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Структура и электрические свойства 
легированных железом керамик на основе оксида цинка

© 2018 г. А. В. Пашкевич1,3, А. К. Федотов1,3,§, Ю. В. Касюк1, Л. А. Близнюк2, 
Ю. А. Федотова1, Н. А. Басов2, А. С. Федотов3, И. А. Свито3, Е. Н. Подденежный4

1 НИИ ядерных проблем Белорусского государственного университета, 
ул. Бобруйская, д. 11, 220030 Минск, Беларусь,
2 НПЦ НАН Беларуси по материаловедению, 
ул. П. Бровки, 19, 220072 Минск, Беларусь

3 Белорусский государственный университет, 
просп. Независимости, д. 4, Минск, 220030, Беларусь

4 Гомельский государственный технический университет имени П. О. Сухого, 
просп. Октября 48, 246746 Гомель, Беларусь

Аннотация. В настоящее время особое внимание уделяется поиску экономичных технологий производства, а 
также исследованию структуры и свойств новых керамических композиционных материалов на основе оксида 
цинка. Такие керамики имеют ряд преимуществ по сравнению с материалами, полученными по более до-
рогим технологиям, поскольку дают возможность изготавливать изделия различных форм и размеров, в том 
числе с варьированием их морфологии и структурно−фазового состояния. Это позволяет контролировать их 
функциональные свойства путем изменения размеров частиц в исходной шихте; температур, длительности и 
атмосферы синтеза и термообработок, а также типа легирующих агентов в керамиках. Исследована структура 
и электрические свойства керамик (FexOy)10(ZnO)90 (0 ≤ x ≤ 3; 1 ≤ y ≤ 4), синтезированных на воздухе методом 
одно− и двухэтапного снтеза. Для легирования ZnO использовали порошки соединений FeO, α−Fe2O3 и Fe3O4 
или смесь (α−Fe2O3 + FeO). На основе экспериментальных результатов, полученных методами рентгеновского 
дифракционного анализа, гамма−резонансной спектроскопии и рамановской спектроскопии установлено, 
что при фиксируемых средних концентрациях железа 1—3 % (ат.) в керамических образцах формируется не 
менее трех фаз: твердый раствор Zn1−δFeδO со структурой вюрцита, феррит ZnFe2O4 со структурой шпине-
ли, а также остаточные оксиды железа FexOy, использованные в качестве легирующих агентов. Методами 
сканирующей электронной микроскопии и энерго−дисперсионного рентгеновского анализа показано, что в 
исследованных керамиках размеры зерен вюрцитной фазы уменьшаются от нескольких десятков микроме-
тров при использовании одноэтапного синтеза до субмикронного уровня для случая двухэтапного синтеза. 
Обнаружено, что введение железа в ZnO приводит к сжатию кристаллической решетки вюрцитной фазы, тем 
более сильному, чем выше доля кислорода в легирующих оксидах железа FexOy. Изучение температурных 
зависимостей удельного электросопротивления показало, что в вюрцитной фазе Zn1−δFeδO формируются 
глубокие донорных центры с энергией активации порядка 0,37 эВ. Температурные зависимости электросо-
противления электронов в нелегированном ZnO в диапазоне температур 6—300 К и в легированной керамике 
(FeO)10(ZnO)90, полученной методом одноэтапного синтеза, при температурах ниже 50 К характеризуются 
переменной энергией активации. Это указывает на сильное разупорядочение их структуры. 

Ключевые слова: оксид цинка, керамики, легирование железом, фазовая структура, электрические свой-
ства
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Введение

В настоящее время особое внимание уделяется 
поиску экономичных технологий производства, а 
также исследованию структуры и свойств новых 
керамических композиционных материалов на 
основе оксида цинка [1]. Такие керамики имеют ряд 
преимуществ по сравнению с материалами, полу-
ченными по более дорогим технологиям, поскольку 
дают возможность изготавливать изделия различ-
ных форм и размеров, в том числе с варьированием 
их морфологии и структурно−фазового состояния. 
Это позволяет контролировать их функциональ-
ные свойства путем изменения размеров частиц в 
исходной шихте; температур, длительности и ат-
мосферы синтеза и термообработок, а также типа 
легирующих агентов в керамиках [2—4]. 

На основе оксида цинка можно создавать как 
традиционные устройства (например, варисторы [2]), 
так и совершенно новые их виды. Например, легируя 
ZnO магнитными примесями, можно реализовать 
интересные материалы с новыми электронными, 
оптическими и магнитными свойствами [5—12], в 
том числе управляемые магнитным полем [13, 14]. 

Композиционные керамики на основе оксида 
цинка позволяют создавать термоэлектрические 
преобразователи [15]), однако, для этого требуется 
повысить их электропроводность и снизить тепло-
проводность, что можно достигнуть, например, ле-
гированием.

Легирование керамических композиционных 
материалов на основе ZnO переходными элемента-
ми вызывает особенный исследовательский интерес 
[5—12]. Свойства этих материалов зависят не только 
от концентрации инкорпорированных примесей, но и 
от того, распределены они равномерно в кристалли-
ческой решетке матрицы (вюрцита) 
или формируют в ней магнитные 
кластеры (с определенной фазовой 
и магнитной структурой) субми-
кронных и нанометровых размеров. 
Подобные гибридные нанокомпози-
ционные структуры можно исполь-
зовать в различных устройствах, 
например для создания газочув-
ствительных адсорбционных сен-
соров [16—20].

В литературе известно мно-
жество исследований влияния ле-
гирования переходными и иными 
элементами на структуру и свой-
ства монокристаллов, поликристал-
лических пленок, а также нано-
структурированных порошков, на-
нопроволок или тетраподов [5—12, 
21—23]. Композиции же на основе 
ZnO, полученные по керамическим 

технологиям, изучены далеко не полностью (за ис-
ключением варисторных и оптических керамик [2, 
7]). Так, недостаточно подробно исследовано влияние 
добавления в керамические композиции на основе 
ZnO разного рода магнитных примесей (в том числе, 
железа) и изменения режимов синтеза на химиче-
ский состав керамик, структурное и магнитное со-
стояние образуемых фаз. Кроме того, недостаточно 
данных о влиянии типа формируемых собственных 
дефектов и комплексов на их основе на электро-
транспорт и другие свойства керамик. Железо часто 
внедряется в оксид цинка в процессе роста и явля-
ется одной из наиболее распространенных примесей 
группы d−переходных металлов в этом материале 
[21, 24—26]. Согласно расчетам [27], в идеальном ZnO 
ион железа в зарядовом состоянии Fe2+должен быть 
относительно мелким донором. Однако присутствие 
в реальных образцах случайных акцепторов (напри-
мер, азота в случае синтеза на воздухе) трансфор-
мирует Fe2+ в Fe3+, приводя к образованию глубоких 
донорных уровней [27].

Цель работы — изучение влияния режимов 
синтеза и типа легирующего агента (оксидов железа 
FexOy) на фазовый состав и электрические свойства 
композиций на основе ZnO.

Образцы и методы исследования

Для получения образцов на основе ZnO приме-
няли обычную керамическую технологию спекания 
порошков в открытой атмосфере [2, 7]. В качестве 
исходных компонентов для приготовления шихты 
использовали порошки ZnO, FeO, α−Fe2O3, Fe3O4 и 
смеси (α−Fe2O3 + FeO) квалификации ОСЧ (табл. 1). 
В изученных образцах керамик при расчете массы 
компонентов шихты использовали формулу соеди-

Таблица 1

Режимы синтеза исследованных образцов 
[Specimen synthesis methods]

Номер 
образца Образец* Режим 

синтеза

Предварительное /
окончательное спекание
Температура, 

°C
Время, 

ч

1 ZnO Спекание 1100 2

2 (ZnO)90(FeO)10−1
Одноэтапный 

синтез 1200 23 (ZnO)90(Fe2O3)10−1

4 (ZnO)90(Fe3O4)10−1

5 (ZnO)90(FeO)10−2
Двухэтапный 

синтез
900/1200

2/26 (ZnO)90(Fe2O3)10−2

7 (ZnO)90(Fe3O4)10−2

8 (ZnO)90(Fe2O3 + FeO)10−2
Двухэтапный 

синтез 4/48

* Цифры «1» и «2» в маркировке образцов обозначают одно− и двухэтапный 
синтез соответственно.
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нения (FexOy)10(ZnO)90, для которой масса порошков 
оксидов железа в исследуемых образцах соответ-
ствовала 10 % (вес.).

Смешивание порошков проводили в аттриторе 
из нержавеющей стали с твердосплавными шарами 
в присутствии увлажнителя (спирта). Дисперсность 
частиц исходных оксидов после помола в течение 
12 ч составляла 10—50 мкм. При приготовлении 
шихты исходные оксиды высушивали при тем-
пературе 500—900 °С до достижения постоянной 
массы и в шихту добавлялось 3 % (вес.) связки из 
клея ПВА. После одноосного прессования при дав-
лении 200 МПа смесь превращалась в таблетки 
диаметром 10—18 мм и высотой до 2—5 мм. В слу-
чае одноэтапного синтеза спрессованные таблетки 
спекали на воздухе при 1200 °С в течение 2 ч. При 
двухэтапном синтезе сначала проводили предва-
рительное спекание таблеток в течение 2 ч при Т =
= 900 °С, после чего их снова перемалывали в поро-
шок, смешивали со связкой, прессовали и отжигали 
в открытой атмосфере при 1200 °С в течение 2 ч. 
Как видно из табл. 1, режим синтеза образца ке-
рамики 8 отличался от обычного. После окончания 
синтеза или отжига образцы охлаждали вместе с 
печью со скоростью 200—300 К/ч. 

Структуру и фазовый состав керамик исследо-
вали при комнатной температуре методами рентге-
новского дифракционного анализа (РДА) на автома-
тизированной установке ДРОН−3 М с использовани-
ем CuKα−излучения, и сканирующей электронной 
микроскопии (СЭМ) в режиме вторичных электро-
нов на приборах LEO 1455VP Oxford Instruments и 
Tescan Vega 3LMU. При использовании РДА шаг 
сканирования по углу 2θ составлял не более 0,03°, а 
время экспозиции — не менее 5 с. Обработку рент-
генограмм осуществляли с помощью программы 
FullProf, основанной на методе Ритвелда анализа 
профилей [28]. 

Концентрации химических элементов в компо-
зитах измеряли с помощью электронно−зондовых 
рентгеноспектральных микроанализаторов для 
энерго−дисперсионного рентгеновского анализа 
(ЭДРА) в составе СЭМ. 

Пористость образцов изучали на микроскопе 
Olimpus GX41 (Япония) с использованием программ-
ного обеспечения AutoScan 005.

Ядерную гамма−резонансную (ЯГР) спектро-
скопию осуществляли в диапазоне температур 
20—300 К на мессбауэровском спектрометре MS4 
(SEE CO (США). ЯГР−спектрометрию проводили 
на порошковых образцах на изотопе 57Fe в просве-
чивающей геометрии c использованием источника 
57Co/Rh (20 мКи). Спектры аппроксимировали с 
помощью программы MOSMOD, базирующейся на 
методе Ранкура [29]. 

Спектроскопию комбинационного рассеяния 
(СКР) выполняли на конфокальном спектроме-

тре Nanofinder High−End LOTIS TII (Беларусь—
Япония). Для возбуждения сигнала использовали 
твердотельный лазер (длина волны — 532 нм, мощ-
ность — 20 мВт). Излучение лазера фокусировали 
на поверхности образца объективом 50х (числовая 
апертура от 0,8). Мощность падающего на образец 
лазерного излучения ослабляли до 2 мВт во избежа-
ние его теплового повреждения. Обратно рассеянный 
свет диспергировался дифракционной решеткой 
600 мм−1, что позволяло получать спектральное 
разрешение не хуже 3 см−1. Спектральную кали-
бровку осуществляли по линиям газоразрядной 
лампы, что обеспечивало точность не хуже 3 см−1. 
Время накопления сигнала составляло 30 с. В каче-
стве фотоприемника использовали охлаждаемую 
кремниевую CCD−матрицу.

Температурные зависимости электросопротив-
ления ρ(Т) керамик измеряли на вырезанных из син-
тезированных таблеток прямоугольных образцах 
шириной и толщиной 2—3 мм и длиной 7—10 мм, 
на которые наносили серебряные токовые и потен-
циальные контакты. Измерения ρ(Т) проводили на 
установке High Field Measurement System компа-
ниии Cryogenic Ltd (Лондон) в интервале темпера-
тур 6—300 К. Исследуемый образец монтировали 
в специальном зонде, который содержал систему 
термометров и нагревателей. Зонд с распаянным 
образцом помещали в криостат рефрижератора 
замкнутого цикла со сверхпроводящим соленоидом 
и подключали к автоматизированной измерительной 
системе. 

Ток через образец задавался источником−
измерителем Sub−Femtoamp Remote SourceMeter 
Keithley 6430, который позволял измерять элек-
трическое сопротивление образцов в диапазоне 
100 мкОм — 20 ГОм с точностью не хуже 0,1 %. Тем-
пературу образцов контролировали термодиодами 
LakeShore, калиброванными с точностью 0,0005 К и 
имеющими воспроизводимость 0,001 К, что позво-
ляло стабилизировать и измерять температуру с 
точностью не хуже 0,005 К с помощью контроллера−
измерителя LakeShore 331. Относительная по-
грешность измерения удельного электрического 
сопротивления не превышала 5 % и определялась, 
главным образом, неточностью измерения геоме-
трических размеров образцов, а также размерами 
потенциальных электрических контактов. 

Результаты и их обсуждение

Структура и фазовый состав композиционных 
керамик. В табл. 2 представлены тип и весовое содер-
жание легирующих оксидов FexOy, а также основные 
структурные характеристики изученных керамик: 
пористость, определенные методом ЭДРА средние 
концентрация железа по образцу и δ−железа в твер-
дом растворе основной (вюрцитной) фазы Zn1−δFeδO, 
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а также концентрации железа и параметры решетки 
у формирующихся в процессе синтеза феррита и 
остаточных легирующих агентов.

На рис. 1 приведены типичные примеры СЭМ−
изображений поверхности сколов керамических 
образцов, изготовленных методом одно− и двухэтап-
ного синтеза. Из рис. 1 видно, что после одноэтапного 
синтеза размер гранул в керамиках имеет разброс 

от единиц до нескольких десятков микрометров 
(см. рис. 1, а, в, г, ж). В результате двухэтапного 
синтеза размер большинства зерен уменьшился до 
субмикронного диапазона (см. рис. 1, б, г, е, з), хотя, 
как видно из рис. 1, б и е, отдельные крупные зерна 
после второго этапа все же сохраняются. Изуче-
ние методом РДА показало сохранение вюрцитной 
структуры в твердых растворах Zn1−δFeδO незави-

Рис. 1. Типичные СЭМ−изображения зеренной структуры на поверхности скола керамик (FexOy)10(ZnO)90, полученных при од-
но− (а, в, д, ж) и двухэтапном (б, г, е, з) синтезе с использованием в качестве легирующих агентов FeO (а, б), α−Fe2O3 (в, г), 
Fe3O4 (д, е) и FeO + Fe2O3 (ж, з). 
Вставка — СЭМ−изображения отдельных участков образцов с бóльшим увеличением

Fig. 1. Typical SEM images of the grain structure at the cleavage surfaces of (FexOy)10(ZnO)90 ceramics synthesized using (а, в, д, ж) 
single−stage synthesis method and (б, г, е, з) two−stage synthesis method with the doping impurities being (a and б) FeO, 
(в and г) α−Fe2O3, (д and е) Fe3O4 and (ж and з) FeO + Fe2O3. 
Inset: large magnification SEM images of separate specimen areas

Таблица 2

Основные структурные параметры исследованных образцов 
[Main structural parameters of the specimens]

№ Образец Порис−
тость, %

Средняя концентра-
ция Fe в ZnO, % (ат.)

Концентрация Fe(δ) 
в Zn1−δFeδO, % (ат.)

Параметры решетки, нм

вюрцитной 
фазы

ферритной 
фазы

1 ZnO 14,6 0 0 a = 0,32498
c = 0,52020

—

2 (ZnO)90(FeO)10−1 17,0 1,2 0,77 a = 0,32595
c = 0,52073

—

3 (ZnO)90(Fe2O3)10−1 15,5 2,3 0,82 a = 0,32381
c = 0,51822

—

4 (ZnO)90(Fe3O4)10−1 18,7 2,87 0,69 a = 0,32372
c = 0,51805

—

5 (ZnO)90(FeO)10−2 18,3 1,0 0,81 a = 0,32418
c = 0,51900

0,83892

6 (ZnO)90(Fe2O3)10−2 17,1 2,81 0,66 a = 0,32367
c = 0,51809

0,84074

7 (ZnO)90(Fe3O4)10−2 16,5 2,98 0,79 a = 0,32377
c = 0,51835

0,84322

8 (ZnO)90(Fe2O3 + FeO)10−2 17,0 5,04 0,87 a = 0,32346
c = 0,51758

0,84077

а в

б г

д

е

ж

з
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симо от типа легирующего агента FexOy. Согласно 
приведенным в табл. 2 данным ЭДРА, содержание 
железа в вюрцитной фазе твердого раствора у боль-
шинства исследованных керамик лежало в диа-
пазоне 0,66 < δ < 0,81 % (ат.). Исключение составил 
образец керамики 8, для которого синтез осущест-
вляли при более высоких значениях температур и 
времени спекания. 

Согласно данным РДА, для легированных ке-
рамик (FexOy)10(ZnO)90, кроме спектральных линий 
твердого раствора Zn1−δFeδO со структурой вюрцита, 
обнаружено наличие нескольких дополнительных 
пиков, которые отмечены стрелками на рис. 2. Полу-
ченные из аппроксимации спектров РДА параметры 
решетки фаз приведены в табл. 2. Обнаруженное 
уменьшение параметров решетки а и с вюрцитной 
фазы за счет легирования ZnO, по−видимому, свя-
зано с частичным замещением ионов Zn в этой фазе 
ионами железа. Также следует отметить, что соот-
ношение между параметрами ячейки а/с практиче-
ски сохраняется для всех исследованных легирую-
щих агентов, т. е. сама ячейка не искажается.

Процедура фиттинга рентгенограмм позволя-
ет приписать дополнительные пики, обозначенные 
стрелками на рис. 2, фазе феррита ZnFe2O4 и соот-
ветствующим остаточным оксидам железа FexOy. 

Наличие в структуре композитных керамик 
(FexOy)10(ZnO)90 дополнительных фаз (кроме при-

надлежащих твердым растворам Zn1−δFeδO со 
структурой вюрцита) было также зафиксировано 
методами ЭДРА, ЯГР и рамановской спектроскопии. 
Как показал ЭДРА, помимо зерен твердых растворов 
Zn1−δFeδO с δ < 1 % (ат.) (темные участки на рис. 3,), 
присутствуют достаточно крупные области (разме-

Рис. 2. Пример типичных РДА−спектров в нелегированном ZnO и композиционных керамиках (FexOy)10(ZnO)90, получен-
ных методом двухэтапного синтеза с использованием разных легирующих агентов FexOy: ZnO (а), (ZnO)90(FeO)10−2 (б), 
(ZnO)90(Fe2O3)10−2 (в) и (ZnO)90(Fe3O4)10−2 (г). 
На рис. 2, а указаны индексы Миллера для вюрцитной решетки оксида цинка. На рис. 2 б, в, г стрелками показаны наблю-
давшиеся дополнительные линии, соответствующие ферритной фазе ZnFe2O4 или остаточным оксидам FexOy

Fig. 2. Typical XRD spectra for undoped ZnO and (FexOy)10(ZnO)90 composite ceramics synthesized in two stages using different FexOy 
doping impurities: (a) ZnO, (б) (ZnO)90(FeO)10−2, (в) (ZnO)90(Fe2O3)10−2 and (г) (ZnO)90(Fe3O4)10−2.
Figure 2 a shows Miller’s indices for the zinc oxide wurtzite lattice. Arrows in Fig. 2, б, c and d show the additional peaks observed 
in the spectra corresponding to the ZnFe2O4 ferrite phase or FexOy residual oxides

Рис. 3. Пример распределения железа по данным ЭДРА в 
композиционной керамике (ZnO)90(FeO)10−2 (образец 5 
из табл. 1) 

Fig. 3. Example of EDXA iron distribution in (ZnO)90(FeO)10−2 
composite ceramic (Table 1, Specimen 5)

10 мкм

Fe K series
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рами 5—30 мкм и даже более), содержащие железо 
с концентрацией 2—3 % (ат.) (светлые участки на 
рис. 3). Согласно данным табл. 1, присутствие таких 
обогащенных железом областей со структурой фер-
рита ZnFe2O4 и (или) остаточными оксидами FexOy 
увеличивает среднее содержание железа в образцах 
керамик (FexOy)10(ZnO)90 до 1—3 % (ат.).

Результаты СКР изученных образцов также 
свидетельствуют о наличии в них, кроме вюрцитной 

фазы (рис. 4), дополнительных железосодержащих 
фаз (рис. 5). Сопоставление положений линий СКР 
на рис. 5 с литературными данными [23] указывает 
на присутствие двух кубических фаз, одна из ко-
торых идентифицируется как цинковый феррит 
ZnFe2O4, а остальные могут быть отнесены к остат-
кам исходных легирующих агентов FexOy.

Данные ЯГР−спектроскопии подтверждают ру-
зультаты РДА, ЭДРА и СКР о наличии дополнитель-

Рис. 4. Примеры СКР вюрцитной фазы в нелегированном ZnO (а) и легированных композиционных керамиках (ZnO)90(FeO)10−2 
(б), (ZnO)90(Fe2O3)10−2 (в) и (ZnO)90(Fe3O4)10−2 (г)

Fig. 4. Examples of Raman spectra for the wurtzite phase in (a) indoped ZnO and (б) (ZnO)90(FeO)10−2, (в) (ZnO)90(Fe2O3)10−2 and (г) 
(ZnO)90(Fe3O4)10−2 doped composite ceramics

Рис. 5. Примеры СКР на фазовых включениях в композиционных керамиках (ZnO)90(FeO)10−2 (а), (ZnO)90(Fe2O3)10−2 (б) 
и (ZnO)90(Fe3O4)10−2 (в)

Fig. 5. Examples of Raman spectra for phase inclusions in (a) (ZnO)90(FeO)10−2, (б) (ZnO)90(Fe2O3)10−2 and (в) (ZnO)90(Fe3O4)10−2 
composite ceramics
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ных фаз, содержащих повышенную концентрацию 
железа в исследованных керамиках. Для анализа 
фазовых превращений, происходящих в процес-
се синтеза изученных композиционных керамик, 
ЯГР−спектры измеряли как для исходных порош-
ковых смесей перед компактированием, так и для 
синтезированных керамик с разными легирующими 
агентами, полученных в результате одноэтапного и 
двухэтапного синтеза (рис. 6). 

Как видно из рис. 6, а и б, спектры ЯГР ис-
ходных порошковых смесей (ZnO)90(α−Fe2O3)10 (а) и 
(ZnO)90(Fe3O4)10 (б) дают магнитно−расщепленные 
секстеты [31]. Порошковая смесь (ZnO)90(FeO)10 так-
же показала наличие магнитно−расщепленного 
секстета. После проведения процедуры синтеза 
ЯГР−спектры всех керамических образцов суще-
ственно изменялись и преимущественно содержали 
немагнитный дублет (см. рис. 6, б и г), относящийся к 
ферриту цинка ZnFe2O4 [30], обнаруженного также в 
составе этих керамик методом ЭДРА (см. рис. 3). 

Электрические свойства композиционных кера-
мик. Ниже приведены электрические свойства кера-
мик (FexOy)10(ZnO)90 в зависимости от методик син-
теза (одно− или двухэтапного) и вида легирующего 
агента FexOy. Результаты измерения при комнатной 
температуре удельного электросопротивления ρ300 

изученных образцов представлены в табл. 3. На 
рис. 7 приведены температурные зависимости элек-
тросопротивления ρ(Т) нелегированных (кривая 1) и 
легированных (кривые 2—8) образцов керамик. 

