
проводили с  использованием золь–гель- 
метода на основе техники самоорганизую-
щегося испарения (EISA). Рентгенография 
подтвердила аморфную природу стекла, 
а анализ состава с использованием ICP-OES 
подтвердил требуемое количество легирую-
щих ионов. ПЭМ-исследование порошков 
МБС выявило наличие полос, соответ
ствующих образованию высокоупорядо-
ченной мезопористой структуры. Образец 
МБС, легированный Cu+Sr, показал поло-
жительное влияние на образование апатита 
при погружении в физиологический буфер-
ный раствор (SBF), хотя высвобождение ио-
нов Cu и Sr было относительно медленным 
при содержании 1  мол.% каждой добавки, 
что свидетельствовало о  стабильной сет-
чатой структуре стекла. Влияние ионов Cu 
и  Sr исследовали на остеобластоподобную 
клеточную линию MG-63. При концентра-
ции частиц 1  мас.%/об.% или ниже жизне-
способность клеток превышала 50%. Был 
проведен антибактериальный тест против 
грамотрицательных бактерий E. coli и  грам
положительных бактерий S. aureus. При по-
следовательном увеличении содержания 
сопутствующих ионов в стекле зона ингиби-
рования бактерий увеличивалась. Получен-
ные результаты свидетельствуют о  том, что 
легирование МБС ионами Cu и Sr в количе-
стве до 2 мол.% может привести к специально 
подобранному замедленному высвобожде-
нию ионов для применения исследуемого 
стекла в  качестве функционального биома-
териала для регенерации костной ткани.

БОР-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Известно, что бор и его соединения так-

же проявляют антибактериальную актив-

ность  [44–49]. Обзор  [49] содержит описа-
ние борсодержащей керамики на основе 
фосфатов кальция, проявляющей антибак-
териальную активность.

Разработан борсодержащий брушитовый 
цемент для костной пластики  [48]. Борсо-
держащий β-ТКФ (0.29B-ТКФ) с содержани-
ем бора 1.03 мас.% для получения цементов 
синтезировали, как описано в [29], осажде-
нием из водных растворов нитрата кальция 
и двухзамещенного фосфата аммония. В ка-
честве затворяющей жидкости использовали 
8%-ный водный раствор лимонной кисло-
ты. Образцы цемента формовали в  тефло-
новой форме. Время схватывания цемента 
составило 4–5 мин, рН цемента сразу после 
смешивания составляло 5.5 и увеличивалось 
до 5.8–6.0 в течение 1 ч после замешивания, 
что наблюдалось ранее для аналогичных це-
ментов  [50]. По данным РФА, основными 
фазами борсодержащего цемента являются 
брушит и апатит.

Прочность цемента после формования 
увеличивалась со временем, что соответ-
ствует данным по прочности брушитового 
цемента на основе β-ТКФ [51].

Микроструктура борсодержащего цемен-
та более равномерная и  менее пористая по 
сравнению со структурой β-ТКФ (рис. 30).

После выдерживания цементов в  физио
логическом растворе их фазовый состав 
и  микроструктура претерпевают изменения. 
Происходит переход кристаллической фазы 
брушита (ДКФД) в апатит согласно уравнению

CaHPO4.2H2O + H2O → 

	 → Ca10(PO4)6(OH)2 + H3PO4.	 (10)

(а) (б)

20 мкм 20 мкм

Рис. 30. СЭМ-изображения брушитовых цементов: а – 
из β-ТКФ, б – из 0.29 В-ТКФ [48].
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На дифрактограмме цемента после вы-
держивания в  физиологическом растворе 
присутствуют отражения брушита, а  также 
аморфная составляющая  – по-видимому, 
плохо сформировавшийся апатит.

Изменение фазового состава сопро-
вождается изменением микроструктуры 
(рис. 31). Изменяется форма и уменьшается 
размер частиц, из которых состоит цемент, 
прочность цемента снижается, и  образец 
рассыпается на отдельные фрагменты.

Ход кривой разрушения типичен для 
хрупких материалов. При введении в струк-
туру ТКФ бора происходит незначитель-
ное увеличение прочности до 23 МПа, что, 
возможно, связано с меньшей пористостью 
бор-содержащего цемента.

По результатам исследований in vitro, 
разработанные цементы на основе ТКФ 
и В-ТКФ являются биосовместимыми и пер-
спективны для использования в  хирургии 
костных тканей.

Исследования антибактериальной актив-
ности по отношению к грамотрицательному 
штамму E. coli и грамположительному штам-
му S.  aureus  ATCC25923  показали (рис.  32), 
что борсодержащий брушитовый цемент 
проявляет антибактериальную активность 
к  этим штаммам, вызывая падение до нуля 
численности КОЕ штамма E. coli ATCC25922 
уже через 3 ч инкубирования.

МАРГАНЕЦ-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Методом осаждения из водных раство-

ров солей с  последующей термообработ-
кой получены марганец-замещенные ТКФ 
[52, 53] с содержанием марганца от 0.018 до 
1.77  мас.%. В  результате термообработок 
полученных соединений при температурах 
от 400  до 900оС формируются фосфаты со 
структурой витлокита (рис. 33).

По результатам РФА, прекурсоры всех 
четырех порошков после нагрева до 100°С 
были однофазными ГА (рис. 33а). Фазовый 
состав порошков не изменяется до 650°C. 
Примерно при 650°C (рис.  33б) начинается 
превращение ГА в  β-ТКФ, и  после отжи-

20 мкм 20 мкм

(а) (б)

Рис. 31. СЭМ-изображения цементов после выдерживания в физиологическом растворе: а – цемент на основе ТКФ; 
б – цемент на основе В-ТКФ [48].
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Рис. 32. Изменение уровня КОЕ штамма E. coli 
ATCC25922  при воздействии в  течение 24  ч образцов 
цементов на основе В-ТКФ, а также в контроле (К) [48].
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га при 750°C, все порошки, кроме порошка 
с самым высоким содержанием Mn (0.1Mn-
ТКФ), являлись двухфазными: ГA/β-TКФ 
(рис. 33в). Только порошок 0.1Mn-TКФ при 
этой температуре был однофазным β-ТКФ, 
что указывает на участие Mn в образовании 
β-TКФ. Косвенно это доказывает, что мар-
ганец входит в структуру β-TКФ. Все четы-
ре образца после прокаливания при 900°C 
кристаллизуются в  однофазный β-ТКФ 
(рис. 33г).

После прокаливания при 400°С ИК-
спектр (рис.  34а) аналогичен ИК-спектру 
β-ТКФ. После прокаливания при 900°С 

(рис.  34б) в  спектре увеличивается интен-
сивность полос, отнесенных к группе P2O74–.

Спектры ЭПР Х-диапазона при комнат-
ной температуре чистого TКФ и  ТКФ, со-
держащих различные концентрации Mn2+, 
после прокаливания при 900°C представле-
ны на рис. 35.

В целом спектры ЭПР соединений, со-
держащих Mn2+, достаточно сложные, 
особенно в  низкосимметричных поликри-
сталлических системах. Для них характер-
но нулевое расщепление поля. С  увеличе-
нием содержания марганца наблюдаются 
два основных эффекта. Во-первых, спек-
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Если важно, чтобы все надписи были перенабраны, просьба к Редакции
прислать изображение лучшего качества!
Сейчас надписи не читаются!

Рис. 33. Дифрактограммы продуктов синтеза ТКФ и Mn-TКФ после прокаливания при 100 (а), 650 (б), 750 (в) и 900°С 
(г), а также ГA (PDF #96-901-4314) и β-TКФ (PDF #96-152-9467) [52].
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тральная интенсивность увеличивалась 
пропорционально концентрации допан-
та, что служит дополнительным доказа-
тельством того, что Mn2+ входит в  кри-
сталлическую решетку ТКФ. Во-вторых, 
спин-спиновое взаимодействие привело 
к  расширению компонентов ЭПР. Следо-
вательно, спектры ЭПР лучше разрешались 
при более низких концентрациях марганца 
(x = 0.001 в MnxCa3−x(PO4)2).

Митохондриальная активность ADMSC, 
измеренная как оптическая плотность при 

λ = 600 нм, свидетельствует о жизнеспособ-
ности клеток после различных обработок 
(рис. 36).

Влияние ТКФ, без Mn и  содержащего 
Mn, на дифференциацию ADMSC на остео-
генные, адипогенные и хондрогенные было 
проанализировано с  помощью окрашива-
ния маркеров (рис. 37).

Эти маркеры включали кальцинирован-
ные минеральные узелки остеогенного ряда, 
липидные вакуоли адипогенной линии, 
а также внутри- и внеклеточные гликозами-
ногликаны хондрогенной линии. Как видно 
(рис. 37), добавление порошков ТКФ и Mn-
ТКФ к  ADMSCs, дифференцирующимся 
по остеогенному пути, увеличивает присут-
ствие минералов внутри клеток и  внутри 
внеклеточного матрикса.

Антибактериальная активность, по- 
видимому, является следствием взаимодей-
ствия материального объекта и микроорга-
низма и  зависит от их свойств. Повышен-
ная антибактериальная активность прямо 
пропорциональна концентрации Mn2+ вну-
три бактерий P. aeruginosa и E. fiecalis. Самая 
высокая концентрация Mn2+ (0.1Mn-TКФ) 
оказалась эффективна против всех пяти 
протестированных видов бактерий. TКФ 
и  Mn-TКФ оказались более эффективны-
ми против грамположительных бактерий 
(рис. 38).

Рис. 34. ИК-спектры образцов TКФ и Mn-TКФ, прокаленных при 400 (а) и 900°С (б) [52].
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Рис. 35. Нормированные спектры непрерывного 
ЭПР Х-диапазона при комнатной температуре для 
MnxCa3−x(PO4)2 [52].
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Рис. 36. Данные МТТ-теста для ТКФ и марганецсодержащих ТКФ [52].
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Рис. 37. Флуоресцентное окрашивание контрольных ADMSC и ADMSC, дифференцированных в три разные линии: 
остеогенную, адипогенную и хондрогенную, с наличием и в отсутствие образцов TКФ и Mn-TКФ [52].
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Марганец-замещенные ТКФ в [53, 54] по-
лучали с использованием механоактивации. 
При содержании марганца 0.15 мас.% содер-
жание фазы витлокита составило ~90 мас.%, 
ПФК – ~10 мас.%. При повышении содер-
жания марганца до 1.49  мас.% содержа-
ние фазы витлокита составило ~70  мас.%, 
ПФК – ~30 мас.% (рис. 39).

Методом ИК-спектроскопии показано, 
что образцы, прокаленные при 400°С, обла-
дают структурой апатита, тогда как повыше-
ние температуры прокалки до 900°С приво-
дит к  формированию структуры витлокита 
и ПФК.

Интенсификация процесса спекания на-
чинается в интервале 920–1050°С. Повыше-
ние температуры обжига до 1200°С приводит 
к  формированию плотноспеченной струк-
туры с оплавленными участками и средним 
размером зерна 15–25 мкм (рис. 40). Увели-
чение содержания марганца в образцах при-

водит к  снижению размера зерна получен-
ной керамики.
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Рис. 38. Количество бактерий, нормализованное к контролю, для бульонов различных грамотрицательных и грампо-
ложительных микробов, обработанных в течение ночи (порошки TКФ и Mn-TКФ в соотношении 1:1000 мас./об.) [52].
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Рис. 39. Дифрактограммы порошков Mn-ТКФ после 
обжига при 900°С [53].
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Рис. 40. Микроструктура скола керамики из 0.01Mn-ТКФ (а–в) и 0.1Mn-ТКФ (г–е); температура обжига 1000 (а, г), 
1100 (б, д) и 1200°С (в, е) [53].
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По результатам исследований цитотокси-
ческих свойств установлено, что все образ-
цы не являются цитотоксичными, поддер-
живают пролиферацию и  распластывание 
клеток. Увеличение концентраций ПФК 
и марганца в образцах не оказывает влияния 
на цитотоксичность.

Из марганец-замещенных ТКФ, получен-
ных с  использованием механохимической 
активации, были нанесены покрытия на 
титановый субстрат [55, 56]. Описано на-
несение покрытий методом плазменно-хи-
мического напыления [55]. По данным 
РФА с  использованием метода Ритвель-
да, порошок Mn-TКФ состоял из двух фаз: 
Ca3(PO4)2 (около 70%) и ГА (около 30%), при 
этом фазовый состав нанесенных покрытий 
изменялся незначительно: TКФ (около 67%) 
и ГA (около 33%) (рис. 41).

Спектр ЭПР порошка Mn-TКФ при ком-
натной температуре характеризуется типич-
ным интенсивным сигналом в  магнитном 
поле 300–400 Тл (рис. 42).

Покрытия из ТКФ однородны и  неком-
пактны из-за наличия мелких пор. Покры-
тия Mn-TКФ также шероховатые, с  неко-
торыми кристаллическими включениями 
(рис. 43в, г).

После выдерживания покрытий в  физи-
ологическом растворе при рН 7.4 в течение 

90 суток происходит растворение Mn-TКФ, 
сопровождающееся изменением элементно-
го и фазового состава покрытий. С помощью 
EDX-анализа обнаружено соотношение Ca : 
P : C : O = 1  : 0  : 1.1  : 3.1, что соответствует 
карбонату кальция (CaCO3). Превращение 
фосфата кальция в карбонат кальция может 
происходить по схеме

Ca3(PO4)2 + 3CO2 + 3H2O → 

	 → 3CaCO3 + 2HPO42– + 4H+.	 (11)

Измерение краевых углов смачивания 
показало значительное изменение смачи-
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Рис. 41. Дифрактограммы ТКФ и Mn-ТКФ: а – порошки до напыления, б – покрытия после напыления [55].
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Рис. 42. Спектры ЭПР порошков Mn-TКФ до (1) и по-
сле (2) рентгеновского облучения [52].
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ваемости поверхности образцов титана, по-
крытых Mn-TКФ, по сравнению с титаном, 
покрытым TКФ. Среднее значение краевого 
угла смачивания поверхности уменьшилось 
с 90 ± 2 для ТКФ до 70 ± 5 для Мп-ТКФ. Та-
ким образом, можно сделать вывод, что вве-
дение марганца в ТКФ приводит к гидрофи-
лизации поверхности TКФ.

СТРОНЦИЙ-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Sr-ТКФ синтезированы  [57] и  охаракте-

ризованы комплексом физико-химических 
методов (РФА, ИК-спектроскопия, СЭМ). 
Стронций-замещенные ТКФ с  содержани-
ем стронция 2.78 и 0.28 мас.% синтезирова-
ны двумя методами: осаждением из водных 
растворов с  последующей кальцинацией 
и  механоактивацией. Исследование фазо-
вого состава синтезированных порошков 
выявило, что основной фазой во всех об-
разцах является витлокит. С увеличением 
содержания стронция увеличивается коли-
чество апатитовой фазы: от 0% в отсутствие 
стронция до 57% при содержании стронция 
2.78 мас.%

По данным СЭМ, способ синтеза влия-
ет на морфологию полученных порошков: 
в  результате механоактивации образуются 
более мелкие порошки ТКФ и стронцийсо-
держащих ТКФ, чем при синтезе методом 
осаждения из водных растворов (рис. 44).

В результате спекания при 1100°С порош-
ков ТКФ и Sr-TКФ были получены образцы 
керамики (рис. 45).

С увеличением концентрации Sr2+ в ТКФ 
от 3.33  до 16.67  мол.  % происходит припе-
кание частиц друг к  другу (рис.  45в, г), что 
указывает на процесс спекания. Размер зер-
на увеличивался с  ростом концентрации  
Sr2+ (рис.  45д, е). По-видимому, для 0.5Sr-
TКФ жидкая фаза образуется раньше и спе-
кание протекает по жидкофазному меха
низму.

После выдерживания керамики из ТКФ 
и  0.5Sr-ТКФ в  физиологическом растворе 
при рН 7.4  происходит изменение фазово-
го состава (рис.  46). На дифрактограммах 
появляются пики при 4°, соответствующие 
100%-ному пику октакальциевого фосфата 
(ОКФ). На СЭМ-снимках керамики после 
выдерживания в физиологическом растворе 
в  течение 21  суток появляются кристаллы, 
собранные в  “розетки”, характерные для 
ОКФ. Таким образом, в  условиях живого 
организма происходит трансформация ТКФ 
в ОКФ.

Из стронций-замещенных β-ТКФ были 
изготовлены КФЦ  [58]. Изучены кинетика 
изменения состава и морфология цементов 
(рис. 47–49).

Как видно (рис. 47), интенсивность отра-
жений, соответствующих фазе брушита, уве-
личивается со временем, прошедшим после 
затворения, а  интенсивность отражений, 
соответствующих исходным компонентам 
(ТКФ и Ca(H2PO4)2.H2O) снижается.

Изменения фазового состава отражают-
ся в  изменении микроструктуры цементов 
(рис. 48). Через 200 ч после затворения пре-
валируют частицы пластинчатой формы, ха-
рактерные для брушита.

Прочность при сжатии цементов из ТКФ 
и Sr-TКФ увеличивалась в процессе тверде-
ния от 4.5 и 9.1 МПа через 2 ч после затворе-
ния, до 8.7 и 9.6 через 7 суток после затворе-
ния соответственно. Частичное замещение 
кальция на стронций в  ТКФ способство-
вало увеличению прочности цементов при 
сжатии.

(а) (б)

(в) (г)

200 мкм 10 мкм

10 мкм200 мкм

Рис. 43. СЭМ-изображения покрытий ТКФ (а, б) и Mn-
TКФ (в, г) [56].
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В результате выдерживания цементов 
в  физиологическом растворе при рН  7.4 
в течение 21 суток происходила химическая 
и фазовая трансформация цементов: ДКФД 
(фаза брушита) превращался в апатит.

Исследование метаболической активно-
сти фибробластов в  присутствии экстрак-
тов исследуемого цемента, проведенное 
с  помощью МТТ-теста, показало, что оба 
цемента (на основе ТКФ и Sr-TКФ) являют-
ся биосовместимыми и между ними нет су-
щественной разницы. Количество клеток, 
культивированных на поверхности цемента 
из Sr-TКФ, достоверно превышало коли-
чество клеток на цементе из ТКФ. Таким 
образом, частичное замещение кальция на 
стронций привело к улучшению клеточной 
пролиферации.

Из Sr-TКФ методом МДО были нанесены 
покрытия на биорезорбируемые импланта-
ты [59, 60].

Покрытия Sr-ГA характеризовались боль-
шими толщиной, шероховатостью Ra и раз-
мерами пор по сравнению с покрытиями из 
Sr-TКФ (рис.  49). Покрытия имели схожий 
фазовый состав и  помимо аморфной фазы 
содержали кристаллические фазы: β-TКФ, 
α-TКФ, Mg3(PO4)2 и ГА. Оба типа покрытий 
продемонстрировали защитные свойства 
и высокую коррозионную стойкость. Одна-
ко покрытие Sr-ГA было менее растворимым 
и имело большую коррозионную стойкость, 
чем Sr-TКФ. В процессе растворения Sr-ГA 
pH среды несколько повышался, и выжива-
емость клеток была выше, чем в случае по-
крытия Sr-TКФ.

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

10 мкм

50 мкм 50 мкм 50 мкм

10 мкм 10 мкм

Рис. 44. СЭМ-изображения порошков TКФ (а, б), 0.1Sr-TКФ (в, г) и 0.5Sr-TКФ (д, е), прокаленных при 900°C [57].
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БАРИЙ-ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ
Синтезированы и  изучены барий- 

замещенные ТКФ [61, 62]. Ва-ТКФ синте-
зировали методами осаждения из водных 
растворов и  механохимическим [61, 62] 
с последующей кальцинацией. Количество 
ионов бария в  обоих синтезах составляло 
от 0.4 до 4.3 мас.%. Согласно данным РФА, 
синтезированные соединения после тер-
мической обработки при 900°С характери-
зуются структурой витлокита. Керамиче-
ские образцы для испытаний механической 
прочности получали спеканием при 1000, 
1100 и 1200°С в камерной печи с силитовы-
ми нагревателями в течение 2 ч. Установле-
но, что механическая прочность керамики 
Ва-ТКФ возрастает с увеличением темпера-
туры спекания. Микроструктура керамики 
однородная, размер зерна увеличивается 
при повышении температуры спекания от 
1000 до 1200°С примерно в 10 раз. Раствори-
мость керамики в физиологическом раство-
ре оценивали, измеряя концентрацию ио-
нов кальция. Выявлено, что растворимость 

керамики зависит от пористости и  увели-
чивается с ростом содержания бария.

МАГНИЙ-ЗАМЕЩЕННЫЕ ФК
Магний является жизненно важным эле-

ментом, участвует в резорбции и формиро-
вании костной ткани [63]. В [64] рассмотре-

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

2 мкм 2 мкм
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Рис. 45. СЭМ-изображения керамики ТКФ (а, б), 0.1Sr-TКФ (в, г) и 0.5Sr-TКФ (д, е), спеченной при 1100°C [57].
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Рис. 46. Дифрактограммы образцов ТКФ и 0.5Sr-ТКФ, 
спеченных при 1100°C, после выдерживания в физиоло-
гическом растворе в течение 21 суток [57].
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ны синтез и  свойства магний-замещенных 
ТКФ, которые могут использоваться для 
получения биоцементов. Синтез ТКФ про-
водили спеканием смеси СаСО3 и СаНРО4; 
спеканием той же смеси, но с  частичной 
заменой СаСО3  на Мg(OН)2  и  СаНРО4  на 
МgНРО4  (либо Мg2Р2О7) (при х  ≠  0). Пре-
курсоры СаНРО4 и МgНРО4 (либо Мg2Р2О7) 
были получены растворным синтезом с по-
следующей термообработкой:

2Мg(СН3СОО)2 + 2(NH4)2HPO4 + 4Н2О →

→ МgHPO4.3H2O↓ +MgNH4PO4.H2O↓+
	 + 3NH4СН3СОО+СН3СООН.	 (12)

Магний-замещенные цементы получали 
в  ходе кислотно-основного взаимодействия. 
В  качестве кислого компонента для получе-
ния цемента был выбран моногидрат моно-
кальцийфосфата, в качестве основного – маг-
ний-замещенный ТКФ. Смешение данных 

компонентов с жидкостью затворения приво-
дит к образованию кристаллогидратов ДКФД, 
имеющего структуру минерала брушита

Са(Н2РО4)2∙Н2О + β-MgxСа3–x(РО4)2 +

	 + 7Н2О → 4Са(Mg)НРО4∙2Н2О.	 (13)

Твердение цемента обусловлено сраста-
нием микрокристаллов образовавшихся 
кристаллогидратов.

Изучен синтез магний-замещенных 
ГА [65]: показано, что термическая устойчи-
вость Mg-ГА уменьшается с увеличением со-
держания магния. Рост температуры от ком-
натной до 1000°С приводит к разложению ГА 
и возникновению фазы витлокита.

В  [66] осуществлено варьирование па-
раметров синтеза в  системе MgO–CaO–
P2O5  для получения продуктов разного со-
става. В  качестве варьируемых параметров 
были выбраны pH раствора, температура 
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Рис. 47. Дифрактограммы цементов через различные промежутки времени после смешивания  [58]: а  – цемент из 
β-ТКФ, б – цемент из Sr-ТКФ.



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ        том   60       № 9–10        2024

1075МАТЕРИАЛЫ НА ОСНОВЕ КАТИОН-ЗАМЕЩЕННЫХ ТРИКАЛЬЦИЙФОСФАТОВ

синтеза, изначальное соотношение катио-
нов кальция магния и фосфат-аниона. Доля 
магния в  витлоките была определена с  по-
мощью метода Вегарда исходя из веществ 
со структурой витлокита. Путем аппрокси-
мации было получено выражение для доли 
магния в витлоките.

В [67] представлено исследование бифаз-
ной керамики (БФК) на основе ГА-ТКФ. 
Показано, что частичное замещение каль-
ция магнием приводит к образованию БФК 
с  различным отношением ГА/β-ТКФ. Маг-
ний изоморфно замещает позиции атомов 
кальция. Ионы магния входят в  структуру 
β-ТКФ, изменяя параметры элементарной 
ячейки β-ТКФ в связи с разными ионными 
радиусами магния и  кальция. Параметры 
элементарной ячейки ГА не изменяются. Ис-
следованиями кинетики растворения БФК 
в жидкости, моделирующей жидкость орга-
низма, установлено, что кинетика процесса 
растворения – многостадийна, соответству-
ет кинетике гетерофазного растворения, 
описывается экспоненциальной зависи-
мостью от времени. Выявлена зависимость 
параметров экспоненциальной функции, 
характеризующих скорость растворения, от 
состава БФК-керамики. Установлены осо-
бенности эволюции микроструктуры, фазо-
вого и химического состава БФК-керамики 
в процессе растворения.

НАТРИЙ- ИЛИ КАЛИЙ- 
ЗАМЕЩЕННЫЕ ТКФ

В  [68] изучен синтез двойных фосфатов 
Ca3–xМ2x(PO4)2  (М  = Na, K) для создания 
макропористой биокерамики со специаль-
ной архитектурой. Показано, что фазовые 
соотношения на квазибинарных разрезах 
Ca3(PO4)2–CaМPO4 (М = Na, K) характери-
зуются высокотемпературным изоморфиз-
мом между глазеритоподобными фазами 
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Рис. 48. СЭМ-изображения микроструктуры цементов 
TКФ и Sr-TКФ при разном времени, прошедшем после 
затворения [58].
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α’-Ca3(PO4)2  и  α-CaМPO4. В  области соста-
вов, близких к  чистым компонентам, пони-
жение температуры приводит к  относитель-
но быстрым фазовым превращениям I  рода 
деформационного характера. В  области 
средних составов понижение температуры 
сопровождается катионным упорядочени-
ем высокотемпературного твердого раствора 
на основе α-CaMPO4  с  образованием ин-
дивидуальных фаз. В  керамиках на основе 
β-CaNaPO4  и  β-CaКPO4  быстро протекаю-
щее полиморфное превращение вызывает 
образование трещин в первом случае, значи-
тельный положительный объемный эффект 
превращения может приводить к  разруше-
нию образцов. Для предотвращения этого яв-
ления предложено использовать материалы, 
содержащие высокотемпературные полимор-
фные модификации α-CaМPO4 нестехиоме-
трического состава с Cа/М > 1 (М = Na, K). 
Впервые получены образцы макропористой 
керамики на основе смешанных фосфатов 
кальция и  щелочных металлов с  архитекту-
рой Кельвина, обеспечивающие высокую 
остеокондуктивность и биорезорбируемость, 
а также характеризующиеся достаточной ме-
ханической прочностью (до 10 МПа).

В работах [69–73] установлено, что су-
ществующий выше 700°С непрерывный ряд 
твердых растворов на основе α-Са(K,Na)
РО4  при понижении температуры претер-
певает эвтектоидный распад на твердые 
растворы на основе β-СаМРО4 (M  = K или 
Na) и  промежуточное соединение “С”  – 
глазеритоподобную фазу переменного со-
става β-CaKyNa1–yPO4  с  широкой областью 
гомогенности (y  = 0.45–0.78  при 500°С). 
При температурах ниже 500°С в  фазовых 
равновесиях участвуют твердые раство-
ры на основе β-Ca3(PO4)2, β-CaNaPO4, 
β-CaK0.6Na0.4PO4 и β-CaKPO4. Показано, что 
практический интерес с точки зрения исполь-
зования в качестве резорбируемой биокера-
мики представляют составы, принадлежащие 
при температуре спекания к  однофазной 
области твердого раствора фазы  “А”, двух-
фазной области “А”+β-ТКФ и  трехфазной 
области “А”+“Х”+β-ТКФ. Установлено, что 
в  системе CaKPO4–CaNaPO4  при увеличе-
нии доли калия прочность керамики, а так-
же ее трещиностойкость увеличиваются, что 

связано с  уменьшением изменения объема 
при фазовом переходе в СаМРО4 при увели-
чении доли калия. Основным механизмом 
упрочнения керамики является торможение 
трещин при достижении ими пор.
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Методом химических транспортных реакций с использованием вертикального варианта массопере-
носа выращены игольчатые, ограненные пластинчатые и рекордные по массе (до 25 г) и размерам объ-
емные кристаллы Cd3As2. Расчеты массопереноса и скоростей роста на основе данных по парциаль-
ным давлениям паров Cd и As4 использовались для оптимизации эксперимента. Качество кристаллов 
контролировали с помощью рентгеновского анализа. На монокристаллах выполнены комплексные 
исследования магнитотранспортных свойств в диапазоне температур 80–300 К и в магнитных полях 
до 1 Тл. Показано, что синтезированные кристаллы Cd3As2 характеризуются металлическим характе-
ром температурной зависимости сопротивления и выраженным линейным вкладом в магнетосопро-
тивление, амплитуда которого достигает 135%/Тл при Т = 80 К. При этом концентрация носителей 
заряда, определенная из эффекта Холла, оказалась заметно ниже типичных значений для поликри-
сталлов Cd3As2. Линейный характер зависимости сопротивления от магнитного поля и значительная 
величина амплитуды данного эффекта представляют практический интерес для использования кри-
сталлов Cd3As2 в качестве материалов магнитных сенсоров. 