Рис. 6. ЯГР−спектры исходных порошков (ZnO)90(α−Fe2O3)10 (а) и (ZnO)90(Fe3O4)10 (в), а также соответствующих композицион-
ных керамик (ZnO)90(Fe2O3)10−2 (б) и (ZnO)90(Fe3O4)10−2 (г), полученных методом двухэтапного синтеза

Fig. 6. Mössbauer spectra of (a) (ZnO)90(α−Fe2O3)10 and (в) ZnO)90(Fe3O4)10 initial powders and (б) (ZnO)90(Fe2O3)10−2 
and (г) (ZnO)90(Fe3O4)10−2 respective composite ceramics synthesized in two stages

Рис. 7. Температурные зависимости удельного электросо-
противления для образцов нелегированных (1) и легиро-
ванных (2—8) керамик (ZnO)90(FexOy)10. 
Номера кривых соответствуют образцам в табл. 3

Fig. 7. Temperature dependences of electrical resistivity for 
(1) undoped and (2—8) doped (ZnO)90(FexOy)10 ceramic 
specimens. 
Curve numbering corresponds to specimen numbering in 
Table 3
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Как видно из рис. 7, у подавляющего числа ис-
следованных образцов легирование железом оксида 
цинка приводит к росту его удельного электросопро-
тивления ρ300 в области комнатных температур. Ис-
ключение составляет образец (ZnO)90(FeO)10−1, полу-
ченный путем одноэтапного синтеза, у которого, как 
отмечалось выше, удельное электросопротивление 
при Т > 200 К оказалось ниже, чем у нелегированных 
образцов ZnO, что, как следует из рис. 7, скорее все-
го, обусловлено его крайней неоднородностью. 

В целом, как видно из рис. 7, по характеру 
зависимостей ρ(Т) все исследованные образцы 
(FexOy)10(ZnO)90 можно разделить на две группы. 

Одна группа (кривые 3—7) в диапазоне темпера-
тур 150—300 К в аррениусовых координатах имеет 
линеаризованный вид зависимостей (Lg ρ) от обрат-
ной температуры (1/Т). К этим образцам относятся 
все керамики, полученные методом двухэтапного 
синтеза, а также керамики после одностадийного 
синтеза, в которых для легирования применяли ок-
сиды Fe2O3, Fe3O4 или смесь (FeO + Fe2O3). В области 
линеаризации зависимостей Lg ρ — (1/Т) указанные 
образцы характеризуются близкими энергиями 
активации проводимости ∆Еσ ≈ 0,37 эВ, которую 
определяли из наклонов линейных участков кривых 
Ln ρ(1/Т) на рис. 7. 

Вторая группа кривых на рис. 7 (образцы 1, 2 и 
8) относится к нелегированным керамикам оксида 
цинка (образец 1) и к образцом (FeO)10(ZnO)90, полу-
ченному путем одноэтапного (образец 2) и двухэтап-
ного (образец 8) синтеза, которые, как отмечалось 
выше, при Т > 150 К были более низкоомными. Как 
видно из рис. 7, образцы 1, 2 и 8 ниже 300 К имеют 
«скользящую» (уменьшающуюся при охлаждении) 
энергию активации проводимости, которая в области 
6—50 К лежит в диапазоне 0,005—0,05 эВ. 

Обсудим полученные результаты изучения 
структуры и электрических свойств исследован-
ных керамик. Как следует из табл. 3, для диапазона 
температур 150—300 К температурные зависимости 

электросопротивления в легированных железом 
керамиках 3—8 подчиняются закону 

 
 (1)

с энергий активации проводимости ∆Еσ ~0,37 эВ. Это 
значение Еσ существенно превышает известные из 
литературы значения 0,25 ± 0,02 эВ для поликри-
сталлических пленок ZnO с содержанием железа 
0,2 % (вес.), которые в работе [26] приписывают энер-
гии ионизации ионов железа Fe3+. 

Отметим, что в ряде работ приводились значе-
ния энергий ионизации или активации проводимо-
сти ~0,15—0,4 эВ для нелегированного оксида цинка, 
которые приписывали наличию примесной зоны и 
(или) «хвостов» локализованных состояний [32], а 
также собственным дефектам донорного типа [33—
35] (например, вакансиям цинка, образующимся 
вследствие спекания керамик на воздухе). С другой 
стороны, обнаруженный глубокий уровень можно 
связать с образованием комплексов Fe—O в процес-
се синтеза керамик и их термообработок. Это должно 
приводить к увеличению концентрации кислород-
ных вакансий, которые формируются вследствие 
ухода кислорода из узлов решетки оксида цинка к 
ионам железа. Однако, учитывая уровень легирова-
ния исследованных образцов (в вюрцитной фазе он 
превышал 1020 м−3), обнаруженные глубокие центры 
донорного типа можно было бы также приписать на-
личию некоторого количества двухзарядных ионов 
железа [36]. Авторы работы [36] связывали глубокий 
донор с результатом взаимодействия растворенных 
ионов железа Fe2+ с собственными дефектами (на-
пример, при внедрении этих ионов в подрешетку 
цинка) в кристаллической решетке вюрцита, что, 
однако, противоречит нашим результатов по ЯГР−
спектроскопии. 

Как отмечалось выше, зависимости ρ(Т) в ар-
рениусовом масштабе в нелегированных и одном 
из легированных образцов (см. рис. 7, кривые 1 и 2) 

Таблица 3

Основные электрические параметры исследованных образцов 
[Main electrical parameters of the specimens]

№ Образец Средняя концентрация Fe 
в (FexOy)10(ZnO)90, % (ат.)

Концентрация Fe(δ) 
в Zn1−δFeδO, % (ат.)

ρ при 300 К, 
Ом · м

∆Еσ при 300 К,
эВ

1 ZnO 0 0 3,67 ⋅ 101 0,05—0,07

2 (ZnO)90(FeO)10−1 1,2 0,77 7,51 ⋅ 100 0,36

3 (ZnO)90(Fe2O3)10−1 2,3 0,82 1,32 ⋅ 100 0,27

4 (ZnO)90(Fe3O4)10−1 2,87 0,69 2,86 ⋅ 105 0,34

5 (ZnO)90(FeO)10−2 1,0 0,81 7,89 ⋅ 102 0,36

6 (ZnO)90(Fe2O3)10−2 2,81 0,66 3,18 ⋅ 103 0,37

7 (ZnO)90(Fe3O4)10−2 2,98 0,79 6,12 ⋅ 102 0,37

8 (ZnO)90(FeO + Fe2O3)10−2 5,04 0,87 4,37 ⋅ 101 0,24
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характеризуются так называемой «скользящей» 
энергией активации, которая уменьшается при по-
нижении температуры. Это обычно приписывается 
или прыжкам электронов по локализованным со-
стояниям с переменной длиной прыжка (так назы-
ваемый VRH−режим), или наличию «хвостов» лока-
лизованных состояний, а также крупномасштабного 
потенциального рельефа (КМПР) из−за неоднород-
ного распределения примесей и дефектов. В случае 
прыжкового электропереноса проводимость такого 
рода описывается известным соотношением Мотта 
[32, 37] 

 

 (2)

где в объемных полупроводниках для моттов-
ского механизма α = 0,25, а для прыжков по 
Шкловскому—Эфросу α = 0,5. Величины ρ01 и Т0 

в соотношении (2) являются характеристически-
ми параметрами соответствующего VRH−режима 
прыжковой проводимости.

На соответствие кривых ρ(Т) тому или иному 
виду закона (2) обычно указывает их представле-
ние в так называемых моттовских координатах 
Ln ρ — (1/Т)α . Как видно из рис. 8, б, при темпе-
ратурах ниже 15 К такое построение приводит к 
линеаризации кривых ρ(Т) в более широком интер-
вале низких температур в соответствии с законом 
Шкловского—Эфроса [37]. Это указывает на воз-
можное формирование кулоновской щели в окрест-
ности уровня Ферми для VRH−проводимости по 
локализованным состояниям. Аналогичное поведе-
ние для поликристаллических пленок оксида цинка 
отмеченоь в работе [38]. Отметим, что линеаризация 
кривых ρ(Т) в координатах Мотта для легированного 
образца 2 вообще отсутствует.

Как видно из кривой 1 на рис. 8, а, при нагреве 
нелегированного образца керамики до температур 
20 К < Т < 40 К наблюдается переход ρ(Т) от закона 
Шкловского—Эфроса к закону Мотта с α = 0,25 в 
формуле (2) [32]. При температурах выше 50 К для 
нелегированного ZnO и сильно неоднородных леги-
рованных образцов, полученных методом одноэтап-
ного синтеза (рис. 8, а, кривая 2), наблюдается пере-
ход кривых ρ(Т) к зависимости типа

 
ρ ρ( ) exp ,T

E

kT
= −



02

∆
 (3)

где энергия активации проводимости ∆Е ≈ (Ep − EF) 
не равна энергии ионизации примесей и зависит от 
температуры. Здесь EF — положение уровня Ферми; 
Ep — уровень протекания. Такие зависимости обыч-
но приписывают неоднородности образцов [39, 40] и 
часто наблюдают у поликристаллических пленок 
нелегированного оксида цинка [34, 35]. 

Как отмечалось выше, описанный уравнением 
(3) ход зависимости ρ(Т) вида связывают с образо-

Рис. 9. Схематическое изображение зависимости плотности 
состояний легированного ZnO n−типа проводимости 
от энергии электронов в случае высоких концентраций 
собственных дефектов, формирующих примесную зону 
и «хвосты» локализованных состояний вблизи дна зоны 
проводимости

Fig. 9. Diagram of the density of states for n conductivity doped 
ZnO as a function of electron energy for high intrinsic defect 
concentrations forming the impurity band and the tails of 
localized states near conduction band bottom

Рис. 8. Температурные зависимости удельного электросо-
противления нелегированной (1) и легированной (2) не-
однородной керамики в координатах Мотта для α = 0,25 
(а) и α = 0,5 (б) в соотношении (2).
Номера кривых соответствуют образцам в табл. 3

Fig. 8. Temperature dependences of electrical resistivity for (1) 
undoped and (2) doped inhomogeneous ceramics in Mott’s 
coordinates for (a) α = 0.25 and (б) α = 0.5 in Eq. (2)
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ванием «хвостов» локализованных состояний у дна 
зоны проводимости, а также формированием КМПР. 
Поэтому, следуя работам [12, 41], наблюдаемые ниже 
150 К зависимости ρ(Т) легированного оксида цинка 
с n−типом проводимости можно описать на основе 
зонной энергетической схемы, представленной на 
рис. 9. Согласно этой схеме, в изученном интервале 
температур ход ρ(Т) неоднородного образца при на-
греве можно описать последовательным переходом 
от проводимости Шкловского—Эфроса, а затем 
Мотта типа (2) путем прыжков по локализованным 
состояниям «дефектной зоны» к перколяционной 
проводимости типа (3) вследствие формирования 
КМПР собственными дефектами и примесями.

Отметим, что сочетание прыжковой проводимо-
сти, однако приписанной закону Мотта типа (2) ниже 
40 К, с обычной зонной проводимостью типа (1) выше 
50 К наблюдали в монокристаллах собственного ZnO 
[35] с мелкими собственными дефектами, например 
межузельным цинком и (или) кислородными ва-
кансиями, которые дают мелкие донорные уровни с 
энергией ионизации порядка 0,05 эВ. 

Заключение

Доказано влияние структуры, типа леги-
рующих агентов и температуры на электриче-
ские свойства керамик (FexOy)10(ZnO)90 (0 ≤ x ≤ 3; 
1 ≤ y ≤ 4), полученных методом одноэтапного и двухэ-
тапного синтеза на воздухе. В качестве легирующих 
агентов использовали оксиды железа FeO, Fe2O3 и 
Fe3O4 или смесь (Fe2O3 + FeO). Микрорентгеноспек-
тральный анализ, рентгеновский дифракционный 
анализ и рамановская спектроскопия показали, 
что при фиксируемых средних концентрациях же-
леза порядка 1—3 % (ат.) в керамических компози-
циях (FexOy)10(ZnO)90 формируется не менее трех 
фаз: вюрцитная Zn1−δFeδO с содержанием железа 
δ ≤ 0,81 % (ат.), феррит ZnFe2O4 со структурой шпи-
нели, а также остаточные оксиды железа FexOy. 
Методом сканирующей электронной микроскопии 
установлено, что в исследованных керамиках раз-
меры зерен вюрцитной фазы уменьшаются от не-
скольких десятков микрометров при использовании 
одноэтапного синтеза до субмикронного уровня 
для случая двухэтапного синтеза. Использование 
двухэтапного синтеза приводит также к увеличе-
нию гомогенности распределения зерен по размеру 
и составу. Обнаружено, что при введении железа в 
кристаллическую решетку ZnO формируются глу-
бокие донорные центры с энергией активации поряд-
ка 0,37 эВ, предположительно, вследствие взаимо-
действия ионов железа с собственными дефектами 
оксида цинка. Температурные зависимости электро-
сопротивления ρ(Т) в нелегированном оксиде цинка 
в диапазоне температур 6—300 К характеризуются 
переменной энергией активации, что указывает на 

их сильно разупорядоченную структуру и возмож-
ное формирование крупномасштабного потенциаль-
ного рельефа. В последнем случае в изученных об-
разцах керамик с ростом температуры наблюдается 
переход от прыжковой проводимости с переменной 
энергией активации типа Шкловского—Эфроса 
и Мотта (6—30 К) к перколяционной (50—100 К) и 
зонной проводимости (выше 200 К).
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Structure and electric properties of zink oxide−based ceramics doped with iron
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Abstract. The structure and electrical properties of (FexOy)10 (ZnO)90 ceramics (0 ≤ x ≤ 3; 1 ≤ y ≤ 4) synthesized 
in air by one− and two−stage method were studied. To dope ZnO, powders of FeO, α−Fe2O3, and Fe3O4 or a mixture 
(α−Fe2O3 + FeO) were used. On the basis of X−ray diffraction analysis, gamma−resonance spectroscopy and Raman 
spectroscopy, it was established that at fixed average iron concentrations of 1—3 at.% in ceramic samples, at least three 
phases are formed: solid solution Zn1−δFeδO with wurtzite structure and residual iron oxides FexOy, used as doping agents. 
Scanning electron microscopy and energy−dispersive X−ray analysis have shown that, in the studied ceramics, the grain 
sizes of the wurtzite phase decreased from several tens of micrometers using one−step synthesis to the submicron level 
for the case of two−step synthesis. It was found that the incorporation of iron into ZnO leads to a contraction of the crystal 
lattice in the wurtzite phase and the stronger, the higher the proportion of oxygen in the doping iron oxides FexOy. The study 
of the temperature dependences of the electrical resistivity have shown that deep donor centers with an activation energy 
of about 0.35 eV are formed in the wurtzite phase Zn1−δFeδO. The temperature dependences of the electrical resistivity in 
the undoped ZnO in the temperature range of 6—300 K and in the doped ceramics (FexOy)10(ZnO)90, obtained by the one−
step synthesis method, at temperatures below 50 K, are characterized by a variable activation energy, which indicates a 
strong disordering of their structure.
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Аннотация. Исследован процесс протекания токов короткого замыкания в кристаллах с низко-
температурными фазовыми переходами: сегнетовой соли NaKC4H4O6 • 4H2O и триглицинсульфата 
(CH2 • NH2 • COOH)3 • H2SO4. Испытания проведены на образцах полярных срезов без предварительной по-
ляризации с симметричными индиевыми токопроводящими покрытиями. На всех образцах при комнатной 
температуре выявлено наличие токов короткого замыкания, которые сохраняются достаточно долго, и явление 
спадания тока со временем. Получены температурные зависимости токов короткого замыкания в диапазоне 
температур 16—45 °С для сегнетовой соли и 16—110 °С для триглицинсульфата. Токи короткого замыкания 
наблюдаются в исследованных кристаллах как в сегнетофазе, так и в парафазе. Показано, что при нагреве 
в сегнетофазе суммарный ток короткого замыкания определяется конкурирующими процессами: пирото-
ками и токами электрохимического разложения. В парафазе токи короткого замыкания являются токами 
электрохимического саморазложения. Показано, что протекание токов короткого замыкания через образцы 
полярных срезов кристаллов сегнетовой соли и триглицинсульфата обусловлено наличием собственной ЭДС, 
возникшей в результате электрохимического саморазложения противоположных поверхностей полярных 
срезов образцов при контакте с токопроводящими покрытиями вследствие анизотропии этих сторон.
Предложена модель электрохимического саморазложения в таких кристаллах. 

Ключевые слова: полярные классы, сегнетоэлектрики, триглицинсульфат, сегнетова соль, низкотемпера-
турный сегнетоэлектрический фазовый переход, пироэлектрический эффект, токи короткого замыкания

Введение

Сегнетоэлектрические кристаллы нашли ши-
рокое применение в разных областях наукоемкого 
производства благодаря наличию пьезо− и пиро-
эффектов, нелинейных оптических свойств. Кри-
сталлы, использующиеся для таких целей, должны 
обладать стабильностью свойств и характеристик 
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на протяжении всего времени работы прибора. Ста-
бильность работы кристаллов определяется их не-
равновесным состоянием, которое может возникать 
вследствие свойств самого кристалла, его предысто-
рии, а также под воздействием внешних факторов: 
электрические поля, высокие температуры, из-
лучение накачки и т. п. Однако установлено [1—6], 
что некоторые процессы, определяющие изменения 
кристаллов, могут проявляться и при отсутствии 
внешних воздействий. Например, в случае нанесе-
ния токопроводящих покрытий на поверхности по-
лярных срезов могут наблюдаться токи короткого 
замыкания (ТКЗ, Iк.з). В полярных материалах ТКЗ 
наблюдали в ряде работ [3—6]. Так, на полярном 
срезе кристалла KLiSO4, относящегося к полярному 
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классу с пространственной группой симметрии Р63, 
не подвергнутого предварительной поляризации, с 
нанесенными серебряными токопроводящими по-
крытиями, возникла ЭДС величиной от нескольких 
десятых до нескольких вольт, которая порождала 
ТКЗ [3]. Исследования ТКЗ кристаллов KLiSO4 вы-
явили немонотонную температурную зависимость, 
характеризующуюся острыми пиками и скачками в 
районе температуры фазового превращения данного 
кристалла. В других материалах, обладающих сим-
метрией полярных классов, без предварительного 
внешнего воздействия также были зафиксированы 
ТКЗ порядка 10−13 А [4—6]. 

Известно [7], что в твердых диэлектриках 
возможно стимулировать ТКЗ, для чего образцы 
подвергают предварительным стимулирующим 
воздействиям: термо−, фото−, электро− и пьезости-
муляциям, а затем наносят на их поверхность сим-
метричные (одинаковые) токопроводящие покрытия. 
На этом основан метод исследований свойств вы-
сокоомных диэлектриков — токовая релаксацион-
ная термоактивационная спектроскопия. Образец 
кристалла с нанесенными на его противоположные 
поверхности симметричными токопроводящими по-
крытиями может рассматриваться как гальваниче-
ская или электрохимическая ячейка типа М/М1/Э/
М1/М, где М — материал прижимных электродов; 
М1 — материал токопроводящих покрытий; Э — 
твердый электролит. В случае такой электрохими-
ческой ячейки с твердым электролитом ТКЗ могут 
возникать только вследствие предварительных сти-
мулирующих воздействий [7]. Без предварительных 
стимуляций образцов диэлектрических материалов 
ТКЗ могут наблюдаться в случае нанесения на их 
поверхности ассиметричных токопроводящих по-
крытий [8]. В этом случае ТКЗ возникают в силу 
различия электрохимических процессов (окисли-
тельных или восстановительных) при контакте 
поверхности диэлектрика с разными материалами 
токопроводящих покрытий. 

В работах [3—6] ТКЗ наблюдали на образцах 
без предварительной поляризации с симметрич-
ными электродами, что не соответствует ни одной 
из стандартных моделей, представленных выше [7, 
8]. Природу таких явлений авторы работ [3—6] объ-
яснили следующим образом: 

1. Фоновые токи. В работе [3] появление ТКЗ 
объясняли в основном неоднородностью образца и 
неравномерностью распределения пространственно-
го заряда на поверхностях кристалла, в результате 
чего возникла электродвижущая сила (ЭДС) и, как 
следствие наблюдался ТКЗ, который авторы работы 
приняли за фоновый. 

2. Пиротоки. Возникновение ТКЗ наблюдали 
в температурных областях до фазовых переходов 
(ФП), т. е. в сегнетофазе. Следовательно, суммар-
ный электрический отклик образцов может быть 

вызван суммарно пироэлектрической составляю-
щей (Iп) и токами иного происхождения. В сегне-
тоэлектрических кристаллах, относящихся к типу 
«порядок—беспорядок» (в частности, в сегнетой соли 
и триглицинсульфата (ТГС)), остаточные пиротоки 
сохраняются и в парафазе за счет наличия в ней 
остаточных доменов [9].

3. Токи иного происхождения. К токам иного 
происхождения в частности, могут быть отнесены 
токи, обусловленные структурой вещества и хими-
ческих связей [9, 10]. Возникновение токов в сегне-
тоэлектрических кристаллах со сложным составом, 
содержащих в своем составе связанную, кристал-
лизационную воду или характеризующихся нали-
чием водородных связей, например, таких как ТГС 
и сегнетова соль, при изменении внешних условий, 
в частности с ростом температуры, наблюдается 
изменение состояния водородных связей, что при-
водит к изменению электрофизических параметров 
кристаллов [10].

4. Действие иных сил [11].
Таким образом, наблюдавшиеся токи могут 

быть вызваны различными, в том числе конкуриру-
ющими, процессами. Однако предложенные объяс-
нения не являются исчерпывающими. Установление 
всех процессов, приводящих к возникновению ТКЗ, 
определение их природы и порядка в сегнетоэлек-
трических кристаллах может быть принципиально 
важно в силу выраженности отдельных эффектов 
[12—18].

В работах [1, 2] впервые в кристаллах иодата ли-
тия α−LiIO3 — полярного кристалла гексагональный 
модификации, с точечной группой симметрии 6, бы-
ли зафиксированы ТКЗ ~10−12—10−8 А и собственная 
ЭДС, которая создает слабое электрическое поле 
~10 мВ, порождающая эти токи. Проведены тщатель-
ные и подробные исследования наблюдавшихся про-
цессов с целью выявлениях их причин. На поверх-
ности образцов, не подвергнутых никаким предва-
рительным стимуляциям, наносили симметричные 
токопроводящие покрытия. После замыкания цепи 
наблюдали явление спадания тока со временем до 
стационарного значения по закону [19]

 
 (1)

где α — характеристический коэффициент; I0 — на-
чальный ток, фиксируемый при включении сети; 
I — установившийся ток, вышедший на стационар-
ное значение через время t.

Была установлена ориентационная зависимость 
ТКЗ: ток не наблюдался в образцах, вырезанных 
параллельно полярной оси (оси шестого порядка), 
и был ярко выражен в образцах, вырезанных пер-
пендикулярно к полярной оси. Для всех материалов 
токопроводящих покрытий, использованных в ра-
боте, наблюдали ТКЗ. Установившееся стационар-
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ное значение ТКЗ не зависело от толщины образца. 
В то время как и значение и направление протека-
ния ТКЗ зависели от материала токопроводящего 
покрытия. Это свидетельствует о том, что наблю-
дающиеся ТКЗ обусловлены приэлектродными 
процессами. 

Далее исследовали температурные зависимо-
сти ТКЗ. Было установлено, что они имеют немоно-
тонный характер с якро выраженными пиками, 
положение которых не зависит от материала токо-
проводящих покрытий. При этом материал токопро-
водящих покрытий оказывает существенно влияние 
на направление протекания и значения ТКЗ. Ис-
следование состояния поверхностей до, в процессе 
и после температурных испытаний ТКЗ методом 
рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии 
выявило разное фазовое состояние поверхностей. 
Было показано, что на обеих поверхностях протека-
ют одни и те же процессы, но с разными скоростями. 
Анизотропия α−LiIO3, приводящая к анизотропии 
скоростей химических реакций, и является причи-
ной ТКЗ. Было показано, что в этих кристаллах ТКЗ 
имеют электрохимическую природу и объясняются 
электрохимическим разложением кристалла, т. е. 
это токи электрохимического саморазложения IТЭС. 
Токи электрохимического саморазложения могут 
вносить существенный вклад в фиксирующиеся 
ТКЗ. Этот эффект был обнаружен при комнатной 
температуре Tком и в других кристаллах поляр-
ных и полярно−нейтральных классов на образцах, 
вырезанных перпендикулярно к полярным осям: 
(CH2 • NH2 • COOH)3 • H2SO4, Ba2NaNb5O15, KH2PO4, 
NaKC4H4O6 • 4H2O (сегнетова соль), LiNbO3, LiTaO3. 
Однако подробные исследования таких процессов на 
этих кристаллов авторы не проводили, а данные в 
литературе не были найдены. В кристаллах, не от-
носящихся к полярным классам (CaCО3, KCl), ТКЗ 
не наблюдали [1, 2].

Таким образом, впервые установлено явление 
электрохимического саморазложения полярных 
срезов диэлектрических кристаллов, обусловленное 
разной электрохимической активностью противопо-
ложных поверхностей образцов, перпендикулярных 

к полярной оси [1, 2, 20]. Этот эффект имеет фун-
даментальное значение в области физики диэлек-
триков и электрохимии твердых электролитов, для 
исследования фазовых переходов в материалах [21, 
22], а также важен для практического применения. 
Вызванные приэлектродными процессами ТКЗ 
следует принимать во внимание, так как они могут 
вносить ощутимый вклад в суммарный электриче-
ский отклик. 

Это явление исследовано достаточно подробно 
для нового функционального материала лантан−
галлиевого танталата La3Ga5,5Ta0,5O14 (точечная 
группа симметрии 32), полярные срезы которого ис-
пользуют для изготовления высокотемпературных 
датчиков на прямом пьезоэффекте [23—25].

Особый интерес вызывает подробное изучение 
таких процессов в кристаллах с наличием сегнето− 
и парафазы, в том числе в области структурного 
фазового перехода. Для подобных исследований 
были выбраны хорошо изученные сегнетоэлектри-
ки с низкотемпературными фазовыми переходами: 
кристаллы сегнетовой соли NaKC4Н4О6 • 4Н2О и 
триглицин сульфата (CH2NH2COOH)3 • H2SO4 (ТГС), 
характеристики которых известны и представлены 
в табл. 1 [26, 27]. 

Сегнетова соль и ТГС характеризуются сегне-
тоэлектрическими фазовыми переходами II рода. 
Кристалл ТГС находится в сегнетофазе при темпе-
ратурах ниже 49 °С, сегнетофаза сегнетовой соли 
ограничена температурным интервалом от −18 до + 
24 °С. В сегнетофазе оба кристалла являются уни-
полярными сегнетоэлектриками.

Цель работы — изучение ТКЗ и их температур-
ных зависимостей в кристаллах сегнетовой соли и 
ТГС в температурных диапазонах, включающих 
температуры сегнетоэлектрических фазовых пере-
ходов. 

Образцы и методы исследования

Исследовали образцы кристаллов ТГС и сег-
нетовой соли в виде плоскопараллельных пластин, 
вырезанных перпендикулярно к полярной оси [010]. 

Таблица 1

Характеристики кристаллов ТГС и сегнетовой соли [26, 27]
[Characteristics of triglycine sulfate and Rochelle salt crystals]

Кристалл
Пространственная и точечная 

группы симметрии Полярная ось ТФП, °С Тр
*, °С

Сегнетофаза Парафаза

Сегнетова соль
NaKC4H4O6 • 4H2О Р21 и 2 Р212121 и 222 [010] –18; + 24 55

Триглицинсульфат
(CH2NH2COOH)3 • H2SO4

Р21 и 2 Р21/m и 2/m [010] 49 150

Обозначения: Тр — температура разложения кристаллов; TФП — температура фазового перехода.
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В качестве электродных покрытий использовали 
индиевую фольгу, которую наносили на поверхности 
образцов при комнатной температуре. Образцы не 
подвергали предварительной поляризации и другим 
стимулирующим воздействиям.

Исследование ТКЗ проводили методом токовой 
спектроскопии [7, 8, 11] с использованием измерите-
ля малых токов ИМТ−05, который обеспечивает из-
мерение тока любой полярности в диапазоне от 10−14 
до 10−6 А, с погрешностью не более ±1,5 %. Образцы 
помещали между двумя одинаковыми стальными 
прижимными электродами кристаллодержателя 
с учетом полярности образцов и устанавливали в 
термокамеру при комнатной температуре. Процесс 
испытаний состоял из двух этапов.

I. Исследования при комнатной температуре. 
Первый этап заключался в измерении токов корот-
козамкнутого образца при Т = 16 °С (без наличия ис-
точника напряжения в сети, кроме самого кристал-
ла). При этом измерении нагрев образца и подача 
напряжения отсутствуют. Образцы выдерживали 
в таком режиме до установления стационарного 
значения ТКЗ.

II. Нагрев. Линейный нагрев образцов осущест-
вляли со скоростью 1,5 К/мин до температуры, 
превышающей температуру фазового перехода, с 
использованием системы терморегулировки и пита-
ния нагревателя. Графики процесса измерения ТКЗ 
при нагревании образца представлены на рис. 1. 
В течение всего процесса нагрева происходит ре-
гистрация ТКЗ. 

Результаты и их обсуждение

Временные зависимости ТКЗ. После помещения 
образцов в кристаллодержатель наблюдали резкое 
спадание тока со временем с дальнейшим выходом 
его на стационарное значение, которое оставалось 
постоянным достаточно продолжительное время. 
Процесс спадания ТКЗ со временем (рис. 2) имеет 
характерную релаксационную зависимость, кото-
рую можно разделить на три участка: 

− процесс быстрого спадания тока, длящийся 
несколько минут; 

− переходный процесс; 
− процесс выхода тока на насыщение, длитель-

ность которого неопределенна. 
Из рис. 2 видно, что величина тока до выхода на 

стационарное значение меняется на два порядка и 
для кристаллов ТГС, и для кристаллов сегнетовой 
соли: с 10−11 до 10−13 А и с 10−12 до 10−14 А соответ-
ственно. При повторных измерениях временная за-
висимость тока не повторяется. 

Температурные зависимости ТКЗ сегнетовой 
соли. Нагрев образцов сегнетовой соли проводили 
дважды от 16 до 45 °С. Температурные зависимости 
ТКЗ в сегнетовой соли представлены на рис. 3. При 

первом нагреве (см. рис. 3, а) первоначальное стацио-
нарное значение ТКЗ составило 4 · 10−14 А. В процес-
се нагрева при Т = 18 °С ток изменил направление, 
резко увеличивался, вплоть до 5 · 10−12 А в области 
~(20—22) °С, а затем резко начал уменьшаться. Со-
гласно литературным данным [21, 22], подобные 

Рис. 1. Графики процесса измерения ТКЗ

Fig. 1. Graphs of the process of measuring short circuit currents

Рис. 2. Временные зависимости ТКЗ в кристаллах сегнетовой 
соли (а) и ТГС (б)

Fig. 2. Temporal dependences of short circuit currents in crystals 
of (a) Rochelle salt and (б) triglycine sulfate
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скачкообразные изменения тока в электрохимиче-
ской ячейке происходят в области фазовых перехо-
дов. В сегнетовой соли ТФП = 24 °С. Таким образом, 
при приближении к этой критической температуре 
ТКЗ фиксируют фазовый переход. Дальнейший 
нагрев привел к уменьшению тока, а при Т = 37 °С 
направление вновь изменилось. 
Ток, достигнув значения 5 · 10−14 А, 
оставался постоянным, вплоть до 
Т = 45 °С — максимальной тем-
пературы нагрева, обусловленной 
близостью к Тр = 55 °С. При охлаж-
дении ток не менял направление и 
величину. 

Температурная зависимость 
ТКЗ при повторном нагреве со-
впадает с первоначальным нагре-
вом до первой смены направления 
протекания тока при 18 °С. Далее 
общий вид зависимости сохра-
няется, однако, наблюдается не-

сколько отличий. В области ФП наблюдается более 
широкий пик, при этом значение тока соответству-
ет тому, которое наблюдалось при первоначальном 
нагреве. Вторая смена направления протекания 
тока происходит на ~10 °С ниже, чем наблюда-
лось при первоначального нагреве, при этом ток 
продолжает увеличиваться до ~10−13 А, вплоть до 
температур ~45 °С. Отличия также наблюдаются 
в зоне охлаждения. В первую очередь, ток при по-
вторном эксперименте в области охлаждения пре-
вышает ток, наблюдавшийся в области охлаждения 
при первоначальном нагреве, примерно на полтора 
порядка и составляет ~10−13 А. Далее, в области 
T ~ 40 °С наблюдается снижение тока до ~5 · 10−14 А. 
При снижении температуры до 30 °С ток возвраща-
ется к ~10−13 А и сохраняет это значение до ~20 °С. 
Далее наблюдается монотонное уменьшение тока.

Важно отметить, что ток сохраняется во всем 
интервале нагрева как в сегнетофазе, так и в пара-
фазе. Природа наблюдавшихся токов в сегнето− и 
парафазах кристаллов сегнетовой соли может быть 
объяснена следующим образом. В области темпера-
тур до фазового перехода (в сегнетофазе) наблюдае-
мые токи определяются, в первую очередь, пироэ-
лектрическим эффектом и возникающими пирото-
ками Iп (табл. 2), которые по значению соизмеримы с 
экспериментально полученными токами. 

Однако наблюдавшиеся ТКЗ не совпадают пол-
ностью по величине с пиротоками, а в зависимости 
от температурной области или выше, или ниже их 
на порядок. Таким образом, наблюдавшиеся в сег-
нетофазе ТКЗ не могут быть обусловлены только 
лишь пиротоками. В области же парафазы могут 
наблюдаться остаточные пиротоки, однако, значе-
ние их должно быть меньше, чем в сегнетофазе. По-
скольку скорость охлаждения не линейна, так как 
процесс протекает в естественном режиме, то при 
определяющем вкладе пиротоков наблюдалась бы 
нелинейная зависимость ТКЗ. Следовательно, вклад 
остаточных пиротоков в парафазе незначителен. 
Можно было бы связать возникающие токи с пере-
стройками в водородных связях. Действительно, 

Таблица 2

Сопоставление токов короткого замыкания и пиротоков в 
кристаллах сегнетовой соли и триглицинсульфата 

[Comparison of short circuit currents and pyrocurrents in crystals 
of Rochelle salt and triglycine sulfate]

Кристалл γ, 
Кл/см2 · К−1 Iп, А Iк.з, А

Источник 
литературы

Сегнетова соль
NaKC4H4O6·4H2O 4 · 10−10 1 · 10−11 5 · 10−12—10−14 [26]

Триглицинсульфат
(NH2CH2COOH)3·H2SO4

4 · 10−9 1 · 10−10 1 · 10−11—10−13 [27, 28]

Обозначения: γ — пирокоэффициент; Iп— пироток; Iк.з — ток короткого за-
мыкания.

Рис. 3. Температурные зависимости ТКЗ в сегнетовой соли: 
а — первый нагрев; б — повторный нагрев

Fig. 3. Temperature dependences of short circuit currents in 
Rochelle salt:
(a) first heating; (б) reheating
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при первичном нагреве на температурных зависи-
мостях ТКЗ наблюдаются резкие изменения (смена 
направления протекания токов) при температурах 
18 и 37 °С, т. е. при температурах, близких к темпе-
ратурам перестройки водородных связей 20 и 36 °С. 
Однако при повторном нагреве подобные изменения 
наблюдаются только при 18 °С, а при охлаждении не 
наблюдаются вовсе. Следовательно, вклад в ТКЗ, 
связанный с перестройками водородных связей, 
может иметь значение только в области 20 °С.

Таким образом, основной, определяющий вклад 
в ТКЗ должен быть вызван другими эффектами. 
На основании результатов исследований приэлек-
тродных процессов в кристаллах иодата лития и 
модели, объясняющей эти процессы [1, 2, 20], можно 
утверждать, что таким эффектом является про-
цесс электрохимического разложения на границе 
кристалла с токопроводящим покрытием и по-
рождаемые им токи IТЭС. Таким образом, можно 
предполагать, что в сегнетовой соли с индиевыми 
токопроводящими покрытиями в сегнетофазе про-
текает два вида токов — пиротоки Iп и токи электро-
химического саморазложения IТЭС, которые могут 
не совпадать по направлению. В случае, когда они 
сонаправлены, суммарный ток превышает значение 
пиротоков, а в случае, когда токи имеют противо-
положные направления, суммарный ток меньше 
пиротоков. Возникновение ТКЗ в парафазе также 
может быть объяснено на основании результатов, 
полученных в работах [1, 2, 20] для кристаллов ио-
дата лития. В том случае, когда образец полярного 
среза кристалла находится в сегнетоэлектрической 
фазе, еще до нагрева его до температуры фазового 
перехода, состояние противоположных сторон по-
лярного среза уже различно из−за анизотропии их 
химического потенциалов. При нанесении на эти по-
верхности токопроводящих покрытий на них может 
выделиться или разное количество, или разные по 
составу продукты разложения (новые фазы), кото-
рые сохраняются и в парафазе, что обуславливает 
наличие в парафазе ТКЗ, которые по своей приро-
де представляют собой токи электрохимического 
саморазложения. С другой стороны, сегнетова соль 
в параэлектрической фазе относится к полярно−
нейтральному классу 222. В работе [23] на полярных 
срезах кристаллов лантан−галлиевого танталата, 
относящихся к полярно−нейтральному классу 32, 
исследовали ТКЗ и их температурные зависимости. 
Методом рентгенофазового анализа было установ-
лено, что на противоположных сторонах полярных 
срезов образцов при контакте с токопроводящим 
покрытием образовывались разные продукты 
электрохимических реакций, которые и обуслав-
ливали возникновение ТКЗ электрохимической 
природы. Аналогично, в сегнетовой соли в парафазе 
в приповерхностных областях могут протекать или 
разные электрохимические реакции, или реакции 

с различными скоростями. В этом случае ТКЗ так 
же представляют собой IТЭС. Таким образом, можно 
предположить, что и в сегнетовой соли с индиевыми 
токопроводящими покрытиями в парафазе наблю-
даются только IТЭС.

Температурные зависимости токов короткого 
замыкания триглицинсульфата

Нагрев образцов ТГС проводили до 80 °С, по-
вторный нагрев — до 110 °С. Температурные зависи-
мости ТКЗ в ТГС представлены на рис. 4. Начальное 
стационарное значение ТКЗ составило 4 · 10−14 А. 
В начале нагрева при Т = 18 °С резко изменилась 
величина и направление тока. При Т = 25 °С ток со-
ставил 3 · 10−11 А, что соизмеримо с пиротоком Iп =
= 10−11 А (см. табл. 2). Далее при нагреве поведение 
тока носило монотонный характер, при Т = 45 °С ток 
I = 2 · 10−11 А. Далее в точке Кюри (ТФП = 49 °С) ток 
проходит через резкий пик. При температуре вы-
ше 49 °С ток уменьшается, а при Т = 60 °С меняет 
направление протекания и далее монотонно уве-
личивается до температуры нагрева 80 °С. Как и в 
случае сегнетовой соли, в парафазе значение тока 
отлично от нуля. При охлаждении после 60 °С ток 
резко увеличивается на два порядка до максимума 
~10−11 А в области температуры фазового перехо-
да, затем вновь резко уменьшается до 3 · 10−14. При 
дальнейшем охлаждении ток монотонно уменьшал-
ся, вплоть до комнатной температуры, сохраняя в 
итоге практически постоянное значение 3 · 10−14 А. 
Повторный нагрев (см. рис. 3, б), проведенный до 
110 °С, не внес резких изменений в общий характер 
температурной зависимости, но после Тс спадание 
тока происходило менее резко, а ток изменил свое 
направление при T ~ 70 °С, далее наблюдали выход 
тока на стационарное значение и сохранение его 
вплоть до 110 °С . При охлаждении до Т ~ 75 °С ток 
сохранял стационарное значение. Вид зависимости 
при дальнейшем охлаждении повторяет вид перво-
начального эксперимента. 

Как и в случае кристаллов сегнетовой соли, 
токи в ТГС наблюдаются как в сегнетоэлектриче-
ской, так и в параэлектрической фазах. Перестрой-
ка водородных связей происходит при 20, 36, 50, 65, 
76 °С [10]. Однако, если соотнести эти температуры 
с видом температурных зависимостей ТКЗ, видно, 
что изменения на них происходят и при 18 °С, как в 
сегнетовой соли, и при 50 °С, при этом в ТГС ТФП =
= 49 °С. В области других температур перестройка 
водородных связей резких переходов на темпера-
турных зависимостях ТКЗ не обнаружена. Таким 
образом, в начале нагрева в области 20 °С наблюдае-
мые токи определяются в основном токами электро-
химического разложения. При дальнейшем нагреве 
до ТФП наблюдаемые токи являются суммарными 
пиротоками Iп и токами электрохимического само-
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разложения IТЭС. При температурах выше темпера-
туры сегнетоэлектрического фазового перехода на-
блюдаемые токи имеют только электрохимическую 
природу, т. е. являются IТЭС.

Приведенные выше эксперименты показали, 
что в образцах кристаллов сегнетовой соли и ТГС 
без предварительных внешних воздействий с сим-
метричными электродами уже при комнатной тем-
пературе наблюдаются ТКЗ, которые сохраняются 
длительное время. При нагреве значение и направ-
ление токов меняются. ТКЗ наблюдаются как в сег-
нето−, так и в парафазе.

Возникновение ТКЗ можно объяснить исходя из 
следующей электрохимической модели, предложен-
ной в работе [1] для кристаллов иодата лития. 

Полярные срезы кристаллов могут быть пред-
ставлены как электрохимические ячейки с симме-
тричными электродами, типа М/М1/Пр1/Э/Пр2/
М1/М (где М — материал прижимных электродов; 
М1 — материал токопроводящих покрытий; Пр1, 
Пр2 — продукты электрохимических реакций; Э — 
твердый электролит, вырезанный перпендикулярно 
полярной оси (ТГС, сегнетова соль)). Если рассматри-
вать кристалл между двумя электродами как галь-

ваническую ячейку, то для такой ячейки значение 
ЭДС можно записать в виде [8]

 ε = ϕПр1Э − ϕПр2Э + ϕПр1Пр2 = E2 − E1, (2)

где E — электродный потенциал i−го электрода; ϕ 
— гальвани−потенциал на соответствующих гра-
ницах.

Таким образом, короткозамкнутый полярный 
кристалл оказывается существенно неравновесным 
— в короткозамкнутом состоянии эти процессы 
могут наблюдаться сколь угодно долго, вплоть до 
полного разложения кристалла. Скорости приэлек-
тродных процессов на противоположных поверх-
ностях полярного среза различны, а суммарные 
реакции могут ускоряться, если есть возможность 
передачи электронов через внешнюю цепь, т.е. 
при коротком замыкании. Нагрев кристалла так-
же приводит к дополнительной интенсификации 
процесса. В результате градиента электрохимиче-
ских потенциалов и температурного поля в такой 
электрохимической ячейке возникает ЭДС, что 
порождает ТКЗ. 

Заключение

В кристаллах полярных классов с низкотемпе-
ратурными фазовыми переходами: сегнетова соль 
NaKC4H4O6 • 4H2O, ТГС (CH2 • NH2 • COOH)3  • H2SO4 
даже без внешних воздействий при нанесении сим-
метричных электродов наблюдали ТКЗ во всем 
температурном интервале от комнатной темпера-
туры до температуры разложения, как в сегнетоэ-
лектрической, так и в параэлектрической фазах. 
При комнатной температуре установлено наличие 
ТКЗ, которые сохраняются достаточно долго, что 
объясняется электрохимическими явлениями в 
приповерхностных слоях, т. е. это — токи электро-
химического саморазложения. 

При нагреве от комнатной температуры до тем-
пературы Кюри идет конкуренция двух процессов: 
пиротоков и токов электрохимического самораз-
ложения, а при температурах выше температуры 
Кюри наблюдаемые токи имеют только электрохи-
мическую природу. В области температур фазовых 
переходов наблюдается резкое изменение направ-
ления протекания токов.

На основании экспериментальных результатов, 
изложенных выше, показано, что протекание ТКЗ 
через образцы полярных срезов кристаллов сегне-
товой соли и ТГС обусловлено наличием собственной 
ЭДС, возникшей в результате электрохимического 
саморазложения противоположных поверхностей 
срезов образцов при контакте с токопроводящим по-
крытием вследствие анизотропии этих сторон. 
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Features of manifestation of surface electrochemical processes 
in ferroelectric crystals with low−temperature phase transitions
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1 National University of Science and Technology MISiS, 4 Leninskiy Prospekt, Moscow 119049, Russia

Abstract. The process of short circuit current behaviour in crystals with low−temperature phase transitions Rochelle salt 
NaKC4H4O6 • 4H2O and triglycine sulfate (CH2 • NH2 • COOH)3 • H2SO4 was studied. The investigations were carried out on 
samples of polar cuts without preliminary polarization with symmetrical indium conductive coatings. Short−circuit currents 
which persist for a rather long time were observed on all samples already at room temperature. The phenomenon of current 
decay with time was observed. The temperature dependences of short−circuit currents were obtained in the temperature 
range 17—45 °С for Rochelle salt, in the temperature range 17—110 °С for triglycine sulfate. Short−circuit currents are 
observed in these crystals both in the ferroelectric phase and in the paraphase. It is shown that in a ferroelectric phase, 
the total short−circuit current is determined by the competing processes — pyro−currents and currents of electrochemi-
cal decomposition. In the paraphase, the short−circuit currents are the currents of electrochemical self−decomposition. 
Based on the experimental results obtained in this work, it was shown that the flow of short−circuit currents through the 
samples of polar sections of crystals of Rochelle salt and triglycine sulfate is due to the presence of its own EMF resulting 
from electrochemical self−decomposition of the opposite surfaces of the polar sections of the samples in contact with 
conductive coatings due to anisotropy of these surfaces. A model of electrochemical self−decomposition in such crystals 
is proposed.
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Влияние фазового состава 
и локальной кристаллической структуры на транспортные свойства 

твердых растворов ZrO2—Y2O3 и ZrO2—Gd2O3

© 2018 г. Е. А. Агаркова1, М. А. Борик2, В. Т. Бублик3, Т. В. Волкова4, А. В. Кулебякин2, 
И. Е. Курицина1, Н. А. Ларина4, Е. Е. Ломонова2, Ф. О. Милович3, В. А. Мызина2, 

П. А. Рябочкина4, Н. Ю. Табачкова2,3,§
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Аннотация. Приведены результаты исследования кристаллической структуры, ионной проводимости и ло-
кальной структуры твердых растворов (ZrO2)1−х(Gd2O3)х и (ZrO2)1−х(Y2O3)х при (x = 0,04, 0,08, 0,10, 0,12, 0,14). 
Кристаллы выращивали методом направленной кристаллизации расплава в холодном контейнере. Исследо-
вания фазового состава кристаллов проводили методом рентгеновской дифрактометрии и просвечивающей 
электронной микроскопии. Транспортные характеристики изучали методом импедансной спектроскопии в 
температурном диапазоне 400—900 °С. Исследование локальной структуры кристаллов выполняли методом 
оптической спектроскопии. В качестве спектроскопического зонда использовали ионы Eu3+. В результате 
исследования локальной структуры твердых растворов систем ZrO2—Y2O3 и ZrO2—Gd2O3 выявлены особен-
ности формирования оптических центров, которые отражают характер локализации кислородных вакансий 
в кристаллической решетке в зависимости от концентрации стабилизирующего оксида. Установлено, что 
локальное кристаллическое окружение ионов Eu3+ в твердых растворах (ZrO2)1−х(Y2O3)х и (ZrO2)1−х(Gd2O3)х 
определяется концентрацией стабилизирующего оксида и практически не зависит в рассмотренном случае 
от вида стабилизирующего оксида (Y2O3 или Gd2O3). Максимальная проводимость при температуре 900 °С 
выявлена в кристаллах, содержащих 10 % (мол.) Gd2O3 и 8 % (мол.) Y2O3. Эти составы соответствуют t′′−фазе и 
близки к границе между областями кубической и тетрагональной фаз. Установлено, что в системе ZrO2—Y2O3 
стабилизация высокосимметричной фазы происходит при меньшей концентрации стабилизирующего оксида, 
чем в системе ZrO2—Gd2O3. Анализ полученных данных позволяет сделать вывод о том, что в этом диапазоне 
составов основное влияние на концентрационную зависимость ионной проводимости оказывает фазовый 
состав, а не характер локализации кислородных вакансий в кристаллической решетке.