Ключевые слова: Cd3As2, монокристаллы, поликристаллы, химические транспортные реакции, транс-
портные свойства
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ВВЕДЕНИЕ
В последние годы наблюдается повы-

шенный интерес к арсениду кадмия Cd3As2, 
а  также тонким пленкам и  сплавам на его 
основе [1], ввиду его уникальных электрон-
ных свойств. Первоначально это соединение 
рассматривалось как узкозонный полупро-
водник c аномально высокой подвижностью 
носителей заряда [2, 3]. Начиная с 2013 года 
в  работах по теоретическим расчетам зон-
ной структуры Cd3As2  было показано, что 
это соединение является дираковским по-
луметаллом, 3D-аналогом графена  [4–7]. 

Теоретические работы стимулировали экс-
периментальные исследования электрон-
ных, транспортных и  оптических свойств 
Cd3As2  [8–16], в  рамках которых, в  частно-
сти, были отмечены высокие характерные 
амплитуды магнетосопротивления и  обна-
ружена низкотемпературная сверхпроводи-
мость. Для исследования указанных свойств 
важными факторами являются однород-
ность, минимальная пористость и бездефек-
тность кристаллов, что, как правило, дости-
гается при выращивании монокристаллов 
большого объема [17, 18]. Из методов получе-
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ния монокристаллов Cd3As2 наиболее прак-
тичными являются методы получения из 
газовой фазы [19–23]. Получению монокри-
сталлов из расплавов мешает значительное 
количество структурных превращений, со-
гласно фазовой диаграмме Cd–As, при повы-
шении температуры происходят следующие 
переходы между полиморфными модифика-
циями: α-Cd3As2–α՛-Cd3As2–α˝-Cd3As2–β-
Cd3As2  [19, 24, 25]. Для Cd3As2 имеет место 
реакция термической диссоциации [26–28] 

Cd As тв. Cd г. As г.3 2 43
1
2

( ) ↔ ( ) + ( ).	 (1)

Конгруэнтный характер диссоциации во 
многом определил выбор методики роста 
монокристаллов Cd3As2 – метод химических 
транспортных реакций. В  работах по росту 
монокристаллов в  основном использовали 
горизонтальный вариант метода химиче-
ских транспортных реакций. Этим методом 
были выращены игольчатые, ограненные 
пластинчатые и  объемные монокристаллы 
с  максимальными размерами 7–10  мм  [29]. 
При вертикальном массопереносе из-за 
меньшего радиального температурного гра-
диента в  ростовых ампулах увеличивается 
стабилизация транспортных потоков, воз-
растает стационарность процесса роста, что 
позволяет получать крупные объемные мо-
нокристаллы. 

Цель работы – выращивание кристаллов 
Cd3As2  методом химических транспортных 
реакций в  вертикальном варианте и  иссле-
дование их свойств.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Рентгенофазовый анализ проводился на 

дифрактометре Bruker D8  Advance (CuKα- 
излучение, λ = 0.1541 нм, U = 40 кВ, I = 40 мА) 
в ЦКП ФМИ ИОНХ РАН. Рентгенограммы 
были получены в  диапазоне углов от 10° до 
75° с шагом 0.02° и выдержкой 1 с. Для обра-
ботки полученных рентгенограмм исполь-
зовалось стандартное программное обеспе-
чение дифрактометра (Diffrac.Suits software). 
Идентификация и  анализ осуществлялись 
в программной среде Diffrac.SuiteEVA с ис-
пользованием базы данных порошковой ди-
фракции ICDD PDF-2.

Магнетотранспортные исследования 
проводились на постоянном токе на уста-
новке на базе электромагнита с  макси-
мальным полем 0.95  Тл и  контролируемой 
разверткой. Образец монтировался на дер-
жатель, контакты к  образцу делались по-
средством пайки. Держатель с образцом по-
мещался в вакуумную вставку и охлаждался 
внешней емкостью с  жидким азотом, что 
позволило провести измерения в  диапазо-
не температур 80–300 К. Измерения прово-
дились по стандартной четырехконтактной 
схеме с  коммутацией измерительного тока 
через образец. Представленные данные 
были получены путем усреднения кривых 
для двух полярностей измерительного тока. 
Полевые зависимости продольного и  хол-
ловского сопротивлений были симметризо-
ваны по полю для исключения паразитных 
вкладов, связанных с  неидеальным распо-
ложением контактов.

РАСЧЕТ СКОРОСТИ РОСТА 
КРИСТАЛЛОВ

Для оптимизации технологических ре-
жимов был проведен расчет скоростей ро-
ста монокристаллов Cd3As2  по уравнениям 
Ленгмюра для молекулярных режимов пере-
носа: 

j
p

RT M
исп исп

парц

исп

= × × ×−3 16 10
2

3. ,α
π

	 (2)

j
j F

L
конд

конд исп исп=
× ×α

π 2
, 	 (3)

где M – молярная масса [г/см3],  j – плотность 
потока пара  [моль/(см2 с)], Fисп  – площадь 
испарения  [см2], L  – среднее расстояние 
между областями испарения и конденсации 
паров  [см], R  – универсальная газовая по-
стоянная. Скорость роста Wроста определяли 
по формуле 

W
j M

роста
конд=

⋅ × ×6 105

ρ
.	 (4)

Соответственно, плотность потоков ис-
парения jисп определяли по уравнению (2), 
плотность потоков конденсации jконд – по 
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уравнению (3). Данные по парциальным 
давлениям pпарц паров Cd и  As4  были взя-
ты из работы  [30], в  которой парциальные 
давления были измерены в  интервале тем-
ператур 560–840°С двумя независимыми 
методами: изотенископическим и  с  помо-
щью манометра Бурдона. Константы испа-
рения αисп и конденсации αконд были взяты 
равными 0.8  и  1.0  соответственно. Размер 
Fисп соответствовал площади поперечного 
сечения ростовой ампулы диаметром 2  см, 
а расстояние L взято равным среднему экс-
периментальному значению 8 см. Плотность 
Cd3As2 приняли ρ = 6.21 г/см3.

Результат расчета зависимости скорости 
роста от температуры испарения в  диапа-
зоне от 400  до 850°С представлен на рис.  1 
черной сплошной линией. Ввиду того, что 
зоны конденсации паров имели достаточно 
высокие температуры, в расчетах также учи-
тывался процесс испарения в горячей (“Ис-

парение” на рис. 1) и в холодной (“Реиспаре-
ние” на рис. 1) зонах. На кривой красными 
кружками и синими квадратами обозначены 
скорости роста при температурах горячей 
и  холодной зон соответственно, достигну-
тые в ходе экспериментов (табл. 1). 

Температура холодной зоны конденсации 
кристалла в  ходе экспериментов достигала 
температур от 434 до 603°С. В подобном ме-
тоде роста кристаллов скорость испарения 
вещества в холодной области (реиспарение) 
существенным образом влияла на скорость 
роста и  общее время синтеза кристаллов. 
Для всей серии экспериментов теоретиче-
ская скорость роста кристаллов рассчиты-
валась в  виде разности скоростей испаре-
ния в горячей и холодной зонах ампулы. На 
вставке к  рис.  1 фиолетовыми квадратами 
обозначены результирующие скорости ро-
ста кристаллов на основе расчетов, про-
веденных по вышеуказанному алгоритму, 
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Рис. 1. Результаты расчетов скорости роста кристаллов Cd3As2 и сравнение с экспериментальными данными.

Таблица 1. Технологические режимы синтеза кристаллов Cd3As2

Эксперимент Масса, г tисп, °С tконд, °С tград, °С/см Время синтеза, ч
Скорость роста, нм/с

теор. эксп.

1 19.57 659 603 9.93 100 4.50 4.64

2 20.01 613 434 10.29 100 5.99 4.74

3 24.94 585 528 6.70 350 2.23 3.43

4 25.00 680 535 13.88 110 10.01 10.95
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зелеными кружками представлены фактиче-
ские значения скорости, полученные в ходе 
экспериментов.

Результаты теоретических расчетов и фак-
тические значения представлены в  табл.  1. 
Хорошее совпадение расчетных и  экспери-
ментальных данных позволяло использовать 
данные расчета для оптимизации процессов 
получения монокристаллов.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
Выращивание монокристаллов проводи-

ли из предварительно синтезированного по-
ликристаллического Cd3As2, полученного, 
согласно методике [31, 32], сплавлением вы-
сокочистых элементов кадмия и  мышьяка, 
взятых в  стехиометрическом соотношении. 
Идентификацию синтезированных слитков 
проводили с  помощью рентгенофазового 
анализа (РФА). На рис. 2а и 2б представлены 
внешний вид синтезированного слитка и его 
порошковая рентгенограмма соответствен-
но. Слиток имел высокую плотность и  ми-
нимальную пористость. На рентгенограмме 
наблюдаются 30  пиков, соответствующих 
только фазе α-Cd3As2 (ICDD PDF-2 [01-089-
2239], пр. гр. I41cd).

В отличие от обычного горизонталь-
ного метода химических транспортных 
реакций  [17], для роста монокристаллов 
Cd3As2 использовали вертикальный вариант 
метода. Рост проводили в  кварцевых ампу-

лах с  конусом в  зоне конденсации. Такая 
форма ампулы минимизировала процесс за-
родышеобразования. Диаметр ампул состав-
лял 2 см, общая длина 12–15 см. Технические 
режимы и  данные по экспериментальным 
и расчетным скоростям роста представлены 
в  табл.  1. Проведены четыре разных экспе-
римента при различных температурах зон 
испарения и конденсации.

В эксперименте 1  температуры зоны ис-
парения tисп, зоны конденсации tконд и тем-
пературный градиент tград составляли 659°С, 
603°С и  9.93°С/см соответственно. Общее 
время эксперимента составило 220 ч, из ко-
торых 100  ч ампула находилась при задан-
ном градиенте температур (табл.  1). При 
этом значительную часть общего времени 
занимал отжиг полученных кристаллов. Ис-
пользование низкой скорости охлаждения 
обеспечивало уменьшение термического 
напряжения, что улучшало структурное со-
вершенство кристаллов. В результате экспе-
римента 1 были получены кристаллы иголь-
чатого вида с  гранями, соответствующими 
плоскостям (100), и  с  направлением роста, 
ориентированным вдоль кристаллографиче-
ской оси с. Соответствующие данные пред-
ставлены на рис. 3. Важно отметить, что для 
исследуемых кристаллов дифрактограммы 
были получены с  объемных образцов, а  не 
с порошка.
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Рис. 2. Внешний вид (а) и порошковая рентгенограмма (б) синтезированного поликристаллического слитка Cd3As2. 
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Эксперимент  2 проводился с  увеличен-
ной плотностью потока испарения, опре-
деляемого большим значением температур-
ного градиента  – 10.29°С/см. В  результате 
были получены более крупные игольчато- 
пластинчатые ограненные кристаллы. 
Внешний вид и  рентгенограмма, получен-
ная с одной из граней образца, представле-
ны на рис.  4. Положительным результатом 
этого эксперимента являлось увеличение 
характерных размеров кристаллов и  появ-
ление более ярко выраженных ограненных 
поверхностей. 

Эксперимент 3  проводился в  существен-
но отличных технологических условиях. 
Так, масса шихты была увеличена до 24.94 г, 
а  температура горячей зоны tисп была ми-
нимальной в  рамках данной работы. При 
этом также был уменьшен температурный 
градиент, составивший 6.7°С/см, а  время 
роста увеличено до 350  ч, согласно расче-
там по данным массопереноса. Однако при 
этих технологических условиях не удалось 
получить единый монокристалл: в  резуль-
тате были получены хорошо ограненные 
пластинчатые монокристаллы размерами до 
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Рис. 3. Внешний вид игольчатого кристалла с ограненной плоскостью (100), с направлением роста вдоль оси с (а); рент-
генограмма, полученная с верхней грани (б). 
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Рис. 4. Внешний вид игольчато-пластинчатого кристалла (а); рентгенограмма, полученная с верхней грани (б).
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5  мм. Внешний вид и  рентгенограмма этих 
кристаллов представлены на рис. 5.

Единый объемный монокристалл 
с  Cd3As2  рекордными значениями по массе 
(25  г) и  объему был получен при техноло-
гических условиях эксперимента  4. Форма 
кристалла повторяла форму ампулы. Внеш-
ний вид и рентгенограмма этого кристалла, 
снятая для спила в произвольной плоскости, 
представлены на рис. 6.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
Анализ рентгенограмм на рис. 3–6 пока-

зал, что все различимые пики являлись чет-

кими и узкими, что свидетельствует о высо-
ком структурном совершенстве полученных 
кристаллов. 

Из кристалла, синтезированного в  экс-
перименте 4, были подготовлены образцы 
для исследования транспортных и магнето-
транспортных свойств. На рис. 7а представ-
лена температурная зависимость удельного 
сопротивления образца. Видно, что зави-
симость имеет выраженный металлический 
характер, при охлаждении сопротивление 
образца уменьшается более чем в  3  раза: 
с  3.2  мОм см при 300  К  до 1.0  мОм см при 
80 К. Такие результаты хорошо соотносятся 
с данными [9, 33] для кристаллов Cd3As2. 
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Рис. 5. Внешний вид пластинчатого ограненного монокристалла (а); рентгенограмма, полученная с верхней грани (б).
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Рис. 6. Внешний вид объемного кристалла (а); рентгенограмма, полученная с поперечного спила (б).

ОСОБЕННОСТИ РОСТа КРИСТаЛЛОВ Cd3As2
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На рис. 7б представлены полевые зависи-
мости холловского сопротивления при тем-
пературах 300 и 80 К. Зависимости являют-
ся линейными, что предполагает отсутствие 
нескольких групп носителей заряда с  раз-
личными подвижностями. Из полученного 
графика по линейному наклону были оце-
нены значения холловских концентраций 
электронов NH, представленные на рис.  7б. 
Видно, что охлаждение до азотной темпера-
туры приводит к довольно незначительному 
росту концентрации носителей заряда (при-
мерно на 20%). Такое поведение может быть 
связано с  небольшой вариацией зонной 
структуры ввиду сжатия кристаллической 
решетки при охлаждении; похожий тренд 
наблюдался, в  частности, в  ферромагнит-
ном полуметалле MnSb  [34] и  композитах 
на его основе [35]. В целом полученное зна-
чение NH  сопоставимо с  данными  [22, 36] 
для Cd3As2 и даже несколько ниже, чем в по-
ликристалле Cd3As2, синтезированном ра-
нее [33], а также с данными для кристаллов, 
полученных из газовой фазы [9], что, в прин-
ципе, указывает на меньшую плотность за-
ряженных дефектов в исследуемом образце. 
Расчетные значения холловской подвижно-
сти оказываются в диапазоне 1100–3200 см2/
(В с), что заметно ниже типичных значений 

и может указывать на неравномерное расте-
кание тока в образце.

На рис.  7в представлены полевые зави-
симости амплитуды изменения продольно-
го сопротивления исследуемого кристалла 
∆ρ ρ ρxx xx xxB B B( ) = ( ) − =( )0 . Отчетливо виден 
монотонный характер магнетосопротивле-
ния положительного знака. При этом в  об-
ласти слабых полей вид зависимости напо-
минает классическую квадратичную форму, 
тогда как в  более высоких полях характер 
становится выраженно линейным. Линей-
ное магнетосопротивление (ЛМС) часто на-
блюдалось в кристаллах Cd3As2 [9, 36] и дру-
гих топологических материалах, в частности 
в топологических изоляторах [37, 38]. В об-
щем случае ЛМС может возникать ввиду на-
личия микроскопических пространствен-
ных флуктуаций подвижности электронов 
в  системе (модель Париша–Литлвуда  [39, 
40]), достижения ультраквантового преде-
ла (модель Абрикосова [41, 42]) либо за счет 
гофрировки открытой поверхности Ферми 
в  материале (модель Капицы  [43, 44]). Су-
ществуют также более специфические мо-
дели для топологических материалов  [45, 
46], в  частности, связывающие высокую 
амплитуду эффекта с  подавлением тополо-
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Рис. 7. Температурная зависимость удельного сопротивления кристалла, синтезированного в эксперименте 4 (а); поле-
вые зависимости холловского (б) и продольного (в) сопротивлений кристалла при температурах 300 и 80 К (черными 
штрихпунктирными линиями показаны линейные аппроксимации данных, соответствующие параметры приведены 
на рис. (б) и (в)).
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гической защиты нетривиальных состояний 
3As

3As на данный 
-
-

наблюдаемого ЛМС Kρ (то есть линейный 
-

тивления) при охлаждении увеличивается 
всего на 30%, тогда как относительная ам-
плитуда эффекта KЛМС (то есть линейный 
наклон зависимости магнетосопротивления 

α ρ ρ= × ( ) =( )10 00% /∆ xx xxB B -
ном температурном диапазоне увеличивает-

-
да наблюдаемого ЛМС хорошо согласуется 

3As2.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В ходе проделанной работы отработа-

на технология получения монокристаллов 
Cd3As методом вертикального химического 

результаты расчета скорости роста кристал-
лов на основе термодинамических свойств 
Cd3As2, что было использовано при выборе 
оптимальных технологических условий для 
проведения экспериментов. Показано хоро-

-
ми данными. 

Установлено, что для получения цельно-
го кристалла арсенида кадмия необходи-

А по-
казано высокое структурное совершенство 
полученных образцов. На основании ана-
лиза магнетотранспортных исследований 
показано, что кристаллы, выращенные ме-
тодом вертикальных химических транспорт-
ных реакций, демонстрируют типичное по-
ведение для кристаллов Cd3As2, зависимость 
удельного сопротивления образца имеет 
выраженный металлический характер. При 
охлаждении сопротивление образца умень-

(Т Т

магнетосопротивления показали наличие 
выраженного линейного вклада высокой 

Т
(Т -
центраций электронов NH × 10 см–3

(Т × 10 см (Т -
вают на небольшую плотность заряженных 

Полученные результаты вносят вклад 

объемных кристаллов из газовой фазы, что 
представляет практический интерес при ис-
пользовании кристаллов Cd3As качестве 
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Монокристаллы Fe:ZnSe являются перспективным материалом для лазеров среднего инфракрасно-
го диапазона (4–5 мкм). В работе представлен термодинамический расчет выращивания из паровой 
фазы монокристаллов ZnSe, легированных в  процессе роста атомами Fe, по модифицированному 
методу “свободного роста”. Выращивание монокристаллов проводилось из сублиматов бинарных со-
единений ZnSe и FeSe, помещенных в не связанные между собой отсеки источника. Пары исходных 
веществ направлялись в  зону роста к  монокристаллической затравке через калиброванные отвер-
стия. Расчет проводился для физического транспорта в атмосфере гелия. Учитывались три основные 
стадии процесса выращивания: испарение исходных веществ в отсеках источника, транспорт паров 
в зону роста и кристаллизация на затравке. При этом предполагалось, что лимитирующей стадией 
процесса выращивания является массоперенос от источника в зону роста, который контролировал-
ся геометрическими размерами и взаимным расположением элементов ростовой ампулы. Экспери-
ментальные данные по концентрации легирующей примеси сравниваются с расчетными значениями. 
Показано, что представленная методика выращивания позволяет получить монокристаллы объемом 
до 8 см3 с концентрацией Fe до 5×1018 см–3.

Ключевые слова: монокристаллы Fe:ZnSe, рост из паровой фазы, физический транспорт в He
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ВВЕДЕНИЕ
Большой интерес к кристаллам ZnSe, ле-

гированным атомами Fe, вызван реализаци-
ей на их основе лазера среднего инфракрас-
ного диапазона спектра (4–5  мкм)  [1–3]. 
В  настоящее время наиболее широко ис-
пользуется технология изготовления ак-
тивного элемента Fe:ZnSe, основанная на 
твердотельной диффузии Fe в пластины по-
ликристаллического ZnSe, выращиваемого 
методом химического осаждения из паро-
вой фазы [4–6]. На пластины наносится ва-
куумным распылением слой Fe. Далее эти 
пластины отжигаются при температуре при-
мерно 900°С в течение 120–500 ч и давлении 
1  атм. При этом распределение легирую-
щей примеси по глубине пластины остается 
сильно неоднородным. Лучшие результаты 

получены при более высокой температуре, 
до 1250°С, и  более высоком давлении, до 
1000 атм [7, 8]. Хорошо известно, что диффу-
зия быстрее идет по межзеренным границам 
(поэтому используется поликристалл), то 
есть по структурным дефектам, и в присут-
ствии точечных дефектов типа вакансий. По-
этому трудно рассчитывать, что внутренние 
потери в  активных элементах, полученных 
этим методом, будут меньше, чем в методах 
роста с одновременным легированием. Так-
же трудно методом твердотельной диффузии 
получить активный элемент большого объ-
ема.

В ряде работ используются активные эле-
менты Fe:ZnSe, полученные из расплава ме-
тодом Бриджмена [9, 10]. Рост легированных 
кристаллов происходит при более высоких 
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температурах, выше температуры фазового 
перехода. Это приводит к появлению струк-
турных дефектов типа двойниковых просло-
ек и к увеличению концентрации неконтро-
лируемой примеси из ростовой оснастки. 
Кроме того, для получения стехиометриче-
ского состава рост приходится проводить 
при повышенном давлении.

Были также сделаны попытки использо-
вать керамику Fe:ZnSe  [11]. Эта технология 
также включает в  себя высокотемператур-
ный отжиг при температуре 1250°С и высо-
ком давлении до 3000 атм. Получены первые 
положительные результаты, хотя характери-
стики лазера пока уступают характеристи-
кам лазеров на активных элементах, полу-
ченных по другим технологиям.

В данной работе представлена технология 
получения монокристаллов Fe:ZnSe из па-
ровой фазы методом физического переноса 
на затравку ZnSe исходных сублиматов би-
нарных соединений ZnSe и FeSe. При этом 
используется модифицированный метод 
свободного роста Маркова–Давыдова  [12, 
13]. Этим методом можно относительно лег-
ко выращивать из паровой фазы не только 
монокристаллы бинарных соединений, но 
и монокристаллы твердых растворов, таких 
как CdSSe, у которых парциальные давления 
исходных бинарных соединений пример-
но равны. Однако возникает существенная 
проблема с получением однородного по со-
ставу кристалла в случае сильного различия 
этих парциальных давлений. Данная про-
блема была в значительной мере решена пу-
тем использования отдельных отсеков для 
исходных компонентов с  калиброванными 
отверстиями, с  помощью которых дозиро-
вался поток материала с более высоким пар-
циальным давлением  [14]. Обоснованность 
данного метода была ранее представлена 
для выращивания из паровой фазы твердого 
раствора ZnCdSe [15].

В данной статье показано, что этим ме-
тодом можно выращивать также легирован-
ные монокристаллы Fe:ZnSe c предсказуе-
мой концентрацией Fe в диапазоне от 1017 до 
5×1018 см–3.

МЕТОДИКА И РЕЗУЛЬТАТЫ 
ЭКСПЕРИМЕНТА

Выращивание монокристалов Fe:ZnSe. На 
рис. l схематично представлена конструкция 
ростовой кварцевой ампулы с  оснасткой, 
используемой для выращивания монокри-
сталлов Fe:ZnSe физическим транспортом 
в He при атмосферном давлении. В качестве 
исходных веществ использовались субли-
маты бинарных соединений ZnSe и  FeSe. 
Сублимат ZnSe был размещен в  замкну-
том кварцевом отсеке с толщиной стенок h, 
в  которых были сделаны n отверстий диа-
метром  d. Пары Se2  и  Zn после выхода из 
отверстий диффундировали вдоль стенок 
ампулы по “коридору” длиной L1  и  пло
щадью π × (D12 – D22) / 4 и далее по проходу 
шириной H в центральную область ампулы, 
где смешивались с парами Se2 и Fe, и затем 
диффундировали к затравке.

Монокристаллическая затравка ZnSe 
с  ориентацией (111) была размещена на 
кварцевом пьедестале, служащем для отвода 
тепла от растущего кристалла. Малый зазор 
между стенками ампулы и кварцевого пьеде-
стала служил для отвода легколетучих приме-
сей в холодный конец ампулы, а также обе-
спечивал условие минимума давления над 
ростовой поверхностью. Справа схематично 
показан температурный градиент, в который 
была помещена ампула. Температура над 
исходными компонентами была примерно 
одинаковой и обозначена в дальнейшем как 
Ts. Температура затравки была на 40К ниже 
и обозначена как Tgr. Характерное время ро-
ста кристалла составляло 200–400 ч.

На рис.  2  представлены фотография од-
ного из выращенных кристаллов и  типич-
ный спектр пропускания.

Расчет концентрации Fe в кристалле ZnSe. 
Процесс выращивания можно разделить на 
три последовательные стадии: 1) образова-
ние паров исходных веществ в  источнике 
при температуре источника Тs, 2) массопере-
нос паров исходных веществ через газовую 
фазу, 3) осаждение паров исходных веществ 
при температуре роста Тgr на поверхности 
растущего кристалла. Мы предполагаем, 
что лимитирующей стадией роста кристалла 
является диффузия элементов исходных ве-
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ществ через газовую фазу He при атмосфер-
ном давлении.

Кроме того, предполагаем, что условие 
минимума общего давления соблюдается 

Рис. 1. Схема ростовой ампулы с оснасткой и температурный градиент печи.
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Рис. 2. Фотография одного из выращенных кристаллов Fe:ZnSe (a) и спектр пропускания одного из активных элемен-
тов лазера, изготовленного из выращенного кристалла (б).
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как над поверхностью растущего кристалла, 
так и в источнике ZnSe. Последнее предпо-
ложение могло не выполняться, если коэф-
фициенты диффузии Zn и  Se существенно 
различались. Различие в этих коэффициен-
тах в  основном определяется поперечным 
сечением столкновения с  атомами He  [16]. 
Se диффундирует преимущественно в  виде 
молекул Se2, при этом поперечные сечения 
атома Zn и  молекулы Se2  примерно рав-
ны  [17], а  следовательно, равны и  коэффи-
циенты диффузии DZn и DSe. Тогда атомную 
концентрацию Fe x в  растущем кристалле 
FexZn1–xSe можно оценить из уравнения

	 x
x

J
J

K D P P

K D P P1

2

1−
= =

× × −( )
× × −( )

Fe

Zn

Fe Fe Fe Fe

Zn Zn Zn Zn

( )

( )
,	 (1)

где JFe и  JZn – диффузионные потоки, KFe 
и KZn – величины, обратно пропорциональ-
ные сопротивлениям диффузионным пото-
кам, DFe и DZn – коэффициенты диффузии, 
PFe

(2) и PZn
(1) – парциальные давления соответ-

ственно в отсеках загрузки сублиматов FeSe 
и  ZnSe, PFe и  PZn  – парциальные давления 
над растущей поверхностью кристалла соот-
ветственно атомов Fe и Zn.

Парциальное давлением PFe над расту-
щим кристаллом можно считать равным 
нулю, поскольку оно много меньше давле-
ния PZn (x << 1) и много меньше парциаль-
ного давления PFe(2). Из условия минимума 
общего давления находим

	 P K Ts
Zn ZnSe

1 1 3
2( ) = ×( ) /

, 	 (2)

	 P K
Tgr

Zn ZnSe= ×( )2
1 3/

. 	 (3)

При расчете по формулам (2) и  (3) тем-
пературную зависимость константы рав-
новесия K T

ZnSe брали из  [20]. Зависимость 
парциального давления паров Fe можно 
представить в виде [18]

	 ln .P TFe
2 125 564 44135( ) −= − × ,	 (4)

где давление измеряется в Па, а температу-
ра – в К.

Уравнение (1) можно переписать в виде

	 X
X

F M N
1 −

= × × ,	 (5)

где

	 F P K KT Ts gr= ×( ) − ×( )













( )
Fe ZnSe ZnSe

2
1
3

1
32 2 	 (6)

сомножитель, определяемый только темпе-
ратурным профилем печи роста, M = KFe/
KZn  – сомножитель, определяемый геомет-
рией ампулы, N = DFe/DZn  – сомножитель, 
определяемый соотношением коэффициен-
тов диффузии атомов Zn и Fe.

Учитывая, что диаметры атомов Fe и  Zn 
примерно равны  [17], N ≈ 1. Обратные ве-
личины параметров KFe и KZn являются со-
противлением диффузии. Пары исходных 
элементов проходят различные участки 
ампулы, прежде чем достигнуть ростовой 
поверхности. Пары Zn сначала выходят из 
отверстий загрузочного отсека 1 через регу-
лируемые по площади отверстия. Сопротив-
ление диффузионному потоку в этом случае 
равно 4hn/(πd2), где h – толщина стенки за-
грузочного отсека, d и n – диаметр и число 
отверстий (см. рис. 1). Сопротивления раз-
личных участков складываются. В результа-
те общее сопротивление диффузии паров Zn 
и Fe можно оценить по формулам

1 4 4
2

4
2

2

1
2

2
2

1 2
2K

hn

n d

L

D D

D D

H
L

DZn

ln
= +

−( ) + ( ) +
π π π π

,  (7)

	
1 4 2

2K
L

DFe
=

π
.	 (8)

В эксперименте в  основном варьирова-
лась суммарная площадь отверстий в  отсе-
ке 1 для сублимата ZnSe.