Ключевые слова: диоксид циркония, ZrO2—Y2O3, ZrO2—Gd2O3, рост кристаллов, ионная проводимость, 
локальная структура, фазовый анализ
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Введение

Материалы на основе диоксида циркония обла-
дают высокой ионной проводимостью при повышен-

ных температурах и поэтому широко используются 
в качестве твердых электролитов в ТОТЭ [1—3]. 
Кислород−ионная проводимость твердых растворов 
на основе диоксида циркония обусловлена наличием 



 157

в их анионной подрешетке кислородных вакансий, 
образующихся из−за необходимости зарядовой ком-
пенсации при гетеровалентном замещении ионов 
Zr4+ катионами стабилизирующих оксидов с валент-
ностью 3+ или 2+ [4]. Значение ионной проводимости 
твердых растворов на основе диоксида циркония 
зависит от вида и концентрации стабилизирующе-
го оксида и определяется целым рядом факторов. 
Основными из этих факторов являются: фазовый 
состав, концентрация и подвижность кислородных 
вакансий, участвующих в переносе заряда. 

Зависимость проводимости от вида и концен-
трации стабилизирующего оксида подробно была 
изучена в работе [5]. Было показано, что увеличение 
ионного радиуса стабилизирующего катиона приво-
дит к уменьшению максимального значения ионной 
проводимости. При этом концентрация стабилизи-
рующего оксида, соответствующая максимальной 
проводимости, уменьшается с увеличением ионного 
радиуса стабилизирующего катиона [6].

Подробное рассмотрение влияния взаимодей-
ствия кислородных вакансий с катионами стаби-
лизирующего оксида на транспортные свойства 
оксидов со структурой флюорита приведено в ра-
боте [6]. Наличие комплексов различного типа для 
материалов на основе оксида циркония обсуждается 
в работах [7—13]. Тип образующихся комплексов 
можно характеризовать положением кислородных 
вакансий относительно катионов циркония и леги-
рующей примеси, т. е. локальной структурой кри-
сталлической решетки. 

В настоящее время имеется достаточно большое 
число работ, посвященных компьютерному моде-
лированию локальных дефектов структуры и их 
взаимодействию в оксидных твердых электролитах, 
используя разные подходы [10—15]. Одним из экс-
периментальных методов исследования локальной 
структуры кристаллов является оптическая спек-
троскопия. Этот метод, с использованием иона Eu3+ 
в качестве спектроскопического зонда, широко ис-
пользуют для изучения локальной структуры кри-
сталлов, в том числе твердых растворов на основе 
диоксида циркония [9, 16—18]. 

Цель работы — установление связи между 
транспортными характеристиками, структурой и 
фазовым составом в кристаллах твердых растворов 
ZrO2—Y2O3 и ZrO2—Gd2O3 в зависимости от вида и 
концентрации стабилизирующего оксида. 

Образцы и методы исследования

Кристаллы твердых растворов (ZrO2)1−х(Y2O3)х

и (ZrO2)1−х(Gd2O3)х (x = 0,04, 0,08, 0,10, 0,12, 0,14) вы-
ращивали методом направленной кристаллизации 
расплава в холодном контейнере диаметром 130 мм 
со скоростью роста 10 мм/ч [19]. Все твердые рас-
творы дополнительно легировали 0,1 % (мол.) Eu2O3. 

Ионы Eu3+ использовали в качестве спектроскопи-
ческого зонда для исследования локальной кристал-
лической структуры методом оптической спектро-
скопии. Рост кристаллов осуществляли на установке 
«Кристалл−407» (частота — 5,28 МГц, максимальная 
выходная мощность 60 кВт). Масса загрузки состав-
ляла 6 кг. Для приготовления шихты использовали 
порошки ZrO2, Y2O3, Gd2O3 и Eu2O3 чистотой не ме-
нее 99,99 %. 

Определение фазового состава кристаллов про-
водили методом рентгеновской дифрактометрии 
на установке Bruker D8. Фазовый анализ осущест-
вляли на пластинах, вырезанных из кристаллов 
перпендикулярно направлению <100>. Структуру 
кристаллов исследовали методом просвечивающей 
электронной микроскопии с помощью микроскопа 
JEM 2100, при ускоряющем напряжении 200 кВ. 
Для утонения образца использовали ионное травле-
ние с помощью установки PIPS II.

Исследования транспортных характеристик 
кристаллов проводили в температурном интервале 
400—900 °С с шагом 50 °С на анализаторе Solartron 
SI 1260, в частотном диапазоне 1 Гц—5 МГц. Изме-
рения выполняли на пластинах кристаллов разме-
ром 7 × 7 мм2 и толщиной 0,5 мм с симметричными 
платиновыми электродами. Для этого на пластины 
наносили платиновую пасту, после чего проводили 
отжиг при температуре 950 °С в течение 1 ч на воз-
духе. Амплитуда прикладываемого переменного 
сигнала на образец составляла 24 мВ. Детальный 
анализ частотного спектра импеданса проводили 
по программе ZView. Сопротивления электролитов 
рассчитывали из полученных импедансных спек-
тров, далее вычисляли удельную электропровод-
ность кристаллов.

Регистрацию спектров люминесценции при 
температуре 300 и 77 К осуществляли с помощью 
спектрометра FHR 1000 фирмы Horiba. В каче-
стве приемника излучения использовали ФЭУ 
Hamamatsu R928. Возбуждение люминесценции на 
уровень 5D1 осуществляли излучением второй гар-
моники лазеров YVO4 : Nd (с длиной волны λвозб =
= 532 нм). Возбуждение люминесценции на уровень 
5L6 ионов Eu3+ осуществляли с помощью третьей гар-
моники LiYF4 : Nd лазера с длиной волны 351 нм.

Результаты и их обсуждение

Составы выращенных кристаллов, соответ-
ствующие им обозначения и значения плотности 
кристаллов представлены в табл. 1.

Кристаллы, стабилизированные оксидом га-
долиния, по форме, цвету и размерам принципи-
ально не отличались от кристаллов, стабилизи-
рованных оксидом иттрия. Все кристаллы имели 
столбчатую форму, типичную для этого метода 
выращивания. В исследованном диапазоне со-
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ставов однородные, прозрачные монокристал-
лы твердых растворов (ZrO2)1−х(Y2O3)х были по-
лучены при x = 0,08÷0,14, а твердых растворов 
(ZrO2)1−х(Gd2O3)х — при x = 0,10÷0,14. В отличие от 
однородных прозрачных монокристаллов 8YSZ, 
кристаллы 8GdSZ были полупрозрачными, но без 
видимых дефектов в объеме слитка. Кристаллы 
4YSZ были белыми и непрозрачными, также как и 
кристаллы 4GdSZ. 

С увеличение концентрации Y2O3 в твердых 
растворах на основе ZrO2—Y2O3 плотность кри-
сталлов уменьшается, так как плотность Y2O3 
(4,850 г/см3) меньше плотности ZrO2 (5,68 г/см3). Плот-
ность Gd2O3 (7,407 г/см3) больше, чем плотность ZrO2, 
поэтому плотность кристаллов ZrO2—Gd2O3 увели-
чивается при увеличении концентрации Gd2O3.

В табл. 2 приведен фазовый состав и параметры 
кристаллической структуры для кристаллов ZrO2 
стабилизированных Y2O3 и Gd2O3. 

В кристаллах 4YSZ и 4GdSZ присутствовали 
две тетрагональные фазы диоксида циркония t и 
t′ с разной степенью тетрагональности. Наличие 
этих фаз обусловлено фазовым распадом высоко-

температурного кубического твердого раствора на 
две метастабильные тетрагональные фазы. При 
переходе из однофазной кубической области в двух-
фазную (с + t) область равновесной фазовой диа-
граммы системы ZrO2—Y2O3 и ZrO2—Gd2O3 распада 
на стабильные фазы не происходит. При некотором 
критическом для данного состава переохлаждении 
происходит фазовый переход первого рода, сопро-
вождающийся перераспределением стабилизирую-
щей примеси и образованием двух метастабильных 
тетрагональных фаз, составы которых лежат вну-
три двухфазной области вблизи равновесных гра-
ниц. При концентрации стабилизирующего оксида 
8 % (мол.) фазовый состав кристаллов зависел от 
вида стабилизирующего оксида: кристаллы 8GdSZ 
обладали тетрагональной структурой, а 8YSZ — ку-
бической. При концентрации больше 8 % (мол.) Y2O3 
и 10 % (мол.) Gd2O3 кристаллы были однофазные 
кубические со структурой типа флюорита. В ку-
бических твердых растворах параметр решетки 
кристаллов практически линейно увеличивался с 
ростом концентрации стабилизирующего оксида. 
При сопоставимых концентрациях параметр решет-

Таблица 1

Составы выращенных кристаллов, их обозначения и плотность
[Compositions of the grown crystals, their designations and density]

ZrO2—Y2O3 ZrO2—Gd2O3

Состав кристалла Обозначение Плотность, 
г/см3 Состав кристалла Обозначение Плотность, 

г/см3

(ZrO2)0,96(Y2O3)0,04 4YSZ 6,020(2) (ZrO2)0,96(Gd2O3)0,04 4GdSZ 6,251(2)

(ZrO2)0,92(Y2O3)0,08 8YSZ 6,010(2) (ZrO2)0,92(Gd2O3)0,08 8GdSZ 6,394(2)

(ZrO2)0,90(Y2O3)0,10 10YSZ 5,950(2) (ZrO2)0,90(Gd2O3)0,10 10GdSZ 6,481(2)

(ZrO2)0,88(Y2O3)0,12 12YSZ 5,928(2) (ZrO2)0,88(Gd2O3)0,12 12GdSZ 6,533(2)

(ZrO2)0,86(Y2O3)0,14 14YSZ 5,882(2) (ZrO2)0,86(Gd2O3)0,14 14GdSZ 6,586(2)

Таблица 2

Фазовый состав и параметры кристаллической структуры кристаллов 
(ZrO2)1−х(Y2O3)х и (ZrO2)1−х(Gd2O3)х [Phase composition and parameters of the crystal structure 

of crystals (ZrO2)1−х(Y2O3)х и (ZrO2)1−х(Gd2O3)х]

ZrO2—Y2O3 ZrO2—Gd2O3

Образец Фаза* Параметры решетки, нм Образец Фаза* Параметры решетки, нм

4YSZ t
t′

a = 0,3606(1), c = 0,5169(1)
a = 0,3626(1), c = 0,5147(2)

4GdSZ t
t′

a = 0,3609(1), c = 0,5182(1)
a = 0,3636(1), c = 0,5155(2)

8YSZ с a = 0,5138(1) 8GdSZ t′ a = 0,3641(1), c = 0,5155(1)

10YSZ с a = 0,5144(1) 10GdSZ с a = 0,5159(1)

12YSZ с a = 0,5148(1) 12GdSZ с a = 0,5167(1)

14YSZ с a = 0,5153(1) 14GdSZ с a = 0,5175(1)

*t — тетрагональная модификация ZrO2, c — кубическая модификация ZrO2.
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ки кубических кристаллов стабилизированных Y2O3 

был меньше, чем у кристаллов стабилизированных 
Gd2O3. Следует отметить, что стабилизация кубиче-
ской фазы в кристаллах, солегированных Y2O3, про-
исходит при меньшей концентрации Y2O3 в твердом 
растворе, чем в кристаллах, солегированных Gd2O3. 
Это может быть связано с зависимостью механизма 
стабилизации высокотемпературной фазы от вида 
стабилизирующей примеси. В двойных системах 
ZrO2—Y2O3 уменьшение ионного радиуса снижает 
температуру перехода из высокотемпературной 
кубической фазы в низкотемпературную тетраго-
нальную [20]. Это будет приводить к сохранению 
высокотемпературной кубической фазы при ком-
натной температуре при меньшей концентрации 
стабилизирующего оксида.

Исследование кристаллов методом просве-
чивающей микроскопии показало, что структура 
кристаллов 4YSZ и 4GdSZ состояла из двойников 
(рис. 1). Плоскостью двойникования является пло-
скость {110}. В кристаллах 4GdSZ наблюдали круп-
ные двойники (см. рис. 1, а), которые, в свою очередь, 
состояли из более мелких 
двойников, т. е. каждый из 
двойников содержал вну-
три двойник следующего 
порядка. В кристаллах 
4YSZ двойниковая струк-
тура была более однород-
ной, а размеры двойников 
меньше (см. рис. 1, б). 

Отличие в морфоло-
гии и дисперсности двой-
никовой структуры в кри-
сталлах 4YSZ и 4GdSZ 
может быть связано с 
тем, что в соответствии с 
фазовыми диаграммами 
ZrO2—Y2O3 и ZrO2—Gd2O3 
переход из однофазной 

кубической в двухфазную 
область при охлаждении 
кристаллов, стабилизи-
рованных 4 % (мол.) Y2O3, 
происходит при более низ-
ких температурах, чем в 
кристаллах, стабилизиро-
ванных 4 % (мол.) Gd2O3. 
Разная температура фа-
зовых переходов может 
отражаться на морфоло-
гии и размерах двойников. 
В кристаллах 4YSZ двой-
никование идет одновре-
менно и локализуется в 
малых объемах, в отли-
чие от образцов 4GdSZ, 

где двойникование сначала идет в более крупных 
доменах, которые, в свою очередь, тоже двойнику-
ются. 

На рис. 2 приведено изображение структу-
ры кристаллов 8GdSZ и 8YSZ. В тетрагональных 
кристаллах 8GdSZ наблюдали мелкодисперсную 
двойниковую структуру (рис. 2, а), а в кристаллах 
8YSZ двойников не было, что характерно для одно-
фазных кубических монокристаллов (рис. 2, б). Но 
на дифракционных картинах от кристаллов 8YSZ 
наблюдали рефлексы, запрещенные для кубиче-
ской решетки и разрешенные для тетрагональной 
структуры. Наличие рефлексов типа 110 и 112 свиде-
тельствует об упорядоченном смещении атомов кис-
лорода и, следовательно, о нарушении симметрии, 
характерной для пространственной группы Fm3m. 
Эти данные свидетельствуют о том, что кристаллы 
8YSZ являются тетрагональными (t′′−фаза), а не ку-
бическими как это следует из данных рентгеновской 
дифрактометрии. Существование t′′−фазы было об-
наружено в работе [21]. Эта фаза была описана как 
имеющая степень тетрагональности с/а = 1, но при-

Рис. 1. Изображение двойников в кристаллах 4GdSZ (а) и 4YSZ (б)

Fig. 1. Image of twins in (а) 4GdSZ and (б) 4YSZ crystals

Рис. 2. Изображение структуры кристаллов 8GdSZ (а) и 8YSZ (б). 
Вставка — электронограммы

Fig. 2. Image of the structure of (a) 8GdSZ and (б) 8YSZ crystals.
Insert — electron diffraction patterns

a б

a б
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надлежащая к пространственной группе симметрии 
P42/nmc вследствие смещения атомов кислорода в 
анионной подрешетке. 

Анализ электронограмм кристаллов, принадле-
жащих к кубической фазе по данным рентгеновской 
дифрактометрии, показал, что кристаллы 8YSZ, 
10YSZ и 10GdSZ, 12GdSZ принадлежат к t′′−фазе. Из 
исследованного диапазона составов только кристал-
лы 12YSZ, 14YSZ и 14GdSZ обладали кубической 
флюоритовой структурой. 

Исследование особенностей локальной струк-
туры кристаллов твердых растворов ZrO2—Y2O3 и 
ZrO2—Gd2O3, формируемой с учетом кислородных 
вакансий, проводили методом оптической спек-
троскопии. На рис. 3 и 4 представлены спектры 
люминесценции для кристаллов (ZrO2)1−х(Y2O3)х 
и (ZrO2)1−х(Gd2O3)х (x = 0,04, 0,08, 0,10, 0,12, 0,14), 
легированных ионами Eu3+, обусловленные пере-
ходами 5D0 → 7F0, 5D0 → 7F1 и 5D0 → 7F2 ионов Eu3+ 
при возбуждении на уровень 5D1 (λвозб = 532 нм) при 
температуре 300 и 77 К.

Сравнительный анализ спектров люминесцен-
ции кристаллов ZrO2—Gd2O3 свидетельствует о том, 
что по форме и положению линий они выявляют зна-
чительное сходство со спектрами люминесценции 
кристаллов ZrO2—Y2O3 при сопоставимых концен-
трациях стабилизирующего оксида. 

Так как энергетический зазор между уровнями 
7F0 и 7F1 ионов Eu3+, оцененный из спектров люми-
несценции, для кристаллов диоксида циркония ста-
билизированных Gd2O3 (Y2O3) составляет ~200 см−1, 
то уровень 7F1 при температуре Т = 77 К оказывает-
ся незаселенным. Следовательно, возбуждение спек-
тров люминесценции для кристаллов ZrO2—Gd2O3 
и ZrO2—Y2O3, при Т = 300 К происходит как через 
переход 7F0 → 5D1, так и через переход 7F1 → 5D1, а 
при Т = 77 К возбуждение люминесценции осущест-
вляется через переход 7F0 → 5D1 ионов Eu3+. 

В спектрах люминесценции кристаллов c кон-
центрацией Gd2O3(Y2O3) от 4 до 14 % (мол.), зареги-
стрированных как при Т = 300 К, так и при Т = 77 К 
для перехода 5D0 → 7F1, относительная интенсив-
ность линии с максимумом 585,5 нм увеличивается 
по отношению к линиям в области 586,6 и 587,3 нм. 

C учетом особенностей изменения спектров 
люминесценции, зарегистрированных при воз-
буждении излучением с λвозб = 532 нм при Т = 300 
и 77 К, для переходов 5D0 → 7F1 и 5D0 → 7F2 ионов 
Eu3+ в кристаллах ZrO2 с различным содержани-
ем стабилизирующего оксида идентифицировали 
типы оптических центров ионов Eu3+ в кристаллах 
ZrO2—Y2O3 и ZrO2—Gd2O3.

Линия с максимумом 585,5 нм относится к 
оптическому центру типа I. Этот тип центра соот-
ветствует иону Eu3+, который имеет в ближайшем 
окружении одну кислородную вакансию и нахо-
дится в окружении кислородного семивершинника. 

Точечная симметрия данного оптического центра 
иона Eu3+ должна быть тригональной (C3v). Уровень 
7F1 иона Eu3+ в этом случае должен быть расще-
плен на две штарковских компоненты. Наличие до-
полнительных искажений приводит к понижению 
симметрии, и в этом случае уровень 7F1 иона Eu3+ 
будет расщеплен на три штарковские компоненты 
[16]. Спектры люминесценции, представленные на 
рис. 3 и 4 для кристаллов ZrO2—Gd2O3 и ZrO2—Y2O3, 
являются суперпозицией спектров для различных 
оптических центров ионов Eu3+ с неоднородно уши-
ренными спектральными линиями. В соответствии 
с этим не представлялось возможным однозначно 
определить число штарковских компонент, соот-
ветствующих уровню 5D1, для оптического центра 
Eu3+ типа I.

Линии с максимумами 586,6 и 587,3 нм в спек-
трах люминесценции при Т = 300 К для кристаллов 
ZrO2—Y2O3 и ZrO2—Gd2O3, а также линии с макси-
мумами 586,7 и 587,3 нм в спектрах люминесценции 
при Т = 77 К, отнесены к оптическим центрам ионов 
Eu3+ типа II. Для данного типа центров кислород-
ные вакансии в первой координационной сфере от-
сутствуют, но присутствуют во второй. Локальная 
симметрия таких центров соответствует C1. В соот-
ветствии с результатами работы [16], для этих цен-
тров Eu3+ расщепление уровня 7F1 кристаллическим 
полем меньше по сравнению с расщеплением для 
центров типа I.

Редкоземельные ионы с характерными для них 
сверхчувствительными переходами между энерге-
тическими уровнями редкоземельных ионов могут 
выступать в качестве «спектроскопического зонда» 
для выявления особенностей локальной структуры 
кристаллов [22, 23]. 

В работах [24, 25] на примере исследования 
интенсивностей сверхчувствительных оптических 
переходов между энергетическими уровнями ред-
коземельных ионов в кристаллах гранатов показано, 
что интенсивность сверхчувствительных переходов 
редкоземельных ионов в них значительно возраста-
ет, если точечная симметрия редкоземельного иона 
соответствует С2v, С2, С1. 

Для ионов Eu3+ сверхчувствительным являет-
ся переход 5D0 → 7F2. Его интенсивность будет зна-
чительным образом зависеть от кристаллического 
окружения. В то же время интенсивность магни-
тодипольного перехода 5D0 → 7F1 Eu3+ не чувстви-
тельна к кристаллическому окружению. Поэтому, 
увеличение отношения интенсивностей переходов 
5D0 → 7F2 и 5D0 → 7F1 ионов Eu3+ в исследуемых кри-
сталлах может свидетельствовать об увеличении в 
них относительной доли более низкосимметричных 
центров.

Значения отношения интегральных интенсив-
ностей линий для сверхчувствительного 5D0 → 7F2 и 
магнитодипольного 5D0 → 7F1 переходов ионов Eu3+, 
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Рис. 3. Спектры люминесценции для кристаллов 
(ZrO2)1−х(Y2O3)х (а) и (ZrO2)1−х(Gd2O3)х (б), легированных 
ионами Eu3+, обусловленные переходами 5D0 → 7F0, 
5D0 → 7F1 и 5D0 → 7F2 ионов Eu3+ при возбуждении на уро-
вень 5D1 (λвозб = 532 нм) при Т = 300 К: 
1 — x = 0,04; 2 — 0,08; 3 — 0,10; 4 — 0,12; 5 — 0,14

Fig. 3. Luminescence spectra for (a) (ZrO2)1−х(Y2O3)х and 
(б) (ZrO2)1−х(Gd2O3)х crystals doped with Eu3+ ions due 
to 5D0 → 7F0, 5D0 → 7F1 and 5D0 → 7F2 transitions of Eu3+ ions 
when excited to the level of 5D1 (λexc = 532 nm) at T = 300 K:
(1) x = 0.04, (2) 0.08, (3) 0.10, (4) 0.12 and (5) 0.14

Рис. 4. Спектры люминесценции для кристаллов 
(ZrO2)1−х(Y2O3)х (а) и (ZrO2)1−х(Gd2O3)х (б), легированных 
ионами Eu3+, обусловленные переходами 5D0 → 7F0, 
5D0 → 7F1 и 5D0 → 7F2 ионов Eu3+ при возбуждении на уро-
вень 5D1 (λвозб = 532 нм) при Т = 77 К: 
1 — 0,04; 2 — 0,08; 3 — 0,10; 4 — 0,12; 5 — 0,14

Fig. 4. Luminescence spectra for (a) (ZrO2)1−х(Y2O3)х and 
(б) (ZrO2)1−х(Gd2O3)х crystals doped with Eu3+ ions due 
to 5D0 → 7F0, 5D0 → 7F1 and 5D0 → 7F2 transitions of Eu3+ ions 
when excited to the level of 5D1 (λexc = 532 nm) at T = 77 K:
(1) x = 0.04, (2) 0.08, (3) 0.10, (4) 0.12 and (5) 0.14
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полученные из спектров люминесценции (см. рис. 3 
и 4) представлены в табл. 3. 

Из табл. 3 следует, что значения отношения ин-
тегральных интенсивностей спектральных линий 
для переходов 5D0 → 7F2 и 5D0 → 7F1 ионов Eu3+ воз-
растают с ростом концентрации стабилизирующих 
оксидов Gd2O3 (Y2O3), что обусловлено увеличением 
относительной доли низкосимметричных оптиче-
ских центров Eu3+. 

Обобщая особенности локальной структуры 
кристаллов ZrO2—Gd2O3 и ZrO2—Y2O3 можно за-
ключить, что локальное кристаллическое окруже-
ние ионов Eu3+ в твердых растворах (ZrO2)1−х(Y2O3)

х и (ZrO2)1−х(Gd2O3)х (x = 0,04, 0,08, 0,10, 0,12, 0,14), 
формируемое с участием кислородных вакансий по 
кислороду, определяется концентрацией стабилизи-
рующего оксида и практически не зависит в данном 
случае от его вида: Y2O3 или Gd2O3. Относительная 
доля позиций ионов Eu3+(Y3+, Gd3+), в которых кис-
лородная вакансия находится в ближайшей коор-
динационной сфере, возрастает при концентраци-
ях стабилизирующего оксида (Y2O3, Gd2O3) выше 
8 % (мол.). 

На рис. 5 приведены зависимости удельной 
электропроводности кристаллов ZrO2—Gd2O3 и 
ZrO2—Y2O3 при температуре 1173 К. Из рис. 5 видно, 
что изменение проводимости с увеличением концен-
трации стабилизирующего оксида как в случае Y2O3, 
так и в случае Gd2O3 имеет аналогичный характер. 
Однако максимум проводимости твердых растворов 
ZrO2—Gd2O3 сдвинут в область более высоких кон-
центраций относительно максимума проводимости 
твердых растворов ZrO2–—Y2O3. Так, максималь-
ную проводимость твердого раствора ZrO2—Y2O3 
наблюдали при содержании 8—10 % (мол.) Y2O3, в 
то время как для твердого раствора ZrO2—Gd2O3 
эта концентрация составляла 10—12 % (мол.) Gd2O3. 
Отметим, что максимальная проводимость в системе 
ZrO2—Y2O3 была выше аналогичной величины для 

системы ZrO2—Gd2O3. Увеличение концентрации 
Y2O3 выше 10 % (мол.) и Gd2O3 выше 12 % (мол.) при-
водило к падению проводимости. 

Значения проводимости тетрагональных кри-
сталлов 4GdSZ и 4YSZ при 1173 К были близки-
ми. При увеличении концентрации Gd2O3 от 4 до 
10 % (мол.) проводимость кристаллов увеличивается 
с ростом концентрации Gd2O3. Максимальной про-
водимостью обладают кристаллы 10GdSZ, содер-
жащие t′′−фазу. Для системы ZrO2—Y2O3 появление 
t′′−фазы наблюдали в кристаллах с меньшей кон-
центрацией стабилизирующего оксида (8YSZ), и эти 
кристаллы также характеризуются максимальной 
проводимостью. При переходе от t′′−фазе к кубиче-
ской наблюдается уменьшение ионной проводимости 
с увеличением концентрации Gd2O3 или Y2O3.

Заключение

Методом направленной кристаллизации рас-
плава в холодном тигле выращены кристаллы твер-

Рис. 5. Проводимость кристаллов σ при температуре 1173 К:
1 — (ZrO2)1−х(Y2O3)х; 2 — (ZrO2)1−х(Gd2O3)х

Fig. 5. Conductivity of crystals σ at a temperature of 1173 K:
(1) (ZrO2)1−х(Y2O3)х and (2) (ZrO2)1−х(Gd2O3)х

Таблица 3

Отношение интегральных интенсивностей спектральных линий для переходов 5D0 → 7F2 
и 5D0 → 7F1, оцененное из спектров люминесценции с λвозб = 532 нм при температуре 300 и 77 К

[Ratio of the integral intensities of the spectral lines for the transitions 5D0 → 7F2 and 5D0 → 7F1, 
estimated from the luminescence spectra with λexc = 532 nm at a temperature of 300 and 77 K]

Образец

Отношение интегральных интенсивностей 
для переходов 5D0 → 7F2 и 5D0 → 7F1 Образец

Отношение интегральных интенсивно-
стей для переходов 5D0 → 7F2 и 5D0 → 7F1

Т = 300 К Т = 77 К Т = 300 К Т = 77 К

4GdSZ 1,1 0,9 4YSZ 1,1 0,9

8GdSZ 1,2 1,0 8YSZ 1,1 0,9

10GdSZ 1,2 1,0 10YSZ 1,1 1,0

12GdSZ 1,2 1,0 12YSZ 1,3 1,1

14GdSZ 1,3 1,1 14YSZ 1,3 1,2
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дых растворов (ZrO2)1−х(Gd2O3)х и (ZrO2)1−х(Y2O3)х 
при (x = 0,04, 0,08, 0,10, 0,12, 0,14). Показано, что в 
исследованном диапазоне составов однородные, 
прозрачные монокристаллы твердых растворов 
(ZrO2)1−х(Y2O3)х были получены при x = 0,08÷0,14, 
а твердых растворов (ZrO2)1−х(Gd2O3)х — при x =
= 0,10÷0,14.

Установлено, что стабилизация кубической 
фазы в кристаллах, солегированных Y2O3, проис-
ходит при меньшей концентрации Y2O3 в твердом 
растворе, чем в кристаллах, солегированных Gd2O3. 
Это может быть связано с зависимостью механизма 
стабилизации высокотемпературной фазы от вида 
стабилизирующей примеси.

Установлено, что локальное кристалличе-
ское окружение ионов Eu3+ в твердых растворах 
(ZrO2)1−х(Y2O3)х и (ZrO2)1−х(Gd2O3)х определяется 
концентрацией стабилизирующего оксида и практи-
чески не зависит в данном случае от вида стабили-
зирующего оксида (Y2O3 или Gd2O3). Максимальную 
проводимость при температуре 1173 К наблюдали 
в кристаллах, содержащих 10 % (мол.) Gd2O3 и 8 % 
(мол.) Y2O3. Эти составы соответствуют t′′−фазе и 
близки к границе между областями кубической и 
тетрагональной фаз. Анализ полученных данных 
позволяет сделать вывод о том, что в рассмотрен-
ном диапазоне составов основное влияние на кон-
центрационную зависимость ионной проводимости 
оказывает фазовый состав, а не характер локали-
зации кислородных вакансий в кристаллической 
решетке.
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Infl uence of phase composition and local crystal structure on the transport properties 
of ZrO2−Y2O3 and ZrO2−Gd2O3 solid solutions
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Abstract. The results of investigation of crystal structure, ion conductivity and local structure of solid solutions 
(ZrO2)1−x(Gd2O3)x and (ZrO2)1−x(Y2O3)x (x = 0.04, 0.08, 0.10, 0.12, 0.14). The crystals were grown by directional crystal-
lization of the melt in a cold container. The phase composition of the crystals was studied by X−ray diffractometry and 
transmission electron microscopy. Transport characteristics were studied by impedance spectroscopy in the temperature 
range 400—900 °C. The local crystal structure was studied by optical spectroscopy. Eu3+ ions were used as a spectroscopic 
probe. The results of the study of the local structure of solid solutions of ZrO2—Y2O3 and ZrO2—Gd2O3 systems revealed the 
peculiarities of the formation of optical centers, which reflect the nature of the localization of oxygen vacancies in the crystal 
lattice depending on the stabilizing oxide concentration. It is established that the local crystal environment of Eu3+ Ions in 
solid solutions (ZrO2)1−x(Y2O3)x and (ZrO2)1−x(Gd2O3)x is determined by the stabilizing oxide concentration and practically 
does not depend on the type of stabilizing oxide (Y2O3 or Gd2O3). The maximum conductivity at 900 °C was observed in 
crystals containing 10 mol.% Gd2O3 and 8 mol.% Y2O3. These compositions correspond to the t′′−phase and are close to the 
boundary between the regions of the cubic and tetragonal phases. It was found that in the system ZrO2—Y2O3 stabilization 
of the highly symmetric phase occurs at a lower stabilizing oxide concentration than in the system ZrO2—Gd2O3. Analysis 
of the data obtained allows us to conclude that in this range of compositions the main influence on the concentration de-
pendence of the ion conductivity has a phase composition, rather than the nature of the localization of oxygen vacancies 
in the crystal lattice.
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Влияние замещения алюминием на поле эффективной магнитной 
анизотропии и степень магнитной текстуры анизотропных 

поликристаллических гексагональных ферритов бария и стронция 
для подложек микрополосковых приборов СВЧ–электроники
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Аннотация. Изучено влияние замещения ионами Al3+ на величину поля эффективной магнитной анизотропии 
НАэфф и степень магнитной текстуры f анизотропных поликристаллических гексагональных ферритов бария 
и стронция. Партии образцов получены методом керамической технологии, текстура сформирована путем 
прессования в магнитном поле. Детально представлена технология получения объектов исследования. Син-
тезированы партии гексаферритов бария с концентрацией ионов Al3+ 0,9, 1,4, 2,5 и 2,6 форм. ед. и партии 
гексаферритов стронция с концентрацией 0,1 форм. ед. Показано, что используемая технология позволяет 
получать гексаферриты бария и стронция со значениями НАэфф = 19÷35 кЭ и f = 80÷83 %. Указанных значений 
НАэфф и f может быть вполне достаточно для производства подложек для микрополосковых СВЧ−приборов 
миллиметрового диапазона длин волн. 
Впервые обнаружен рост степени магнитной текстуры поликристаллических гексаферритов бария с ростом 
концентрации ионов Al3+; также обнаружена незначительная магнитная текстура 5,5—5,8 % в изотропных 
стронциевых гексаферритах. Представлены объяснения полученных результатов. Предложен механизм 
формирования магнитной текстуры в исследованных гексаферритах в процессе синтеза.

Ключевые слова: ферриты бария и стронция, поле эффективной магнитной кристаллографической анизо-
тропии, магнитная текстура, керамическая технология, прессование в магнитном поле, легирование ионами 
Al3+, рекристаллизация

Введение

Интенсивное развитие СВЧ−электроники в по-
следние годы осуществляется по направлению про-
движения в область миллиметрового и субмилли-
метрового диапазонов электромагнитных волн [1, 2].

Известия высших учебных заведений. Материалы электронной техники. 2018. Т. 21, № 3. C. 166—174. 
DOI: 10.17073/1609-3577-2018-3-166-174
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 Одними из наиболее перспективных материалов 
для реализации такого продвижения являются 
гексагональные ферриты, — монокристаллы или 
поликристаллы с высокой степенью магнитной 
текстуры [3—6]. Эти материалы относятся к так на-
зываемым магитноодноосным и обладают высокими 
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значениями полей магнитной анизотропии [4—6]. 
Применение указанных материалов в ферритовых 
СВЧ−приборах резонансного типа позволит умень-
шить напряженность внешнего поля и, следователь-
но, габариты и массу магнитной системы [6]. 

Для индуцирования высоких значений маг-
нитной кристаллографической анизотропии в гек-
сагональных ферритах используют легирование 
ионами Al3+ [4, 5, 7]. На сегодняшний день в научной 
литературе вопросам управления магнитной кри-
сталлографической анизотропии, а также других 
свойств посредством легирования поликристал-
лических гексаферритов диамагнитными ионами 
посвящено большое количество исследований (на-
пример, [7—15]). Но все эти исследования касаются 
изотропных поликристаллических гексаферритов. 
В то же время, в поликристаллических анизотроп-
ных гексаферритах имеет место некая специфика 
формирования физических свойств и эксплуата-
ционных параметров при замещении ионов Fe3+ на 
диамагнитные ионы [16, 17].

Цель работы — изучение влияния диамагнит-
ных ионов Al3+ на поле эффективной магнитной ани-

Рис. 1. Технологическая схема получения анизотропных гек-
сагональных поликристаллических ферритов

Fig. 1. Technological scheme for producing anisotropic 
hexagonal polycrystalline ferrites
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зотропии и степень магнитной текстуры замещен-
ных анизотропных гексагональных поликристалли-
ческих ферритов BaFe12O19 и SrFe12O19, полученных 
методом керамической технологии.

Образцы и методы исследований

Объектами исследования в работе являлись 
сложнозамещенные поликристаллические гексаго-
нальные ферриты бария и стронция с индуцирован-
ной магнитной текстурой. Образцы были получены 
методом керамической технологии с прессованием 
сырых заготовок в магнитном поле [4, 5]. Особенно-
стью изготовления анизотропных гексагональных 
ферритов является создание преимущественной 
кристаллографической ориентации частиц гек-
саферрита в спрессованном образце. Ориентация 
зерен происходит под воздействием внешнего маг-
нитного поля в процессе прессования образцов [4, 5, 
16, 17]. Технологическая схема получения образцов 
представлена на рис. 1. 

В качестве исходного сырья для гексаферрита 
стронция использовали оксида железа Fe2O3 мар-
ки «ч.д.а» ТУ 6−09−5346−87, оксид алюминия Al2O3 

марки «ч.д.а.» ТУ 6−09−426−75, углекислый кальций 
CaCO3 марки «ос.ч.» 16−2 ТУ 6−09−895−77, оксид 
кремния SiO2 марки «ч.д.а.» ГОСТ 9428−73 и карбо-
нат стронция SrCO3 марки «ч.» ТУ 6−09−4165−84. 
Карбонат стронция при температуре 1100—1200 °С 
разлагается на оксид стронция SrO и углекислый 
газ CO2. Карбонат стронция был выбран по причи-
не его лучшей реакционной способности, чем оксид 
стронция. 

Для бариевого гексаферрита в качестве ис-
ходного сырья использовали: оксид железа Fe2O3 

марки «ч.д.а» ТУ 6−09−5346−87, оксид алюминия 
Al2O3 марки «ч.д.а.» ТУ 6−09−426−75, углекислый 
марганец MnCO3 омнов. водн. «ч» ГОСТ 7205−77 и ба-
рий углекислый BaCO3 марки «ч.д.а.» ГОСТ 4158−80. 
Карбонат бария, аналогично как и карбонат строн-
ция, при температуре выше 1000 °С разлагается на 
оксид бария и углекислый газ CO2.

Легирующие добавки был выбраны по следую-
щим причинам: 

− оксид алюминия повышает коэрцитивную 
силу HC, поле анизотропии HA и магнитную энер-
гию (BH)max; 

− оксид кремния задерживает рост кристалли-
ческих зерен, обеспечивает спекание в жидкой фазе 
и повышает плотность; 

− углекислый кальций повышает коэрцитив-
ную силу;

− марганец увеличивает электросопротивление 
ферритов и уменьшает диэлектрические потери.

Оксиды после взвешивания помещали в четы-
рех литровый фарфоровый барабан (ГОСТ 9147−80) 
со стальными шарами и заливали деионизованной 
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водой. Смешивание исходных компонентов прово-
дили в течение 24 ч в шаровой мельнице при соотно-
шении шаров : шихты : воды = 2 : 1 : 1. По окончании 
операции смешивания шихту помещали в кювету 
из нержавеющей стали и ставили в сушильный 
шкаф, в котором выдерживали при температуре 
130 °С до полного испарения влаги. После операции 
сушки шихту перетирали через сито и высыпали в 
кювету из никеля. После этого шихту помещали в 
силитовую электропечь и проводили ферритизацию. 
Температура ферритизации составляла 1150 °С для 
партий гексаферрита стронция (ГС) и 1250 °С для 
партий гексаферрита бария (ГБ). Изотермическая 
выдержка составляла 5 ч.

По окончании операции ферритизации осу-
ществляли мокрый помол шихты в шаровой мель-
нице с таким же соотношением шаров, шихты и воды 
в течение 96 ч. Полученную в результате мокрого 
помола водную суспензию переливали в емкость и 
отстаивали в нормальных условиях 3 и более суток. 
После этого излишки воды удаляли, а полученную 
густую суспензию направляли на операцию прес-
сования. Влажность суспензии перед проведением 
операции прессования составляла 30—35 %. 

Получение прессовок гексаферрита осущест-
вляли в пресс−форме с матрицей из латуни и с 
пуансонами из магнитомягкой стали. Конструкция 
прессформы позволяет создавать магнитное поле 
в зазоре между пуансонами, куда размещают под-
лежащую текстурированию суспензию. Нижний 
пуансон снабжен отверстиями для удаления воды 
через фетровый фильтр, расположенный на нем. 
Дополнительно пуансоны оснащены фильтрами из 
хлопчатобумажной бязи для исключения прилипа-
ния заготовок. 

Магнитное поле создавалось электромагни-
том, состоящим из двух катушек, закрепленных 
на станине (рис. 2). Станина одновременно выпол-
няет функцию магнитопровода. В верхнюю катуш-
ку входит плунжер пресса с укрепленным на нем 
наконечником. Форма наконечника способствует 
концентрации магнитного поля. В нижней катушке 
расположено основание для пресс−формы с отвер-
стием для стока воды, оканчивающееся штуцером 
для крепления шланга, соединенного через ловушку 
с форвакуумным насосом. 

Прессование проводили в присутствии магнит-
ного поля, приложенного вдоль направления прес-
сования. Излишки влаги из пресс−формы удаляли 
форвакуумным насосом через каналы на нижнем 
пуансоне с фильтрующими элементами в течение 5 
мин при включенном магнитном поле. Использовали 
оптимальное давление прессования, позволяющее 
получать плотные образцы без трещин и расслое-
ний. Намагничивающее поле в процессе прессования 
составляло 10 кЭ, остаточная влажность отпрессо-
ванных заготовок — ~10 %. 

Спрессованные заготовки сушили в естествен-
ных условиях не менее 2 сут. Затем они поступали 
на спекание. Спекание проводили в камерной сили-
товой электропечи в обычной атмосфере. Темпера-
тура спекания составляла 1330 °С (для ГБ) и 1190 °С 
(для ГС).

Полученные спеченные образцы представля-
ли собой диски диаметром 50 мм и толщиной 10 мм. 
После спекания и естественного охлаждения об-
разцов вместе с печкой в течение 24 ч, проводили 
их шлифовку и полировку по стандартной методике 
[6]. Для исследований из полученных дисков путем 
механической обработки (резка, шлифовка и поли-
ровка) по стандартным отработанным методикам 
[6] были изготовлены сферы диаметром 1—3 мм и 
тонкие пластины толщиной 200 мкм. 

Химический состав и особенности технологии 
изготовления полученных гексаферритов пред-
ставлены в табл. 1.

Плотность ρ объектов исследования определя-
лась методом Архимеда с помощью электронных 
весов UW620H с приспособлением для измерения 
плотности.

Рис. 2. Внешний вид пресса (а) и пресс−формы (б) для полу-
чения сырых заготовок анизотропных гексаферритов:
б: 1 — матрица; 2 — верхний пуансон; 3 — нижний пуан-
сон; 4 — фетровый фильтр; 5 — фильтр из х/б бязи; 
6 — распрессовочное кольцо

Fig. 2. The appearance of the press (а) and the mold (б) to obtain 
crude blanks of anisotropic hexaferrites:
б: (1) matrix; (2) upper punch; (3) lower punch; (4) felt filter; 
(5) cotton filter; (6) decompression ring
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Магнитные свойства (намагниченность на-
сыщения 4πMs, остаточная индукция Br, коэрци-
тивная сила по индукции Hcb, коэрцитивная сила 
по намагничености Hcj) были получены из петель 
магнитного гистерезиса [18], зарегистрированных 
на гистерезисграфе модели АМТ−4 с электромаг-
нитом DCT−200 с максимальным достижимым по-
лем в 29 кЭ. Измерения проводили при комнатной 
температуре в диапазоне полей до 12 кЭ. Значения 
напряженности магнитного поля в рабочем зазоре 
фиксировали датчиком Холла. 

Поле эффективной магнитной анизотропии 
НАэфф и ширину линии ферромагнитного резонан-
са (ФМР) ∆Н регистрировали в диапазоне частот 
78,33—118,1 ГГц СВЧ−диапазона электромагнитных 
волн по методике, представленной в работе [19]:

 НАэфф =  (1)

  (2)

  (3)

где fр — частота естественного ФМР; γ — гиромаг-
нитное отношение; 4πMs — намагниченность на-
сыщения; f1 , f2 — значения частот на резонансной 
линии магнитного резонанса по уровню измерения, 
соответствующему половинному значению погло-
щенной мощности.

Рентгенофазовый и рентгеноструктурный 
анализ выполняли на рентгеновском дифрактоме-
тре ДРОН−8 (Россия, АО НПП «Буревестник», г. 
Санкт−Петербург). Использовали CoKα−излучение. 

Длина волны излучения λ = 0,178897 нм. Фокуси-
ровку осуществляли по методу Брэгга—Брентано с 
двумя щелями Соллера. Измерения проводили при 
комнатной температуре.

Степень магнитной текстуры образцов опре-
деляли с использованием рентгеновского метода. 
Измеряли интенсивности базисной лини и линии 
сравнения. Для гексаферритов бария наиболее удоб-
ными являются линии с индексами <008> и <107 >, 
как наиболее интенсивные. Аналогичные измерения 
проводили и для изотропного образца того же соста-
ва. Степень текстуры оценивали по формуле

  (4)

где

  I0
008, I0

107, I008, I107 — ин-

тенсивности базисной линии и линии сравнения для 
нетекстурированного и текстурированного образцов 
соответственно.

Результаты и их обсуждение

Как показали рентгенофазовые исследования, 
все полученные гексаферриты бария и стронция 
являлись однофазными и имели гексагональную 
структуру магнетоплюмбита.

Установлено, что с увеличением концентра-
ции ионов Al3+ от 0 до 2,6 форм. ед. в сложнозаме-
щенных гексаферритах бария НАэфф растет от 17,5 
до 35,0 кЭ, 4πMs уменьшается от 3660 до 1400 Гс, 
Br уменьшается от 3300 до 1320 Гс, Hcj увеличивает-
ся с 2,1 до 3,0 кЭ, Hcb увеличивается с 1,7 до 2,3 кЭ, 

Таблица 1

Химический состав и особенности технологии получения сложнозамещенных 
поликристаллических анизотропных гексагональных ферритов бария и стронция

[Chemical composition and features of technology for producing complex polycrystalline anisotropic 
hexagonal barium and strontium ferrites]

№ 
п/п Партия Химический состав Давление 

прессования, МПа
Магнитное поле 
прессования, кЭ

Время откачки влаги 
из прессформы, мин

1 ГБ−2−5 BaFe12O19 8,0 10,0 5,0

2 ГБ−8 BaFe10,9Al0,9Mn0,1O19 8,0 10,0 5,0

3 ГБ−9 BaFe10,4Al1,4Mn0,1O19 8,0 10,0 5,0

4 ГБ−13 BaFe9,4Al2,5Mn0,1O19 8,0 10,0 5,0

5 ГБ−14 BaFe9,3Al2,6Mn0,1O19 8,0 10,0 5,0

6 ГС−0−1 SrFe12O19 8,0 0,0 5,0

7 ГС−1−2 SrFe11,3Al0,1Si0,15Ca0,15O19 4,0 10,0 5,0

8 ГС−8−0 SrFe11,3Al0,1Si0,15Ca0,15O19 8,0 0,00 5,0

9 ГС−8−1 SrFe11,3Al0,1Si0,15Ca0,15O19 8,0 10,0 3,0
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∆Н уменьшается от 4,85 до 1,7 кЭ. На рис. 3 представ-
лена кривая зависимости эффективной магнитной 
анизотропии от концентрации ионов Al3+.