Сравнение расчета с  экспериментом. Для 
проверки формулы (6) была выращена серия 
монокристаллов, у которых параметр M был 
равен примерно 7.5. Кроме того, разница 
температур в загрузочных отсеках источника 
и на поверхности затравки поддерживалась 
постоянной на уровне ∆Т = 40 К. Различие 
было только в  ростовой температуре. На 
рис. 3 представлены значения атомной кон-
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центрации Fe в  кристаллах, выращенных 
при разной температуре. Концентрация Fe 
определялась по спектрам пропускания, из-
меренным с  помощью ИК-фурье-спектро-
метра ФСМ-2203, в предположении, что се-
чение поглощения ионов Fe2+ в максимуме 
линии поглощения равно 0.97×10–18 см2 [19].

На рис.  3 представлена рассчитанная по 
формуле (5) кривая. Видно, что эксперимен-
тальные данные удовлетворительно описы-
ваются расчетной кривой. Это подтверждает 
справедливость сделанных предположений. 
В целом наблюдается тенденция увеличения 
концентрации Fe с увеличением температу-
ры роста. В данной технологии максималь-
ная температура ограничивается температу-
рой размягчения кварца.

Из формулы (6) следует, что концентрация 
Fe может быть увеличена путем уменьшения 
∆Т = Ts – Tgr. Однако при этом уменьшается 
различие между парциальными давлениями 
Zn и Se в источнике и над растущей поверх-
ностью кристалла, что приводит к  умень-
шению потоков элементов и скорости роста 
кристалла. Другой возможностью увеличе-
ния уровня легирования является увеличе-
ние параметра М. Зависимость концентра-
ции Fe от М представлена на рис. 4.

Из формул (7) и (8) видно, что при выра-
щивании длинных кристаллов в  процессе 
роста расстояние L2 уменьшается. Это при-

водит к увеличению фактора М и, как след-
ствие, к  увеличению концентрации Fe по 
высоте кристалла. Так, например, если высо-
та кристалла достигает половины L2, то кон-
центрация Fe увеличится примерно в 2 раза. 
Эту неоднородность можно существенно 
уменьшить, если в  процессе выращивания 
перемещать пьедестал с растущим кристал-
лом вниз, сохраняя неизменным расстояние 
L2. Тем не менее даже в  отсутствие такого 
перемещения наблюдаемая неоднородность 
концентрации по высоте кристалла суще-
ственно меньше неоднородности кристалла, 
полученного методом твердотельной диф-
фузии.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе дано теоретическое обоснова-

ние возможности выращивания из паровой 
фазы монокристаллов Fe:ZnSe объемом до 
8 см3 и с концентрацией Fe до ~5×1018 см–3. 
Увеличение концентрации легирующей при-
меси Fe ограничивается температурой раз-
мягчения кварцевой ампулы. При умеренных 
температурах роста 1200–1230°С увеличение 
концентрации Fe за счет конструктивных 
особенностей, позволяющих уменьшить по-
ток Zn и Se из источника к затравке, приво-
дит к уменьшению скорости роста.

Ростовые эксперименты хорошо описы-
ваются предложенной моделью, в  которой 
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Рис. 3. Зависимости концентрации Fe от температуры 
роста: измеренная по спектрам оптического поглоще-
ния (квадратики) у различных кристаллов и вычислен-
ная по формуле (5) при M = 7.5 и ΔT = 40К (линия).

[F
e]

×
10

–
18

, с
м

–
3

Tgr = 1210°C, ΔT = 40 K  

Фактор M

0.3

10

101

1

Рис. 4. Зависимости концентрации Fe в  кристаллах 
ZnSe от фактора М: экспериментальные данные (кру-
жочки), расчет при Tgr = 1210°С и ∆T = 40 К (линия).
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лимитирующей стадией роста является диф-
фузия элементов исходных бинарных соеди-
нений от источника до поверхности расту-
щего кристалла. В процессе роста кристалла 
уменьшается диффузионное сопротивление 
для атомов Fe, что приводит к некоторой (в 
2–3 раза) неоднородности концентрации Fe 
в кристалле ZnSe вдоль направления роста. 
Эта неоднородность может быть уменьшена 
путем дальнейшей модификации процесса 
выращивания.
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ВВЕДЕНИЕ
Создание искусственных нейронных се-

тей на основе аналоговой обработки инфор-
мации и их применение в области глубокого 
машинного обучения продемонстрировало 
свою эффективность в  самых различных 
областях  – от автоматизированного управ-
ления автомобилем до распознавания речи, 
компьютерного зрения и  игры в  шахма-
ты  [1]. Однако высокая сложность вычис-
лительных задач, выполняемых в  процессе 
обучения, обусловливает исключительную 
требовательность подобных систем к  энер-
гоэффективности и  быстродействию эле-
ментов вычислительных архитектур, в  пер-
вую очередь элементов памяти.

Перспективным направлением развития 
аппаратной реализации электрических, оп-
тических и электрооптических нейроморф-
ных систем является разработка и создание 
многоуровневых элементов с  переключае-

мыми (перестраиваемыми) свойствами на 
основе функциональных фазопеременных 
материалов (PCM  – phase change material), 
способных реверсивно изменять свое фазо-
вое состояние [2–4].

Одним из наиболее часто применяемых 
фазопеременных материалов является халь-
когенид Ge2Sb2Te5, на основе которого про-
демонстрирована возможность реализации 
многоуровневой электрической фазовой 
памяти  [5], прототипов перестраиваемых 
фотонных интегральных схем [6, 7] и опти-
ческих модуляторов [8], различных запоми-
нающих электрооптических элементов  [9, 
10].

Выбор в  качестве функционального ма-
териала Ge2Sb2Te5  обусловлен быстрым 
изменением его оптических свойств за 
счет фазовых превращений между аморф-
ным и  кристаллическим состояниями 
(менее 30  нс  [11]), энергонезависимым 
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поддержанием формируемых фазовых со-
стояний  [12], значительным контрастом 
оптических свойств  [13], низким уровнем 
поглощения в аморфном состоянии в ближ-
нем ИК-диапазоне  [14], совместимостью 
со стандартными процессами микроэлек-
троники  [15], возможностью осуществлять 
переключение фазового состояния в  ре-
зультате внешних воздействий различно-
го типа (тепловое воздействие, излучение, 
электрическое поле). Однако, несмотря на 
значительные перспективы, создаваемые 
в настоящий момент, элементы и устройства 
для нейроморфных вычислительных систем 
на основе Ge2Sb2Te5 не полностью отвечают 
требованиям, предъявляемым к  подобного 
вида устройствам, и  могут быть значитель-
но улучшены, в том числе за счет оптимиза-
ции операции перевода халькогенидного 
материала из кристаллического состояния 
в аморфное (операция RESET).

Принцип операции RESET в  фазопере-
менных элементах основан на процессе 
плавления. Вначале функциональная об-
ласть PCM нагревается выше температуры 
плавления (~630°С [16]) в результате воздей-
ствия тока, лазера или локального нагре-
ва материала, расположенного в  контакте 
с  PCM, а  дальше быстро охлаждается до 
температуры ниже температуры кристалли-
зации (~170°C [17]). При этом скорость охла-
ждения должна превышать 5°С/нс, в  про-
тивном случае расплавленный материал 
снова закристаллизуется [2].

Высокие температуры и  скорости на-
грева/охлаждения, достигаемые во время 
операции RESET, могут приводить к  воз-
никновению термических напряжений, 
протеканию процессов термодиффузии 
и  электропереноса  [18], а  также значитель-
ному окислению поверхности PCM с  об-
разованием оксида германия  [19]. В  ре-
зультате в  элементах могут образовываться 
пустоты и трещины [20], формироваться об-
ласти с  локальным отклонением от стехио-
метрического состава, происходить фазовая 
сегрегация материала [21]. Протекание дан-
ных процессов приводит к нарушению вос-
производимой смены фазового состояния 
функциональной области материала  [22], 

необратимому изменению свойств и  огра-
ничивает количество циклов записи-переза-
писи элементов. Таким образом, операция 
RESET не только определяет максимальную 
величину энергопотребления разрабатывае-
мых устройств, но и наиболее существенно 
влияет на стабильность и количество циклов 
работы элементов.

Первые сведения о системе Ge–Sb–Te от-
носятся к  60-м  годам прошлого века, когда 
были опубликованы работы Н.Х. Абрико-
сова с  соавторами по фазовому равнове-
сию  [23, 24], уточненные и  расширенные 
в работах [25, 26]. В дальнейшем был опуб-
ликован целый ряд статей, посвященных ре-
зультатам исследований процесса плавления 
в одном из наиболее широко применяемых 
в  настоящий момент фазопеременных ма-
териалов  – Ge2Sb2Te5. Однако применение 
этих результатов для оптимизации операции 
RESET в  электрических элементах памяти, 
в  том числе за счет математического моде-
лирования температурных профилей, зна-
чительно осложняется существенным раз-
бросом данных, полученных для Ge2Sb2Te5, 
к  примеру, по изменению удельного со-
противления во время процесса плавле-
ния  [27–30], что может быть связано как 
с  особенностями проведения измерений, 
так и с режимами формирования материала 
и структур на его основе. При этом отличия 
наблюдаются как по абсолютным значениям 
удельного сопротивления, так и  по харак-
теру изменения данных значений. Напри-
мер, в  работе  [28] отмечается сохранение 
полупроводниковых свойств при фазовом 
переходе из кристалла в расплав, в то время 
как в работе [27] сообщается о возможности 
проявления в  расплаве Ge2Sb2Te5  металли-
ческих свойств. Понимание механизмов 
и  определение параметров процесса плав-
ления являются основополагающими для 
дальнейшего развития технологии PCM, 
поскольку открывают возможность направ-
ленной оптимизации операции RESET для 
повышения стабильности работы и  сокра-
щения энергопотребления устройств.

Цель данной работы  – исследование 
процесса плавления обьемного поликри-
сталлического материала Ge2Sb2Te5  для 
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определения особенностей изменения его 
электропроводности при переходе кри-
сталл–расплав с  применением разработан-
ного аппаратно-программного комплекса 
для измерения электрического сопротив-
ления материала во время нагрева, диф-
ференциальной сканирующей калоримет-
рии, гравиметрического, рентгенофазового 
и энергодисперсионного анализов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтез Ge2Sb2Te5  проводился путем 

плавления основных компонентов материа
ла в  вакуумированных кварцевых ампулах 
с  применением принудительной гомоге-
низации расплава. Вакуумирование ампул 
осуществлялось с  использованием турбо-
молекулярного насоса, что в  совокупно-
сти с  дополнительным прогревом шихты 
и проведением запайки без остановки про-
цесса откачки позволило достичь разряже-
ния порядка 10–4  Па. Синтез выполнялся 
в резистивной вращающейся печи с много-
этапным нагревом до 950°С, что превышало 
температуру плавления самого тугоплавкого 
элемента шихты – германия. Принудитель-
ная гомогенизация расплава выполнялась за 
счет вращения печи в течение 8 ч. Охлажде-
ние ампул проводилось в режиме выключен-
ной печи. Для снятия механических напря-
жений и обеспечения релаксации структуры 
перед вскрытием ампул проводился допол-
нительный релаксационный отжиг сфор-
мированных поликристаллических слитков 
в муфельной печи при 500°С в течение 6 ч.

Исследование элементного состава 
и  проверка однородности распределения 
элементов по объему синтезированных об-
разцов осуществлялись путем снятия проб 
в контрольных точках слитков и исследова-
ния их состава с использованием оже-элек-
тронной спектроскопии (Physical Electronics 
PHI-670xi) и рентгеноспектрального микро-
анализа (Carl Zeiss NVision 40 с приставкой 
Inka). Для обработки данных и  упрощения 
деконволюции оже-спектров использова-
лись результаты, предварительно получен-
ные для эталонных образцов (Ge, Te, Sb, 
Sb2Te3 и GeTe), что позволило провести раз-
деление перекрывающихся сигналов от Te 

и Sb и тем самым повысить точность опре-
деления состава. Идентификация структуры 
объемных материалов осуществлялась с по-
мощью метода рентгенофазового анализа 
(Rigaku SmartLab).

Для определения параметров фазового 
перехода кристалл–расплав в  халькогенид-
ном полупроводнике Ge2Sb2Te5, а  также 
температурных зависимостей свойств мате-
риала были задействованы следующие ме-
тоды: дифференциальная сканирующая ка-
лориметрия (ДСК), термогравиметрический 
анализ (ТГА) и  измерение температурных 
зависимостей электрического сопротивле-
ния.

Исследования ДСК и  ТГА (NETZSCH 
STA 449  F1) для Ge2Sb2Te5  проводились 
в  диапазоне от комнатной температуры до 
640°С в потоке азота (20 мл/мин) и воздуха, 
что позволило провести оценку влияния ат-
мосферы на исследуемый материал. Нагрев 
проводился со скоростью 10 °С/мин. Для из-
мерения использовались корундовые тигли. 
Предварительно калориметр был откалиб-
рован по пяти стандартным образцам (In, 
Cd, Pb, Zn, Sn).

Определение температурных зависимо-
стей электрического сопротивления объем-
ных халькогенидных материалов проводи-
лось от комнатной температуры до 725°С 
с  применением разработанного аппарат-
но-программного комплекса для измере-
ния электрического сопротивления халь-
когенидных материалов во время нагрева 
в  твердом и  жидком состояниях, представ-
ленного на рис.  1 и  подробно описанного 
в  [31]. Измерения проводились с  примене-
нием алундовых ячеек щелевого типа  [32], 
изготовленных методом точного шликерно-
го литья под давлением без дополнительной 
механической обработки, что обеспечило 
умеренный расход исследуемого материала, 
надежный электрический контакт с распла-
вом, постоянное межэлектродное расстоя-
ние и отсутствие химической реакции между 
материалами ячейки и  исследуемым рас-
плавом. Все термопары, используемые для 
измерения и  контроля температур, предва-
рительно были откалиброваны с  помощью 
калибратора Almatek ATC-320 и мультимет-
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ра Keithley 2002, что позволило обеспечить 
погрешность измерения температуры на 
уровне не более ±1°С.

В качестве электродов использовались 
предварительно обработанные стержни гра-
фита, заводимые в измерительную ячейку по 
специальным каналам и  обеспечивающие 
подачу электрического тока и измерение па-
дения напряжения. Электрическое сопро-
тивление исследуемого материала измеряли 
с применением источника постоянного тока, 
подключенного к  крайним измерительным 
электродам и формирующего электрический 
ток в цепи, а также вольтметра, обеспечиваю
щего измерение величины падения напря-
жения на образце и на эталонном резисторе. 
Разрешение используемого вольтметра по 
напряжению составляло 0.1 мкВ.

Заполнение рабочей зоны ячейки мате
риалом и  надежность подведения графи-
товых контактов проверялись по величине 
электрического тока в измерительной цепи. 
Для защиты исследуемого материала от 
окисления проводились откачка воздуха из 
камеры с применением вакуумного поста на 
основе форвакуумного насоса и  последую-
щее ее заполнение аргоном.

Калибровка аппаратно-программного 
комплекса (АПК) и  изготовленных ячеек 
была проведена по результатам измерений 
температурных зависимостей электрическо-
го сопротивления объемных поликристал-
лических Se и Te [31]. Проведенные испыта-
ния показали, что разброс температуры на 
противоположных концах измерительной 
ячейки не превышает 10°С во всем исследуе-
мом диапазоне температур.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На первом этапе была проведена харак-

теризация элементного состава и структуры 
синтезированного материала. Исследова-
ния проб материала методом оже-электрон-
ной спектроскопии позволили определить, 
что элементный состав после зачистки 
поверхности ионами Ar+ соответствует 
Ge22.1Sb21.2Te56.7, что близко к  Ge2Sb2Te5. 
Последовательное поэтапное травление 
и  измерение оже-спектров подтвердили, 
что снятые пробы обладают равномерным 
профилем распределения элементов по глу-
бине (рис.  2а). Равномерное распределение 
основных элементов материала по поверх-
ности снятых проб было подтверждено кар-

Рис. 1. Принципиальная схема АПК (а) и схематичное изображение измерительной ячейки (б) для исследования тем-
пературной зависимости электрического сопротивления полупроводниковых материалов в твердом и расплавленном 
состояниях: 1 – вольтметр, 2 – источник постоянного тока, 3 – мультиплексор, 4 – мультиметр, 5 – эталонный ре-
зистор, 6 – переключатель электрических контактов, 7 – вакуумный пост, 8 – система напуска, 9 – измерительная 
ячейка, 10 – резистивная нагревательная печь, 11 – вольтметр, 12 – автоматизированный контроллер, 13 – регулятор 
мощности, 14 – графитовая крышка, 15 – загрузочный контейнер, 16 – ячейка щелевого типа, 17 и 18 – графитовые 
контакты.
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тированием с  применением метода энерго-
дисперсионного микроанализа (рис. 2б–д).

Следует отметить, что в  оже-спектрах, 
полученных с необработанной поверхности 
проб, дополнительно наблюдается интен-
сивный пик вблизи 273 эВ, характерный для 
углерода, а пики германия, сурьмы и теллу-
ра отличаются по форме и  энергетическо-
му положению от пиков, полученных после 
ионной зачистки поверхности проб и после-
дующего травления. Это свидетельствует об 
обогащении приповерхностной области ок-
сидами основных элементов и углеродными 
загрязнениями, которые могли возникнуть 
после вскрытия ампул и нахождения проб на 
воздухе. В связи с этим последующие опера-
ции транспортировки и  хранения образцов 
проводились с применением эксикаторов.

Структуру Ge2Sb2Te5 определяли методом 
рентгенофазового анализа. Рентгенограмма 
материала представлена на рис.  2е. Иден-
тификация рефлексов выполнялась по по-
ложению их максимумов с использованием 
базы данных ICDD. В результате установле-
но, что материал обладает гексагональной 
структурой с  пр. гр. P3m1, стабильной для 
Ge2Sb2Te5. Исследования проб подтвердили 
однородность фазового и  элементного со-
става по объему полученных слитков.

На следующем этапе работ были выпол-
нены исследования поведения материала во 

время нагрева. Синхронный термический 
анализ Ge2Sb2Te5  позволил зафиксировать 
изменение теплового потока и массы образ-
цов во время нагрева от комнатной темпера-
туры до 640°С (рис.  3). Результаты измере-
ний, проводившихся в  атмосферах воздуха 
(рис. 3а) и аргона (рис. 3б), продемонстри-
ровали значительные отличия.

Применение материала Ge2Sb2Te5 в элек-
трической памяти и различных устройствах 
фотоники предполагает многократное из-
менение его фазового состояния. Процессы 
окисления Ge2Sb2Te5 могут приводить к пе-
рераспределению химических элементов 
и  оказывать существенное влияние на вре-
менную стабильность оптических и  элек-
трофизических параметров Ge2Sb2Te5, что 
особенно критично может проявляться 
в случае эксплуатации и нагрева целого ряда 
элементов, спроектированных без специ-
альных защитных покрытий, в  атмосфере 
воздуха.

Исследования материала методами ДСК 
и ТГА, проведенные на воздухе, не выявили 
каких-либо изменений в диапазоне от ком-
натной температуры до 230°С. Однако на-
грев выше 230°С привел к изменениям ДСК- 
и ТГА-кривых, которые можно разделить на 
несколько температурных диапазонов.

В первом диапазоне, от 230  до ~485°С, 
наблюдается постепенное увеличение мас-
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Рис. 2. Профили распределения элементов по глубине снятых проб (а), карты распределения элементов по поверхно-
сти скола слитка (б–д), рентгенограмма синтезированного материала (е).
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сы образца приблизительно на 1% без су-
щественного изменения теплового потока. 
Во втором диапазоне, от 485 до 535°С, ско-
рость изменения массы образца значитель-
но увеличивается. Общее увеличение массы 
образца в  этом интервале составляет более 
5%, а на ДСК-кривой наблюдается высоко-
интенсивный экзотермический пик слож-
ной формы. В третьем диапазоне, от 535 до 
640°С, масса материала продолжает увели-
чиваться (приблизительно на 6% в интерва-
ле 115°С) и сопровождается появлением до-
полнительного широкого экзотермического 
пика на ДСК-кривой.

Наблюдаемые изменения могут быть об-
условлены процессом окисления, приво-
дящим к  увеличению массы образца, пе-
рераспределению химических элементов 
и  образованию новых фаз. В  работах  [33, 
34] отмечается, что во время термообработ-
ки тонкопленочных образцов Ge2Sb2Te5  на 
воздухе в  первую очередь окисляются ато-
мы германия. Это приводит к появлению не 
только дополнительной фазы оксида герма-
ния в приповерхностной области пленки, но 
и фазы измененного состава квазибинарно-
го разреза GeTe–Sb2Te3  [19, 35], что объяс-
няет появление целого набора экзотерми-
ческих пиков на ДСК-кривой и  отсутствие 
в  исследуемом температурном диапазоне 
эндотермического пика, характерного для 
процесса плавления.

ТГА-кривые, полученные при нагреве 
материала в  атмосфере аргона, не выявили 
увеличения масса образца. В  диапазоне от 
комнатной температуры до 450°С измене-
ний массы и теплового потока не зафикси-
ровано, что свидетельствует о стабильности 
материала в  данном температурном диапа-
зоне в  атмосфере инертного газа. После-
дующее увеличение температуры до 640°С 
приводит к монотонному уменьшению мас-
сы на 5%, что можно соотнести с  протека-
нием процессов сублимации или испарения 
части материала. При этом на ДСК-кривой 
наблюдается только один ярко выраженный 
эндотермический пик, а  какие-либо экзо-
термические пики отсутствуют.

Эндотермический пик с  максимумом 
вблизи 619.5°С обусловлен плавлением 
Ge2Sb2Te5. Характерные температуры нача-
ла (613.2°С) и окончания (628.2°С) процесса 
плавления, определенные по эндотермиче-
скому пику (рис. 4), совпадают с результата-
ми [36, 37]. По площади теплового эффекта 
было оценено, что энтальпия зафиксиро-
ванного процесса плавления для синтези-
рованного материала составляет 111.1  Дж/г 
(667.7  Дж/см3), что несколько отличается 
от публикуемых данных (например, 610–
625 Дж/см3 [38]).

Сравнение результатов ДСК и ТГА, полу-
ченных при различных условиях, свидетель-
ствует о  значительном влиянии атмосферы 
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на происходящие во время нагрева процес-
сы, в том числе на процесс плавления. Фа-
зовое разделение в  материале, являющееся 
следствием окисления во время термообра-
ботки на воздухе, непосредственно влияет на 
его стабильность. В связи с этим последую-
щие исследования проводились в инертной 
атмосфере, что обеспечивало исключение 
контакта исследуемого материала с воздуш-
ной средой.

На рис. 4 представлена температурная за-
висимость электрического сопротивления 
для Ge2Sb2Te5 в кристаллическом и расплав-
ленном состояниях, сопоставленная с ДСК-
кривой. На полученной эксперименталь-
ной кривой можно выделить три участка, 
обозначенных I, II, III.

В диапазоне от комнатной температуры 
до 609°С (I) происходит увеличение тока за 
счет монотонного снижения сопротивле-
ния, что типично для полупроводниковых 
материалов.

На участке II, соответствующем темпера-
турному диапазону от 609 до 632°С, наблюда-
ется изменение угла наклона температурной 
зависимости сопротивления относительно 
диапазона I. Зафиксированное уменьшение 
сопротивления соотносится с  диапазоном 
протекания процесса плавления материала 
на ДСК-кривой, а  общий ход кривой со-
гласуется с  данными  [28]. Уменьшение со-
противления на данном участке может быть 

обусловлено постепенным увеличением 
доли материала в расплавленном состоянии, 
обладающего более высокой по сравнению 
с  кристаллической фазой Ge2Sb2Te5  элек-
тропроводностью.

Вблизи температуры 632°С наблюдается 
резкое уменьшение сопротивления, харак-
теризующее начало участка  III. Участок  III 
на температурной зависимости, в  границах 
от 632  до 720°С, характеризуется дальней-
шим уменьшением сопротивления мате-
риала и  увеличением электрического тока. 
Полученная зависимость сопротивления 
расплава может быть описана уравнением 
Аррениуса, что позволило оценить энергию 
активации электропроводимости в  жидкой 
фазе материала (0.190 эВ). Соотношение то-
ков, протекающих через объем материала 
в твердой (при 609°С) и жидкой (при 632°С) 
фазах, Iтв/Iж, являющееся мерой измене-
ния электропроводности при плавлении, 
составило 0.73, что близко по модулю к зна-
чениям, полученным ранее для бинарных 
соединений Sb2Te3  и  GeTe  [39]. Посколь-
ку электрическое сопротивление является 
структурно-чувствительной характеристи-
кой, небольшая величина его изменения во 
время плавления свидетельствует о  незна-
чительных изменениях характера химиче-
ских связей при плавлении. Тем не менее  
данное изменение должно учитываться при 
разработке стратегии переключения и  вы-
боре транзисторов, управляющих работой 
элементов.

По характеру изменения свойств при 
переходе из твердого состояния в жидкое все 
полупроводники условно можно разделить 
на две группы. Варианты изменения свойств 
полупроводника при переходе в  расплав-
ленное состояние представлены и подробно 
описаны в  монографии А. Регеля и  В. Гла-
зова  [39]. Для первой группы полупровод-
никовых материалов характерно изменение 
свойств по типу полупроводник–металл. 
В таких полупроводниках при плавлении на-
блюдается резкое увеличение электрическо-
го сопротивления, а  температурный коэф-
фициент сопротивления является нулевым 
или положительным. Для второй группы 
полупроводниковых материалов характерен 
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переход свойств типа полупроводник–полу-
проводник. В этом случае может наблюдать-
ся как рост, так и  падение электрического 
сопротивления при плавлении, а  также от-
рицательный температурный коэффициент 
его изменения в расплавленном состоянии.

Полученные результаты позволяют от-
нести Ge2Sb2Te5 ко второй группе материа-
лов, демонстрирующих плавление по типу 
полупроводник–полупроводник. Сохра-
нение полупроводниковых свойств в  рас-
плавах зачастую объясняется сохранением 
преимущественно ковалентной химической 
связи между атомами [39]. Сохранение типа 
химической связи после плавления мате-
риала Ge2Sb2Te5  дополнительно подтвер-
ждается результатами работы  [40], в  кото-
рой с  помощью метода тонкой структуры 
спектров поглощения рентгеновского из-
лучения (XAFS) была продемонстрирована 
близость структурных параметров соедине-
ния в  аморфном и  расплавленном состоя
ниях. Таким образом, процесс плавления 
Ge2Sb2Te5  можно описать переходом полу-
проводник–полупроводник с  сохранением 
преимущественно ковалентного типа хими-
ческой связи.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Процесс плавления поликристаллическо-

го Ge2Sb2Te5 с пр. гр. P3m1 характеризуется 
энтальпией 111.1  Дж/г (667.7  Дж/см3) и  со-
провождается изменением электрического 
сопротивления в  температурном диапазоне 
от 609 до 632°С.

Существенное влияние на переход кри-
сталл–расплав оказывает атмосфера. В слу-
чае нагрева на воздухе необратимые измене-
ния в материале начинаются с температуры 
230°С, что в  результате приводит к  появле-
нию целого набора дополнительных экзо-
термических пиков на ДСК-кривых вблизи 
температуры плавления и  свидетельствует 
о  фазовом разделении материала. Фазовое 
разделение материала однозначно является 
негативным фактором, который будет ока-
зывать влияние на стабильность материала 
и воспроизводимость операции RESET.

Общий вид температурной зависимости 
сопротивления Ge2Sb2Te5  позволяет клас-

сифицировать процесс плавления данного 
материала как фазовый переход типа полу-
проводник–полупроводник, что в совокуп-
ности с небольшой величиной соотношения 
токов, протекающих через объем материала 
в  твердой и  жидкой фазах, свидетельству-
ет о  незначительных изменениях характера 
химических связей во время плавления 
и  сохранении преимущественно ковалент-
ной составляющей межатомного взаимо-
действия при переходе кристалл–расплав. 
Близость структурных параметров соедине-
ния Ge2Sb2Te5 в аморфном и расплавленном 
состояниях и незначительное изменение ха-
рактера связи могут способствовать реализа-
ции быстрых и воспроизводимых переклю-
чений между кристаллическим и аморфным 
состояниями во время операции RESET.

Полученные результаты должны учиты-
ваться при разработке конструкции и выбо-
ре схемотехнических решений при создании 
оптических, электрооптических и  электри-
ческих устройств, реализуемых на основе 
Ge2Sb2Te5.
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Выращены монокристаллы PbTe, SnTe, Pb0.75Sn0.25Te, исследованы их электропроводность и коэффи-
циент термо-ЭДС в интервале 90–300 К до и после отжига. Показано, что значения, характер тем-
пературной зависимости, а также тип проводимости неотожженных кристаллов PbTe, Pb0.75Sn0.25Te 
определяются в  основном структурными несовершенствами, возникающими при выращивании 
и  изготовлении образцов и  залечивающихся отжигом. Электрические параметры неотожженных 
и отожженных кристаллов SnTe определяются в основном акцепторными вакансиями в подрешетке 
олова с концентрацией 1020–1021 см–3.
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ВВЕДЕНИЕ
Теллуриды свинца и  олова, их твердые 

растворы являются перспективными мате-
риалами для создания инфракрасных фото-
преобразователей и  среднетемпературных 
термоэлектрических генераторов [1–7]. При 
этом наилучшими термоэлектрическими па-
раметрами из твердых растворов Pb1–хSnхTe 
обладают образцы с х = 0.25–0.30 [4, 8]. Эти 
материалы кристаллизуются с отклонением 
от стехиометрии и  содержат электроактив-
ные вакансии в подрешетках Pb и Sn с кон-
центрацией 1018–1021 см–3 [2, 5, 8–11]. Кри-
сталлы, выращенные методом Бриджмена, 
и изготовленные из них экспериментальные 
образцы содержат также различные струк-
турные несовершенства, созданные гради-
ентами температур при получении моно-
кристаллов, взаимодействием кристаллов со 
стенками ампул, деформациями при изго-
товлении образцов и  т.д. Термообработка 
в  определенном режиме позволяет макси-

мально приблизить состояние образцов 
к равновесному [12–16]. 