Характерно, что рост значения магнитной ани-
зотропии с повышением концентрации ионов Al3+ 
имеет место и для изотропных гексагональных 
ферритов. Однако, по сравнению с рассматриваемым 
случаем, для изотропных гексагональных ферритов 
[7], значение НАэфф уже при CAl ≥ 2,0 форм. ед. вы-
ходит на насыщение. Для случая же анизотропных 
гексаферритов (см. рис. 3) продолжается дальней-
ший интенсивный рост НАэфф.

На рис. 4 представлена кривая зависимости 
степени магнитной текстуры полученных анизо-
тропных замещенных поликристаллических гек-
саферритов бария от концентрации ионов Al3+. Как 
видно из рис. 4, имеет место прямолинейный рост f 
от 80 % до (82,5—83,0) %. Следует отметить, что факт 
роста степени магнитной текстуры гексагональных 
поликристаллических ферритов с увеличением 
концентрации ионов алюминия обнаружен впервые. 
Рост — небольшой, но он — неоспоримый.

Важно также отметить, что с ростом концен-
трации ионов Al3+ растет и плотность объектов 
исследования (рис. 5). Составляя 4,905 г/см3 для об-
разцов партии ГБ−2−5 (BaFe12O19; CAl = 0), с ростом 
CAl до 0,9—2,6 форм. ед. ρ увеличивается до 4,98—
5,01 г/см3.

Имея меньший по значению ионный радиус по 
сравнению с ионами Fe3+, ионы Al3+ делают кристал-
лическую решетку более «компактной».

В табл. 2 представлены физические свойства 
полученных в работе поликристаллических гекса-
гональных ферритов стронция.

К сожалению, в настоящей работе не был полу-
чен ряд стронциевых гексаферритов, столь же об-
ширный по значению концентрации алюминия, как 
ряд бариевых гексаферритов. Тем не менее, данные 
табл. 2 позволяют сделать ряд важных выводов. Как 
видно из табл. 2, формирование эффективной маг-
нитной анизотропии определяется исключительно 
легированием и слабо зависит от приложенного в 

процессе прессования магнитного поля. Не влияет 
приложенное магнитное поле и на плотность гек-
саферритов стронция. Здесь большее влияние 
оказывает значение давления прессования. Прес-

Таблица 2

Физические свойства полученных в работе сложнозамещенных анизотропных 
поликристаллических гексагональных ферритов стронция

[Physical properties of complex-substituted anisotropic polycrystalline hexagonal strontium ferrites 
obtained in the work]

Партия Химический состав НАэфф, кЭ Br, Гс 4πMs, Гс Hcb, кЭ Hcj, кЭ ρ, г/см3 f, % ∆H, кЭ

ГС−0−1 SrFe12O19 16 2350 3300 1,6 1,8 4,90 5,5 4,8

ГС−1−2 SrFe11,3Al0,1Si0,15Ca0,15O19 22 3500 3700 1,6 2,0 4,910 80,5 4,24

ГС−8−0 SrFe11,3Al0,1Si0,15Ca0,15O19 22 2270 3460 1,3 1,8 4,951 5,8 5,0

ГС−8−1 SrFe11,3Al0,1Si0,15Ca0,15O19 22 3460 3730 1,5 2,0 4,962 82,3 3,63

Рис. 4. Зависимость степени магнитной текстуры f анизо-
тропных поликристаллических гексаферритов бария от 
концентрации ионов Al3+ 

Fig. 4. Dependence of the degree of magnetic texture f of 
anisotropic polycrystalline barium hexaferrites on the 
concentration of Al3+ ions

Рис. 3. Зависимость поля эффективной магнитной анизо-
тропии НАэфф анизотропных поликристаллических гекса-
ферритов бария от концентрации ионов Al3+ 

Fig. 3. Dependence of the effective magnetic anisotropy field on 
HAeff anisotropic polycrystalline barium hexaferrites on the 
concentration of Al3+ ions
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сование в магнитном поле повышает коэффициент 
прямоугольности петель гистерезиса стронциевых 
гексаферритов. В пользу такого вывода говорят зна-
чения остаточной индукции Br и коэрцитивной силы 
образцов, спресованных с приложенным магнитным 
полем Н = 10 кЭ и без него. Как показали проведен-
ные в работе исследования, если использовать поле 
меньших значений напряженности, то требуемых 
значений степени магнитной текстуры можно до-
стичь только в тонких заготовках, с которыми даль-
нейшая работа вызывает много практических труд-
ностей. В то же время, для достижения в прессовке 
магнитных полей, хотя бы на 30 % больших 10 кЭ, 
необходимы пресс−формы существенно больших 
размеров. 

Особо следует остановиться на степени 
магнитной текстуры объектов исследования.

Как видно из рис. 4 и табл. 2, использование 
магнитного поля в процессе прессования позволяет 
достичь как в бариевых, так и в стронциевых поли-
кристаллических гексагональных ферритах сте-
пени магнитной текстуры 80—83 %. Такого уровня 
магнитной текстуры может быть вполне достаточно 
для получения подложек для качественных микро-
полосковых СВЧ−приборов миллиметрового диапа-
зона длин волн.

В результате прессования в магнитном поле 
формируются компактные сырые заготовки гекса-
гональных ферритов бария (стронция), в которых 
частицы порошка ориентированы осями легкого 
намагничивания вдоль намагничивающего по-
ля. Следует отметить, что по окончании процесса 
прессования степень магнитной текстуры сырых 
заготовок достигала 45—50 %. Остаточная влаж-
ность прессовок составляла 10 %. Таким образом, 
остальные 30—35 % степени магнитной текстуры 

формируются в процессе спекания. То есть в про-
цессе спекания происходит не только усадка и 
уплотнение образцов гексаферритов (уменьшение 
пористости), но и повышение их степени магнит-
ной текстуры. Впервые существенное увеличение 
текстуры гексагональных ферритов типа М в про-
цессе спекания было обнаружено авторами работы 
[20]. На основание полученных экспериментальных 
данных авторы работы [20] полагали, что степень 
текстуры во время спекания растет по той причине, 
что плохо ориентированные мелкие кристаллиты 
поглощаются выгоднее ориентированными и боль-
шими по размеру кристаллитами. По данным рабо-
ты [21], полученным при исследовании свинцового 
феррита PbFe12O19, увеличение степени текстуры 
гексаферритов тесно связано с диффузионными 
процессами при вторичной рекристаллизации. 
Аналогичные результаты были получены в работе 
[22], при исследовании процессов обжига бариевых 
и стронциевых поликристаллических гексагональ-
ных ферритов с различными стехиометрическими 
составами. Авторы работы [22] показали, что ско-
рость увеличения степени магнитной текстуры 
прямо связана со скоростью роста зерен кристал-
лической структуры гексаферрита при высокой 
температуре. 

По мнению авторов настоящей работы, интен-
сивный рост степени магнитной текстуры поликри-
сталлических гексагональных ферритов в процессе 
спекания обусловлен процессами рекристаллиза-
ции: увеличением размеров выгодно расположен-
ных кристаллитов за счет поглощения невыгодно 
расположенных.

Как видно из данных табл. 1 и 2, гексаго-
нальные ферриты стронция (номинально чистый 
(ГС−0−1; SrFe12O19), и сложнозамещенный (ГС−8−0; 
SrFe11,3Al0,1Si0,15Ca0,15O19)), полученные без прило-
жения магнитного поля в процессе прессования, 
обладают небольшими (5,5—5,8 %) значениями сте-
пени магнитной текстуры. Наличие незначительной 
магнитной текстуры в изотропных гексаферритах 
бария было обнаружено ранее в работах [23, 24]. 
Указанная текстура обусловлена тем, что частички 
гексаферрита, образованные в процессе ферритиза-
ции, имеют форму чешуек. При прессовании сырой 
заготовки изотропного гексаферрита, несмотря на 
отсутствие магнитного поля, частицы гексаферрита 
ориентируются плоскостью чешуйки перпендику-
лярно к оси прессования. В результате образуется 
магнитная текстура, степень которой увеличивает-
ся при спекании [23, 24].

Заключение

Представлена технология, позволяющая по-
лучать поликристаллические гексагональные 
ферриты бария и стронция типа М со значениями 

Рис. 5. Зависимость плотности ρ анизотропных поликристал-
лических гексаферритов бария от концентрации ионов 
Al3+

Fig. 5. Dependence of the density ρ of anisotropic polycrystalline 
barium hexaferrites on the concentration of Al3+ ions
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поля эффективной магнитной анизотропии НАэфф =

= 19÷35 кЭ и степенью магнитной текстуры 
f = 80÷83 %. Указанных значений НАэфф и f может 
быть вполне достаточно для производства подложек 
для микрополосковых СВЧ−приборов миллиметро-
вого диапазона длин волн. 

Установлено, что формирование эффектив-
ной магнитной анизотропии поликристаллических 
анизотропных гексаферритов бария и стронция 
определяется легированием и слабо зависит от на-
пряженности приложенного в процессе прессования 
магнитного поля.

Прессование в магнитном поле существенно 
повышает коэффициент прямоугольности петель 
магнитного гистерезиса бариевых и стронциевых 
гексаферритов.

Впервые обнаружен рост степени магнитной 
текстуры анизотропных поликристаллических 
гексаферритов бария с увеличением концентрации 
ионов Al3+.

Показано, что формирование магнитной тексту-
ры в анизотропных гексаферритах бария и стронция 
обусловлено двумя механизмами:

− при комнатной температуре — за счет прес-
сования в магнитном поле (рост f до 45—50 %);

− при спекании — за счет процессов усадки и 
рекристаллизации.

Обнаружена незначительная магнитная тек-
стура (5,5—5,8 %) в изотропных стронциевых гек-
саферритах, обусловленная чешуйчатой формой 
частиц гексаферрита, образованных в процессе 
ферритизации и их упорядоченной укладкой при 
прессовании.
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Infl uence of aluminum substitution on the fi eld of effective magnetic anisotropy 
and the degree of magnetic texture of anisotropic polycrystalline hexagonal ferrites 

of barium and strontium for substrates of microstrip devices of microwave electronics

S. V. Shcherbakov1, A. G. Nalogin1, V. G. Kostishin2,§, A. A. Alekseev1,2, 
E. A. Belokon1,2, I. M. Isaev2

1 JSC «RPC “Istok” named after Shokin», 2A, Vokzalnaya Str., Fryazino, Moscow Region 141190, Russia
2 National University of Science and Technology MISiS, 4 Leninsky Prospekt, Moscow 119049, Russia

Abstract. In this paper, the effect of Al3+ ions substitutions on the value of the effective magnetic anisotropy field НАeff and 
the degree of magnetic texture f of the anisotropic polycrystalline hexagonal barium and strontium ferrites were studied. 
The samples were obtained by the ceramic technology method and the texture was formed by pressing in a magnetic field. 
The sample preparation technology presented in detail. The batches of barium hexaferrites were synthesized with the con-
centration of Al3+ ions: 0.9; 1.4; 2.5 and 2.6 formula units while strontium hexaferrites had Al3+ concentration of 0.1 formula 
units.  It has been shown that by this technology barium and strontium hexaferrites with high value of (in range of 19—
35 kOe) and with f = 80—83% could be obtained. The achieved values of НАeff and f could be sufficient for the production 
of substrates for microstrip microwave devices in millimeter−wave region.
For the first time a raise in the degree of magnetic texture of polycrystalline barium hexaferrites with an increase of con-
centration of Al3+ ions were detected; a slight (5.5—5.8%) magnetic texture of isotropic strontium hexaferrites was also 
detected. The achieved results discussed in detail. For studied hexaferrites the mechanism of magnetic texture formation 
during the process of synthesis is proposed.

Keywords: anisotropic polycrystalline hexagonal barium ferrites, anisotropic polycrystalline hexagonal strontium ferrites, 
effective magnetic crystallographic anisotropy field, degree of magnetic texture, millimeterwave, ceramic technology, 
pressing in a magnetic field, doping with Al3+ ions, dry grinding, wet grinding, ferritization, agglomerating, shrinkage, re-
crystallization, formation mechanism of texture
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Аннотация. Проведен расчет температурного режима в наноразмерных бинарных гетероструктурах AlAs/
GaAs. При моделировании теплопереноса в нанокомпозитах важно учитывать, что рассеивание тепла в много-
слойных структурах при размерах слоев порядка длины свободного пробега носителей энергии (фононов 
и электронов) происходит не на кристаллической решетке, а на границах слоев (интерфейсах). Поэтому 
использование классических численных моделей, основанных на законе Фурье, сильно ограничено, так 
как дает существенные погрешности. Для получения более точных результатов. Использована модель, в 
которой распределение тепла предполагалось постоянным внутри слоя, при этом температура ступенчато 
изменялась на интерфейсах слоев. Для вычисления использован гибридный подход: конечно−разностный 
метод с неявной схемой для временной аппроксимации и бессеточная модель на основе набора радиально−
базисных функций для пространственной аппроксимации. Расчет параметров базисов проведен через ре-
шение системы линейных алгебраических уравнений. При этом подбирали только весовые коэффициенты 
нейроэлементов, а центры и «ширины» были фиксированы. В качестве аппроксиматоров рассмотрен набор 
часто используемых базисных функций. Для увеличения скорости вычислений выполнена параллелизация 
алгоритма. Проведены замеры времени счета для оценки прироста производительности при использовании 
параллельной реализации метода.
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Введение

В настоящее время наноразмерные гетеро-
структуры представляют высокий интерес, что 
обусловлено рядом уникальных свойств, которые 
демонстрируют материалы, основанные на них [1]. 
В частности, нанокомпозитные материалы могут 
обеспечивать крайне высокие показатели тепло-
проводности, что является ключевым аспектом в 
эффективном рассеивании избыточной энергии. 
Это свойство материалов востребовано, например, 
в микроэлектронике [2, 3], так как отвод тепла яв-

ляется одним из важнейших факторов, определяю-
щих плотность размещения полупроводниковых 
элементов, при которой проектируемое устройство 
может успешно функционировать. В связи с этим 
постоянно ведутся работы по построению эффек-
тивных моделей теплопереноса в подобных нано-
структурах [4].

Исследования нанокомпозитных материалов 
показали, что основными барьерами для тепло-
переноса в гетерогенных наноструктурах являются 
интерфейсы — граничные области между слоями 
[5]. Этот факт обусловлен тем, что в интерфейсах 
происходит основное рассеивание фононов [6—8], 
из−за чего характеристики теплопереноса суще-
ственно отличаются от однослойных материалов, где 
большая часть энергии рассеивается на кристалли-
ческой решетке.



176 Известия вузов. Материалы электронной техники. 2018. Т. 21, № 3     ISSN 1609-3577

Одним из перспективных подходов для опи-
сания тепловых процессов в гетероструктурах в 
наномасштабе является применение бессеточных 
методов, в частности нейросетевых. Эти методы 
хорошо зарекомендовали себя в задачах с высокой 
размерностью, при расчете на сложной области, 
также нейросетевые методы успешно применяли 
для решения некорректных задач [9—12].

Ниже рассмотрено построение метода расчета 
теплопереноса в наноразмерных гетероструктурах 
на макроскопическом уровне. Использовали одно-
мерную модель теплового баланса слоев, предло-
женную в работе [13]. Авторы работы [13] восполь-
зовались неявной конечно−разностной схемой, в 
настоящей работе использован гибридный метод с 
конечно−разностным разбиением времени и нейро-
сетевой аппроксимацией каждого слоя.

Постановка задачи

Требуется рассчитать распределение темпера-
туры многослойной структуры AlAs/GaAs. В работе 
[13] предложена модель, в которой температура по-
стоянна внутри слоя, а все изменения происходят 
на границах (интерфейсах) слоев. Тепловой баланс 
задан как

 i = 1, …, N, (1)

где C — теплоемкость; ρ — плотность; h — ширина 
слоя; σ — тепловая проводимость; N — число слоев; 
T — температура слоя. Внешние границы структуры 
изолированы, что достигается обнулением значений 
тепловой проводимости для первого и последнего 
слоя. Так как рассматривается начально−краевая 
задача, то задано начальное распределение темпе-
ратуры по слоям:

 
 (2)

Метод решения

Для расчета распределения температуры 
по слоям использовали гибридный конечно−
разностный нейросетевой алгоритм. Применяли 
конечно−разностную разбивку по времени, а для 
получения приближенных решений в пространстве 
использовали нейросетевые аппроксиматоры. Выбор 
архитектуры сетей является достаточно обширным 
вопросом, в общем случае подбор оптимальной кон-
фигурации требует глубокого изучения условий 
задачи [11, 14]. Использовали достаточно простые 
нейросетевые модели: сети радиально−базисных 
функций с одинаковым числом элементов и задан-
ной базисной функцией.

Сначала рассмотрим конечно−разностное ре-
шение, так как оно будет использоваться в качестве 
эталонного для проверки точности полученных 
нейросетевых аппроксимаций. Для дискретизации 
производной температуры по времени t используем 
неявную конечно−разностную схему:

 
 (3)

Подставим уравнение (3) в выражение (1), после 
элементарных преобразований можно составить 
трехдиагональную матрицу коэффициентов отно-
сительно температуры слоев T:

 Ai,i−1 = −qi−1, Ai,i = 1 + qi−1 + qi, Ai,i+1 = −qi, 
 

(4)

где 

Таким образом, температура на очередном вре-
менном шаге может быть вычислена как

 Tk+1 = A−1Tk. (5)

Теперь рассмотрим гибридный подход с 
конечно−разностным разбиением по времени и ней-
росетевым по пространству. На каждом временном 
слое рассчитываем приближенное решение в виде 
сети радиально−базисных функций [11, 12, 14]. Вы-
ход сети можно записать в следующем виде:

 
 (6)

 ϕi(x) = ϕ(ri(x), εi), (7)

 
 (8)

где ωi — весовые коэффициенты; εi — «ширина» 
базиса; xc — координаты центров. Также, можно 
воспользоваться нормализацией [15—17], при этом 
в ряде случаев можно получить более высокую 
точность решения [9, 10, 15]. В этом случае выход 
аппроксимирующей сети будет имеет вид

 

 (9)

В рассматриваемой модели температура посто-
янна на слое и меняется скачкообразно на границах, 
поэтому для упрощения задачи учитывается толь-
ко выход нейросети в центре каждого из слоев и 
предполагается, что данное значение идентично по 
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всей ширине слоя. В качестве радиально базисной 
функции были выбраны для дальнейшего сравнения 
результатов следующие функции:

− мультиквадрик [18, 19]

 
 (10)

− функция Гаусса

 ϕ(x) = exp (−ε2r2), (11) 

− обратный мультиквадрик

 
 (12)

В работе для подбора параметров использовали 
метод Канзы [20—22], т. е. центры и ширины задают-
ся в начале алгоритма и остаются фиксированными 
на всем протяжении, а подбираются только весовые 
коэффициенты. Выпишем алгоритм для получения 
весов. Введем вспомогательные матрицы

Bi,j = Ai,i−1Ci−1,j + Ai,iCi,j + Ai,i+1Ci+1,j;
  (13)

Ci,j = ϕi,j.

В таком случае весовые коэффициенты на 
очередном временном шаге могут быть вычислены 
как

Wk+1 = B−1Tk;
  (14)

Tk+1 = CWk+1.

Результаты расчетов

В качестве тестовой задачи для демонстрации 
работоспособности описываемого метода решения 
рассмотрена многослойная структура с N = 1000 
чередующимися слоями AlAs/GaAs шириной h =
= 50 нм, одинаковой для всех слоев, заданы тепло-
физические параметры материалов (табл. 1).

Для решения использовали нормализованные и 
ненормализованные радиально−базисные аппрокси-

маторы, центры базисов размещались в центрах сло-
ев наноструктуры: . Ширины базисов 
были фиксированы: εi = 1/h. Временной шаг прини-
мался как τ = 10−10 с. Для оценки точности получен-
ных решений провели расчет конечно−разностным 
методом и вычислили среднеквадратичное откло-
нение между конечно−разностным и нейросетевым 
решением в слоях. На рис. 1 представлена динамика 
изменения теплового баланса по слоям для варианта 
с гауссовым аппроксиматором, выход нейросетевой 

Рис. 1. Распределение тепла по слоям гетерогенной нано-
структуры в процессе симуляции с использованием нор-
мализованной радиально−базисной сети с гауссовым 
аппроксиматором

Fig. 1. Heat distribution over the layers of a heterogeneous na-
nostructure in the process of simulation using a normalized 
radial−basis network with a Gaussian approximator

Рис. 2. Решения для выбранных аппроксиматоров для раз-
личных моментов времени t, нс:
1 — t = 10 нс; 2 — 50; 3 — 100; 4 — 500; 5 — 1000.
МКР — решение методом конечных разностей, далее 
решения сетями радиально-базисных функций; Г — с 
функцией Гаусса; МК — с мультиквадриком; ОМК — с об-
ратным мультиквадриком; нормализованные аппрокси-
мации — с добавлением окончания «Н»

Fig. 2. Solutions for selected approximators for different instants 
of time t, ns:
(1) 10; (2) 50; (3) 100; (4) 500; (5) 1000.
(МКР) solution by the method of finite differences, then so-
lutions by networks of radial basis functions; (Г) with Gauss 
function; (MK) with multiquadric; (OMK) with reverse multi-
quadric; normalized approximations — with the addition of 
the ending «H»

Таблица 1

Термоэлектрические параметры материалов
[Thermoelectric parameters of materials]

Параметр
Слой

AlAs GaAs

C, Дж/(кг · К) 424 327

ρ, кг/м3 3730 5320

σ, Вт/(м2 · К) 9,6 · 109 1,92  109
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модели был нормализован. Для остальных случаев 
вид графика аналогичный.

Решения для различных моментов времени для 
выбранных аппроксиматоров приведены на рис. 2.

Из рис. 2 видно насколько близко полученные 
нейросетевые решения совпадают с эталонным, что 
говорит о высокой точности метода. Различные ап-
проксиматоры дали незначительно отличающиеся 
по точности решения, абсолютное среднеквадра-
тичное отклонение относительно МКР−решения 
составляет порядка 10−5 К.

Параллелизация алгоритма

Для увеличения производительности метода 
была проведена параллелизация алгоритма. Ис-
пользовали библиотеку OpenMP [23, 24]. Вычисле-
ния проводили на 2 стендах и персональном (домаш-
нем) компьютере:

− Домашняя система на базе Intel Core i74800Q, 
4 физических ядра, 8 виртуальных, 8GB RAM, ОС 
Linux Ubuntu LTS 18.04, компилятор GCC 7.3.0, вер-
сия OpenMP 4.5.

− Специализированная вычислительная систе-
ма на базе IBM PowerNV 8335−GTB, 8 физических 
ядер, 128 виртуальных, 512GB RAM, ОС Ubuntu LTS 
16.04, компилятор IBL XLC_R 13.01.0005.0001, версия 
OpenMP 4.0.

− Специализированная вычислительная систе-
ма на базе IBM PowerNV 8335−GTB, 10 физических 
ядер, 160 виртуальных, 512GB RAM, ОС CentOS 
Linux release 7.3.1611 (AltArch), компилятор IBL 
XLC_R 13.01.0005.0001, версия OpenMP 3.1.

В качестве отправной точки использовали по-
следовательную реализацию алгоритма, далее рас-

Таблица 2

Время счета и ускорение на Intel i74800Q
[Count time and acceleration on the Intel i74800Q]

Параметр
Число потоков

1 2 4 8

Время счета, с 350,04 202,18 154,41 139,58

Ускорение 1 1,73 2,27 2,51

Таблица 3

Время счета и ускорение на PowerNV 8335−GTB с 8 ядрами
[Counting time and acceleration on PowerNV 8335–GTB with 8 cores]

Параметр
Число потоков

1 2 4 8 16 32 64 128

Время счета, с 198,997 101,793 55,344 34,494 35,47 30,245 28,303 50,862

Ускорение 1 1,955 3,59 5,769 5,610 6,579 7,03 3,912

Таблица 4

Время счета и ускорение на PowerNV 8335−GTB c 10 ядрами
[Counting time and acceleration on PowerNV 8335–GTB with 10 cores]

Параметр
Число потоков

1 2 4 8 10 16 32 64 80 128 160

Время счета, с 202,37 114,41 56,64 39,31 30,7 39,1 38,95 31,69 26,11 36,05 73,38

Ускорение 1 1,769 3,57 5,14 6,59 5,17 5,2 6,39 7,75 5,61 2,76

чет вели с увеличением числа потоков. Результаты 
сведены в табл. 2—4. В строке ускорение указано 
увеличение скорости счета относительно последо-
вательного режима. Совместный результат пред-
ставлен на рис. 3.

Из табл. 2—4 видно, что параллелизация суще-
ственно сократила время счета для вычислительных 
систем. Результаты для домашнего компьютера де-
монстрируют сублинейное ускорение от количества 
потоков, в том числе при использовании виртуаль-
ных ядер (последний столбец): производительность 
хоть и незначительно (~10 %), но выросла.

Для компьютеров Power8 все не так однознач-
но. Так, для второго стенда при увеличении числа 
потоков с 1 до 8 (число физических ядер) наблюда-
ется стабильный сублинейный рост скорости (для 
1—4 практически линейный). Далее, для 16 потоков 
скорость оказалась незначительно ниже, чем для 
8 потоков, 32 и 64 потока демонстрируют ускоре-
ние. Версия с 128 потоками выполнялась аномаль-
но долго, сопоставимо с вариантом с 4 потоками. 
По−видимому, это связано с недостаточно тонкой 
настройке библиотеки OpenMP. Аналогичная си-
туация наблюдается с третьим стендом: стабильный 
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рост производительности, если число потоков не 
превышает число физических ядер, и неоднознач-
ное поведение при дальнейшем увеличении числа 
потоков.

Из рис. 3 видно, что специализированные вы-
числительные платформы существенно быстрее 
домашнего компьютера на рассматриваемой задаче, 
особенно при использовании большого числа ядер. 
Максимальная производительность Power8 стендов 
была достигнута при расчете в 64 потока для второго 
стенда с 8−ми физическими ядрами и в 80 потоков 
для третьего стенда.

Заключение

Рассмотрен гибридный конечно−разностный 
нейросетевой метод для расчета теплового режи-
ма гетерогенных наноструктур. Продемонстриро-
вана высокая точность алгоритма для различных 
радиально−базисных аппроксиматоров. Для увели-
чения скорости счета реализована параллелизация 
метода. Показано, что с использованием многоядер-
ных систем можно добиться существенного роста 
производительности. Отмечено, что при задейство-
вании виртуальных ядер компьютеров не обяза-
тельно происходит ускорение.
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Abstract. The article discusses the calculation of the temperature regime in nanoscale AlAs/GaAs binary heterostructures. 
When modeling heat transfer in nanocomposites, it is important to take into account that heat dissipation in multilayer struc-
tures with layer sizes of the order of the mean free path of energy carriers (phonons and electrons) occurs not at the lattice, 
but at the layer boundaries (interfaces). In this regard, the use of classical numerical models based on the Fourier law is 
limited, because it gives significant errors. To obtain more accurate results, we used a model in which the heat distribution 
was assumed to be constant inside the layer, while the temperature was stepwise changed at the interfaces of the layers. 
A hybrid approach was used for the calculation: a finite−difference method with an implicit scheme for time approximation 
and a mesh−free model based on a set of radial basis functions for spatial approximation. The calculation of the parameters 
of the bases was carried out through the solution of the systems of linear algebraic equations. In this case, only weights of 
neuroelements were selected, and the centers and «widths» were fixed. As an approximator, a set of frequently used basic 
functions was considered. To increase the speed of calculations, the algorithm was parallelized. Calculation times were 
measured to estimate the performance gains using the parallel implementation of the method.
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Аннотация. Рассмотрено влияние микрорельефа, дислокационной структуры и других дефектов эпитак-
сиальных слоев в областях истока и стока нитридных транзисторов с высокой подвижностью электронов 
(НЕМТ) на параметры формируемых омических контактов. Исследования проведены непосредственно на 
кристаллах мощных СВЧ−транзисторов, изготовленных на гетероструктурах GaN/AlGaN/GaN/SiC. Омические 
вжигаемые контакты сформированы с использованием композиций Ti—Al—Mo—Au и Ti—Al—Ni—Au. Для 
оценки структурных особенностей контактных областей исследован микрорельеф поверхности на границе 
раздела «вжигаемый контакт/AlGaN» и сформированные на ней дефекты. Установлено, что сопротивление 
областей исток и сток в значительной мере определяются микроструктурой поверхности на границе. Экс-
периментально показано формирование проводящего слоя в AlGaN под вжигаемым омическим контактом. 
Продемонстрирована возможность образования нового вида структурных дефектов с высоким аспектным 
отношением в контактных и активных областях приборов при формировании омических вжигаемых кон-
тактов. Показано, что появление высоких плотностей такого рода дефектов приводит к увеличению токов 
утечки приборов.

Ключевые слова: гетероструктура, СВЧ−транзистор, HEMT, вжигаемый омический контакт, микрорельеф, 
ток утечки, удельное сопротивление

Введение

Для реализации полного потенциала высоких 
значений электрофизических параметров широко-
зонных нитридных гетероструктур в характери-
стиках СВЧ−НЕМТ (НЕМТ — транзистор с высокой 
подвижностью электронов, полевой транзистор), 
изготовленных на их основе, крайне важно наличие 
технологии получения воспроизводимых омических 
контактов с низким удельным сопротивлением. 
При формирования омических контактов на гете-
роструктурах AlGaN/GaN чаще всего используют 
металлические композиции на основе Ti/Al, под-
вергнутые кратковременной термической обработке 

при Т = 800÷900 °С [1]. В результате анализа техно-
логического цикла предложен механизм формиро-
вания контактов [1—6]. Детально исследован процесс 
перераспределения металлов и образования интер-
металлических фаз в области контакта в процессе 
нагрева [7, 8]. Значение удельного сопротивления, 
как правило, измеряется на специальных тестах 
методом ТLМ (transmission line method) [9].

Дальнейшее уменьшение сопротивления кон-
тактных областей (порядка 0,1 Ом/мм) достигается 
за счет использования современной прогрессивной 
технологии с невжигаемыми омическими контак-
тами, основанной на процессе эпитаксиального до-
ращивания контактного n+—GaN−слоя с последую-
щим вскрытием активных областей прибора [2]. Тем 
не менее, в настоящее время технология вжигаемых 
металлических контактов, позволяет получить 
значения удельного сопротивления на уровне ρ =
= 10−6÷10−7 Ом/см2. Этот процесс используют в 
промышленном масштабе при изготовлении мощ-
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сопротивления и минимизации процесса окисле-
ния. Никель или молибден играют роль барьерного 
слоя для предотвращения диффузии верхнего слоя 
золота внутрь области контакта. Одним из опреде-
ляющих физико−химических процессов при отжи-
ге является взаимодействие металла с элементами 
гетероструктуры. Нижний слой титана реагирует с 
азотом нитридных слоев, образуя слой TiN с низкой 
работой выхода электронов, и способствует, таким 
образом, генерации азотных вакансий VN — доноров 
в поверхностном слое AlGaN [1, 11, 14] (рис. 1).

Происходящие при отжиге химические реакции 
могут сопровождаться образованием агломератов 
металла [8, 12], поскольку уже при Т = 660 °С алю-
миний переходит в жидкое состояние и собирается 
в капли. При дальнейшем повышении температуры 
может происходить растрескивание верхнего слоя 
золота и разделяющего слоя Ni (Мо) и образование 
фаз, например Ni—Al. Повышение температуры 
отжига до 900 °С может приводить к образованию 
соединения Al—O [12]. В работе [13] в области омиче-
ских контактов после отжига при Т = 850 °С обнару-
жена фаза оксида титана Ti2O3. Предположительно, 
такая фаза может образоваться за счет взаимодей-
ствия атомов титана с пленкой естественного оксида 
и кислородосодержащих молекул адсорбента на по-
верхности эпитаксиальных слоев.

По мнению ряда авторов, на процесс фор-
мирования низкоомных областей определенное 
влияние оказывают также структурные дефекты 
эпитаксиальных слоев [1, 4]. В частности, в работе 
[1] предположено, что TiN может формироваться 
в виде шипа, проникающего в область эпитакси-
альных нитридных слоев при диффузии титана 
по дислокациям. В работе [4] экспериментально 
проверено влияние плотности дислокаций в ис-
ходном материале гетероструктур на качество 
формируемых контактов. С этой целью металли-
ческие контактные области формировали на об-
разцах AlGaN/GaN, выращенных на кремниевых 
подложках, с плотностями дислокаций, отличаю-
щимися в три раза (4 ⋅ 109 и 12 ⋅ 109 см−2). Экспери-
ментально показано, что повышенная плотность 
дислокаций позволяет снизить температуру от-
жига для формирования качественных контактов 
до температуры 500 °С, а дальнейшее повышение 
температуры уже не приводит к снижению сопро-
тивления контактных областей. При более низкой 
плотности дислокаций для формирования кон-
тактных областей требуются более высокие тем-
пературы (800—900 °С). Кроме того, авторы работы 
[4] исследовали влияние на сопротивление кон-
тактов плотности V−образных дефектов, которые 
представляют собой протяженные V−образные 
углубления и являются предположительно мало-
угловыми границами блоков, разориентированных 
относительно друг−друга. Предполагается, что 

ных СВЧ нитридных транзисторов сантиметрового 
диапазона (3—20 ГГц) [1, 7].

Помимо требований низкого омического со-
противления, контактные области должны быть 
химически и термически стабильны и иметь микро-
рельеф, не мешающий формированию проволоч-
ного соединения. Однако на данном этапе развития 
производства нитридных приборов устойчивость 
технологии от процесса к процессу не всегда реа-
лизуется. Это приводит к уменьшению процента 
выхода годных кристаллов, их деградации в про-
цессе работы и, как следствие, к уменьшению срока 
службы транзисторов.

Кроме того, на готовых приборах практически 
невозможно измерить реальные значения удельного 
сопротивления контактных областей, в частности 
областей истока и стока, поскольку результаты из-
мерений даже на встроенных тестах методом ТLМ 
не всегда соответствуют данным для готового при-
бора.

Цель работы — исследование влияния микро-
рельефа, дислокационной структуры и других де-
фектов в эпитаксиальных слоях областей истока и 
стока нитридных НЕМТ на параметры формируе-
мых омических контактов.

Для ограничения явления рассеяния и увели-
чения подвижности электронов в 2D−канале ис-
пользуют гетероструктуры с нелегированным слоем 
AlGaN (как правило, с верхним слоем GaN толщиной 
1,5—2,0 нм). Для формирования омических контак-
тов к этому слою обычно используют модификации 
композиций Ti/Al/Ni/Au или Тi/Al/Mo/Au с ниж-
ним слоем Ti и верхним слоем Au для уменьшения 

Рис. 1. Оптимальное распределение элементов по глубине 
в «металлической» области контакта после отжига 
(Оже−профиль) [14]. 
P — поверхность образца

Fig. 1. Optimal depth distribution of elements in the «metallic» 
contact region after annealing (Auger profile) [14].
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наличие V−образных поверхностных дефектов 
влияет на процесс формирования омических кон-
тактов за счет создания каналов проводимости к 
двумерному электронному газу.

Для оценки качества областей с низким удель-
ным сопротивлением у транзисторов используется 
понятие удельного контактного сопротивления R*

sd−
сопротивление контакта, отнесенное к квадрату 
(Ом/ ) или единице длины (Ом/мм) [15]. Однако надо 
учитывать, что при транзисторном включении общее 
сопротивление Rc омических контактов, в частности 
областей истока и стока (Rс.ис и Rс.ст), определяется 
как переходным, так и слоевым сопротивлением по-
лупроводниковой структуры. Величину Rc можно 
описать функцией f(ρс, Rс*), где Rс* — слоевое со-
противление гетероструктуры. В работе [1] рассмо-
трена электрическая схема замещения включения 
контактов и показано, что общее сопротивление 
омических контактов исток и сток включает набор 
сопротивлений областей, соединенных последова-
тельно (рис. 2, а и б): 

− «металлическая» область — композиция на-
пыленных металлов и интерметаллических фаз, 
образовавщихся при отжиге;

− модифицированный слой AlGaN, предполо-
жительно обогащенный алюминием;

− немодифицированный слой AlGaN и канал 
двумерного газа.

Для создания омических контактов 
с низким удельным сопротивлением при 
технологии вжигаемых контактов важно 
пространственное расположение «метал-
лической» области относительно канала с 
двумерным электронным газом [1]. При этом 
возможны следующие варианты: 

− «металлическая» область проника-
ет только в верхнюю часть барьерного слоя 
AlGaN;

− «металлическая» область захватывает 
почти весь барьерный слой, но не проникает в 
канал с двумерным электронным газом; 

− «металлическая» область проникает 
в барьерный слой и область двумерного газа 
(over−annealing case).

В первых двух случаях, чем тоньше 
оставшаяся часть слоя AlGaN, тем с боль-
шей вероятностью электроны туннелируют 
в канал 2DEG. В этом даже предлагают до-
полнительно уменьшить расстояния между 
«металлической» областью и каналом дву-
мерного газа, формируя с помощью фотоли-

тографии до нанесения металлов сетку углублений 
в слое AlGaN под контактом [3]. По данным работы 
[3] такая технология позволяет несколько снизить 
температуру отжига омических контактов и обе-
спечить улучшение их морфологии. Эта процедура 
также приводит к уменьшению нерегулярностей в 
металлическом слое после отжига и получению бо-
лее гладких краев контактных областей.

В работе [1] рассмотрен «механизм» транспорта 
тока от омического контакта к структуре AlGaN/
GaN (рис. 2, в), в рамках которого на пути электронов 
из омического контакта в канал двумерного газа, на-
ходятся два барьера. Первый — на границе «металл 
— модифицированный слой AlGaN». Эта область 
характеризуется высокой плотностью донорных 
вакансий, и через нее электроны туннелируют из 
металла в слой AlGaN. При этом в модифицирован-
ном слое локальная зона проводимости значитель-
но ниже уровня Ферми. Вклад первого барьера, по 
всей вероятности, незначителен. Вторая зона — это 
барьер, через который электроны инжектируются в 
оставшуюся часть слоя AlGaN, а затем попадают в 
канал двумерного газа (рис. 2, в).

Ниже анализ электрических параметров и осо-
бенностей областей истока и стока проводили на ре-
альных НЕМТ. При этом проводящие свойства обла-
стей с низким удельным сопротивлением оценивали 
с учетом особенностей эквивалентной электрической 
схемы планарных контактов к гетероструктурам в 
транзисторном варианте (см. рис. 2, а).

С учетом сказанного выше при исследовании 
структуры контактных областей анализировали 
особенности (главным образом микрорельеф) гра-
ницы раздела AlGaN/«металлическая» область в 

Рис. 2. Схема AlGaN/GaN HEMT структуры с компонентами 
сопротивления цепочки сток—исток (a), элементы со-
противления, составляющие сопротивление контакта Rс 
(б) и энергетическая диаграмма структуры (в) [1]

Fig. 2. (a) diagram of the AlGaN/GaN HEMT structure with the 
components of the resistance of the drain–source chain, 
(б) resistance elements making up the contact resistance Rс 
and (в) energy structure diagram [1]
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омическом контакте и влияние этого микрорельефа 
на некоторые параметры НЕМТ.

Образцы и методы исследования

Исследовали две группы кристаллов мощных 
СВЧ−транзисторов с большой периферией затвора 
(long gate periphery) S− и Х−диапазона разных про-
изводителей. Группы отличались шириной и длиной 
затвора: 

− В первой группе приборов длина затвора из-
менялась в диапазоне 0,25—0,34 мкм, а ширина — 
в диапазоне (5—7) · 103 мкм. 

− Во второй группе длина затвора составля-
ла 0,4—0,48 мкм, а ширина затвора — (1,0—2,5) ×
× 104 мкм. 

Все транзисторы имели планарное расположе-
ние контактных окон к областям истока, затвора и 
стока.

Транзисторы изготавливали на гетерострук-
турах GaN/AlGaN/GaN, выращенных MOCVD−
технологией на подложках SiC с ориентацией на 
рабочую поверхность грани (0001) с барьерным не-
легированным слоем i−AlGaN толщиной 18—20 нм 
при мольной доле алюминия 0,26—0,3 и буферным 
слоем GaN толщиной от 1,5 до 2,5 мкм. Омические 
контакты формировали с использованием компози-
ций Ti—Al—Mo—Au и Ti—Al—Ni—Au c последую-
щим высокотемпературным отжигом. В качестве 
пассивирующего слоя использовали слои SixNy.

Для измерения сопротивления контактных 
областей истока и стока транзисторов применяли 
измерительный прибор фирмы Agilent Desktop 
B1500A. Снимали вольт−амперные зависимости 
цепи исток−сток с напряжением на затворе Uз = 0 
(Id—Vd Pwr Device) c установкой зондов непосред-
ственно на поверхность приборного кристалла. Из 
зависимостей Iст = f(Uисток−сток) в диапазоне на-
пряжений от 0 до 400 мВ определяли общее сопро-
тивление Rи−с цепи исток−сток и рассчитывали с 
учетом количества пальцев затвора сопротивление 
одной ячейки исток−сток Rяч, а затем удельное со-
противление контакта R*

sd = Rкон/b, где b — шири-
на одного пальца затвора прибора (сопротивление 
Rяч = Rканала + 2Rкон).

Для анализа структурных особенностей рабо-
чих областей анализируемых кристаллов НЕМТ 
использовали атомно−силовой микроскоп (АСМ) 
фирмы AIST−NT, модель Smart SPM. Перед ис-
следованиями на АСМ в растворе НF у кристаллов 
транзисторов удаляли пассивирующие слои и боль-
шую часть металлических контактов для вскрытия 
переходной границы: «металлическая» область 
— модифицированный слой AlGaN. Вскрываемые 
таким образом поверхности (рис. 3, а, поверхность 
«А—А′») анализировали путем сканирования зондом 
Кельвина в контактном режиме. По микрофотогра-
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Рис. 3. Схематическое изображение рабочей области HEMT 
(а), микрофотография рабочей области прибора после 
травления в HF (б) и профиль рабочей области прибора 
по C—C′ после травления HF (в):
а: пунктир — «металлические» области стока и истока, 
удаляемые при травлении; A—A′−поверхность, вскры-
ваемая при травлении; в: k — углубление под ножку за-
твора 

Fig. 3. (a) schematic representation of the HEMT working area, 
(б) micrograph of the working area of the device after 
etching in HF and (в) profile of the working area of the device 
according to C—C′ after etching of HF:
a: dotted line is «metal» areas of runoff and source, removed 
by etching; A—A′ surface revealed by etching; 
в: k is recess for shutter foot
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фиям «вскрываемых» областей (рис. 3, б) оценивали 
их профиль (рис. 3, в) и микрорельеф.

На том же микроскопе в режиме измерения 
растекания токов оценивали однородность прово-
димости анализируемых участков поверхностей. 
В этом случае проводящий зонд находился под по-
тенциалом в постоянном контакте с поверхностью, 

а

б

в
9,6 нм

Исток

Активная область

Сток

AlGaN GaN
2DEG

AlGaN,
обогащенный Al

Me
MeA

A′

нммкм

м
км

0

0

2

4

6

8

2 4 6



186 Известия вузов. Материалы электронной техники. 2018. Т. 21, № 3     ISSN 1609-3577

формируя практически барьер Шотки к образцу. 
Измерения тока, протекающего между зондом и 
поверхностью, проводили при подаче обратного 
положительного потенциала смещения на зонд с 
одновременным снятием топографии поверхности. 
Это позволяло сопоставить неоднородность прово-
димости поверхности кристалла с особенностями 
ее рельефа.

Для снятия элементного состава на участках ис-
тока и стока использовали сканирующий электрон-
ный микроскоп CAMSCAS4 с рентгеновской при-
ставкой INCAENERGY. Исследования проводили 
при ускоряющем напряжении в диапазоне 50—20 
кВ. Кроме того, определяли плотность винтовых 
дислокаций в активных областях кристаллов. Для 
этого кристаллы после травления в НF и исследо-
вания в АСМ и растровом электронном микроскопе 
подвергали травлению на дислокации в ортофос-
форной кислоте при Т = 300 °С.

Результаты и их обсуждение

На рис. 4. даны зависимости тока стока от на-
пряжения в цепи исток—сток при Uз = 0 для двух 
групп транзисторов. Как видно из рис. 4, наблюдает-
ся значительный разброс в значениях угла наклона 
кривых для транзисторов каждой группы, что сви-
детельствует о существенном различии сопротивле-
ния цепи исток−сток у анализируемых приборов.

В таблице приведены рассчитанные значения 
удельного сопротивления контактов областей ис-
тока и стока R*

sd. Наблюдение поверхностей кри-
сталлов транзисторов до химической обработки в 
НF выявило различие в шероховатости периферии 
«металлических» областей истоков и стоков. Напри-
мер, для кристалла № 8 (см. таблицу) на периферии 
областей исток и сток наблюдаются отдельные круп-
ные включения (рис. 5, а), в отличие от практически 

Рис. 4. Вольт−амперные характеристики анализируемых 
HEMT при Uз = 0: 
а — группа 1; б — группа 2

Fig. 4. The current-voltage characteristics of the analyzed HEMT 
at Ugate = 0:
(a) group 1; (б) group 2

Рис. 5. 2D−топография (АСМ) областей исток, сток, затвор 
HEMT после удаления слоя пассивации (а) и частичного 
удаления верхнего слоя золота (б)

Fig. 5. 2D topography (AFM) of the source, drain, and HEMT 
(a) regions after removal of the passivation layer and (б) 
partial removal of the upper gold layer
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гладких периферийных областей 
истока и стока кристалла № 7. Крат-
ковременное травление кристаллов 
в растворе НF с удалением верхнего 
толстого слоя золота и пассивирую-
щего покрытия активных областей, 
затеняющего наблюдаемую картину, 
более отчетливо вскрывает микро-
структуру контактных областей 
истока и стока. На поверхности в ре-
зультате сканирования в АСМ про-
является наличие крупных и мел-
ких агломератов различной формы 
(рис. 5, б).

Эксперименты показали, что 
для большинства анализируемых 
кристаллов длительное травление в 
растворе НF приводило практически 
к полному удалению «металличе-
ской» области контактных участков 
и вскрытию поверхностей «А—А′» по 
границе Ме—AlGaN (см. рис. 3, а). Од-
нако у одного из исследуемых кри-
сталлов (см. таблица, кристалл № 8) 
на отдельных участках удалить «ме-
таллическую» часть контакта не уда-
лось даже при травлении кристалла 
в царской водке. По−видимому, в 
данном случае на стадии вжигания 
омических контактов произошел 
перегрев образца, что привело к ин-
тенсивной диффузии металла.

Исследования с помощью АСМ−
изображения топологии «вскрытых» 
травлением поверхностей по границе 
«А—А′» (см. рис. 3, а), позволили: 

− уточнить размеры активной 
области между истоком и стоком, 
где обычно располагается «ножка» 
затвора (рис. 6, а);

− оценить микрорельеф вскры-
тых поверхностей границы раздела 
между «металлической» областью 
контакта и оставшимся слоем AlGaN 
в области истока и стока, а также 
микрорельеф поверхности барьер-
ного слоя AlGaN (активная область) 
между этими областями.

Из рис. 6 и таблицы видно, что 
микрорельеф (Rz — средняя высо-
та рельефа) «вскрытых» областей 
истока и стока существенно раз-
личается у исследуемых кристал-
лов: от Rz = 1÷2 нм (рис. 6, в), до 
Rz = 20÷300 нм (см. таблицу, приборы 
3 и 4), т. е. размер отдельных «углу-
блений», получаемых при травлении, 
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может превышать толщину барьерного слоя кри-
сталла (рис. 6, б), причем наиболее грубый микро-
рельеф наблюдался по периметру областей истока 
и стока (см. рис. 6).