Термообработкой также можно изменять 
концентрацию структурных несовершенств 
в кристалле и его электрические параметры.

Цель данной работы  – выяснение влия-
ния режима термической обработки на элек-
тропроводность и коэффициент термо-ЭДС 
в интервале 90–300 К кристаллов PbTe, SnTe 
и их твердых растворов Pb0.75Sn0.25Te, полу-
ченных методом Бриджмена.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Образцы PbTe, SnTe, Pb0.75Sn0.25Te синте-

зировали совместным сплавлением исход-
ных компонентов, взятых в  стехиометри-
ческом соотношении с  точностью 0.0001  г, 
в  вакуумированных до 10–3  Па кварцевых 
ампулах с внутренним диаметром 8 мм с ко-
нусообразным дном при температурах 1300, 
1135 и 1245 К соответственно в течение 6 ч. 
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Внутренняя поверхность кварцевых ампул 
предварительно графитизировалась. Исход-
ными компонентами служили: свинец марки 
С-0000, олово марки ОСЧ-000 и теллур мар-
ки Т-сЧ, дополнительно очищенный от воз-
можных примесей методом зонной плавки.

Монокристаллы выращивались в  тех 
же ампулах из синтезированных материа-
лов в  режимах, описанных в  [17–19]. Мо-
нокристалличность выращенных слитков 
была подтверждена методом рентгеновской 
дифракции. Параметры решетки образ-
цов PbTe, SnTe, Pb0.75Sn0.25Te составили 
а  =  6.4605, 6.318, 6.399Å соответственно. 
Однофазность и однородность слитков под-
тверждены микроструктурным анализом. Из 
выращенных слитков на электроискровой 
установке были вырезаны образцы диамет-

ром 8  и  длиной 12  мм. Удаление нарушен-
ного слоя, образовавшегося на торцевых 
поверхностях образцов при резке, осуще-
ствлялось электрохимическим травлением. 
После исследования электрических пара-
метров образцы отжигали при соответствую
щих температурах в атмосфере чистого арго-
на в  течение 120  ч и  повторно исследовали 
их электрические свойства в интервале 90–
300  К. Электрические параметры измеряли 
на постоянном токе методами, указанными 
в  [20], вдоль слитков с  погрешностью, не 
превышающей 5%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Результаты измерения электрических 

параметров образцов представлены на 
рис.  1  и  2. Видно, что электропроводность 
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Рис. 1. Температурные зависимости электропроводности кристаллов PbTe  (а), SnTe  (б) и  твердого раствора 
Pb0.75Sn0.25Te (в) до (1) и после отжига при 473 (2), 573 (3), 673 (4) и 773 К (5).
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неотожженного образца PbTe в  интервале 
90–300 К и отожженного при 473 К образца 
в интервале 90–109 К с температурой растет, 
т.е. зависимости имеют полупроводниковый 
характер. Тенденция к  полупроводнико-
вой зависимости наблюдается в  интервале 
90–100  К и  для образца, прошедшего от-
жиг при 573 К. Из сравнения значений для 
неотожженных и  отожженных образцов 
следует, что полупроводниковый характер 
температурной зависимости наблюдается 
в тех образцах, в которых проводимость при 
90 К ниже 240 См/см. Температурные зави-
симости проводимости образцов PbTe, кото-
рые прошли отжиг при 673  и  773  К, имеют 
металлический характер. При этом с ростом 
температуры отжига проводимость образ-
цов сильно (при 90 К – до 1000 раз) увеличи-
вается (рис. 1а). 

Зависимости проводимости для неото-
жженных образцов SnTe и прошедших отжиг 

при 673 и 773 К во всем измеренном интер-
вале температур носят металлический харак-
тер. При этом с ростом температуры отжига 
электропроводность образцов несколько 
увеличивается (рис. 1б). Кристаллы твердого 
раствора Pb0.75Sn0.25Te, непрошедшие отжиг, 
обладают металлическим характером прово-
димости. После отжига при 673  К  электро-
проводность образца при 90  и  300  К  соот-
ветственно уменьшается в 5 и 2 раза. Кроме 
этого, в  области температур 100–200  К  на 
зависимости наблюдается активационный 
участок с  энергией 0.05  эВ. После отжига 
при 773 К электропроводность образца при 
90  К  по сравнению с  образцом, отожжен-
ным при 673  К, примерно в  2  раза больше. 
Зависимости имеют металлический харак-
тер (рис. 1в).

Согласно измерениям коэффициента 
термо-ЭДС, неотожженные и  отожженные 
при 473 и 573 К кристаллы PbTe имеют р-тип 
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Рис. 2. Температурные зависимости коэффициента термо-ЭДС кристаллов PbTe (а), SnTe (б) и  твердого раствора 
Pb0.75Sn0.25Te (в); маркировка кривых соответствует рис. 1.
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проводимости в  интервале 90–300  К. Об-
разцы PbTe, отожженные при 673  К, в  ин-
тервале 90–230  К имеют n-тип проводимо-
сти, а выше 230 К – р-тип. Кристаллы PbTe, 
отожженные при 773  К, во всем интервале 
температур имеют n-тип проводимости. 
(рис. 2а).

Монокристаллы SnTe до и  после отжи-
га при различных температурах обладают  
р-типом проводимости, температурная за-
висимость коэффициента термо-ЭДС имеет 
минимум в области 190–220 К (рис. 2б).

Неотожженные образцы твердого раство-
ра Pb0.75Sn0.25Te до 200 К обнаруживают про-
водимость n-типа, а  выше этой температу-
ры – р-типа. Отожженные образцы во всем 
интервале температур имеют р-тип прово-
димости, коэффициент термо-ЭДС образ-
цов с температурой растет (рис. 2в).

Из представленных данных следует, 
что по сравнению с  кристаллами PbTe, 
Pb0.75Sn0.25Te электрические параметры 
кристаллов SnTe с отжигом меняются несу-
щественно.

Теллуриды свинца и  олова кристаллизу-
ются в ГЦК-решетке, к.ч. = 6. Они образуют 
непрерывный ряд твердых растворов. Со-
единения PbTe, SnTe и их твердые растворы 
кристаллизуются с  отклонением от стехио-
метрии, их кристаллы содержат электриче-
ски активные вакансии в  подрешетках Pb, 
Sn с  концентрацией до 1018–1021  см–3  [2, 5, 
8–11, 20]. 

По-видимому, неотожженные образ-
цы PbTe содержат различные структур-
ные несовершенства (дефекты) донорного 
и  акцепторного характера. Эти дефекты, 
компенсируя действие вакансий в  подре-
шетке Pb, уменьшают концентрацию ды-
рок и  электропроводность образцов. В  ре-
зультате в образцах концентрация носителей 
тока и  электропроводность определяются 
неконтролируемыми (фоновыми) исход-
ными примесями. В  процессе термообра-
ботки образцов PbTe при температурах 473, 
573  К  структурные дефекты частично зале-
чиваются, что приводит к  снятию компен-
сации электроактивных вакансий в  подре-
шетке Pb, росту концентрации дырок 
и электропроводности. Отжиг при темпера-

турах 673 и 773 К залечивает и структурные 
дефекты, компенсирующие электроактив-
ные донорные вакансии в  подрешетке тел-
лура. Это приводит к  росту концентрации 
электронов и  электропроводности, а  также 
смене типа проводимости от р- к n-типу во 
всем интервале температур.

В образцах системы PbTe–SnTe с  ро-
стом содержания SnTe значение ширины 
запрещенной зоны Eg проходит через ноль, 
происходит инверсия зоны проводимости 
и  валентной зоны  [10–12]. Для твердого 
раствора Pb0.75Sn0.25Te ширина запрещен-
ной зоны при 77  К  составляет 0.09  эВ (для 
PbTe при 77 К Eg = 0.22 эВ). За счет меньшего 
значения Eg твердого раствора энергия акти-
вации примесных центров также мала и рав-
на 0.026 эВ. Таким образом, твердый раствор 
в  основном сохраняет электрические свой-
ства PbTe. 

Концентрация вакансий олова в кристал-
лах SnTe достигает 1021 см–3 [21]. Термо-ЭДС 
в SnTe при увеличении концентрации дырок 
от 2×1020  до 8×1020  см–3  растет. Однако при 
концентрации дырок меньше 2×1020 см–3 ко-
эффициент термо-ЭДС с  уменьшением р 
растет. Согласно  [11, 22], эту аномалию, 
а также минимумы на температурных зави-
симостях рис. 2б можно объяснить моделью 
двух валентных зон [23, 24]. С ростом темпе-
ратуры зазор между двумя максимумами ва-
лентных зон уменьшается, вследствие чего 
вклад тяжелых дырок в проводимость растет. 
Поэтому после минимума на температур-
ной зависимости коэффициент термо-ЭДС 
кристаллов SnTe с  увеличением темпера-
туры растет. Из-за высокой концентрации 
электроактивных акцепторных вакансий 
(до 1021см–3) в подрешетке олова кристаллов 
SnTe электрические параметры неотожжен-
ных и  отожженных образцов определяются 
в основном этими вакансиями. Поэтому от-
жиг мало влияет на термо-ЭДС кристаллов 
SnTe.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом Бриджмена выращены моно-

кристаллы соединений PbTe, SnTe и твердо-
го раствора Pb0.75Sn0.25Te. Исследовано 
влияние отжига при температурах 473, 573, 
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673 и 773 К в течение 120 ч на их электропро-
водность и  коэффициент термо-ЭДС в  ин-
тервале температур 90–300 К. 

Выяснено, что в  неотожженных и  ото-
жженных при температурах до 673  К  об-
разцах PbTe, Pb0.75Sn0.25Te электрические 
параметры определяются в основном струк-
турными несовершенствами, возникаю-
щими при выращивании и  изготовлении 
образцов, а  также неконтролируемыми ис-
ходными примесями. В  случае кристаллов 
SnTe электропроводность и  термо-ЭДС 
определяются электроактивными вакансия-
ми в подрешетке олова, концентрация кото-
рых достигает 1020–1021 см–3.
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ВВЕДЕНИЕ
Керамика из нитрида кремния облада-

ет уникальными свойствами по сравнению 
с другими керамическими материалами, та-
кими как оксид алюминия, оксид циркония, 
карбид кремния: низкая плотность, неболь-
шой коэффициент теплового расширения, 
хорошая прочность, высокая твердость, пре-
восходная устойчивость к  тепловому удару, 
высокотемпературные механические свой-
ства и хорошая коррозионная устойчивость 
к расплавам металлов и окислению. Разноо-
бразие свойств определяет широкий диапа-
зон применения нитрида кремния. Нитрид 
кремния используется для изготовления 
узлов и  деталей, работающих в  условиях 
жесткой тепловой и механической нагрузки, 
например режущих пластин, шарикопод-
шипников, роторов турбин, броневых эле-
ментов, радиопрозрачной керамики [1–5].

В настоящее время перспективным на
правлением повышения высокотемпера
турных свойств керамики на основе ни-

трида кремния считается использование 
в качестве спекающих добавок оксидов ред-
коземельных металлов, которые могут обра-
зовывать в системе Si–N–O–M высокотем-
пературные кристаллические фазы.

Большинство добавок редкоземель-
ных элементов не образуют твердый рас-
твор с  Si3N4, жидкая фаза после охлажде-
ния формируется на границах зерен в  виде 
аморфной или частично кристаллической 
фазы  [6]. Зерна нитрида кремния окруже-
ны межкристаллитным стеклом или меж-
кристаллитной пленкой, содержащей ред-
коземельный элемент. Было отмечено, что 
стекловидная фаза ухудшает высокотем-
пературную прочность керамики  [7]. Ион 
редкоземельного элемента в  стеклах спо-
собствует упрочнению матрицы, с уменьше-
нием его радиуса увеличивается прочность 
связи с окружающим кислородом [8] и, со-
ответственно, прочность материала. Из ряда 
редкоземельных элементов наименьшим 
радиусом иона обладают иттербий и  лю-
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теций  [9], которые образуют соединения 
Lu4Si2O7N2 и Yb4Si2O7N2. Температура плав-
ления Yb4Si2O7N2  очень высока (1870°С), 
поэтому соединение желательно в  качестве 
межзеренной фазы. Таким образом, повы-
шение высокотемпературных свойств кера-
мики на основе нитрида кремния сводится 
к  синтезу особо чистого порошка нитрида 
кремния, к  которому предъявляется целый 
комплекс требований по примесному, фазо-
вому и гранулометрическому составу, а так-
же подбору спекающей добавки, которая бы 
обеспечила образование кристаллической 
межзеренной фазы с высокой температурой 
плавления.

Традиционно оксидные, армирующие 
и  упрочняющие добавки смешиваются 
с  порошком нитрида кремния в  аттрито-
рах, шаровых или планетарных мельницах. 
С  помощью этих методик трудно получить 
однородную гомогенную смесь. Однород-
ность распределения спекающих добавок 
между частицами Si3N4  оказывает большое 
влияние на микроструктуру и механические 
свойства керамики [10].

Создание высокопрочной конструкци-
онной керамики из композиционных по-
рошков (Si3N4 + оксид), полученных в одну 
стадию, мало изучено. В таких порошках спе-
кающие добавки равномерно распределены 
по поверхности частиц основного вещества 
и  состоят из промежуточных соединений. 
Керамика, полученная методом горячего 
прессования из композиционных порошков 
a-Si3N4  +  Y2O3, a-Si3N4  +  MgO, получен-
ных методом плазмохимического синтеза, 
показала очень высокие прочностные свой-
ства  [11]. Однако использование компози-
ционных порошков, полученных методом 
плазмохимического синтеза, значительно 

удорожает стоимость керамических материа-
лов и, соответственно, ограничивает область 
их применения. В  связи с  этим актуально 
получение композиционных порошков на 
основе нитрида кремния (a-Si3N4  +  MO) 
методом самораспространяющегося высо-
котемпературного синтеза (СВС)  [12, 13]. 
Метод СВС позволяет получать соединения 
в  одну стадию. Такой подход важен с  точки 
зрения однородного распределения вторич-
ных фаз, формирования межзеренной фазы 
на этапе синтеза порошка и предотвращения 
образования крупных скоплений стеклофа-
зы в спекаемом материале [10, 14, 15], а также 
удешевляет производство керамики.

Целью данной работы является изучение 
закономерностей СВС материалов в системе 
Si3N4–Yb2O3.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Эксперименты по синтезу компози-

ций Si3N4–Yb2O3  выполняли в  промыш-
ленном реакторе СВС-30  с  рабочим объе-
мом 30  л в  режиме горения шихты состава 
Si + Si3N4 + Yb2O3. Начальное давление азо-
та: 4  МПа. Характеристики исходных ком-
понентов показаны в  табл.  1. Смешивание 
компонентов шихты осуществляли в  шаро-
вой мельнице в  течение 1  ч. Шихту массой 
2–3 кг засыпали в графитовую лодочку и по-
мещали в реактор. Реактор продували азотом 
по показаниям манометра 0–5–0  атм. Вос-
пламенение шихты осуществляли с  помо-
щью вольфрамовой спирали. Время синтеза: 
около 30 мин. После охлаждения продуктов 
синтеза осуществляли сброс остаточного 
давления из реактора. Затем лодочку со спе-
ком извлекали из реактора и направляли на 
дальнейшую обработку.

Таблица 1. Характеристика исходных компонентов

Компонент Кислород, 
мас.%

Удельная 
поверхность, м2/г

Средний размер 
частиц d50, мкм

Альфа-
фаза, мас.%

Si 0.6 6.5 1.75 –

Si3N4 (СВС) 1.0 7.0 – 95

Yb2O3, марка ИБО-Д – 3.1 3.83 –

Азот высокой чистоты (99.99 об.%) – – – –
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Удельную поверхность измеряли мето-
дом БЭТ по низкотемпературной адсорбции 
азота на установке “Сорби-М”. Рентгенофа-
зовый анализ (РФА) порошков проводили 
с  помощью рентгеновского дифрактометра 
ДРОН-3М, пользуясь картотекой АSTM. 
Морфологию частиц исследовали на скани-
рующем электронном микроскопе (СЭМ) 
LEO 1450  VP Carl Zeiss, Германия. Распре-
деление частиц по размерам изучали на ла-
зерном анализаторе “Микросайзер-201C”. 
Окончательное измельчение композици-
онных порошков выполняли в  шаровой 
мельнице с  использованием шаров из ди-
оксида циркония и  на струйной мельнице 
фирмы Hosokava Alpine Jet Mill с приставкой 
100AFG. Температуры горения реакцион-
ных смесей измеряли с помощью вольфрам-
рениевых термопар ВР5-ВР20, градуиров-
ка А-3.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Для синтеза композиций Si3N4–Yb2O3 ис-

пользовали реакционные смеси состава 
Si + Si3N4 + Yb2O3. Содержание оксида ит-
тербия в  шихте рассчитывали таким об-
разом, чтобы после синтеза содержание 
Yb2O3 во вторичной фазе составляло 4, 8, 12, 
16 и 20 мас.% с учетом прироста азота. Оп-
тимальное содержание оксида иттербия для 
данной системы, по данным [16], составляет 
12–16 мас.%.

Сначала изучали влияние содержания 
кремния в  шихте на температуру горения 
при постоянном содержании оксида иттер-
бия 12 и 16 мас.%. Измерения показали, что 
с  увеличением доли кремния в  шихте тем-
пература горения возрастает (рис. 1). Также 
установлено, что температура горения сме-
сей с 16 мас.% Yb2O3 на 55–70°С выше тем-
пературы горения смесей с 12 мас.% оксида 
иттербия. Увеличение температуры горения, 
видимо, связано с  положительным тепло-
вым эффектом реакций между Yb2O3 и при-
месью кислорода (SiO2) в шихте с образова-
нием силикатов иттербия:

2SiO2 + Yb2O3 = Yb2Si2O7 + Q,

SiO2 + Yb2O3 = Yb2SiO5 + Q,

SiO2 + 4Yb2O3 + Si3N4 = 2Yb4Si207N2 + Q.

Изучено также влияние количества окси-
да иттербия на температуру горения реакци-
онных смесей. Измерение температур горе-
ния при постоянном содержании кремния 
21 и 23 мас.% показало, что при увеличении 
содержания Yb2O3 в шихте от 4 до 20 мас.% 
температура горения возрастает (рис. 2). По-
лученные результаты подтвердили влияние 
реакций между оксидами (SiO2 + Yb2O3) на 
энергетику процесса СВС. Также установ-
лено, что при увеличении доли Yb2O3 в ших-
те скорость горения возрастает от 0.3 до 
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Рис. 1. Влияние содержания кремния в шихте на темпе-
ратуру горения: 1 – 12, 2 – 16 мас.% Yb2O3.
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0.9 мм/с в зависимости от содержания крем-
ния в шихте (рис. 3). Это можно объяснить 
ростом температуры горения.

Изучено влияние состава шихты на содер-
жание альфа-фазы нитрида кремния в про-
дукте синтеза. Для качественного спекания 
нитрида кремния содержание альфа-фазы 
должно быть не менее 90 мас.% [17]. Уста-
новлено, что с  увеличением доли кремния 
в  шихте содержание альфа-фазы снижает-
ся (рис.  4). Из рис.  4  видно, что наиболее 
оптимальное содержание кремния в шихте 
составляет 21–22  мас.%. При увеличении 
доли Yb2O3 в шихте содержание альфа-фа-
зы также снижается (рис.  5), что обуслов-

лено значительным ростом температуры 
горения.

Зависимость содержания альфа-фазы 
в продукте синтеза от температуры горения 
показана на рис.  6. Видно, что основное 
влияние на содержание альфа-фазы ока-
зывает температура горения реакционной 
шихты. Влияние содержания оксида иттер-
бия 12 и 16 мас.% на количество альфа-фазы 
незначительно и заметно лишь при сравне-
нии концентраций 4 и 16 мас.%: содержание 
альфа-фазы для 4  мас.% Yb2O3  составляет 
98.3  мас.% при температуре 1540°С, а  для 
16 мас.% Yb2O3 – 94.0 мас.% при температу-
ре 1570°С.
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Рис. 5. Влияние содержания оксида иттербия в  шихте 
на содержание альфа-фазы в продукте синтеза: 1 – 23, 
2 – 21 мас.% Si.
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Рис. 6. Влияние температуры синтеза на содержание 
альфа-фазы в продукте: 1 – 16, 2 – 12 мас.% Yb2O3.
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Рис. 3. Влияние содержания оксида иттербия в шихте на 
скорость горения: 1 – 23, 2 – 21 мас.% Si.
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Рис. 4. Влияние содержания кремния в  шихте на со-
держание альфа-фазы в  продукте синтеза: 1  – 16, 2  – 
12 мас.% Yb2O3.
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При измерении температур горения 
установлено, что по вертикальному сече-
нию горящей шихты формируется градиент 
температур между центральной областью 
и  поверхностью шихты, величина которо-
го составляет 150–300°С. Наличие градиен-
та обусловлено низкой скоростью горения 
(0.3–0.9  мм/с) и  сильным теплоотводом 
в объем реактора. Установлено, что в припо-
верхностном слое температура горения ми-
нимальна и составляет от 1400 до 1600°С в за-
висимости от содержания кремния и оксида 
иттербия в  шихте. Температуры горения, 
указанные на рис. 1, были измерены в цен-
тральной области шихты. Наличие градиен-
та температур обусловливает неоднородное 
содержание альфа-фазы по вертикальному 
сечению спека. Так, в  приповерхностном 
слое толщиной 5  мм содержание альфа- 
фазы составляет 98 мас.% при 20 мас.% крем-
ния в  шихте и  снижается до 76  мас.% при 
27  мас.% кремния в  шихте. В  центральной 
части содержание альфа-фазы снижается от 
96 до 0 мас.%. При уменьшении доли крем-
ния в шихте до оптимальной (21–22 мас.%) 
градиент температур уменьшается, а  общее 
содержание альфа-фазы возрастает. После 
измельчения и усреднения спеков содержа-
ние альфа-фазы имеет промежуточное зна-
чение между центром спека и  приповерх-
ностным слоем (рис. 7).

Фазовый состав оксидной части компо-
зиций может зависеть от количества оксида, 
введенного в  состав реакционной шихты, 
и  температуры синтеза. РФА оксидной со-
ставляющей показал, что при содержании 
4 и 8 мас.% Yb2O3 и 23 мас.% Si в шихте обра-
зуется дисиликат иттербия Yb2Si2O7 (рис. 8а, 
8б). При 12 мас.% Yb2O3 и 23 мас.% Si в шихте 
помимо Yb2Si2O7 образуется Yb2SiO5 (рис. 8в). 
При дальнейшем увеличении Yb2O3 в шихте 
до 16 и 20 мас.% в основном образуется окси-
нитрид кремния-иттербия Yb4Si2N2O7  в  со-
четании с  дисиликатом иттербия (рис.  8г, 
д). При этом температура горения возросла 
от 1550°С для 4  мас.% Yb2O3 до 1788°С для 
20  мас.% Yb2O3  (рис.  2). Установлено, что 
пики на рентгенограмме, присущие фазе 
Yb4Si2N2O7, смещены вправо относительно 
углов, указанных в карточке. Смещение пи-
ков свидетельствует о нестабильности струк-
туры. Возможны дробные коэффициенты 
в  формуле, то есть фаза Yb4Si2N2O7  имеет 
нестехиометрический состав и  находится 
в метастабильном состоянии. При снижении 
доли кремния в шихте с 23 до 21 мас.% для со-
ставов с 16 и 20 мас.% Yb2O3 температура го-
рения снизилась (рис. 2, кривая 1), при этом 
возросла интенсивность пиков альфа-фазы 
и Yb4Si2N2O7 относительно фазы дисиликата 
иттербия.

Установлено, что при содержании в ших-
те 4  мас.% оксида иттербия морфология 
композиции представлена частицами уд-
линенной и  равноосной формы (рис.  9а). 
Удлиненные частицы имеют толщину 0.3–
1мкм и длину до 5 мкм. Размер равноосных 
частиц 0.5–3мкм. Распределение оксидной 
фазы неоднородное, очаговое (рис.  9б). 
Это можно объяснить низким содержани-
ем оксида иттербия, а также крупными ча-
стицами исходного порошка Yb2O3. Оксид-
ная фаза на фотографии выделяется ярким 
цветом. При увеличении содержания ок-
сида иттербия до 8  мас.% морфология ча-
стиц нитрида кремния не изменилась, но 
распределение оксидной фазы стало более 
однородным. При 12  мас.% Yb2O3  наряду 
с удлиненными и равноосными частицами 
Si3N4 в образце обнаружено небольшое ко-
личество столбчатых кристаллов бета-фазы 
нитрида кремния толщиной 0.3–0.5 мкм 
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Рис. 7. Содержание альфа-фазы в образцах с 16 мас.% 
Yb2O3  и  различным содержанием кремния: 1  – при-
поверхностный слой (5  мм), 2  – после измельчения 
и усреднения спека, 3 – центральная часть спека.
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Рис. 8. Изменение фазового состава образцов в зависимости от содержания оксида иттербия в шихте.
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Рис. 9. Морфология частиц композиции Si3N4/Yb2Si2O7, полученной при содержании в шихте 4 мас.% Yb2O3: а – размер 
и форма частиц, б – распределение оксидных фаз иттербия.
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Рис. 10. Морфология частиц композиции Si3N4/Yb4Si2N2O7/Yb2Si2O7, полученной при содержании в шихте 12 мас.% 
Yb2O3: а – размер и форма частиц, б – распределение оксидных фаз иттербия.
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Рис. 11. Морфология частиц композиции Si3N4/Yb4Si2N2O7/Yb2Si2O7, полученной из шихты с 23 мас.% кремния при 
содержании 16 (а), 20 мас.% Yb2O3 (б).
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и длиной до 4 мкм (рис. 10а). Также в образ-
це формируются конгломераты из частиц 
нитрида кремния, объединенные оксидной 
фазой (рис. 10б).

Морфология частиц композиции полу-
ченной из шихты с 16 мас.% Yb2O3 и 23 мас.% 
кремния, представлена частицами равно-
осной формы и  столбчатыми кристаллами 
(“усами”) бета-фазы нитрида кремния. Раз-
мер кристаллов β-Si3N4  изменяется в  ши-
роком диапазоне: толщина от 0.2 до 2 мкм, 
длина до 12  мкм. Частицы равноосной 
формы, характерные для α-Si3N4, имеют 
размер 0.5–2  мкм (рис.  11а). При 20  мас.% 
Yb2O3 и 23 мас.% кремния в шихте количе-
ство кристаллов бета-фазы нитрида кремния 

значительно возросло (рис. 11б). Также уста-
новлено, что увеличение доли Yb2O3 приве-
ло к однородному распределению оксидных 
фаз иттербия (рис. 12).

На рис.  13  показана морфология компо-
зиционного порошка с  20  мас.% Yb2O3  по-
сле оптимизации состава шихты. Видно, что 
образец, синтезированный при температуре 
1620°С, состоит из частиц равноосной формы 
размером до 3 мкм и частиц удлиненной фор-
мы толщиной до 1  мкм и  длиной до 3  мкм. 
Кристаллы β-Si3N4 отсутствуют. Распределе-
ние оксидных фаз однородное (рис. 14).

Чтобы получить порошок, пригодный для 
спекания, спеки предварительно измельча-
ли в шаровой мельнице в течение 1 ч, а затем 
проводили диспергирование и классифика-
цию на струйной мельнице. Таким образом 
были получены композиционные порошки 
с удельной поверхностью 3.7–4.2 м2/г и сред-
ним размером частиц 1.7–2.3 мкм (рис. 15а). 
Видно, что в  процессе диспергирования не 
происходит разрушения отдельных кристал-
литов нитрида кремния, а только расщепле-
ние конгломератов на отдельные частицы. 
Для увеличения дисперсности порошков 
проведено измельчение в  аммиачной воде 
в  шаровой мельнице шарами из диоксида 
циркония в  течение 24  ч. В  результате по-
лучены порошки с  удельной поверхностью 
7.4–9.6  м2/г и  средним размером частиц 
1 мкм (рис. 15б) с равномерным распределе-
нием оксидных фаз (рис. 15в).

2 мкм

Рис. 12. Распределение оксидных фаз иттербия в ком-
позиции Si3N4/Yb4Si2N2O7/Yb2Si2O7, полученной из 
шихты с 23 мас.% кремния и 16 мас.% Yb2O3.

2 мкм

Рис. 13. Морфология частиц композиции Si3N4/
Yb4Si2N2O7/Yb2Si2O7, полученной из шихты с 21 мас.% 
кремния и 20 мас.% Yb2O3.

10 мкм

Рис. 14. Распределение оксидных фаз иттербия в ком-
позиции Si3N4/Yb4Si2N2O7/Yb2Si2O7, полученной из 
шихты с 21 мас.% кремния и 20 мас.% Yb2O3.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведены исследования по синтезу ма-

териалов a-Si3N4–Yb2O3 с  содержанием ок-
сида иттербия 4, 8, 12, 16 и 20 мас.% методом 
СВС. Экспериментально определено, что 
оптимальное содержание кремния в  шихте 
при синтезе образцов с 4–12 мас.% Yb2O3 со-
ставляет 23  мас.%, с  16–20  мас.% Yb2O3  – 
21 мас.%. Показано, что оксид иттербия по-
вышает энергетику процесса синтеза.

Разработана методика синтеза компози-
ций на основе альфа-фазы нитрида кремния 
методом СВС в  промышленном реакторе. 
Установлено, что наиболее оптимальный 
фазовый и  химический состав композиций 
достигается при температуре синтеза не бо-
лее 1650°С. При содержании Yb2O3  в  ших-
те 16  мас.% и  более вторичная фаза фор-
мируется в  основном в  виде оксинитрида 

Yb4Si2N2O7. Изготовлены композиционные 
порошки a-Si3N4–Yb2O3  с  12  и  16  мас.% 
Yb2O3  со средним размером частиц 1  мкм 
и содержанием альфа-фазы более 90 мас.%.
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Рис. 15. Морфология частиц образца a-Si3N4–Yb2O3 с 16 мас.% Yb2O3: а – после диспергирования на струйной мельни-
це, б – после измельчения в аммиачной воде; в – распределение оксидной фазы.
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Нагреванием точных навесок ортотеллуровой кислоты, кристаллогидратов гептамолибдата аммо-
ния и нитрата цинка синтезированы и методом рентгеновской дифрактографии идентифицированы 
сложные оксиды теллура, молибдена и цинка состава Te2MoO7 и ZnMoTeO6, являющиеся перспек-
тивными исходными веществами для получения цинксодержащих теллуритно-молибдатных стекол. 
Методом реакционной калориметрии определены стандартные энтальпии образования этих слож-
ных оксидов: −1412.9 ± 23.7 и −1469.4 ± 23.2 кДж/моль соответственно. Эти значения получены как 
разность стандартных энтальпий растворения перечисленных сложных оксидов и смесей бинарных 
оксидов соответствующего состава в  концентрированной соляной кислоте и  концентрированном 
растворе гидроксида натрия.
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ВВЕДЕНИЕ
В последние десятилетия сложные оксиды 

теллура, молибдена и цинка находят все бо-
лее широкое применение в науке и технике. 
Помимо исследований гептаоксида молиб-
дена-дителлура Te2MoO7  как катализатора 
окисления  [1,  2] и  вещества, проявляюще-
го фотокаталитическую активность  [3], это 
соединение изучается как перспективный 
исходный компонент для получения двой-
ных и  многокомпонентных теллуритно- 
молибдатных стекол [4, 5]. Гексаоксид цин-
ка-молибдена-теллура ZnMoTeO6  является 
продуктом взаимодействия бинарных ок-
сидов в тройной системе TeO2−MoO3−ZnO 
и наряду с Te2MoO7 способствует стеклооб-
разованию в ней [6].

Интерес к  этим соединениям и  их тер-
модинамическим характеристикам связан 
с  тем, что эти вещества используются как 

компоненты шихты для получения стекол, 
а  также могут оказаться продуктами кри-
сталлизации теллуритных стекол. Сведения 
об энтальпиях образования этих веществ 
будут необходимы в  дальнейшем для ха-
рактеристики термических свойств стекол 
и  тепловых эффектов фазовых переходов, 
протекающих при их кристаллизации. Ин-
формация об энтальпиях образования слож-
ных оксидов Te2MoO7  и  ZnMoTeO6  в  ли-
тературе не найдена, и  это определяет 
актуальность проведенного исследования.

Целью работы является нахождение стан-
дартных энтальпий образования сложных 
оксидов Te2MoO7  и  ZnMoTeO6  методом ре-
акционной калориметрии. К  настоящему 
времени значительное число результатов 
исследования термических свойств теллу-
ритных стекол и  закономерностей фазовых 
переходов в  таких стеклах и  соответствую-
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щих стеклообразующих расплавах выпол-
нено обработкой сигналов дифференци-
альной сканирующей калориметрии  [7−9]. 
Применение двух надежных независимых 
калориметрических методов (дифференци-
альной сканирующей и  реакционной кало-
риметрии) позволит получить взаимно со-
гласованные результаты.

Расчет стандартных энтальпий образова-
ния выполнен на основании значений эн-
тальпий растворения этих оксидов и смесей 
соответствующих им бинарных оксидов, 
взятых в  требуемом молярном соотноше-
нии, в концентрированной соляной кислоте 
и концентрированном растворе гидроксида 
натрия. Экспериментально определены теп-
ловые эффекты следующих реакций:

Te2MoO7 + 16HCl (р.) →

→ 2H2TeCl6 (р.) + H2MoO2Cl4 (р.) + 

	 + 5H2O,	 (1)

2TeO2 + MoO3 + 16HCl (р.) →

→ 2H2TeCl6 (р.) + H2MoO2Cl4 (р.) + 

	 + 5H2O,	 (2)

Te2MoO7 + 6NaOH (р.) →

→ 2Na2TeO3 (р.) + Na2MoO4 (р.) + 3H2O, (3)

2TeO2 + MoO3 + 6NaOH (р.) →

→ 2Na2TeO3 (р.) + Na2MoO4 (р.) + 3H2O, (4)

ZnTeMoO6 + 12HCl (р.) →

→ ZnCl2 + H2TeCl6 (р.) + 

	 + H2MoO2Cl4 (р.) + 4H2O,	 (5)

ZnO + TeO2 + MoO3 + 12HCl (р.) →

→ ZnCl2 + H2TeCl6 (р.) + 

	 H2MoO2Cl4 (р.) + 4H2O,	 (6)

ZnTeMoO6 + 6NaOH (р.) →

→ Na2[Zn(OH)4] (р.) + Na2TeO3 (р.) +

	 + Na2MoO4 (р.) + H2O,	 (7)

ZnO + TeO2 + MoO3 + 6NaOH (р.) →
→ Na2[Zn(OH)4] (р.) + Na2TeO3 (р.) + 

	 + Na2MoO4 (р.) + H2O.	 (8)

Разности тепловых эффектов этих реак-
ций, взятых попарно, позволяют рассчи-
тать тепловые эффекты процессов, при-
водящих к  образованию сложных оксидов 
Te2MoO7 и  ZnMoTeO6 из ранее охарактери-
зованных неорганических веществ: 
	 2TeO2 + MoO3 → Te2MoO7,	 (9)
	 ZnO + TeO2 + MoO3 → ZnTeMoO6.	 (10)

Из энтальпий реакций (9) и  (10), рас-
считанных по двум независимым термо-
химическим циклам, и  известных стан-
дартных энтальпий образования бинарных 
оксидов теллура, молибдена и  цинка на 
основании закона Гесса были получены 
энтальпии образования сложных оксидов 
Te2MoO7 и ZnMoTeO6.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Использованные исходные вещества и  их 

характеристика. Использованные в  работе 
сложные оксиды Te2MoO7  и  ZnMoTeO6  по-
лучены совместным нагреванием точных на-
весок гексагидрата нитрата цинка Zn(NO3)2 ∙  
∙ 6H2O квалификации “ч.д.а.” (ГОСТ 5106-77),  
тетрагидрата гептамолибдата аммония 
(NH4)6Mo7O24  ∙  4H2O квалификации “х.ч.” 
(ГОСТ 3765-78) и  ортотеллуровой кислоты 
H6TeO6, полученной растворением простого 
вещества теллура в 30%-ном растворе перок-
сида водорода квалификации “медицинская” 
(ГОСТ 177-88) в присутствии азотной кисло-
ты квалификации “х.ч.” (ГОСТ 4461-77).

Каждое из перечисленных исходных ве
ществ подвергалось дополнительной очист
ке кристаллизацией из водного раство-
ра, причем при приготовлении растворов 
нитрата цинка и  ортотеллуровой кисло-
ты в  растворы дополнительно вводилась  
азотная кислота квалификации “х.ч.”  
(ГОСТ 4461-77) и к раствору гептамолибдата 
аммония добавлялся водный аммиак квали-
фикации “х.ч.” (ГОСТ 3760-79).

Получение сложных оксидов и  их иден­
тификация. Сложный оксид Te2MoO7  по-
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лучен совместным нагреванием точных 
навесок гептамолибдата аммония и  орто-
теллуровой кислоты при 500°С. Сложный 
оксид ZnMoTeO6  получен выдерживанием 
смеси навесок нитрата цинка, гептамолиб-
дата аммония и ортотеллуровой кислоты на 
воздухе при 600°С. Содержание компонен-
тов в смесях точно соответствовало отноше-
нию числа атомов цинка, молибдена и тел-
лура в  синтезируемых сложных оксидах. 
Каждая из смесей исходных веществ расти-
ралась в фарфоровой ступке и подвергалась 
термической обработке на воздухе в течение 
8 ч.

На рис.  1  представлены рентгеновские 
дифрактограммы полученных соединений. 
Регистрация дифрактограмм выполнена на 
рентгеновском дифрактографе Shimadzu 
XRD 6100, излучение CuKα, в  интервале  
углов 2θ от 10°  до 60°  со скоростью  
2  град/мин. Синтезированные образцы 
сложных оксидов представляют собой чи-
стые твердофазные препараты, соответ-
ствующие картам ICDD 70-0047  (Te2MoO7)  
и  32-1480  (ZnMoTeO6). Таким образом, ме-
тодом рентгеновской дифрактографии по-

казано, что для проведения химических 
реакций были использованы именно те ве-
щества, которые представлены в левой части 
уравнений.

Состав образцов сравнения и  их приго­
товление. Образцами сравнения, т.е. веще-
ствами, энтальпия образования которых 
известна, являлись оксид цинка ZnO, полу-
ченный термическим разложением гекса-
гидрата нитрата цинка при 600°С, триоксид 
молибдена MoO3, полученный разложением 
тетрагидрата гептамолибдата аммония при 
500°С и диоксид теллура TeO2, который был 
приготовлен термическим разложением 
полученной ортотеллуровой кислоты при  
600°С.

Смеси 2TeO2  +  3MoO3 и  ZnO  +  MoO3  + 
+  TeO2, соответствующие по составу слож-
ным оксидам Te2MoO7  и  ZnMoTeO6, были 
приготовлены тщательным перемешива-
нием и  растиранием в  фарфоровой ступ-
ке компонентов, массы точных навесок  
которых указаны в табл. 1. Навески компо-
нентов отобраны с  погрешностью не более 
±0.002  г на аналитических весах Shimadzu 
AUX 320.
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Рис. 1. Дифрактограммы сложных оксидов Te2MoO7 и ZnMoTeO6.
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Таблица 1. Состав смесей исходных веществ

Состав смеси
Масса компонента, мг

ZnO MoO3 TeO2

2TeO2 + 3MoO3 − 1439 3192
ZnO + MoO3 + TeO2 814 1439 1596

На рис. 2 представлены дифрактограммы 
приготовленных смесей этих веществ. На 
дифрактограммах все значимые пики свя-
заны с  присутствием смешиваемых компо-
нентов. Таким образом, признаков хими-
ческого взаимодействия между исходными 
веществами не наблюдается и, следователь-
но, именно они подвергаются растворению 
в калориметрическом опыте.

Аппаратура для калориметрических изме­
рений. Измерение энтальпий растворения 
сложных оксидов и смесей бинарных окси-
дов между собой и с ортотеллуровой кисло-
той выполнено в  калориметре ДАК-1  при 
температуре 25°С и атмосферном давлении. 
Растворение проводилось в стеклянной ам-
пуле, оборудованной стеклянной мешалкой- 
бойком. Навески твердых веществ, подле-

жащих растворению, помещались в  тонко-
стенный капилляр и запаивались в нем.

Для растворения твердых веществ ис-
пользованы водные растворы соляной 
кислоты и  гидроксида натрия концентра-
цией 10 моль/л. Точная масса одного из та-
ких растворов наливалась в  ампулу, после 
чего в  ту же ампулу помещались капилляр 
с твердым веществом и мешалка.

Для регистрации теплового потока кало-
риметр дополнительно оснащался аналого-
цифровым преобразователем, передающим 
сигнал калориметра (в мВ) с  интервалом 
1  с  в  файл, формируемый персональным 
компьютером.

Методика измерений и  расчетов. После 
помещения ампулы с соляной кислотой или 
раствором гидроксида натрия, капилляром 
с  веществом и  мешалкой в  калориметр она 
выдерживалась в  нем до достижения тем-
пературы 25°С, о чем свидетельствовало от-
сутствие теплового потока в измерительной 
ячейке. Далее капилляр в ампуле разрушали 
мешалкой, что приводило к  соприкоснове-
нию реагентов и их взаимодействию. Сигнал 
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Рис. 2. Дифрактограммы смесей 2TeO2 + 3MoO3 и ZnO + MoO3 + TeO2.
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от измерительной ячейки регистрировался 
в  виде колоколообразной кривой, площадь 
под которой пропорциональна количеству 
выделяющейся или поглощающейся в  ре-
зультате растворения теплоты.

Для повышения правильности измерений 
в каждом опыте вводилась поправка на коли-
чество теплоты, выделяющееся в калоримет-
рической ячейке в результате раздавливания 
капилляра и  перемешивания содержимого 
системы. Для этого после выполнения кало-
риметрического опыта и  прекращения теп-
лопередачи содержимое ячейки подвергалось 
очередному истиранию и  перемешиванию 
примерно таким же образом, как это было вы-
полнено при вскрытии капилляра с твердым 
веществом, т.е. с  близкими усилиями при 
надавливании, интенсивностью и продолжи-
тельностью перемешивания, приемами вра-
щения штока мешалки пальцами.

Определение стандартных энтальпий об-
разования сложных оксидов теллура, мо-
либдена и  цинка выполнено исходя из из-
меренных значений энтальпий растворения 
сложных оксидов и смесей бинарных окси-

дов элементов заданного состава в растворах 
соляной кислоты или гидроксида натрия. 
Разность энтальпий этих реакций позволя-
ет получить значение энтальпии реакции 
образования сложных оксидов из бинарных 
оксидов. Далее из этого значения вычис-
лялись величины энтальпий образования 
сложных оксидов из простых веществ по 
закону Гесса. Значения стандартных энталь-
пий образования бинарных оксидов взяты 
из справочников  [10−16]. Границы довери-
тельного интервала стандартных энтальпий 
реакций (1)−(10) соответствуют доверитель-
ной вероятности 95%.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Определение стандартной энтальпии об­

разования сложного оксида Te2MoO7  по ре­
зультатам растворения образцов в  соляной 
кислоте. В  калориметре проведены следую-
щие химические реакции:

Te2MoO7 + 16HCl (р.) →

→ 2H2TeCl6 (р.) + H2MoO2Cl4 (р.) + 

	 + 5H2O,	 (1)

Таблица 2. Стандартные энтальпии растворения сложного оксида Te2MoO7 и смеси состава  
2TeO2 + MoO3 в соляной кислоте

Номер 
опыта

Масса твердого 
образца, г

Масса раствора 
HCl, г

Изменение химической 
переменной ∆ξ, мкмоль

Тепловой 
эффект, Дж

Стандартная энтальпия 
реакции, кДж/моль

Te2MoO7 + 16HCl (р.) →
→ 2H2TeCl6 (р.) + H2MoO2Cl4 (р.) + 5H2O

1 0.2282 2.6759 492.7 −7.86 −16.0
2 0.3715 2.6807 802.1 −7.25 −9.0
3 0.1642 1.9722 354.5 −7.26 −20.5
4 0.1139 1.9089 245.9 −4.12 −16.7
5 0.2006 2.1602 433.1 −9.68 −22.4

Среднее значение ∆rH298°(1) = −16.9 ± 6.4 кДж/моль

2TeO2 + MoO3 + 16HCl (р.) →
→ 2H2TeCl6 (р.) + H2MoO2Cl4 (р.) + 5H2O

1 0.0703 1.7781 151.8  −8.46 −55.7
2 0.1982 2.6512 427.9 −17.44 −40.7
3 0.1125 2.5530 242.9 −11.88 −48.9
4 0.0937 2.6618 202.3  −7.35 −36.4

Среднее значение ∆rH298°(2) = −45.4 ± 9.9 кДж/моль
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2TeO2 + MoO3 + 16HCl (р.) →

→ 2H2TeCl6 (р.) + H2MoO2Cl4 (р.) + 

	 + 5H2O.	 (2)

В табл. 2 приведены измеренные экспери-
ментально значения стандартных энтальпий 
этих реакций.

Разность этих уравнений позволяет полу-
чить реакцию

2TeO2 + MoO3 → Te2MoO7,

стандартная энтальпия которой является 
источником информации о  стандартной 
энтальпии образования сложного оксида  
Te2MoO7 ∆rH298°(9) = −28.5 ± 11.8 кДж/моль.

Окончательно

∆fH298°(Te2MoO7) = ∆rH298°(9) + 

+ 2∆fH298°(TeO2) + ∆fH298°(MoO3) =

= −28.5 кДж/моль − 

– 2 × 323.4 кДж/моль − 745.1 кДж/моль =

= −1420.4 кДж/моль.

∆fH298°(Te2MoO7) = 

= −1420.4 ± 11.8 кДж/моль.

Определение стандартной энтальпии об­
разования сложного оксида Te2MoO7  по ре­
зультатам растворения образцов в  растворе 
гидроксида натрия. В калориметре проведе-
ны следующие химические реакции:

Te2MoO7 + 6NaOH (р.) →

→ Na2TeO3 (р.) + Na2MoO4 (р.) + 3H2O,  (3)

2TeO2 + MoO3 + 6NaOH (р.) →

→ Na2TeO3 (р.) + Na2MoO4 (р.) + 3H2O.  (4)

В табл. 3 приведены измеренные экспери-
ментально значения стандартных энтальпий 
этих реакций.

Разность этих уравнений позволяет полу-
чить реакцию

2TeO2 + MoO3 → Te2MoO7,
стандартная энтальпия которой является 
источником информации о  стандартной 
энтальпии образования сложного оксида  
Te2MoO7 ∆rH298°(9) = −13.5 ± 20.6 кДж/моль.

Окончательно

∆fH298°(Te2MoO7) = ∆rH298°(9) + 

+ 2∆fH298°(TeO2) + ∆fH298°(MoO3) =

= −13.5 кДж/моль − 

Таблица 3. Стандартные энтальпии растворения сложного оксида Te2MoO7 и смеси состава  
2TeO2 + MoO3 в растворе гидроксида натрия

Номер 
опыта

Масса твердого 
образца, г

Масса раствора 
NaOH, г

Изменение химической 
переменной ∆ξ, мкмоль

Тепловой 
эффект, Дж

Стандартная энтальпия 
реакции, кДж/моль

Te2MoO7 + 6NaOH (р.) →
→ 2Na2TeO3 (р.) + Na2MoO4 (р.) + 3H2O

1 0.1747 2.8724 377.2 −68.06 −180.4
2 0.2087 1.8474 450.6 −85.09 −188.8
3 0.1262 1.6615 272.5 −51.46 −188.8

Среднее значение ∆rH298°(3) = −186.0 ± 12.0 кДж/моль

2TeO2 + MoO3 + 6NaOH (р.) →
→ 2Na2TeO3 (р.) + Na2MoO4 (р.) + 3H2O

1 0.0917 2.0066 198.0 −38.01 −192.0
2 0.0680 2.4683 146.8 −29.56 −201.4
3 0.0460 2.3883  99.3 −20.37 −205.1

Среднее значение ∆rH298°(4) = −199.5 ± 16.8 кДж/моль
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– 2 × 323.4 кДж/моль − 745.1 кДж/моль =

= −1405.4 кДж/моль.

∆fH298°(Te2MoO7) = 

= −1405.4 ± 20.6 кДж/моль.

Доверительные интервалы значений 
стандартных энтальпий образования слож-
ного оксида Te2MoO7, полученные из двух 
независимых термохимических циклов, 
перекрываются. Объединяя полученные 
значения, получаем ∆fH298°(Te2MoO7)  =   
= −1412.9 ± 23.7 кДж/моль.

Определение стандартной энтальпии об­
разования сложного оксида ZnMoTeO6 по ре­
зультатам растворения образцов в  соляной 
кислоте. В  калориметре проведены следую-
щие химические реакции:

ZnTeMoO6 + 12HCl (р.) →

→ ZnCl2 (р.) + H2TeCl6 (р.) + 

	 + H2MoO2Cl4 (р.) + 4H2O,	 (5)

ZnO + TeO2 + MoO3 + 12HCl (р.) →
→ ZnCl2 (р.) + H2TeCl6 (р.) + 

	 + H2MoO2Cl4 (р.) + 4H2O.	 (6)
В табл. 4 приведены измеренные экспери-

ментально значения стандартных энтальпий 
этих реакций.

Разность этих уравнений позволяет полу-
чить реакцию

ZnO + TeO2 + MoO3 → ZnTeMoO6,
стандартная энтальпия которой является 
источником информации о  стандартной 
энтальпии образования сложного оксида  
ZnTeMoO6 ∆rH298°(10) = −54.4 ± 8.5 кДж/моль.

Окончательно
∆fH298°(ZnTeMoO6) = ∆rH298°(10) + 
+ ∆fH298°(ZnO) + ∆fH298°(TeO2) + 

+ ∆fH298°(MoO3) =
= −54.4 кДж/моль − 350.5 кДж/моль – 
− 323.4 кДж/моль − 745.1 кДж/моль =

= −1473.4 кДж/моль.

Таблица 4. Стандартные энтальпии растворения сложного оксида ZnTeMoO6 и смеси состава  
ZnO + TeO2 + MoO3 в соляной кислоте

Номер 
опыта

Масса твердого 
образца, г

Масса раствора 
HCl, г

Изменение химической 
переменной ∆ξ, мкмоль

Тепловой 
эффект, Дж

Стандартная энтальпия 
реакции, кДж/моль

ZnTeMoO6 + 12HCl (р.) →
→ ZnCl2 + H2TeCl6 (р.) + H2MoO2Cl4 (р.) + 4H2O

1 0.2389 2.1089 620.6 −38.19 −61.5

2 0.1218 2.2718 316.4 −22.03 −69.7

3 0.1560 2.3587 405.3 −27.93 −68.9

4 0.1443 1.7544 374.9 −27.66 −73.8

Среднее значение ∆rH298°(5) = −68.5 ± 8.1 кДж/моль

ZnO + TeO2 + MoO3 + 12HCl (р.) →
→ ZnCl2 + H2TeCl6 (р.) + H2MoO2Cl4 (р.) + 4H2O

1 0.0999 1.9502 259.5 −31.47 −121.3

2 0.0974 2.4352 253.0 −30.82 −121.8

3 0.0806 2.5512 209.4 −25.86 −123.7

4 0.1905 1.9501 494.9 −60.76 −122.8

5 0.1043 2.4338 271.0 −34.86 −124.9

Среднее значение ∆rH298°(6) = −122.9 ± 2.5 кДж/моль
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∆fH298°(ZnTeMoO6) = 
= −1473.4 ± 8.5 кДж/моль.

Определение стандартной энтальпии об­
разования сложного оксида ZnTeMoO6 по ре­
зультатам растворения образцов в  растворе 
гидроксида натрия. В  калориметре проведе-
ны следующие химические реакции:

ZnTeMoO6 + 6NaOH (р.) →

→ Na2[Zn(OH)4] (р.) + Na2TeO3 (р.) + 

	 + Na2MoO4 (р.) + H2O,	 (7)

ZnO + TeO2 + MoO3 + 6NaOH (р.) →

→ Na2[Zn(OH)4] (р.) + Na2TeO3 (р.) + 

	 + Na2MoO4 (р.) + H2O.	 (8)

В табл. 5 приведены измеренные экспери-
ментально значения стандартных энтальпий 
этих реакций.

Разность этих уравнений позволяет полу-
чить реакцию

ZnO + TeO2 + MoO3 → ZnTeMoO6,
стандартная энтальпия которой является 
источником информации о  стандартной 
энтальпии образования сложного оксида  
ZnTeMoO6 ∆rH298°(10) = −46.3 ± 21.6 кДж/моль.

Окончательно
∆fH298°(ZnTeMoO6) = ∆rH298°(10) + 

+ ∆fH298°(ZnO) + ∆fH298°(TeO2) + 

+ ∆fH298°(MoO3) = 

= −46.3 кДж/моль − 350.5 кДж/моль −

 − 323.4 кДж/моль − 745.1 кДж/моль =

= −1465.3 кДж/моль.

∆fH298°(ZnTeMoO6) = 

= −1465.3 ± 21.6 кДж/моль.

Значения стандартных энтальпий обра-
зования сложного оксида ZnTeMoO6, полу-
ченные в  этой работе из расчетов по двум 
различным термохимическим циклам, от-
личающимся природой применяемых для 
растворения веществ реагентов, хорошо 
согласуются между собой, доверительные 
интервалы этих значений перекрываются. 
Объединяя полученные значения, получаем 
∆fH298°(ZnTeMoO6)  =  −1469.4  ±  23.2  кДж/
моль.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом реакционной калориметрии 

определены стандартные энтальпии образо-

Таблица 5. Стандартные энтальпии растворения сложного оксида ZnTeMoO6 и смеси состава  
ZnO + TeO2 + MoO3 в растворе гидроксида натрия

Номер 
опыта

Масса твердого 
образца, г

Масса раствора 
NaOH, г

Изменение химической 
переменной ∆ξ, мкмоль

Тепловой 
эффект, Дж

Стандартная энтальпия 
реакции, кДж/моль

ZnTeMoO6 + 6NaOH (р.) →
→ Na2[Zn(OH)4] (р.) + Na2TeO3 (р.) + Na2MoO4 (р.) + H2O

1 0.1857 1.6815 482.5 −47.62  −98.7
2 0.0828 1.5419 215.1 −21.80 −101.4
3 0.0684 1.6392 103.1 −18.31 −103.1

Среднее значение ∆rH298°(7) = −101.5 ± 5.5 кДж/моль

ZnO + TeO2 + MoO3 + 6NaOH (р.) →
→ Na2[Zn(OH)4] (р.) + Na2TeO3 (р.) + Na2MoO4 (р.) + H2O

1 0.0663 2.0128 172.2 −26.15 −151.8
2 0.0351 2.0084  91.2 −13.88 −152.2
3 0.0778 1.8099 202.1 −27.83 −137.7

Среднее значение ∆rH298°(8) = −147.4 ± 20.9 кДж/моль
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вания сложных оксидов теллура, молибде-
на и цинка Te2MoO7 и ZnTeMoO6: −1412.9 ± 
± 23.7 и −1469.4 ± 23.2 кДж/моль. Значения 
получены как разность стандартных энталь-
пий растворения этих соединений и смесей 
бинарных оксидов соответствующего соста-
ва в  концентрированной соляной кислоте 
и растворе гидроксида натрия.
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В работе представлены результаты исследования горячего прессования оптической керамики оксида 
магния MgO из порошков, полученных методом самораспространяющегося высокотемпературного 
синтеза (СВС). Предложена методика предварительной обработки промышленно производимых ис-
ходных веществ с целью коррекции их примесного состава до уровня, достаточного для получения 
оптической керамики высокого качества. Введение 1 мас.% спекающей добавки LiF в прекурсор СВС 
позволяет достичь пропускания керамики MgO толщиной 1.5  мм, близкого к  теоретическому пре-
делу, во всем диапазоне прозрачности материала (от 0.2 до 9.5 мкм). Показано, что даже небольшое 
количество LiF (от 0.125 мас.%.) приводит к существенному улучшению прозрачности керамики, од-
нако при этом значительно снижает ее теплопроводность в исследованном температурном диапазоне 
(25–300°C). Теплопроводность керамики MgO без спекающей добавки составляет 67.7 Вт/(м K) при 
комнатной температуре. Микротвердость полученных керамических образцов практически не зави-
сит от содержания LiF в прекурсоре и находится в диапазоне 9–11 ГПа.
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ВВЕДЕНИЕ
Оптическая керамика из оксида магния 

MgO давно привлекает внимание в качестве 
инфракрасного материала в  связи с  уни-
кальным сочетанием оптических и физико- 
механических характеристик. По сравне-
нию с другими широко используемыми ок-
сидными материалами для защитных ИК- 
окон (Al2O3, MgAl2O4 и AlON) оксид магния 
обладает меньшей максимальной энергией 
фонона и меньшей собственной излучатель-
ной способностью. Это приводит к тому, что 
даже при нагреве окна из MgO сохраняют 
высокую прозрачность в  длинноволновом 
диапазоне и вносят меньше шумов на при-

емную ИК-матрицу. Высокие теплопрово-
дность и механические характеристики MgO 
обеспечивают при повышенных температу-
рах лучшую стойкость к  термоудару среди 
ИК-материалов, сохраняющих работоспо-
собность свыше 300°C [1]. Эти характеристи-
ки делают оксид магния привлекательным 
материалом для создания изделий, подвер-
гающихся воздействию высоких темпера-
тур и  термоудару, для работы в  диапазоне 
3–5 мкм [1]. Также за счет малого показателя 
преломления и низких диэлектрических по-
терь в  дальнем ИК- и  терагерцовом диапа-
зонах MgO обеспечивает меньшие потери по 
сравнению с сульфидом и селенидом цинка, 
фторидами магния и кальция [2].
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Значительное количество исследова-
ний оптической керамики оксида магния 
направлено на ее применение в  качестве 
сцинтилляционного материала. MgO про-
являет эффективную фотолюминесцен-
цию при облучении гамма-, рентгеновским 
или ультрафиолетовым излучением как за 
счет вакансий кислорода – F+- и F-центров 
окраски, – так и за счет введения активных 
ионов, например Mn  [3], С  [4], Ce  [5] или 
Ca [6]. Ключевым преимуществом MgO для 
использования в  дозиметрах является бли-
зость его эффективного атомного номера 
к таковому для биологических тканей, в свя-
зи с  чем обеспечивается линейное измене-
ние сигнала с  детектора в  зависимости от 
энергии излучения и не требуется математи-
ческий пересчет полученной дозы [7].