Как правило, после длительного травления 
поверхность активных областей между истоком и 
стоком несколько выше (на 5—15 нм), чем уровень 
поверхности областей истока и стока (см. рис. 6, б, 
ступенька «а»). Однако, у ряда приборов даже дли-
тельное травление в НF не позволило удалить пол-
ностью «металлическую» область истока и стока.

Приведенные в таблице данные по микроре-
льефу поверхностей исток и сток после удаления 
«металлической» области контактов (см. таблицу; 
рис. 3, поверхность плоскости «А—А′») демонстри-
руют заметную корреляцию между микрорельефом 
и сопротивлением контактов.

Анализ «вскрытых» травлением поверхностей 
на границе «металлическая» область — оставшийся 
слой AlGaN исследуемых кристаллов НЕМТ пока-
зал, что для двух кристаллов (таблица, кристаллы 
№ 4 и 8) характерно наличие высоких плотностей 
особых дефектов. Причем для активных областей 
приборов плотности этих дефектов выше, чем в об-
ластях истока и стока (рис. 7). Исследование формы 
обнаруженных дефектов на АСМ показало, что они 
имеют высоту от 5 до 15 нм и высокое аспектное от-
ношение 9 (см. рис. 7, в). Для этих двух приборов, как 
видно из таблицы, характерны высокие значения 
сопротивления контактных областей истока и стока 
при напряжении на затворе Uз = 0 (см. рис. 4).

Анализ методом растекания тока распределе-
ния проводимости по поверхности прибора после 
удаления пассивации и «металлических» областей 
истока и стока показал, что значение тока в областях 
омических контактов почти в 2—2,5 раза выше, чем 
в активной области прибора (рис. 8). Таким образом, 
удельное сопротивление оставшегося после травле-
ния слоя AlGaN в областях истока и стока меньше, 
чем в активных областях, что экспериментально 
подтверждает наличие слоя с более низким удель-
ным сопротивлением под металлической областью 
контакта.

Травление кристаллов, обработанных в плави-
ковой кислоте, на дислокации выявил достаточно 
высокую плотность винтовых дислокаций (см. та-
блицу) практически при равномерном распределе-
нии этих дефектов по поверхности приборов.

Таким образом, сопротивления областей истока 
Rис и стока Rст в значительной мере определяются 
микроструктурой «металлических» областей кон-
такта. Это следует из установленной в работе кор-
реляции сопротивления контактов и микрорельефа 
поверхностей, формирующихся в областях истока и 
стока после травления в НF (см. таблицу).

Образование островковых включений (агло-
мератов) отмечено практически во всех работах, 

Рис. 6. 3D−изображение (АСМ) «вскрытой» поверхности сто-
ка, истока кристалла № 7 (а), микрорельеф по сечению 
С—С′ этого прибора (б) и микрорельеф аналогичного 
сечения кристалла № 5 (в).
k — углубление под ножку затвора

Fig. 6. (a) 3D image (AFM) of the «exposed» surface of the drain, 
the source of crystal No. 7, (б) microrelief along the С—С′ 
section of this device, and (в) microrelief of a similar section 
of crystal No. 5.
k is recess for the shutter foot
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ло, являются островки Ni—Al (никель имеет тен-
денцию к образованию островков для уменьшения 
граничной энергии образующихся фаз [11]). Такие 
островки, как правило, окружены раствором Au—Al. 
Эти образования обычно видно на микрофотографи-
ях в виде светлого кольца (см. рис. 5, б).

Как указывалось ранее, в состав металличе-
ских областей могут входить и оксиды [12, 13]. Ис-
пользование Mo вместо Ni в качестве барьера для 
предотвращения проникновения золота в нижние 
слои металлической композиции, обогащенной Ti, 
Ni и AL, также не предотвращает ухудшение мор-
фологии. Как было показано в работе [8], при Т вы-
ше 700 °С слой Мо имеет тенденцию к образованию 
различных фаз. В частности, могут образовываться 
соединения с галлием GaMo3, c алюминием AlxMo, а 
также фазы Al2Au.
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Рис. 7. Микрофотография областей исток— сток HEMT кри-
сталла № 8 (а), 3D−изображение «вскрытой» поверхно-
сти прибора (б) и поперечное сечение дефектов (в)

Fig. 7. (а) micrograph of the source–drain areas of HEMT crystal 
No. 8, (б) 3D image of the «exposed» surface of the device 
and (в) cross section of defects

б

нм
мкм

м
км

скорости травления металлических композиций и, 
как следствие, к развитому рельефу поверхностей, 
получаемых после травления. В большинстве работ 
[7, 11] показано, что основой агломератов, как прави-

Рис. 8. Микрофотография поверхности кристалла № 7 после 
травления в HF, полученное с помощью АСМ в режиме 
оценки проводимости (а) и изменение тока при сканиро-
вании по поверхности кристалла в области между сто-
ком и истоком (б)

Fig. 8. (a) micrograph of the surface of crystal No. 7 after etching 
in HF, obtained using an AFM in the mode of conductivity 
assessment and (б) change in current when scanning over 
the crystal surface in the region between the drain and 
source
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Взаимодействие нанесенных металлов с барьер-
ным слоем AlGaN в процессе отжига может быть до-
статочно активным. У многих кристаллов приборов 
часть барьерного слоя «растворялась» в «металличе-
ской» области контакта (см. рис. 6, б, ступенька «а»). 
В работе [1] показано, что Ga барьерного слоя может 
диффундировать в металлическую часть и даже 
входить в окружение Au—Al вокруг агломератов, 
диффундируя через островки Ni—Al.

Наличие отдельных, наиболее крупных агло-
мератов, приводит к развитому микрорельефу при 
травлении в НF, прежде всего, из−за разной скоро-
сти травления их компонентов. Так, Ti, Ni и Al, вхо-
дящие в кольцо агломератов, травятся в растворе 
НF, а Au — не травится. Увеличение микрорелье-
фа может происходить также из−за механических 
напряжений, возникающих при наличии темпера-
турного градиента. Наиболее крупные агломераты, 
вкрапленные в металлическую композицию, при 
остывании могут вызывать напряжения, и, как след-
ствие, растрескивание металлической области кон-
тактов. Об этом, например, свидетельствует анализ 
углубления, полученного при травлении и удалении 
крупного агломерата (рис. 9).

Образование наиболее крупных агломератов 
обычно происходит на периферии областей истока 
и стока, что наблюдалось в нашей работе. Рост со-
противления с ростом размеров агломератов, по−
видимому, связан с наличием большого количества 
границ фаз, а также пустот, образующихся при 
растрескивании металлических слоев. Наличие 
включений интерметаллических фаз разного объ-
ема, таким образом, может приводить к деградации 
контактов транзисторов.

Наиболее интересным результатом проведен-
ных исследований является обнаруженная автора-
ми возможность образования в процессе формирова-
ния металлических вжигаемых контактов дефектов 
с высоким аспектным отношением. Само появление 
высоких плотностей такого рода дефектов крайне 
негативно для приборов, поскольку приводит к су-
щественному возрастанию омического сопротивле-
ния (в 3—4 раза, см. таблицу).

По−видимому, одна из причин появления де-
фектов с высоким аспектным отношением может 
быть связана с некачественной операцией ФТЛ, по-
скольку операцию формирования металлических 
вжигаемых контактов проводят на начальном этапе 
технологического цикла формирования НЕМТ. Если 
происходит локальное попадание металла в актив-
ную область прибора, то в дальнейшем при про-
ведении операции вжигания (800—900 °С) на этих 
локальных местах может происходить образование 
наблюдаемых дефектов, аналогично формированию 
нитевидных дефектов [16, 17] на кремнии. Это одно 
из предположений механизма появления такого 
рода дефектов; необходимы дальнейшие работы по 
анализу состава таких дефектов и причин их появ-
ления. Проведенное исследование этих дефектов в 
АСМ в контактном режиме свидетельствует об их 
механической прочности. Дополнительное иссле-
дование «вскрываемых» травлением поверхностей 
всех анализируемых приборов показало, что дефек-
ты такого рода могут наблюдаться в активных обла-
стях некоторых приборов (рис. 10, а), но их плотности 
на полтора и более порядков ниже, чем у кристаллов 
№ 4 и 8 (см. таблицу). Более того, оказалось, что, на-
пример, у кристалла № 5 такие дефекты высокой 
плотности наблюдаются на периферии областей 
истока и стока (рис. 10, б). Это, по−видимому, и объ-
ясняет уменьшение угла наклона вольт−амперных 
характеристик кристалла № 5 (см. рис. 4, таблицу) 
по сравнению с другими кристаллами. Кроме того, 
у кристалла № 5 очень высокие токи утечки (см. 
таблицу), что также обусловлено формированием 
дефектов такого типа в активных областях прибо-
ра. В работе [18] рассматривали возможное влияние 
некоторых особенностей омических контактов, свя-
занных с возникновением локальных точек (sharp 
pints) — омических шипов (ohmic spikes) в области 
контакта на токи утечки приборов. Наличие таких 

Рис. 9. Микрофотография крупного агломерата (а) и профиль 
углубления по сечению m—n после удаления агломерата 
травлением в HF (б)

Fig. 9. (a) Micrograph of large agglomerate and (б) profile of the 
recess along the m—n cross section after removal of the 
agglomerate by etching in HF
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шипов приводит, по мнению авторов этой работы, к 
образованию локальных пиков электрических полей 
в контактных областях.

В нашей работе было также показано, что опти-
мальным при использовании вжигаемых металли-
ческих контактов является процесс, при котором 
«металлическая» область «захватывает» лишь часть 
барьерного слоя. Оптимальное заглубление «метал-
лической» части в барьерном слое составляет 7÷15 нм 
при толщине барьерного слоя 18÷22 нм.

Таким образом, из сказанного выше следует, что 
технология вжигаемых металлических контактов 
при изготовлении AlGaN/GaN НЕМТ требует жест-
кого соблюдения всех параметров технологического 
процесса их изготовления. При этом желательно, 
по возможности, снижать температуру отжигов 
и контролировать равномерность температурных 
режимов по всей площади гетероструктуры во 

избежание неуправляемого роста агломератов в 
«металлических» областях контактов. В настоя-
щее время наблюдается тенденция к переходу на 
технологию создания омических контактов мето-
дом формирования сильно легированных слоев в 
процессе эпитаксиального роста гетероструктур 
с дальнейшим вскрытием активных областей, что 
перспективно с позиции уменьшения температуры 
вжигания и оптимизации структуры омических 
контактов [2, 15].

Заключение

Экспериментально установлена корреляция 
между сопротивлением контактных областей истока 
и стока и структурой «металлических» областей 
контактов: наличие крупных островковых выделе-
ний (агломератов), образующихся при отжиге, может 
приводить непосредственно к росту сопротивления 
этих областей. Экспериментально продемонстриро-
вано наличие проводящего (с меньшим удельным 
сопротивлением) слоя на границе «металлическая» 
область/AlGaN при формировании вжигаемых оми-
ческих контактов.

Обнаружен вид дефектов с большим аспектным 
отношением, эти дефекты могут образоваться в ра-
бочих областях приборов при формировании вжи-
гаемых омических контактов. Показано, что наличие 
больших плотностей таких дефектов может приво-
дить к росту сопротивления контактов, а высокая 
плотность таких дефектов на периферии областей 
истока и стока — к росту токов утечки прибора.

Библиографический список
1. Greco G., Iucolano F., Roccaforte F. Ohmic contacts to Gal-

lium Nitride materials // Appl. Surf. Sci. 2016. V. 383. P. 324—345. 
DOI: 10.1016/j.apsusc.2016.04.016

2. Jessen G. H., Fitch R. C., Gillespie J. K., Via G., Crespo A., 
Langley D., Denninghoff D. J., Trejo M., Heller E. R. Short−channel 
effect limitations on high−frequency operation of AlGaN/GaN 
HEMTs for T−gate devices // IEEE Transactions on Electron Devices. 
2007. V. 54, N 10. Р. 2589—2597. DOI: 10.1109/TED.2007.904476

3. Kefeng Han. Employing hole−array recess of barrier layer of 
AlGaN/GaN Heterostructures to reduce annealing temperature of 
Ohmic contact // Semicond. Sci. Technol. 2017. V. 32, N 10. P. 105010. 
DOI: 10.1088/1361−6641/aa867f

4. Grecoa G., Iucolano F., Bongiorno C., Giannazzo F., 
Kryskoc M., Leszczynski M., Roccaforte F. Ti/Al ohmic contacts on 
AlGaN/GaN heterostructures with different defect density // Appl. 
Surf. Sci. 2014. V. 314. P. 546—551. DOI: 10.1016/j.apsusc.2014.07.018

5. Liu Z. H., Arulkumaran S., Ng G. I. Temperature depend-
ence of Ohmic contact characteristics in AlGaN/GaN high electron 
mobility transistors from −50 to 200 °C // Appl. Phys. Lett. 2009. 
V. 94. Iss. 14. P. 142105. DOI: 10.1063/1.3114422

6. Li Y., Ng G. I., Arulkumaran S., Kumar C. M. M., Ang K. S., 
Anand M. J., Wang H., Hofstetter R., Ye G. Low−contact−resistance 
non−gold Ta/Si/Ti/Al/Ni/Ta ohmic contacts on undoped Al-
GaN/GaN high−electron−mobility transistors grown on silicon 
// Appl. Phys. Express. 2013. V. 6, N 11. P. 116501. DOI: 10.7567/
APEX.6.116501

7. Daryoush H. Zadeh, Shinichi Tanabe, Noriyuki Watanabe, 
Hideaki Matsuzaki. Characterization of interface reaction of Ti/
Al−based ohmic contacts on AlGaN/GaN epitaxial layers on GaN 
substrate // Jpn. J. Appl. Phys. 2016. V. 55, N 5S. P. 05FH06. DOI: 
10.7567/JJAP.55.05FH06

8. Кондаков М. Н., Черных С. В., Черных А. В., Подгор-
ный Д. А., Гладышева Н. Б., Дорофеев А. А., Диденко С. И., Ка-

Рис. 10. 3D−изображения (АСМ) дефектов с высоким аспект-
ным отношением в активной области прибора (а) и на 
границе областей исток и сток, «вскрытые» травлением 
в HF (б)

Fig. 10. (a) 3D images (AFM) of defects with a high aspect ratio 
in the active area of the device and (б) the boundary of the 
source and drain areas, «opened» by etching in HF

мкм

м
км

амкм

м
км

0

2 0

0

20

ФИЗИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

2

нм

б

5

5

0

нм

20

0
0



192 Известия вузов. Материалы электронной техники. 2018. Т. 21, № 3     ISSN 1609-3577

пров Д. Б., Жукова Т. А. Влияние режимов отжига на электри-
ческие параметры, морфологию и микроструктуру омических 
контактов на основе Mo/Al/Mo/Au к гетероструктурам AlGaN/
GaN // Электрон. техника. Cер. 2. Полупроводниковые приборы. 
2018. Вып. 2(249). C. 40—47.

9. Morkoc H. Handbook of Nitride Semiconductors and De-
vices. Vol. 1: Materials Properties, Physics and Growth. Weinheim: 
Wiley−VCH Verlag GmbH&Co. KGaA, 2008. 1311 p. (P. 40). DOI: 
10.1002/9783527628438

10. Федоров Ю. В., Михайлович С. В. Нитридные НЕМТ про-
тив арсенидных: последняя битва?// Известия высших учебных 
заведений. Материалы электронной техники. 2015. Т. 18, № 1. 
С. 16—22. DOI: 10.17073/1609-3577-2015-1-16-22

11. Macherzynski W., Indykiewicz K., Paszkiewicz B. Chemi-
cal analysis of Ti/Al/Ni/Au ohmic contacts to AlGaN/GaN heter-
ostructures // Optica Applicata. 2013. V. XLIII, N 1. P. 67—72. DOI: 
10.5277/oa130109

12. Klein B. A., Baca A. G., Armstrong A. M., Allerman A. A., 
Sanchez C. A., Douglas E. A., Crawford M. H., Miller M. A., Ko-
tula P. G., Fortune T. R., Abate V. M. Planar ohmic contacts to 
Al0.45Ga0.55N/Al0.3Ga0.7N high electron mobility transistors // ECS 
J. Solid State Sci. Technol. 2017. V. 6, N 11. Р. S3067—0S3071. DOI: 
10.1149/2.0181711jss

13. Енишерлова К. Л., Лютцау А. В., Сейдман Л.А. и др. Тех-
нологические особенности формирования омических контактов 
в системе Ni−Al−Ni−Au−n−AlGaN−GaN // Электрон. техника. 
Cер. 2. Полупроводниковые приборы. 2013. № 2 (231). С. 35—47.

14. Ya−Hsi Hwang, Shihyun Ahn, Chen Dong, Weidi Zhu, By-
ung−Jae Kim, Lingcong Le, Fan Ren, Lind A. G., Dahl J., Jones K. S., 
Pearton S. J., Kravchenko I. I., Ming−Lan Zhang. Degradation 
mechanisms of Ti/Al/Ni/Au−based Ohmic contacts on AlGaN/GaN 
HEMTs // J. Vac. Sci. Technol. B. 2015. V. 33, Iss. 3. P. 031212. DOI: 
10.1116/1.4919237

15. Shinohara K., Regan D., Corrion A., Brown D., Tang, Y., 
Wong J., Candia G., Schmitz A., Fung H., Kim S., Micovic M. Self−
aligned−gate GaN−HEMTs with heavily−doped n+−GaN ohmic 
contacts to 2DEG // International Electron Devices Meeting. 2012. 
P. 27.2.1—27.2.4. DOI: 10.1109/IEDM.2012.6479113

16. Гиваргизов Е. И. Кристаллические вискеры и наноострия 
// Природа. 2003. № 11. C. 20—25.

17. Lee S.−M., Cho S.−N., Cheon J. Anisotropic shape control 
of colloidal inorganic nanocrystals // Adv. Mater. 2003. V. 15, N 5. 
P. 441—444. DOI: 10.1002/adma.200390102

18. Dora Y., Chakraborty A., Heikman S., McCarthy L., Kel-
ler S., DenBaars S. P., Mishra U. K. Effect of ohmic contacts on buffer 
leakage of GaN transistors // IEEE Electron Device Lett. 2006. V. 27, 
N 7. P. 529—531. DOI: 10.1109/LED.2006.876306

Infl uence of technological factors on the characteristics 
of ohmic contacts of powerful AlGaN/GaN/SiC HEMT
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Abstract. In this paper are considers the effect of the microrelief, dislocation structure and other defects of the epitaxial 
layers of the source and drain regions of the nitride HEMT transistors on the parameters of the formed ohmic contacts. The 
studies were carried out directly on high−power microwave transistors made of GaN/AlGaN/GaN/SiC heterostructures. 
Ohmic burning contacts were formed using the compositions Ti—Al—Mo—Au and Ti—Al—Ni—Au. To estimation the struc-
tural features of the contact areas, the surface microrelief at the interface of the burned contact/AlGaN and the defects 
formed on its surface was studied. It is shown that the resistance of the source and drain regions is largely determined by 
the surface microstructure at the boundary. Experimentally shown is the formation of a conducting layer in AlGaN under the 
ohmic contacts. The possibility of the formation of a new type of structural defects with a high aspect ratio in the contact and 
active areas of the devices during the formation of ohmic burned contacts is demonstrated. It is shown that the appearance 
of high densities of such defects leads to an increase of the device leakage currents.
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23 августа 2018 г. ушел из 
жизни академик РАН Владимир 
Михайлович Новоторцев. 

Владимир Михайлович Ново-
торцев родился 30 марта 1946 г. в 
ст. Платнировская Кореновского 
района Краснодарского края.

В 1964 г. после окончания 
средней школы № 19 г. Таллина 
поступил в Московский физико−
технический институт (МФТИ) 
на факультет молекулярной и хи-
мической физики, который окон-
чил в 1970 г. Проработав с августа 
1970 г. по январь 1971 г. в Инсти-
туте нефте−химического синтеза 
АН СССР, поступил в аспирантуру 
МФТИ. В августе 1973 г. перешел в 
заочную аспирантуру и поступил 
на работу в Институт общей и неорганической хи-
мии им. Н. С. Курнакова РАН. Вся его дальшейшая 
судьба была связана с Института общей и неорга-
нической химии им. Н. С. Курнакова РАН, где он 
прошел путь от стажера−исследователя до дирек-
тора. С 2015 г. являлся научным руководителем и 
заведующим лабораторией магнитных материалов, 
а также профессором МГУ.

В 1975 г. Новоторцев В. М. защитил канди-
датскую диссертацию, а в 1989 г. — докторскую. 
В 2000 г. избран членом−корреспондентом РАН, 
а в 2008 г. — академиком РАН (отделение химии и 
наук о материалах (неорганическая химия)).

В. М. Новоторцев — крупный ученый в области 
синтеза и исследования магнитных материалов на 
основе оксидов и халькогенидов переходных метал-
лов и изучения строения и природы химической 
связи в неорганических веществах и материалах.

Под его руководством разработаны методы на-
правленного синтеза полиядерных кластеров пере-
ходных металлов, на базе которых выявлены основ-
ные корреляции, позволяющие направленно моди-
фицировать свойства функциональных материалов 
нового поколения — молекулярных магнетиков. На-
учные достижения В. М. Новоторцева легли в осно-
ву создания инновационных магнитно−оптических 
устройств, позволили разработать оригинальные 
методы изучения электронного строения соедине-
ний, позволяющие моделировать механизмы фор-
мирования свойств с изменением состава и структу-
ры. В рамках исследований под руководством Вла-
димира Михайловича впервые проанализированы 
на молекулярном уровне негайзенберговские формы 
магнитных обменных взаимодействий и показано, 
что антисимметричный обмен вызывает слабый 
ферромагнетизм, а анизотропный обмен определяет 
важнейшие характеристики молекулярных магне-

тиков − направление и скорость 
релаксации вектора намагничен-
ности. Неоценим вклад В. М. Но-
воторцева в развитие исследова-
ний магнитных взаимодействий. 
Предложенные им подходы по-
зволили рассчитать набор микро− 
и макропараметров, определяю-
щих свойства магнитоактивных 
веществ, а также понять природу 
обменных взаимодействий и объ-
яснить магнитные, магнитоопти-
ческие и электрические свойства 
не только модельных систем, но и 
практически важных твердофаз-
ных материалов.

Научные достижения Вла-
димира Михайловича, опубли-
кованы более чем в 400 статьях и 

обзорах, и до сих пор вызывают интерес среди вы-
дающихся российских и зарубежных ученых. Под 
руководством Владимира Михайловича успешно 
защитились более 20 кандидатов и докторов наук.

В. М. Новоторцев являлся заместителем акаде-
мика−секретаря и руководителем Секции науки о 
материалах ОХНМ РАН, долгие годы являлся пред-
седателем Экспертного совета по неорганической 
химии ВАК и председателем диссертационного со-
вета по защите докторских диссертаций. 

Лауреат Государственной премии Россий-
ской Федерации (2002 г. ) за работу «Полиядерные 
соединения: молекулярные магнетики и катализ», 
лауреат премии им. Л. А. Чугаева РАН (1995 г., за 
работу «Синтез, строение и магнетохимия гетеро-
металлических обменных кластеров»), награжден 
золотой медалью имени Н. С. Курнакова (2015 г., за 
цикл работ «Разработка новых классов неоргани-
ческих магнитных материалов, методов направ-
ленного конструирования их физико−химических 
характеристик на молекулярном уровне, а также 
способов их диагностики»), орденом Почёта и орде-
ном Дружбы.

В течение многих лет был заместителем глав-
ного редактора «Журнала неорганической химии», 
членом редакционных советов журналов «Коор-
динационная химия», «Известия Академии наук. 
Серия химическая» и «Вода: химия и экология» и 
«Известия высших учебных заведений. Материалы 
электронной техники».

Образ талантливого ученого и организатора 
науки, обаятельной личности Владимира Михай-
ловича навсегда останется в памяти его друзей и 
коллег.

Коллеги, друзья, ученики, 
редколлегия журнала

Владимир Михайлович НОВОТОРЦЕВ (1946—2018)