Рассматриваются возможности исполь-
зования керамики MgO как лазерной мат-
рицы, например для легирования ионами 
Yb3+  [8]. Однако, несмотря на подходящие 
физико-механические характеристики ок-
сида магния для данных применений, его 
практически нулевая взаимная раствори-
мость с оксидами редкоземельных элементов 
ставит под сомнение возможность создания 
в нем достаточной для получения лазерной 
генерации концентрации активных ионов.

Интерес представляет использование оп-
тической керамики MgO в  высокотемпера-
турных приложениях, в том числе связанных 
с воздействием плазмы и/или паров метал-
лов, где традиционные оптические материа
лы – стекла и стеклокерамики – быстро де-
градируют.

Оксид магния также является компо-
нентом ИК-прозрачной композитной ке-
рамики, вторым компонентом которой яв-
ляется редкоземельный оксид, например 
MgO–Y2O3 [9, 10].

Первые публикации о  прозрачной кера-
мике MgO, полученной горячим прессова-
нием (ГП), относятся к  1960-м гг. Однако 
широкого использования она не получила 
и  в  настоящее время не производится  [1]. 
Вероятно, это обусловлено комплексом при-
чин: значительная реакционная способность 
высокодисперсного порошка MgO приво-
дит к вариациям примесного состава и вы-

сокому проценту брака при производстве 
керамики; образование гидроксидов и  кар-
бонатов при нахождении порошков оксида 
магния на воздухе, а  также взаимодействие 
с углеродсодержащими газами и графитовой 
оснасткой во время ГП приводят к появле-
нию в керамике гидроксильных, карбониль-
ных и  карбонатных групп. Данные груп-
пы имеют интенсивные и  широкие линии 
поглощения в ИК-диапазоне, некоторые из 
которых попадают в рабочий диапазон ИК-
приемника, а  также увеличивают тепловое 
излучение, что ухудшает характеристики 
сигнал/шум  [11]. Значительное вхождение 
этих примесей типично для образцов кера-
мики, полученных ГП или электроискро-
вым плазменным спеканием (ЭИПС). При 
получении керамики предварительным спе-
канием на воздухе с последующим горячим 
изостатическим прессованием (ГИП) замет-
ного загрязнения гидроксильными, карбо-
нильными и карбонатными группами обыч-
но не наблюдается. Кроме того, поверхность 
керамики требует нанесения защитного по-
крытия, в  противном случае она при нахо-
ждении на воздухе покрывается слоем кар-
бонатов. Кроме увеличения себестоимости 
защитных окон из-за нанесения защитного 
покрытия, они, как правило, не выдержива-
ют термоударов и воздействия высоких тем-
ператур.

Хотя указанные ограничения существен-
но усложняют работу с  этим материалом, 
принципиальных препятствий для его ис-
пользования не существует, и  дальнейшее 
развитие технологии керамики оксида маг-
ния может помочь в преодолении некоторых 
из них. Дополнительно расширяет потен-
циальные области применения керамики 
возможность обеспечения ее высокой про-
зрачности в  видимом диапазоне. Это соот-
ветствует современной тенденции создания 
мультиспектральных систем, объединяющих 
инфракрасные и видимые изображения/ви-
деосигналы, для которых используется еди-
ное защитное окно.

Для получения оптической керамики 
MgO наиболее распространены три метода: 
ЭИПС, ГП и  свободное спекание с  после-
дующим ГИП. Для повышения прозрачно-
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сти керамики иногда вводят спекающие 
добавки, например, в  методах ЭИПС и  ГП 
применяют LiF  [12, 13] (который дополни-
тельно эффективно снижает загрязнение 
углеродсодержащими примесями [14]), а для 
свободного спекания используют CaO  [6, 
15]. В  качестве исходных порошков чаще 
всего применяют готовые коммерчески до-
ступные материалы [16]. Однако их высокая 
стоимость и ограниченная возможность ре-
гулирования характеристик под конкретный 
метод и режим спекания ограничивают пер-
спективы создания промышленного произ-
водства оптической керамики на основе ок-
сида магния.

Целью данной работы было создание ме-
тодики синтеза исходных порошков, опти-
мизация концентрации спекающей добавки 
LiF для достижения высокого оптического 
качества керамики MgO, а  также исследо-
вание основных характеристик полученных 
материалов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Исходные материалы и  реактивы. Нит-

рат магния готовили растворением карбо-
ната магния MgCO3  (содержание основно-
го вещества 99  мас.%) в  азотной кислоте 
HNO3 (ОСЧ 27-5)

MgCO3 + 2HNO3 → 

→ Mg(NO3)2 + H2O + CO2.

Дополнительную очистку нитрата маг-
ния проводили перекристаллизацией из 
кислого раствора. Выделяли крупноблоч-
ные кристаллы Mg(NO3)2∙6H2O и промыва-
ли их холодной деионизованной водой 8N. 
Концентрацию приготовленного раствора 
контролировали измерением потерь при 
прокаливании при температуре 1200°C.

Лимонную кислоту (“х.ч.”) растворяли 
в  воде при нагревании на магнитной ме-
шалке. Полученный раствор очищали от 
механических примесей методом горячего 
фильтрования, затем частично кристаллизо-
вали упариванием раствора на разогретой до 
65°С плитке. Полученный осадок выдержи-
вался в  течение 5  дней для перекристалли-
зации, затем извлекался из раствора и про-

мывался холодной деионизованной водой. 
Сушку кристаллов проводили во фторопла-
стовой посуде при пониженном давлении 
~10  кПа и  температуре 45°С в  течение 40  ч 
в вакуумном сушильном шкафу. Выход очи-
щенной лимонной кислоты составил 60%.

Прекурсор для самораспространяющего-
ся высокотемпературного синтеза (СВС) го-
товили смешением раствора нитрата магния 
и лимонной кислоты. Соотношение компо-
нентов выбирали исходя из стехиометрии 
реакции СВС:

9 Mg(NO3)2 + 5 C6H8O7 → 

→ 9 MgO + 30 CO2↑ + 20 H2O↑ + 9 N2↑.

В прекурсор добавляли фторид лития 
в  виде раствора в  разбавленной азотной 
кислоте в количествах 0, 0.125, 0.25, 0.5 или 
1.0  мас.% по отношению к  оксиду магния. 
Растворы готовились в  кварцевой посуде, 
предварительно промытой смесью азот-
ной кислоты и 30%-ной перекиси водорода 
(ОСЧ 8-4).

Цитрат-нитратный раствор упаривали 
при 115–125°С, а затем для инициирования 
СВС кварцевую колбу с прекурсором поме-
щали в  предварительно нагретую до 550°С 
печь. По окончании реакции образовав-
шийся оксид магния был темно-коричне-
вого цвета за счет не полностью выгорев-
ших углеродсодержащих соединений. Далее 
порошки отжигали на воздухе в муфельной 
печи при 800°С в течение 5 ч и подвергали де-
агломерации в планетарной мельнице в ста-
кане из нитрида кремния. Затем порошки 
снова прокаливали 600°С в течение 1 ч.

Керамику MgO получали методом ГП 
порошков в  вакууме. Порошки предвари-
тельно компактировали в  пресс-форме из 
нержавеющей стали диаметром 15  мм при 
давлении 40 МПа, затем переносили в гра-
фитовую пресс-форму и  консолидировали 
при температуре 1500°С и  одноосном дав-
лении 45 МПа. Компакты были изолирова-
ны графитовой бумагой, чтобы уменьшить 
взаимодействие с  материалом пресс-фор-
мы. Нагрев осуществляли графитовыми на-
гревателями со скоростью 20°С/мин; оста-
точное давление в  камере не превышало 
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5 Па. Режим нагрева включал 20-минутную 
изотермическую выдержку при 800°С для 
десорбции влаги и углекислого газа, нагрев 
до температуры спекания, выдержку 60 мин 
и свободное охлаждение. Начальное одноос-
ное давление на компакт составляло 3 МПа, 
затем повышалось до максимального со ско-
ростью 1  МПа/мин с  момента достижения 
температуры 900°С. Полученные образцы 
подвергали ГИП при температуре 980°С 
в течение 20 ч при давлении аргона 90 МПа, 
затем отжигали на воздухе при 1100°С в тече-
ние 5 ч в муфельной печи. Для проведения 
дальнейших измерений керамику шлифова-
ли и полировали с обеих сторон алмазными 
суспензиями до толщины 1.5 мм.

Методики характеризации порошков и ке­
рамики MgO. Рентгенофазовый анализ 
порошков и  измельченных керамических  
образцов проводили на дифрактомет
ре Empyrean Malvern Panalytical с  графи-
товым монохроматором (излучение СuКα 
λ = 1.54178 Å) в диапазоне углов 2θ  =  10°–90° 
с шагом сканирования 0.04°. Качественный 
фазовый анализ проводился методом Рит-
вельда в программе Diffrac.EVA.

Морфология порошков была исследована 
методом растровой электронной микроско-
пии на сканирующем электронном микро-
скопе TESCAN MIRA 3 LMU с приставкой 
для энергодисперсионной рентгеновской 
спектроскопии (SEM/EDX).

Удельную площадь поверхности (SБЭТ) 
порошков измеряли методом адсорбции 
азота по методу Брунауэра–Эммета–Тел-
лера с  использованием оборудования Meta 
Sorbi-MS. Эквивалентный диаметр частиц 
рассчитывали по следующему уравнению: 
dБЭТ = 6000 / (ρ × SБЭТ), где ρ – теоретиче-
ская плотность материала 3.58 г/см3.

Распределение частиц по размерам опре-
деляли на приборе NanoBrook 90Plus Zeta 
(Brookhaven Instr. Corp., США) методом 
динамического рассеяния света с  предва-
рительным диспергированием частиц в  ди-
стиллированной воде с  ультразвуковой об-
работкой.

Дифференциальная сканирующая кало-
риметрия (ДСК), совмещенная с  термогра-
виметрией (ТГ), проводилась на синхрон-

ном термическом анализаторе NETZSCH 
STA 449 в токе воздуха со скоростью нагрева 
10 К/мин до температуры 1200°C в платино-
вом тигле. Состав отходящих газов анали-
зировался на квадрупольном масс-спектро-
метре.

Спектры оптического пропускания запи-
сывали с помощью спектрофотометра Perkin 
Elmer Lambda 950.

Теплопроводность керамики определя-
лась методом лазерной вспышки на анали-
заторе NETZSCH LFA 467 HyperFlash.

Микротвердость полученных образ-
цов определяли на приборе HMV-G-FA- 
D (Shimadzu, Япония) со стандартным че-
тырехгранным индентором при нагрузке 
HV0.1  и  времени выдержки 15  с. Значение 
микротвердости по Виккерсу HV определяли 
из уравнения HV  = 1854 × Р/a2 (кгс/мм2), где 
Р – нагрузка на индентор (г), a – диагональ 
индентора (мкм), а затем полученное значе-
ние переводили в ГПа.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Характеристики СВС-порошков. Непо-

средственно после СВС порошки оксида 
магния имели темно-коричневый цвет в свя-
зи с  неполным сгоранием продуктов пиро-
лиза лимонной кислоты. Порошки были 
сильно аморфизированы, интенсивность 
пиков на дифрактограммах низкая. Помимо 
фазы MgO, обнаруживаются следовые ко-
личества фторида магния и  оксогидрокси-
да магния Mg2O(OH)2. В  результате прока-
ливания на воздухе при 800°С в течение 5 ч 
остаточные углеродсодержащие соединения 
полностью выгорают, порошок приобрета-
ет белый цвет, интенсивность пиков на ди-
фрактограммах значительно возрастает, а из 
других фаз обнаруживается только оксид ли-
тия (рис. 1).

На рис.  2  приведены электронные ми-
кроснимки порошков оксида магния по-
сле СВС и последующего прокаливания на 
воздухе. Несмотря на значимые различия 
дифрактограмм этих порошков, на сним-
ках изменения заметны в  меньшей степе-
ни. Порошки представляют собой вспе-
ненную массу; в  результате прокаливания 
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поры в  ней увеличиваются, но первичные 
частицы еще не различимы. В  результате 
обработки порошков в  планетарной мель-
нице эта пена деагломерируется до частиц 
размерами в диапазоне 150–400 нм; их гра-
нулометрический состав представлен на 
рис.  3. По данным энергодисперсионной 
рентгеновской спектроскопии, в  отожжен-
ном образце концентрация углерода состав-
ляет около 8  ат.  %, что является обычным 
фоновым значением при проведении ана-

лиза порошков методом SEM/EDX. Кон-
центрация углерода в  порошке до отжи-
га превышает 28  ат.% ДСК, совмещенная 
с  ТГ (рис.  4), показывает, что выгорание 
углеродсодержащих соединений в  порош-
ках происходит в температурном интервале 
355–520°С. Масс-спектрометрический ана-
лиз отходящих газов показывает только два 
пика, оба находятся в  этом интервале тем-
ператур и относятся к углекислому газу. При 
более низких температурах также наблюда-
ется потеря массы, которую мы связываем 
с десорбцией воды. Отсутствие пиков воды 
при масс-спектрометрическом анализе объ-
ясняется высоким фоновым содержанием 
воды в газе-носителе (ТГ/ДСК-анализ про-
водился в потоке атмосферного воздуха).

Структурные исследования керамик MgO. 
На рис.  5  приведена дифрактограмма из-
мельченного в  порошок образца керамики 
MgO, полученной из прекурсора с  1  мас.% 
спекающей добавки LiF. В  процессе горя-
чего прессования спекающая добавка не ис-
паряется полностью, и на дифрактограммах 
обнаруживаются следовые количества фто-
рида лития и  гидроксида лития. Как будет 
показано ниже, наличие примесей в  кера-
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Рис. 1. Дифрактограмма порошка MgO со спекающей 
добавкой 1  мас.% LiF после прокаливания при 800°С 
в течение 5 ч.
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Рис. 2. Микроснимки порошков MgO после СВС (a) и после прокаливания при 800°С в течение 5 ч (б).
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мике обнаруживается также по зависимо-
стям теплопроводности от температуры.

В табл.  1  приведены данные микро-
твердости керамики в зависимости от содер-
жания спекающей добавки. Образцы имеют 
относительно большие флуктуации по ми-
кротвердости, обусловливающие высокую 
погрешность измерений. Зависимость ми-
кротвердости от содержания спекающей до-
бавки не прослеживается, все значения на-
ходятся в пределах погрешности измерений.

Таблица 1. Микротвердость керамики MgO в  за-
висимости от содержания спекающей добавки LiF

LiF, мас.% Микротвердость, ГПа

0 10.6 ± 0.6

0.125 9.7 ± 0.3

0.25 11.0 ± 1.1

0.5 9.2 ± 1.6

1 10.3 ± 0.6
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Рис. 3. Гранулометрический состав порошков MgO после прокаливания при 800°С в течение 5 ч и деагломерации в пла-
нетарной мельнице.
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На рис.  6  представлены температурные 
зависимости теплопроводности керамики 
MgO с различным содержанием спекающей 
добавки. Керамика оксида мания имеет 
ожидаемо высокие значения теплопровод-
ности. Видно, что при разном содержании 
фторида лития температурные зависимости 
теплопроводности образцов практически 
совпадают. Однако керамика без LiF обла-
дает значительно более высокой теплопро-
водностью во всем исследуемом диапазоне 
температур. Как было подтверждено рент-

генофазовым анализом, спекающая добав-
ка не полностью удаляется из керамики, 
а  находится в  виде второй фазы и, веро-
ятно, в  частично растворенном виде. Бо-
лее легкие и  гетеровалентные ионы лития 
и фтора снижают длину свободного пробега  
фононов, тем самом ограничивая тепло-
проводность материала. Большинство ли-
тературных данных по теплопроводности 
керамики MgO при комнатной температу-
ре представлены значениями в  диапазоне  
~50–60 Вт/(м K), что также может быть обу-
словлено повышенным содержанием в  ис-
следуемых образцах примесей и/или струк-
турных дефектов.

Максимально известное значение тепло-
проводности монокристалла MgO состав- 
ляет 75  Вт/(м K) при 60°C  [17]. В  получен-
ной керамике без спекающей добавки это 
значение составляет 61  Вт/(м K). Но при 
дальнейшем увеличении температуры теп-
лопроводности монокристалла и  керамики 
выравниваются: при 260°C они составляют 
32  и  35  Вт/(м K) соответственно. Дан-
ные  [18] о теплопроводности монокристал-
лов MgO демонстрируют существенно более 
низкие значения, что, как и  в  случае кера-
мики, объясняется дефектами структуры 
и примесным составом. Следовательно, для 
применений, где не требуется оптическая 
прозрачность, но важна высокая теплопро-
водность материала, целесообразно исполь-
зование высокочистой керамики MgO.

Экспериментальные значения темпера
турной зависимости коэффициента тепло

проводности (k, Вт/(м K)) в  диапазоне 
298–573 К описываются полиномом третьей 
степени для чистого оксида магния и со спе-
кающей добавкой 1 мас.% LiF соответствен-
но:

k(T) = –6 × 10−7 × Т3 + 10−3 × Т2 – 
	 – 0.6404 × T + 186.89,	 (1)

k(T) = –10−7 × Т3 + 3·10−4 × Т2 – 
	 – 0.2962 × T + 116.7.		  (2)

Оптические характеристики керамики MgO. 
Внешний вид керамических образцов MgO 
представлен на рис.  7, а  спектры пропуска-
ния при комнатной температуре приведены 
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на рис. 8. Видно, что даже небольшая добавка 
(0.125 мас.%) фторида лития существенно по-
вышает пропускание керамики во всем опти-
ческом диапазоне прозрачности материала. 
Увеличение содержание спекающей добавки 
обусловливает повышение прозрачности, 
а  пропускания, близкого к  теоретическому, 
керамика достигает при содержании фторида 
лития в прекурсоре 1 мас.%.

Без очистки путем перекристаллиза-
ции исходных нитрата магния и  лимон-
ной кислоты керамика имела существен-
но более низкое пропускание, особенно 
в  видимом диапазоне спектра. Материалы 
содержали дефекты в  виде дымки разной 
степени интенсивности. Конкретные при-
меси, оказывающие негативное влияние на 

прозрачность образцов, не были иденти-
фицированы. Однако установлена принци-
пиальная возможность синтеза субмикрон-
ных порошков оксида магния из доступных 
и  недорогих исходных реактивов с  исполь-
зованием относительно простой процедуры 
перекристаллизации. Эти порошки могут 
быть использованы для создания керамики 
с высоким оптическим качеством или высо-
кой теплопроводностью.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Предложена методика получения порош-

ков оксида магния методом СВС из допол-
нительно очищенных нитрата магния и ли-
монной кислоты с  введением в  прекурсор 
спекающей добавки фторида лития. Про-
ведена оптимизация содержания спекаю-
щей добавки в исходных порошках с целью 
достижения керамикой MgO высокой опти-
ческой прозрачности. Керамика с добавкой 
1 мас.% LiF имеет пропускание 78.7% в ви-
димом диапазоне (550 нм) и 83.9% в среднем 
ИК-диапазоне (3 мкм).

Установлено, что спекающая добавка не 
удаляется полностью и  присутствует в  ке-
рамике в виде фторида и гидроксида лития. 
В сравнении с нелегированным материалом 
остаточная спекающая добавка обусловли-
вает существенное снижение теплопровод-
ности во всем исследованном температурном 
диапазоне. Зависимости микротвердости 
керамики от содержания спекающей добав-

400 800 1200 1600 2000 2400 2800 3200
0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

П
ро

пу
ск

ан
ие

, %

Длина волны, нм

 MgO 0% LiF
 MgO 0.125% LiF
 MgO 0.25% LiF
 MgO 0.5% LiF
 MgO 1% LiF
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Рис. 7. Фотографии образцов керамики MgO, полученных без использования спекающей добавки (a) и  с  добавкой 
1 мас.% LiF (б).
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ки не наблюдается, все значения находятся 
в пределах погрешности измерений.
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Изучены электрофизические свойства, прочность и  структура образцов керамического материала, 
соответствующего по составу промышленно производимой керамике марки ВК94-1. Керамические 
образцы получены с использованием нового технологического подхода, включающего распылитель-
ную сушку высококонцентрированной водной суспензии, содержащей минеральную порошковую 
смесь состава ВК94-1, формование полученного гранулята при сочетании одноосного полусухого 
прессования и  холодного изостатического прессования, а  также последующее спекание заготовок 
на воздухе. Высокие показатели исследуемых свойств достигаются благодаря высокой реологии гра-
нулята, обеспечивающей повышенную плотность как сырых заготовок, так и спеченного материала 
с мелкокристаллической структурой. Достигнуты следующие свойства материала, превышающие со-
ответствующие характеристики промышленной керамики ВК94-1: относительная плотность 98.7%, 
прочность при изгибе 380–420 МПа, размер кристаллов в структуре спеченного материала 1–5 мкм, 
диэлектрическая проницаемость 97, тангенс угла диэлектрических потерь 3.4×10–4, удельное объем-
ное сопротивление 5.3×1014 Ом см. Разработанная керамика может быть рекомендована для исполь-
зования в качестве диэлектрических деталей специального назначения.

Ключевые слова: оксид алюминия, керамика ВК94-1, суспензия, диспергатор, распылительная сушка, 
гранулят, реологические свойства гранулята, одноосное полусухое прессование, холодное изостати-
ческое прессование, структура керамики
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ВВЕДЕНИЕ
Керамика марки ВК94-1 на основе  

α-Al2O3 нашла широкое применение в элект
ронной промышленности, в том числе в ка-
честве материала для электровакуумных 
приборов [1]. Это связано с наличием ком-
плекса физико-химических свойств, вклю-
чающих высокую электрическую прочность, 
низкие значения диэлектрической проница-
емости и тангенса угла диэлектрических по-

терь, низкую газопроницаемость, высокую 
химическую и  радиационную стойкость, 
а  также необходимые механические свой-
ства. Одним из перспективных путей совер-
шенствования технологии керамики ВК94-
1  является переход от шликерного литья 
к  формованию деталей методом холодного 
изостатического прессования (ХИП)  [2]. 
Этот способ, обеспечивающий всесторон-
нее обжатие заготовки, способен существен-
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но понизить долю дефектов при производ-
стве керамических деталей, особенно для 
элементов сложной геометрии, таких как 
тонкостенные цилиндры [3]. Для успешной 
реализации данного подхода необходимо 
обеспечить технологические характеристи-
ки гранулированного порошка: текучесть, 
повышенную насыпную плотность и  рав-
номерную морфологию гранул  [4]. Метод 
грануляции с  помощью распылительной 
сушилки (РС) является современным высо-
копроизводительным способом получения 
гранул с требуемыми технологическими ха-
рактеристиками. Для реализации этой тех-
нологии важным этапом является разработ-
ка составов высоконаполненных суспензий 
керамических порошков, а  также подбор 
технологических режимов распыления  [5, 
6]. Полученный РС гранулят также может 
быть использован для одноосного полусу-
хого прессования, которое в  комбинации 
с  ХИП обеспечивает получение высоко-
плотных деталей. Это исключает необходи-
мость изготовления сложных пресс-форм 
и оболочек [7].

Свойства гранулята являются весьма важ-
ными, поскольку они определяют скорость 
заполнения гранулами объема пресс-фор-
мы и  плотность их укладки в  ней, а  также 
качество и  прочность отпрессованного по-
луфабриката. Это в конечном итоге опреде-
ляет функциональные и  эксплуатационные 
характеристики спеченной керамики. При 
этом следует отметить, что высокая теку-
честь гранулята достигается за счет сфериче-
ской формы составляющих его гранул. Это 
рассматривается как его главное преимуще-
ство по сравнению с обычно используемы-
ми дисперсными порошками с  произволь-
ной формой частиц.

Кроме того, достоинством гранулиро-
ванных порошков является возможность 
равномерного распределения в  их объеме 
органических связующих, пластификато-
ров и других компонентов при смешивании, 
что обеспечивает значительное улучшение 
прессуемости и  уплотняемости гранулята. 
Этот фактор оказывает решающее влияние 
на достижение повышенной прочности от-
формованной заготовки [8, 9].

В работах  [10, 11] изучали технологиче-
ские аспекты получения и  характеристики 
алюмооксидной керамики с  применени-
ем технологии ХИП при использовании 
поливинилового спирта (ПВС) в  качестве 
связующего. Результаты исследований пока-
зали, что добавление в суспензию ПВС улуч-
шает уплотнение и  механические свойства 
спеченной керамики.

Важным этапом при РС является изго-
товление из исходного порошка стабильной 
высококонцентрированной водной кера-
мической суспензии, характеризующейся 
устойчивостью к  седиментации и  агрега-
ции  [12]. Это может быть обеспечено глав- 
ным образом исключением агломерирова-
ния частиц порошка в  составе суспензии. 
При этом следует учесть, что объедине-
ние частиц исходного порошка в  агрегаты 
происходит за счет действия между ними 
дисперсионных сил (сил Ван-дер-Ваальса). 
Особенно этот эффект проявляется при ис-
пользовании мелкодисперсных и  нанораз-
мерных порошков. В этом случае появление 
агрегатов приводит к значительному увели-
чению вязкости суспензии и  ухудшению ее 
реологии. Данный аспект делает процесс 
распыления неэффективным и  негативно 
влияет на качество гранулированного по-
рошка [13].

Чтобы нивелировать или устранить агре-
гацию частиц в суспензии, используют мето-
ды электростатической, стерической стаби-
лизации или их комбинацию. Этого можно 
достичь диспергированием частиц твердой 
фазы, контролем дзета-потенциала при 
различных значениях pH и выбором подхо-
дящего диспергатора  [14]. В  результате до-
биваются образования мицелл в  суспензии 
(рис.  1). Их появление возможно за счет 
действия сил электростатического взаимо-
действия керамических частиц, имеющих 
положительный или отрицательный поверх-
ностный заряд, с  противоположно заря-
женными ионами из объема раствора. При 
этом образуется двойной электрический 
слой (ДЭС), обеспечивающий взвешенное 
состояние керамических частиц и, соответ-
ственно, седиментационную и агрегативную 
устойчивость суспензии [15]. Сформирован-
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ный ДЭС имеет определенный дзета-потен-
циал, возрастание которого способствует 
повышению устойчивости суспензии.

Для электростатической стабилизации 
суспензии на основе оксида алюминия ис-
пользуют электролиты, например цитрат 
диаммония [16–18]. При стерической стаби-
лизации происходит отталкивание твердых 
частиц за счет адсорбированных молекул по-
лимера. Для электростерической стабилиза-
ции используют полиэлектролиты, в состав 
молекул которых входят функциональные 
группы, способные к  ионизации в  раство-
ре [17, 19–21].

В работе  [22] для изготовления грану-
лированного порошка на основе оксида 
алюминия использовались суспензии, ста-
билизированные диспергаторами Dura
max  D  3005 (аммонийная соль акрилового 
гомополимера  [23]), Darvan C (25%-ный 
водный раствор полиметакрилата аммо-
ния  [24]), Dolapix CE 64 (цитрат этанол- 
аммония [25]). При введении Dolapix CE 64 
керамические образцы после обжига обла-
дали максимальными значениями плотно-
сти при минимальной линейной усадке.

Целью настоящей работы является раз-
работка нового технологического подхода, 
обеспечивающего изготовление образцов 
керамического материала, соответствующе-
го по составу промышленно производимой 
керамике ВК94-1, с  повышенными элек-
трофизическими и  прочностными харак-
теристиками. Для этого использовали ме-
тод РС высококонцентрированной водной 
суспензии на основе исходного порошка, 
а также проводили формование полученно-
го гранулята одноосным полусухим прессо-
ванием с  последующим ХИП полученных 
сырых заготовок и их спеканием на воздухе. 
Также в  работе исследовали реологические 
свойства суспензии и  гранулята, электро-
физические свойства и  прочность спечен-
ной керамики и  особенности ее микро-
структуры.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для приготовления устойчивой вод-

ной суспензии для РС использовали мине-
ральную керамическую порошковую смесь 
ВК94-1 следующего состава (мас.%): Al2O3 – 
94.4, SiO2 – 2.76, MnO – 2.35, Cr2O3 – 0.49), 
диспергатор Dolapix CE 64  фирмы Zschim
mer&Schwarz Gmbh&Co. KG CHEMISCHE  
FABRIKEN и  связующее на основе вод-
ного раствора ПВС 16/1  высшего сорта  
ГОСТ 10779-78.

Суспензию получали за счет реализации 
следующей последовательности двух опера-
ций: помол минеральной смеси в дистилли-
рованной воде в  присутствии диспергатора 
до достижения среднего размера частиц по-
рошка ~1  мкм и  последующее добавление 
к  измельченной смеси в  водном растворе 
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Рис. 1. Схематическое представление строения мицеллы 
и  изменения величины дзета-потенциала в  суспензии 
по мере удаления от поверхности керамической части-
цы: 1  – частица тонкодисперсного порошка, 2  – ион-
ный слой, 3  – противоионный слой, 4  – адсорбцион-
ный слой, 5 – диффузный слой, 6 – мицелла, 7 – ДЭС, 
8 – граница диффузного слоя при расширении ДЭС, ζ – 
электрокинетический потенциал (дзета-потенциал), r – 
расстояние от поверхности до частицы порошка.
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ПВС. Данный процесс проводили в  поли-
этиленовом барабане с  использованием 
в  качестве помольных тел шаров из кера-
мики ВК94-1  во избежание намола посто-
ронних веществ.

Гранулированный порошок изготавли-
вали методом РС на установке АТОМ-5 
(ООО “Техно-центр”) при скоростях враще-
ния ротора от 6000 до 36000 об./мин.

Полученный гранулят прессовали в сталь-
ной пресс-форме под давлением 100  МПа 
(пресс SPECAC), затем прессовки помеща-
ли в  латексные оболочки и  проводили их 
дополнительное прессование в  изостати-
ческом прессе при давлении 225–300  МПа 
(пресс CIP 200/300-300).

Изготовленные прессованием образцы об-
жигали в камерной электропечи СНОЛ 12/16  
на воздухе с изотермической выдержкой при 
температурах от 1500 до 1650°С.

В рамках проведенной эксперименталь-
ной работы использовали следующие мето-
дики.

Для определения среднего размера ча-
стиц применяли метод лазерной дифракции 
(Fritsch Analysette 22 NanoTec).

Дзета-потенциал ζ водной керамической 
суспензии измеряли с  помощью прибора 
электроакустического спектрального ана-
лиза DT-1200 фирмы Dispersion Technology, 
Inc. Вязкость суспензии определяли с  по-
мощью ротационного вискозиметра Брук-
фильда марки LVT, Brookfield Engineering 
Laboratories, Inc., погрешность не более  
5%.

Насыпную плотность, угол естественно-
го откоса и текучесть гранулированного по-
рошка определяли по ГОСТ 19440-94 на во-
ронке с диаметром отверстия 5 мм.

Плотность образцов определяли ме-
тодом гидростатического взвешивания 
(аЯ0.027.002 ТУ), массу образцов определя-
ли на аналитических весах OHAUS AP-210. 
Относительную линейную усадку рассчиты-
вали, оценивая изменение габаритных раз-
меров образцов после спекания с помощью 
цифрового штангенциркуля с точностью до 
0.01 мм.

Предел прочности при изгибе определяли 
по трехточечной схеме нагружения образ-
цов в форме балочек размером 3 × 4 × 50 мм 
на испытательной машине INSTRON 3382 
(ГОСТ Р 57749-2017, ИСО 17138:2014). Ис-
пытание проводили, используя достоверную 
выборку образцов из 20 штук.

Для определения электрофизических ха-
рактеристик керамики изготавливали об-
разцы в  форме дисков диаметром 40  мм 
и высотой 2 ± 0.5 мм, на шлифованную по-
верхность которых наносили электропрово-
дящее покрытие.

Диэлектрическую проницаемость и  тан-
генс угла диэлектрических потерь опреде-
ляли, измеряя эффективную добротность 
и индуктивность с помощью измерителя до-
бротности E4-4 по ОСТ 11 0446-87. Удельное 
объемное сопротивление керамического ма-
териала измеряли методом определения со-
противления постоянному току на терраом-
метре Е6-13А по ОСТ 11 027.006.

Морфологию гранулята, полученного 
в результате распыления, исследовали с по-
мощью инвертированного оптического ми-
кроскопа Carl Zeiss Axio Observer фирмы Carl 
Zeiss Microscopy GmbH и  растровой элек-
тронной микроскопии (PЭМ, Tescan Vega II 
SBU, режим съемки – обратно отраженные 
электроны, напряжение 20 кВ).

Особенности структуры керамических 
образцов исследовали в  поляризованном 
свете на аншлифах с  помощью оптическо-
го микроскопа Carl Zeiss Axio Observer и на 
изломах – РЭМ (Carl Zeiss Gemini 1540 EsB, 
режим съемки – обратно отраженные элек-
троны, напряжение 20 кВ).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Изучение вязкости и  седиментационно- 

агрегативной устойчивости водной керамиче­
ской суспензии, используемой для получения 
гранулята методом РС. На основании пред-
варительных исследований подтверждена 
перспективность использования ПВС в ка-
честве временного технологического свя-
зующего при грануляции  [26]. При этом 
установлено, что для получения сфериче-
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ских частиц с  наибольшей насыпной плот-
ностью и  наименьшим углом откоса необ-
ходимо увеличивать содержание твердой 
фазы  – исходного керамического порошка 
(минеральной керамической смеси ВК94-1)  
в  суспензии. В  то же время повышение со-
держания твердой фазы более 50%1 приво-
дило к  резкому росту вязкости суспензии 
и невозможности реализовать процесс рас-
пыления с помощью РС. Также зафиксиро-
вано, что увеличение содержания твердой 
фазы до 40% (при содержании ПВС от 2 до 
4%) способствовало значительной агрега-
ции частиц, что приводило к их ускоренной 
седиментации в суспензии (рис. 2).

Несмотря на то что ПВС является неио-
ногенным поверхностно-активным веще-
ством и, согласно литературным данным, 
снижает поверхностное натяжение раство-
ра в широком диапазоне концентраций [27, 
28], его применения было недостаточно для 
стабилизации суспензии. Вследствие этого 
для повышения агрегативной устойчивости 
керамической суспензии исследовали влия-
ние диспергатора Dolapix CE 64 на величину 
ζ при введении в системы с высокой концен-
трацией твердой фазы. Экспериментально 
установлено, что оптимальное количество 
диспергатора составляло 0.25% (кривая 3 на 
рис. 3, кривая 1 на рис. 4). Также зафиксиро-
1Здесь и далее мас.%.

вано, что агрегативная и седиментационная 
устойчивость высококонцентрированной 
суспензии (при содержании твердой фазы  
80%) снижалась при одновременном при-
сутствии в ней 2% ПВС и 0.25% диспергато-
ра Dolapix CE64. В этом случае ее ζ увеличи-
вался с –68 до –49 мВ (кривая 2 на рис. 4).

По мере повышения содержания твердой 
фазы в  суспензии наблюдали нелинейное 

Рис. 2. Внешний вид суспензий с  различной концен-
трацией ПВС (2–4%) при 40%-ном содержании твердой 
фазы после их выдержки при комнатной температуре 
(24  ч) для определения седиментационной устойчи
вости.
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Рис. 3. Зависимости величины дзета-потенциала от 
содержания твердой фазы в  суспензии: содержание 
Dolapix CE 64 0.5 (1), 0.35 (2), 0.25% (3).
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Рис. 4. Зависимости величины дзета-потенциала сус-
пензии от содержания диспергатора Dolapix CE 64: 80% 
твердой фазы (1), 80% твердой фазы и 2% ПВС (2).
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увеличение вязкости (рис. 5). При введении 
в  суспензию 2.0% ПВС обнаружили более 
резкий рост вязкости по мере повышения 
содержания твердой фазы вследствие обра-
зования прочных структур или агрегатов ча-
стиц (кривая 3 на рис. 5).

Исследовали влияние количества диспер-
гатора Dolapix CE 64 в суспензиях, содержа-
щих 80 и 85% твердой фазы, на их вязкость 
(рис.  6). Для суспензии, содержащей 80% 
твердой фазы, минимальную вязкость по-
лучили при введении 0.25% Dolapix CE 64 
(кривая 1  на рис.  6). Тогда как для суспен-
зии с  содержанием 85% твердой фазы, при 
сохранении указанного количества диспер-
гатора, вязкость оставалась высокой (кри-
вая 2 на рис. 6). Это свидетельствует о том,  
что поверхности частиц неравномерно по-
крыты адсорбированными молекулами 
Dolapix CE 64 [29].

В ходе исследования влияния концен-
трации ПВС на вязкость суспензии с содер-
жанием твердой фазы 80% и  диспергатора 
0.25% установили, что по мере увеличения 
концентрации ПВС вязкость системы су-
щественно повышается (рис. 7), что можно 

объяснить усилением взаимодействия меж-
ду макромолекулами связующего [30].

Тиксотропное поведение (снижение вяз-
кости при механическом воздействии) вы-
сококонцентрированных суспензий при  
варьировании содержания твердой фазы 
от 80  до 85% и  диспергатора от 0.2  до  
0.35% (рис. 8) учитывали при выборе режи-
мов РС.

Таким образом, на основании прове-
денного исследования установили, что 
наименьшей вязкостью обладает высоко-
концентрированная суспензия, в  состав 
которой входят следующие ингредиенты: 
твердая фаза  – 80%, ПВС  – 1%, дисперга-
тор – 0.25%, вода – остальное (кривая 4 на 
рис. 8). Приведенный состав суспензии яв-
ляется оптимальным, поэтому его использо-
вали в дальнейшем для получения гранулята 
методом РС.

Изучение морфологии и  технологических 
характеристик гранулированного порошка. 
Установлено, что при использовании су-
спензий, содержащих 40% твердой фазы, 
образуются гранулы с  максимальной на-
сыпной плотностью 0.83  г/см3  и  мини-
мальным углом естественного откоса 30о. 
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Рис. 6. Зависимости вязкости суспензии от содержания 
диспергатора при фиксированном содержании твердой 
фазы 80 (1), 85% (2), при совместном содержании 80% 
твердой фазы и 2% ПВС (3).
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Рис. 5. Зависимости вязкости суспензии от содержания 
твердой фазы при фиксированном содержании диспер-
гатора 0.25  (1), 0.5% (2), при совместном содержании 
0.5% диспергатора и 2% ПВС (3).
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Однако текучесть гранулята через воронку 
отсутствует из-за недостаточной насыпной 
плотности.

Морфология данного гранулята пред-
ставлена на рис.  9. Видно, что полученные 
гранулы размером 10–70  мкм имеют окру-
глую форму (1, 2, 3 на рис. 9), но их структу-
ра является “рыхлой” (6 на рис. 9). В неко-
торых гранулах присутствуют крупные поры 
размером до 10 мкм (5 на рис. 9).

С использованием оптимального соста-
ва суспензии (твердая фаза  – 80%, ПВС  – 
1%, диспергатор – 0.25%, вода – остальное) 
получили высококачественный гранулят, 
содержащий плотные сферические грану-
лы (при этом фиксируется только незначи-
тельное количество несферических гранул 
и пылевидных частиц). Размер гранул в со-
ставе гранулята варьируется от 10 до 60 мкм 
(рис.  10), он характеризуется высокой те-
кучестью (1.8  г/с) и  насыпной плотностью 
(до 1.20 г/см3). Это делает данный гранулят 
пригодным для получения заготовок тонко-
стенных деталей сложной формы методом 
гидростатического прессования.

Изучение физических характеристик спе­
ченной керамики. Электрофизические свой-

ства образцов, полученных по разработан-
ной технологии, сравнивали со свойствами 
керамики ВК94-1, изготовленной в  про-
мышленных условиях с  использованием 
процесса горячего литья под давлением 
(табл.  1). При этом учитывали требования 
к  вакуумплотной керамике, изложенные 
в технических условиях аЯ0.027.002 ТУ.
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ПВС при фиксированном содержании 80% твердой 
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Рис. 8. Зависимости вязкости суспензии от скорости 
вращения шпинделя при совместном фиксированном 
содержании твердой фазы, диспергатора и  ПВС соот-
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Рис. 9. Вид гранулята, полученного методом РС су-
спензии, содержащей следующие ингредиенты: твер-
дая фаза – 40%, ПВС – 3%, вода – остальное (крупные 
гранулы 60–70 мкм) (1), средние 40–50 мкм (2), мелкие 
7–10 мкм (3), субмикронная пылевидная фракция (4), 
крупная пора ∼10 мкм (5), мелкая пора ∼1 мкм (6).
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В сравнении с  промышленными образ-
цами керамики ВК94-1  для разработанных 
керамических образцов наблюдается сниже-
ние тангенса угла диэлектрических потерь 
(при частоте 106 Гц) в 1.7 раза, незначитель-
ное уменьшение диэлектрической проница-
емости с 9.96 до 9.7 и увеличение удельного 
сопротивления (при 100°С) в 1.4 раза.

Заметное улучшение электрофизических 
характеристик, вероятно, связано с  ростом 
кажущейся плотности с  3.75  до 3.81  г/см3, 
высокой степенью гомогенности керамики 
и  отсутствием микропор, содержащих га-
зовые включения. Это особенно важно, так 
как в  объеме таких включений происходит 
ионизация газа, что приводит к падению до-
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Рис. 10. Вид гранулята, полученного методом РС суспензии оптимального состава: твердая фаза – 80%, ПВС – 1%, 
диспергатор – 0.25%, вода – остальное; а – оптическая микроскопия, б – РЭМ; 1, 2, 3 – округлые высокоплотные 
крупные (50–60 мкм), средние (20–30 мкм) и мелкие (10 мкм) гранулы, 4 – осколки гранул 0.5–1.0 мкм (не более 0.5%), 
5 – субмикронная пылевидная фракция.

Таблица 1. Результаты испытаний образцов керамики ВК94-1, изготовленных различными методами фор-
мования

Методы формования Требования 
согласно ТУ

Горячее литье под 
давлением (промышленная 

технология)

Одноосное прессование + 
+ ХИП (разработанная 

технология) 

Плотность, г/см3  Не менее 3.65  3.75  3.81

Водопоглощение, % Не более 0.02% 0.02  0.02

Предел прочности при изгибе, 
МПа 

Не менее 240 266–306 380–420

Диэлектрическая 
проницаемость при 
температуре 25 ± 10°С 

Не более 10.3  9.96 9.7

Тангенс угла диэлектрических 
потерь при частоте 106 Гц 
и температуре 25 ± 10°С 

Не более 
6×10–4 

5.8×10–4  3.4×10–4 

Удельное электрическое 
сопротивление при 
температуре 100 ± 5°С, Ом см 

Не менее 
1×1013

3.7×1014  5.3×1014 

Линейная усадка, % – 11.5 13.8
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бротности и  снижению пробивного напря-
жения [31].

Линейная усадка спеченных образцов 
разработанной керамики (13.8%) несколько 
превышает усадку промышленной керами-
ки (11.5%), что можно объяснить более вы-
сокой диффузионной активностью гранули-
рованного порошка при спекании в составе 
разработанной керамики.

В результате испытания достоверной вы-
борки образцов (20  шт.) установлено, что 
предел прочности при изгибе разработанной 
керамики составляет 380–420 МПа. Данный 
показатель в  1.4  раза превышает прочность 
промышленных образцов керамики ВК94-1.  
Это также объясняется высокой степенью 
гомогенности разработанной керамики, 

в  значительной степени лишенной микро-
дефектов – концентраторов напряжений.

Особенности структуры спеченной керами­
ки. Анализ структуры образцов разработан-
ной керамики показал, что она существен-
но отличается от структуры промышленной 
керамики ВК94-1  при идентичности их 
химического состава. Для разработанной 
керамики характерны: отсутствие скопле-
ний стеклофазы (1  на рис.  11а) и  крупных 
пор (3  на рис.  11а), равномерная окраска 
корундовой фазы и  мелкокристаллическое 
строение (размеры кристаллитов 1–5  мкм) 
(рис. 12б).

Это достигается благодаря высокой сте-
пени однородности распределения всех 
компонентов в составе гранулята и гомоген-
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Рис. 11. Вид структуры разработанной (а) и  промыш-
ленно производимой керамики ВК94-1 (б) с поверхно-
сти аншлифа в отраженном свете: 1 – стеклофаза, 2 – 
неравномерная окраска, 3 – пора.
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Рис. 12. Вид структуры разработанной (б) и  промыш-
ленно производимой керамики ВК94-1 (а) с поверхно-
сти излома.
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ной структуре материала вследствие его рав-
номерного уплотнения на стадии гидроста-
тического прессования и в процессе усадки 
при спекании.

При этом для промышленной керами-
ки ВК94-1  наблюдаются неравномерно 
распределенные скопления стеклофазы 
(1 на рис. 11б), неоднородная окраска (2 на 
рис. 11б), а также наличие крупных пор (3 на 
рис. 11б).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Разработан новый технологический под-

ход, позволяющий изготавливать керамику 
состава ВК94-1. Он основан на использо-
вании метода РС высококонцентрирован-
ной водной суспензии из минеральной по-
рошковой керамической смеси (ВК94-1) 
для получения из нее гранулята, а  также 
на применении комбинированного спосо-
ба его формования, включающего одноос-
ное полусухое прессование и последующее 
ХИП.

Установлен оптимальный состав высо-
коконцентрированной водной суспензии 
(твердая фаза – 80%, ПВС – 1%, дисперга-
тор  – 0.25%, вода  – остальное), позволяю
щий получать высококачественный гра-
нулят, содержащий плотные сферические 
гранулы (10–60  мкм), с  повышенной рео-
логией (насыпная плотность гранулята  – 
1.20 г/см3, его текучесть – 1.8 г/с).

Определены основные технологические 
параметры процесса изготовления разра-
ботанной керамики: одноосное полусухое 
прессование гранулята (100  МПа), после-
дующее ХИП заготовки (225–300  МПа) 
и  ее спекание на воздухе (1500–1650°С), 
обеспечивающие получение высокоплот-
ного материала (относительная плотность – 
98.7%) с гомогенной мелкокристаллической 
(1–5 мкм) структурой.

Показано, что разработанный керами-
ческий материал, соответствующий по со-
ставу промышленной керамике ВК94-1, 
характеризуется повышенной прочностью 
(380–420  МПа) и  улучшенными электро-
физическими свойствами (диэлектрическая 
проницаемость  – 9.7, тангенс угла диэлек-

трических потерь – 3.4×10–4, удельное объем-
ное сопротивление – 5.3×1014 Ом см).

Данные характеристики значительно 
превышают свойства промышленно произ-
водимой керамики ВК94-1. Полученную 
в  ходе проведенных исследований керами-
ку с  улучшенными электрофизическими 
характеристиками можно рекомендовать, 
к  примеру, для увеличения выходной мощ-
ности, повышения рабочих частот, роста 
надежности и  долговечности усилительных 
и генераторных приборов, работающих при 
сверхвысоких частотах [32].
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Исследованы теплофизические свойства релаксорного мультиферроика PbFe0.5Ta0.5O3 в  интервале 
температур 150–800  К. Обнаружены аномалии теплоемкости, термодиффузии и  теплопроводности 
в области размытого сегнетоэлектрического перехода при TС ≈ 275 К, температуры Бернса ТB ≈ 690 К 
и  промежуточной температуры Т* ≈ 380  К. Установлено, что аномальное поведение теплоемкости 
в  области температур 200–700  К обусловлено трехуровневыми состояниями (аномалия Шоттки). 
Рассмотрены доминирующие механизмы теплопереноса фононов мультиферроика с нанополярной 
структурой. Отмечено, что аномальное поведение теплофизических свойств в  области температур 
ТB  >  T  >  TС обусловлено ростом и  изменениями, происходящими в  системе реориентируемых на-
нополярных областей. Показано, что исследования теплофизических свойств позволяют определить 
все характерные для сегнеторелаксоров температуры, связанные с возникновением и температурной 
эволюцией нанополярной структуры. Результаты исследований обсуждаются совместно со структур-
ными данными.
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ВВЕДЕНИЕ
Релаксорные сегнетоэлектрики и  муль-

тиферроики на основе твердых растворов 
PbВ′0.5В″0.5O3  с  перовскитной структурой 
привлекают большое внимание благодаря 
присущей им химической неоднородности 
и связанными с этим локальными структур-
ными искажениями из-за разницы в ионных 
зарядах и радиусах между различными типа-
ми катионов B-позиции [1]. Одним из клас-
сических модельных объектов для изучения 
таких материалов является перовскит ферро-
танталат свинца PbFe0.5Ta0.5O3  (PFT). Фер-
ротанталат свинца представляет интерес как 
сегнетоэлектрик с размытым фазовым пере-
ходом и как объект, в котором возникает ан-
тифферомагнитное (ферромагнитное) упо- 

рядочение. Сегнетомагнетики обладают од-
новременно магнитным и  электрическим 
упорядочением и  относятся к  перспектив-
ным материалам для функциональной элек-
троники.

При комнатной температуре PFT име-
ет кубическую симметрию Pm3m, а  ионы 
Fe3+ и Ta5+ статистически распределены по 
положениям B-решетки перовскита  [2, 3]. 
Изменение симметрии PFT в широком тем-
пературном диапазоне исследовалось в ряде 
работ методом рентгеновской и  нейтрон-
ной дифракции  [4–6]. Исследования пока-
зывают, что в  PFT реализуется следующая 
последовательность фазовых переходов: из 
кубической (Pm3m) при TС1 ≈ 270 K в тетра-
гональную сегнетофазу (P4mm), затем при 
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TС2  ≈ 220  K в  низкотемпературную моно-
клинную сегнетофазу (Cm)  [4, 7] и  в  обла-
сти температуры TN  ≈  190  K переход в  ан-
тиферромагнитную фазу  [2, 8, 9]. Такая же 
последовательность смены фаз  – кубиче-
ская → тетрагональная → моноклинная – на-
блюдается и  в  изоструктурном соединении 
PbFe1/2Nb1/2O3 (PFN) [10].

Как известно, характерными особенно-
стями релаксоров  [11, 12] являются размы-
тие в  широком интервале температур ано-
малии диэлектрической проницаемости ε (и 
теплоемкости), существенная зависимость 
температуры ее максимума Tmax от частоты 
измерительного поля и  размытый фазовый 
переход. Диэлектрические исследования 
PFT демонстрируют типичное для релаксо-
ров поведение с размытым частотно-зависи-
мым максимумом диэлектрической прони-
цаемости ε(T) при Tmax ≈ 243 K и некоторые 
особенности в поведении зависимости ε(T) 
при T  ≈  210  К, что соответствует спонтан-
ному переходу от релаксорного к  нормаль-
ному сегнетоэлектрическому состоянию  [2, 
13–15].

Считается, что полярные нанообласти, 
являющиеся важной микроскопической 
чертой релаксоров, играют существенную 
роль в разных макроскопических свойствах. 
Температуру, при которой зарождаются ди-
намические нанополярные области (кото-
рые нарушают дальний порядок), называют 
температурой Бернса ТB  [16], она обычно 
выше на несколько десятков и  даже сотен 
градусов Tmax. Для известных сегнеторелак-
соров на основе свинца ТB регистрировалась 
в  интервале 600–750  К  [17–19]. В  процессе 
охлаждения при Т < ТB нанополярные об-
ласти начинают взаимодействовать между 
собой и при некоторой так называемой про-
межуточной температуре Т* происходит их 
объединение в более крупные (соответству-
ющие локальному или наномасштабному 
фазовому переходу) и долгоживущие поляр-
ные области  [18–21]. Дальнейшее охлаж-
дение может приводить к  замораживанию 
этих дипольных областей в  неэргодическое 
состояние, т.е. к  образованию кластерного 
стекла (которое в литературе также называют 
“стеклоподобной дипольной фазой”)  [12].  

На основе анализа различных экспери-
ментальных данных сегнеторелаксорной 
керамики PbВ´0.5В˝0.5O3  можно построить 
следующую последовательность особых 
температурных точек (которые обусловлены 
изменениями структуры) ТB > Т* > Tmax и TC.

Исследованию физических свойств муль
тиферроика PFT с  помощью различных 
методов посвящено достаточно большое 
количество работ. Однако различные экс-
периментальные результаты и их интерпре-
тация разными авторами далеко не всегда 
согласуются друг с другом. Более того, мало 
исследований этих материалов в  области 
высоких температур. В частности, это может 
быть связано с  их высокой проводимостью 
в  области повышенных температур, когда 
эффекты структурных изменений не так за-
метны. Поэтому остается открытым вопрос 
об изменении физических и  структурных 
характеристик, о  существовании фазовых 
переходов в PFТ при высоких температурах.

Исследования теплоемкости в  широком 
температурном интервале позволяют реги-
стрировать аномалии различной природы 
и  получить важную информацию о  при-
роде физических явлений в  исследуемых 
материалах. Процессы переноса тепла в PFT 
в широком интервале температур до насто-
ящего времени, насколько нам известно, не 
исследованы.

Цель данной работы  – исследование 
теплофизических параметров (теплоемко-
сти, теплопроводности, термодиффузии) 
PbFe1/2Ta1/2O3 в  широкой области темпера-
тур 150–800 К для получения дополнитель-
ной информации о  физических процессах 
в этих материалах.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Керамика PbFe1/2Ta1/2O3  была получена 

с  использованием обычной керамической 
технологии. Ферротанталат свинца в  виде 
порошка синтезирован из соответствующих 
оксидов методом термохимической реакции 
в  твердой фазе. Исходный материал с  эта-
нолом гомогенизировали в  агатовых шаро-
вых мельницах в течение 24 ч, высушивали 
и прокаливали при 1000°С в течение 1 ч, по-
сле чего повторно прокаливали в течение 4 ч 



1160 Каллаев и др.

НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ        том   60       № 9–10         2024

при той же температуре. Керамику спекали 
при 1150°С в  течение 1  ч. Рентгенодифрак-
ционные измерения при комнатной тем-
пературе показали, что образцы являются 
однофазными и  имеют кубическую (пр. гр. 
Pm3m) структуру перовскита [15].

Исследования термодиффузии и  тепло-
проводности проводили методом лазерной 
вспышки на установке LFA-457  MicroFlash 
фирмы NETZSCH (Германия). Образец 
представлял собой плоскопараллельную 
пластину диаметром 12.7 и толщиной 1 мм. 
Скорость изменения температуры 5К/мин.  
Теплопроводность рассчитывали по фор-
муле λ = ηСpρ, где η – термодиффузия (тем-
пературопроводность), ρ  – плотность об-
разца, Сp  – теплоемкость. Теплоемкость 
измеряли на дифференциальном сканирую
щем калориметре DSC 204  F1  Phoenix® 
фирмы NETZSCH. Образец для измерения 
теплоемкости представлял собой пластину 
диаметром 4 и толщиной 1 мм.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Результаты исследований теплоемкости 

Ср сегнетоэлектрика PbFe1/2Ta1/2O3 в интер-
вале температур 150–800  К  представлены 
на рис. 1 и 2. Видно, что на температурных 
зависимостях теплоемкости PFТ наблю-
дается характерная для сегнеторелаксоров  
размытая аномалия в  области фазового пе-

рехода при Т  ≈  200–380  К. Температура 
максимума теплоемкости в  области размы-
того перехода Tmax ≈ 275 K почти совпадает 
с  температурой сегнетоэлектрического фа-
зового перехода (TC ≈ 270 K), определенной 
на основании рентгеновской и нейтронной 
дифракции  [4–6], и  соответствует переходу 
из кубической Pm3m в тетрагональную фазу 
P4mm. Следует отметить, что температура 
максимума Ср, при которой реализуется со-
стояние с образованием полярных доменов, 
не совпадает с температурой максимума ди-
электрической проницаемости Tmax ≈ 245 K 
для этих же образцов [15].

При 690 К на зависимостях Ср(Т) муль
тиферроика PFТ наблюдается слабая анома-
лия, характерная для фазовых превращений. 
Возможно, в этой области температур в ре-
лаксорной керамике PFТ начинают воз-
никать нанополярные области, т.е. при 
ТB  ≈  690  К  начинается фазовый переход, 
который приводит к ромбоэдрическому ис-
кажению решетки в локальных наноразмер-
ных областях и появлению в них поляриза-
ции. Однако корреляционная длина таких 
областей очень мала, и  макроскопическая 
поляризация не возникает. В нашем случае 
аномальное поведение теплоемкости PFТ, 
которое экспериментально начинает наблю-
даться в области 690 К, действительно совпа-
дает с областью температур Т ≈ 600–750 К, 
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Рис. 1. Температурная зависимость теплоемкости Ср 
сегнетоэлектрика PbFe0.5Ta0.5O3 (сплошная линия – ре-
зультат аппроксимация фононной теплоемкости функ-
цией Дебая).
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Рис. 2. Температурная зависимость аномальной со-
ставляющей теплоемкости ∆Ср сегнетоэлектрика 
PbFe0.5Ta0.5O3 (сплошная линия – результат аппрокси-
мации выражением (1)).
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в  которой регистрировалась температура 
Бернса ТB для сегнеторелаксорной керами-
ки PbВ´0.5В˝0.5O3 на основе свинца [17–19].

При анализе экспериментальных дан-
ных по теплоемкости в  широком интервале 
температур необходимо учитывать ангармо-
нический вклад, который может приводить 
к  различию изобарной Cp и  изохорной CV 
теплоемкостей в  области высоких темпера-
тур. Эту компоненту теплоемкости можно 
вычислить по экспериментальным данным 
сжимаемости (KT) и коэффициента теплово-
го расширения (α): Cp – CV = Vα2T / KT, где 
V – молярный объем. Данные по сжимаемо-
сти PFT, насколько нам известно, в литера-
туре отсутствуют, поэтому для вычисления 
ангармонического вклада в  фононную те-
плоемкость использовали значения коэффи-
циента теплового расширения для PFN  [23] 
и модуля объемной сжимаемости сегнетоке-
рамики PrZr0,5Ti0,5O3 [24], родственных PFT. 
Рассчитанный ангармонический вклад в фо-
нонную теплоемкость PFT при 700 К соста-
вил примерно 1.0 Дж/(моль K), т.е. менее 1% 
от общей теплоемкости. Поэтому, в силу ма-
лости этой величины, при дальнейшем ана-
лизе температурной зависимости фононной 
теплоемкости различие между Ср и СV можно 
не принимать во внимание. Малая величина 
ангармонического вклада обусловлена до-
статочно низким коэффициентом теплового 
расширения оксидной керамики.

Для количественного анализа темпера-
турной зависимости теплоемкости и  разде-
ления фононного и  аномального вкладов 
использована простая модель, описываю-
щая фононную теплоемкость PFТ функцией 
Дебая C0 ∼ D(ƟD/T), где ƟD – характеристи-
ческая дебаевская температура  [7]. Анализ 
данных по теплоемкости PFТ при низких 
температурах дает величину ƟD  ≈  520  K. 
Результаты обработки решеточной тепло-
емкости функцией Дебая показаны на 
рис. 1 сплошной линией. Сравнение экспе-
риментальных значений теплоемкости с рас-
считанной по модели Дебая показывает, что 
имеет место отклонение, которое свидетель-
ствует о наличии избыточной теплоемкости 
в PFТ. Температурная зависимость аномаль-
ной теплоемкости ∆C(T) показана на рис. 2. 

Избыточная составляющая теплоемкости 
определялась как разность между измерен-
ной и  рассчитанной фононной теплоемко-
стью ∆Cр  =  Cp  –  C0. Характер выделенной 
таким образом теплоемкости позволяет ин-
терпретировать ее как аномалию Шоттки 
для трехуровневых состояний, разделенных 
энергетическими барьерами ∆E1 и ∆E2. Это 
могут быть атомы одного типа или группа 
атомов, разделенных барьерами ∆E1, ∆E2 
и  имеющих три структурно-эквивалентные 
позиции  [25]. В  общем случае выражение 
для теплоемкости Шоттки можно получить, 
дифференцируя среднюю энергию частиц 
на энергетических уровнях [26]

ΔCp = (kТ2)–1( <ΔEi2> – <ΔEi>2).

Выражение для теплоемкости Шоттки 
для трехуровневой модели (для произволь-
ной массы вещества) имеет вид [27]:

ΔCp = vR[D1(ΔE1 / kT)2 exp(–ΔE1 / kT) + 

+ D2(ΔE2 / kT)2 exp(–ΔE2 / kT)]/[1 + 

+ D1·exp(-ΔE1 / kT) + D2·exp(–ΔE2  / kT)]2 , (1)

где v – число молей вещества, R – универ-
сальная газовая постоянная, D1 и D2 – отно-
шение кратностей вырождения уровней. Пу-
тем сравнения теплоемкости, рассчитанной 
по формуле (2), и  экспериментально выде-
ленной аномальной теплоемкости ∆C полу-
чены модельные параметры: D1 = 1.257, D2 =  
= 29.435 и ∆E1 = 0.324, ∆E2 = 0.933 эВ. Со-
гласие экспериментально полученной теп-
лоемкости ∆C(T) с  расчетной кривой за-
висимости аномальной теплоемкости от 
температуры по формуле (2) достаточно хо-
рошее (рис. 2).

Таким образом, анализ температурной 
зависимости теплоемкости и ее избыточной 
части для мультиферроика PFТ позволяет 
заключить, что в  PbFe0.5Та0.5O3 в  интервале 
температур 200–690  K наблюдается размы-
тый сегнетоэлектрический фазовый пере-
ход, а дополнительный вклад в теплоемкость 
в области 200–690 K можно интерпретиро-
вать как аномалию Шоттки для трехуровне-
вых состояний.

На рис.  3  и  4  приведены температурные 
зависимости термодиффузии η и теплопро-
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водности λ образцов PFТ в  интервале тем-
ператур 290–800  К. На зависимостях η(Т) 
и  λ(Т) наблюдается аномальное поведение 
в областях Т ≈ 380 К и ТB ≈ 690 К. Возмож-
но, при T* ≈ 380 К происходит объединение 
нанополярных областей в  более крупные 
и  долгоживущие дипольные области, по-
скольку во всех известных релаксорных сег
нетоэлектриках на основе Pb температура T* 
находится выше TС (ТB > T* > TС) в интерва-
ле 350–570  K (в ряде работ изменения при 
T* называют “наномасштабным фазовым 
переходом”) [17–19, 28].

Для анализа температурных зависимо-
стей теплопроводности и  термодиффузии 
рассчитаем длину свободного пробега фо-
нона lph, используя известное соотношение 
η = (1/3)υslph и выражение Дебая для тепло-
проводности фононов λph = (1/3)СVυslph (где 
λph – теплопроводность, СV – теплоемкость 
единицы объема, υs – скорость звука). Вели-
чины η, λph и  Ср (Ср  ≈  СV) определяются из 
эксперимента, данные скорости звука взя-
ты из работы  [29]. Независимые оценки lph 
из измерений теплопроводности и  термо-
диффузии для PFN приводят к одной и той 
же величине lph ~ 3.5–4.5Å (см. вставку на 
рис.  3). Таким образом, можно пренебречь 
рассеянием фононов на границах кристал-
литов, размеры которых составляют по-
рядка нескольких микрон, т.к. lph << d, где 
d  – средний размер гранул. Отсюда можно 
предположить, что структурные искажения 

(т.е. центры рассеяния), ограничивающие 
длину свободного пробега фононов в  PFТ, 
имеют величину порядка постоянной ре-
шетки. В качестве таких центров рассеяния 
могут выступать дефекты, локальные иска-
жения решетки, которые существенно из-
меняются при фазовых превращениях. Та-
кие искажения могут сыграть существенную 
роль в  ограничении фононного теплопере-
носа в этих материалах.

Как видно из рис.  3, 4, в  области тем-
ператур размытого сегнетоэлектрическо-
го перехода Ткомн < Т < Т* (Т* > ТС) при 
нагревании PFТ наблюдается небольшое 
увеличение термодиффузии и  теплопро-
водности, которое обычно характерно для 
аморфных и  стеклообразных тел. Можно 
предположить, что такое поведение ко-
эффициента теплопроводности в  области 
275–380  К объясняется распадом сегнето-
электрических доменов на разупорядочен-
ные диполи, которые можно рассматривать 
как дефекты кристаллической решетки и на 
которых происходит рассеяние фононов, 
участвующих в  процессе переноса тепла. 
При приближении к Т* их число и размеры 
уменьшаются, что приводит к  увеличению 
длины свободного пробега фонона и, соот-
ветственно, увеличению теплопроводности 
и термодиффузии.

Как видно из рис. 3, в области температур 
Т* < Т < ТB при нагревании PFТ наблюда-
ется заметное уменьшение коэффициен-
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Рис. 3. Температурная зависимость термодиффузии ή 
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тов термодиффузии и теплопроводности до 
температуры ТB, которое может быть обу-
словлено усилением распада выше Т* долго-
живущих статических полярных областей на 
более мелкие динамические нанополярные 
области с  ростом температуры. Электро-
статическое взаимодействие таких случай-
ным образом ориентированных локальных 
поляризованных наноразмерных областей 
создает в  окружающей параэлектрической 
среде сложную картину механических на-
пряжений [30], что приводит к искажениям 
структуры и, соответственно, к  увеличе-
нию количества центров рассеяния фоно-
нов. Согласно структурным данным [19, 31, 
32], этими центрами могут быть искажения 
параметров решетки (и изменения объема 
элементарной ячейки), вызванные поляр-
ными сдвигами сегнетоактивных катионов 
Pb2+ и  Ta5+, и  смещения атомов кислорода 
от своих исходных позиций в области темпе-
ратур Т* < Т < ТB. При Т > ТB ≈ 690 K нано-
полярные области (полярные сдвиги сегне-
тоактивных катионов Pb и Ta) исчезают, что 
приводит к существенному уменьшению ис-
кажений решетки, т.е. центров рассеяния, и, 
соответственно, к  росту длины свободного 
пробега фононов и  увеличению термодиф-
фузии и теплопроводности в области Т > ТB 
(см. рис. 3, 4).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В результате проведенных теплофизи-

ческих исследований обнаружены харак-
терные для сегнеторелаксоров аномалии 
теплофизических свойств в области размы-
того сегнетоэлектрического фазового пере-
хода при температурах: Бернса ТB  ≈  690  К, 
“наномасштабного” перехода Т*  ≈  380  К 
и ТС ≈ 275 К.

Установлено, что аномальное поведе-
ние теплоемкости в  области температур 
200–700  К  обусловлено трехуровневыми 
состояниями (аномалия Шоттки). Анализ 
проведенных исследований совместно с ли-
тературными данными структурных ис-
следований позволяет предположить, что 
в  качестве основного механизма рассея-
ния фононов в  релаксорном PFТ выступа-
ют локальные искажения кристаллической 

решетки, вызванные полярными сдвигами 
катионов Pb2+ и Ta5+, смещения атомов кис-
лорода от своих исходных позиций и  воз-
никающие вследствие этого нанополярные 
области.

Показано, что исследования теплофизи-
ческих свойств позволяют определить все 
характерные для сегнеторелаксоров тем-
пературы, связанные с  возникновением 
и температурной эволюцией нанополярной 
структуры.
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ВВЕДЕНИЕ
Одной из ключевых задач современной 

энергетики является переход от невозобнов-
ляемого ископаемого топлива к  эффектив-
ному производству чистой дешевой энергии 
с использованием безопасных для окружаю-
щей среды процессов. Совмещение процес-
сов получения и  очистки водорода в  мем-
бранных каталитических реакторах является 
перспективным методом производства энер-
гии [1, 2]. В настоящее время наиболее изу-
ченными материалами для металлических 
мембран являются Pd и его сплавы, что свя-
зано с  высокой водородной проницаемо-
стью  [3]. К  недостаткам такого материала, 
помимо высокой стоимости, можно отне-
сти и фазовый переход α→β при температу-
ре ниже 300°C в присутствии H2, что приво-
дит к деградации мембраны. Альтернативой 
сплавам Pd являются сплавы на основе ме-

таллов 5-й группы (V, Nb, Ta), и  в  первую 
очередь ванадиевые сплавы замещения. 
В работах [2, 4–7] показано, что добавление 
таких металлов, как Ni, Cr, Cu, уменьшает 
растворимость Н2  в  ванадии и  предотвра-
щает водородное охрупчивание мембраны. 
В  двухфазных мембранах для разделения 
водорода протонный проводник сочетает-
ся с  электронным, обладающим высокой 
электронной проводимостью, а внутри мем-
браны образуются отдельные транспортные 
каналы для протонов и  электронов, значи-
тельно повышающие эффективность мем-
бранного разделения [8]. Керамометалличе-
ские композиты (КК), используемые в таких 
мембранах, обладают высокой смешанной  
протонно-электронной проводимостью, тер- 
мической и  механической прочностью, хи-
мической устойчивостью в  рабочей среде 
продуктов конверсии биотоплив [9, 10].
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Важным этапом приготовления плотных 
керамометаллических мембран является 
процесс спекания. Спекание порошковых 
систем, состоящих из нескольких фаз, от-
личающихся морфологией и  температура-
ми плавления, иногда невозможно провести 
в  открытой атмосфере, либо оно занимает 
продолжительное время. В  частности, на 
воздухе металлический ванадий окисляет-
ся до оксида ванадия(V), а при дальнейшем 
спекании с  увеличением температуры про-
исходит его плавление (при 670°С). Элек-
троискровое спекание (ЭИС), когда элек-
трический ток проходит непосредственно 
через порошковую заготовку, проводится 
в вакууме и при более высоких скоростях по 
сравнению с традиционными методами спе-
кания, что позволяет уменьшить общее вре-
мя нахождения материала при повышенных 
температурах и достичь желаемой плотности 
образцов [11, 12].

В представленной работе в качестве метал-
лической фазы КК выбраны сплавы V70Cr30, 
V70(Ni80Cr20)30  и  (V95Cr5)70Cu30, а  в  каче-
стве керамической составляющей выбран 
сложный оксид со структурой перовскита 
La0.96Sr0.04ScO3, обладающий высокой про-
тонной проводимостью [13]. Поскольку низ-
кая степень консолидации КК при исполь-
зовании традиционного спекания в муфеле 
не позволяет получить газоплотный функ-
циональный слой мембраны, было выбрано 
ЭИС.

Целью работы является изучение воз-
можности использования метода ЭИС для 
компактирования КК на основе сплавов 
ванадия и влияния состава сплавов на свой-
ства полученных материалов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Образцы сплавов ванадия V70Cr30,  

V70(Ni80Cr20)30  и  (V95Cr5)70Cu30 были приго-
товлены методом механохимической акти-
вации (МА) в  планетарной мельнице АГО-
2 (ООО “Новиц”, Россия) с использованием 
металлических шаров диаметром 10 мм (при 
массовом соотношении исходной смеси 
и  шаров 1  : 20). Для приготовления спла-
вов использовали порошки ванадия (Китай, 
не менее 99.5%), меди электролитической 

(Россия, ГОСТ 4960-75) и  хрома (Россия, 
ГОСТ 5905–2004), нихрома ПХ20Н80-56-26 
(Россия, ГОСТ 13084-88). Образцы 
La0.96Sr0.04ScO3  были синтезированы моди-
фицированным методом Печини. Для при-
готовления использовали лимонную кис-
лоту (ЛК) (Реахим, “ч.д.а.”), этиленгликоль 
(ЭГ) (База № 1 химреактивов, “х.ч.”), гекса-
гидрат нитрата лантана(III) (Вектон , "х.ч.") 
и  водные растворы нитрата стронция(II)  
(Реахим, “х.ч.”) и нитрата скандия(III) (Ре-
ахим, “х.ч.”). ЛК и  ЭГ перемешивали при 
слабом нагревании до полного растворе-
ния, далее в остывший гель добавляли смесь 
нитратов металлов в мольных соотношени-
ях Σn(металлов) : ЛК : ЭГ  =  1  : 3.75  : 11.25. 
Полученный гель сушили при t  =  100°С 
(24  ч), полученный ксерогель прокалива-
ли при 500–1100°С на воздухе. Композиты 
были получены диспергированием смеси 
оксидов и  сплавов ванадия в  соотношении  
70  : 30 мас.% в течение 40 мин в среде изо-
пропилового спирта (ИПС) с  добавлени-
ем поливинилбутираля (ПВБ) (5 об.% ПВБ 
в  ИПС) с  помощью диспергатора (IKA RW 
14 basic, Германия). Полученную суспензию 
сушили в  сушильном шкафу при темпера-
туре 80°С (24 ч), после чего прокаливали на 
воздухе при 500°С (2 ч).

Образцы композитов получали ЭИС 
при температуре 950–1100°С и  давлении 
40 МПа на установке LABOX-1575 (SINTER 
LAND  INC., Япония). Для защиты пресс-
формы от воздействия спекаемого материа
ла использовали бумагу из графита. После 
спекания образцы в  виде таблеток извле-
кали и отделяли от графита с помощью на-
ждачной бумаги.

Элементный состав определяли методом 
рентгеноспектрального флуоресцентно-
го анализа на спектрометре ARL Perform’X 
(Thermo Scientific). Кажущуюся плотность 
(δ) определяли путем измерения массы 
и  размеров образца, пикнометрическую 
плотность (ρ) – с помощью гелиевого пик-
нометра Quantachrome ULTRAPYC 1200e 
фирмы Quantachrome Instruments. Твердость 
измеряли на приборе  DuraScan 50  hardness 
tester (EMCO-TEST, Австрия) при нагрузке 
3  Н. Дифракционные картины были полу-
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чены на дифрактометре Bruker D8 Advance, 
оснащенном линейным детектором Lynx-
Eye, с  использованием CuKa-излучения. 
Микроструктуру изучали на двухлучевом 
сканирующем электронном микроскопе 
TESCAN SOLARIS FE-SEM (TESCAN, Че-
хия). Прибор оснащен энергодисперсион-
ным спектрометром рентгеновского харак-
теристического излучения (EDX) AztecLive 
(Oxford Instruments, Англия) с  полупрово-
дниковым Si-детектором с  разрешением 
128 эВ.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
По данным РФА, структура образца вана-

дия после МА соответствует ОЦК-решетке 
Im3m. Кроме этого, в качестве примеси была 
зарегистрирована фаза с  гексагональной 
структурой (обозначена * на рис. 1а). В об-
ласти 44.7° появляется слабый рефлекс, при-
писываемый примесной фазе V0.7Fe0.3. По 
данным рентгенофлуоресцентного анализа 
ванадия до и  после МА, с  ростом времени 
обработки количество железа резко увели-
чивается с 0.15 до 15 мас.%. С увеличением 
времени обработки размер частиц умень-
шается в несколько раз (табл. 1). По данным 
микроскопии, исходный порошок ванадия 
представляет собой набор частиц, обладаю
щих слоистой пластинчатой структурой тол-
щиной в несколько мкм и диаметром в не-
сколько десятков мкм (рис.  2а), исходные 

частицы меди имеют дендритную форму 
(рис. 2б).

По данным РФА, для образцов V–Cr по-
сле 20 и 30 мин МА идентифицируются реф-
лексы, соответствующие кубической фазе 
твердого раствора ванадия с хромом, исход-
ного ванадия и  примесной фазы (рис.  1б). 
С увеличением времени обработки форми-
руется твердый раствор V–Cr, уменьшение 
размеров областей когерентного рассеяния 
(ОКР) сплава при этом незначительное. 
При синтезе сплава (V95Cr5)70Cu30  после 
20  мин МА помимо отдельных фаз меди 
и ванадия формируется фаза VFe (рис. 3а). 
Это объясняется намолом железа от ша-
ров и  стенок барабана и  взаимодействием 
с  исходным порошком ванадия. В  целом 
присутствие сплава VFe в  незначительных 
количествах не мешает исследованию мем-
бран.

В работах [5, 14] было показано, что мем-
браны на основе таких сплавов обладают 
превосходной и  стабильной водородопро-
ницаемостью в течение как минимум 1000 ч 
при температуре 573 К без разрушения из-за 
охрупчивания. Дальнейшее увеличение вре-
мени МА до 80  мин приводит к  аморфиза-
ции образца. На дифрактограмме сохраня-
ется асимметричный широкий пик в области 
41.8°, который свидетельствует о  формиро-
вании двух твердых растворов  – на основе 
ванадия и меди. С увеличением времени МА 
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Рис. 1. Дифрактограммы исходного порошка ванадия (а) и V70Cr30 после МА (б).
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смеси порошков V и  NiCr фаза металличе-
ского ванадия исчезает (рис.  3б), а  после 
10  мин обработки начинает формироваться 
новый твердый раствор с кубической струк-
турой.

После 30  мин обработки рефлексы от-
дельных фаз нихромового сплава и ванадия 
полностью исчезают. Параметр решетки 
сплава V70(Ni80Cr20)30, полученного после 
30 мин МА, составляет 2.952 Å, у исходного 
ванадия – 3.03 Å (табл. 1). Уменьшение па-

раметров решетки можно объяснить внедре-
нием в  кристаллическую решетку ванадия 
(радиус 1.34 Å) атомов никеля (1.24 Å) и хро-
ма (1.30 Å), имеющих меньшие атомные ра-
диусы. При проведении синтеза по получе-
нию сплавов ванадия с  медью и  нихромом 
формирования сплавов железа–ванадия не 
наблюдается и  содержание железа варьиру-
ется на уровне 0.5 мас.%.

По данным СЭМ, после МА с  хромом, 
медью и  никелем наблюдается измене-

10 мкм 10 мкм

(а) (б)

Рис. 2. Морфология исходных частиц ванадия(а), меди (б).

Таблица 1. Фазовый состав образцов ванадия и его сплавов после МА

Состав Время МА, мин Фазовый состав Параметр решетки, Å Размер ОКР, Å

V

3 V
Примесная фаза 

3.035
–

250
–

30 V
V0.7Fe0.3

3.029
– 

37

40 V
V0.7Fe0.3

3.020
–

30
–

V70Cr30

20
V

VCr
Примесная фаза

3.040
2.964

–

78
88
–

30
V

VCr
Примесная фаза

3.037
2.947

–

–
78
–

40 VCr 2.986 75

V70(Ni80Cr20)30

1 V
NiCr

3.021
3.541

230
230

10 V
NiCr

3.002
3,522

120
120

30 VNiCr 2.952 77
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ние размера первичных частиц ванадия 
(рис. 4). После МА ванадия с другими ме-
таллами частицы уменьшаются и  приоб-
ретают однородную текстуру. На снимках 
V70(Ni80Cr20)30 не наблюдается присутствия 
частиц дендридной формы, характерной 
для чистой меди, несмотря на то, что по-
сле 20  мин МА однофазный твердый рас-
твор V–Cr–Cu еще не сформирован. Также 
видно, что крупные частицы состоят из не-
скольких десятков первичных более мел-
ких. Это свидетельствует о  преобладании 
скорости агрегации частиц над скоростью 
измельчения.

По данным РФА (рис.  5), образец 
La0.96Sr0.04ScO3  после прокаливания при 
700°C является однофазным и имеет струк-
туру перовскита орторомбической модифи-
кации (PDF  [00-026-1148]). С увеличением 
температуры термической обработки фор-
мируется хорошо окристаллизованный од-
нофазный образец La0.96Sr0.04ScO3.

Фазовый состав и  микроструктура ком­
позитов. Для синтеза композитов исполь-
зовали сплавы V70Cr30, V70(Ni80Cr20)3  после 
30  мин МА и  (V95Cr5)70Cu30  после 80  мин 
МА. На рис.  6  представлены термограммы 
процесса ЭИС композитов. Анализ пред-
ставленных кривых спекания показывает, 
что усадка порошков происходит в интерва-
ле температур 850–1100°С. Для композитов 
V70(Ni80Cr20)30/La0.96Sr0.04ScO3  (VNC/LSS) 

и  V70Cr30/La0.96Sr0.04ScO3  (VC/LSS) зависи-
мости имеют стадийный характер: стадия 
медленной усадки при ~800 и 950°С соответ-
ственно и  стадия интенсивной усадки по-
рошков в интервале нагрева до 1100°С и вы-
держке в  течение 10  мин. Введение в  сплав 
V–Cr никеля снижает температуру начала 
усадки.

По данным РФА, для композитов VC/LSS  
и  VNC/LSS после ЭИС сохраняется исход-
ный фазовый состав и не наблюдается взаи
модействия между фазами (рис.  7а и  7б). 
В  обоих композитах помимо основных ме-
таллической и  оксидной фаз появляется 
примесная ромбоэдрическая фаза оксида 
(Cr0.15V0.85)2O3. В  целом восстановление та-
кого оксида может происходить непосред-
ственно при переносе водорода сквозь мем-
брану в процессе ее эксплуатации.

На снимках СЭМ (рис.  8а–8г) поверх-
ность обоих композитов отличается равно-
мерным распределением фаз с четкими гра-
ницами раздела. Отсутствие пор и  трещин 
свидетельствует о  высокой степени консо-
лидации частиц металлической фазы и фазы 
перовскита, необходимой для проводящей 
мембраны. Микродефекты, присутствую-
щие на поверхности, возникли в  процессе 
стирания углеродной фольги, технологиче-
ски требуемой, чтобы образец не припекал-
ся к пресс-форме. Элементное картирование 
поверхности VC/LSS показало присутствие 
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Рис. 3. Изменение фазового состава образцов (V95Cr5)70Cu30 (а) и V70(Ni80Cr20)30 (б) в зависимости от времени МА.
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железа после спекания композита, которое 
сегрегируется в  местах скопления ванадия 
и хрома, с вероятным образованием сплава 
(рис. 9). Как говорилось выше, присутствие 
железа в образце является результатом намо-
ла в процессеМА.

Для образца (V95Cr5)70Cu30/La0.96Sr0.04ScO3 
(VCC/LSS) при попытке спекания до 1100°С 
усадка во всем интервале температур про-
должала монотонно расти. После извлече-

ния таблеток из пресс-формы оказалось, что 
происходит выдавливание образца между 
пуансоном и  пресс-формой и  наблюдается 
тонкий налет розового цвета. По данным 
РФА, в композите после ИПС было обнару-
жено взаимодействие между металлической 
и  оксидной фазами (рис.  7в). Высокореак-
ционноспособный ванадий образует с  лан-
таном сложные оксиды со структурой перов-
скита LaVO3 (PDF [01-075-0283]) и монацита 

1 мкм

1 мкм

1 мкм

5 мкм

5 мкм

5 мкм

(а) (б)

(в) (г)

(д) (е)

Рис. 4. Микрофотографии образцов после 20 мин МА: а, б – V70Cr30; в, г – (V95Cr5)70Cu30; после 30 мин МА: д, е – 
V70(Ni80Cr20)30.
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LaVO4  (PDF  [050-0367]). Объяснить проте-
кание межфазного взаимодействия можно 
неустойчивостью твердого раствора V–Cr–
Cu при высоких давлении (40  МПа) и  тем-

пературе (950°С), в  условиях которых про-
исходит деградация сплава, вследствие чего 
его отдельные компоненты вступают во вза-
имодействие со скандатом лантана. Кроме 

Рис. 6. Зависимости температуры и усадки от времени спекания композитов.
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Рис. 5. Дифрактограммы образцов La0.96Sr0.04ScO3, прокаленных при 700–1100°С на воздухе.
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Рис. 7. Фазовый состав композитов после спекания при 1100°С: VC/LSS (а), VNC/LSS (б), VCС/LSS (в) (рефлексы С 
и SiO2 от материалов пресс-формы и абразива соответственно).

того, в составе композита была обнаружена 
металлическая медь и фаза CuO (PDF [001-
1117]), что также может свидетельствовать 
о  возможном окислении меди кислородом 
из оксидной фазы La096Sr004ScO3.

Анализ кривых спекания VCС/LSS до 
1000°С показывает, что усадка порошков 
происходит постадийно, так же как и  для 
других образцов композитов. Введение 
меди в  сплав ванадия снижает температу-
ру начала усадки, быстрая стадия протека-
ет в  интервале 650–800°С и  заканчивается 
при 850°С (рис.  6, кривая  3). Полученные 
образцы V70Cr30/La0.96Sr0.04ScO3  и  V70(Ni80

Cr20)30/La0.96Sr0.04ScO3  обладают высокой 
плотностью (табл. 2). Снижение плотности 
композита VCС/LSS по сравнению с  ком-
позитами на основе V70Cr30 и V70(Ni80Cr20)30, 
возможно, связано с  диффузией меди на 
поверхность как более легкоплавкого ме-
талла, наблюдается так называемый эф-
фект Киркендалла  [15, 16]. На микрофо-
тографии (рис.  8д) видно формирование 
частиц ядро/оболочка, а  также пористой 
структуры материала. Соответственно, 
микротвердость данного образца намно-
го ниже, примерно в  7  раз, по сравнению 
с VC/LSS и VNC/LSS.
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Рис. 8. Микроструктура VNC/LSS (а, б), VC/LSS (в, г) и VCС/LSS (д, е).
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Рис. 9. Снимок СЭМ и элементное картирование композита VC/LSS.

Таблица 2. Физико-химические свойства композитов

№ Состав Условия 
спекания δ, г/см3 ρ, г/см3 δ/ρ, %

Микротвердость по Виккерсу, HV

Перпендикулярно Фронтально

1 V70Cr30/
La0.6Sr0.04ScO3

t = 1100°С
τ = 10 мин

4.88 5.04 96.82 783 779

2 V70(Ni80Cr20)30/ 
La0.96Sr0.04ScO3 

t = 1100°С
τ = 10 мин 

5.08 5.24 96.94 661 458

3 (V95Cr5)70Cu30/ 
La0.96Sr0.04ScO3

t = 1000°С
τ = 5 мин

3.47 4.04 85.87 114 129
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
С использованием МА получена серия 

твердых растворов ванадия. При содержа-
нии меди в  исходной смеси твердофазная 
реакция протекает после 80  мин обработ-
ки c формированием фазы (V95Cr5)70Cu30, 
а  при синтезе V70(Ni80Cr20)30  твердый рас-
твор формируется уже после 30  мин обра-
ботки.

Использование ЭИС позволило за корот-
кое время получить КК с низкой остаточной 
пористостью: для V70Cr30/La0.96Sr0.04ScO3   
и  V70(Ni80Cr20)30/La0.96Sr0.04ScO3  она соста-
вила ~4%. Также для композитов, содержа-
щих V, Ni, Cr, установлено отсутствие меж-
фазного взаимодействия с  формированием 
развитых границ раздела фаз.

Для практического применения необхо-
димо использовать сплавы ванадия с  ни-
келем и  хромом, поскольку введение меди 
резко снижает как плотность композита, так 
и микротвердость.

Показана возможность компактирования 
КК методом ЭИС, что является перспектив-
ным направлением материаловедения.
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