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Бидоменные сегнетоэлектрические кристаллы:  
свойства и перспективы применения

© 2020 г. И. В. Кубасов1,§, А. М. Кислюк1, А. В. Турутин1,  
М. Д. Малинкович1, Ю. Н. Пархоменко1,2

1 Национальный исследовательский технологический университет «МИСиС», 
Ленинский просп., д. 4, Москва, 119049, Россия

2 АО «Государственный научно-исследовательский и проектный институт  
редкометаллической промышленности «Гиредмет»,  

ул. Электродная, д. 2, Москва, 111524, Россия

аннотация. ниобат лития (LiNbO3) и танталат лития (LiTaO3) относятся к важнейшим и наиболее широко 
применяемым  материалам  когерентной  и  нелинейной  оптики,  а  также  акустики.  высокие  требования, 
предъявляемые  к  однородности  и  воспроизводимости  характеристик,  стали  основой  для  создания  про-
мышленной  технологии  выпуска  высококачественных  кристаллов,  освоенной  многими  предприятиями 
мира. Однако использование LiNbO3 и LiTaO3 не ограничивается перечисленными выше областями техники 
благодаря выраженным пьезо- и сегнетоэлектрическим свойствам. Одним из перспективных направлений 
использования  кристаллов является  создание  на  их основе  электромеханических  преобразователей  для 
прецизионных сенсоров и актюаторов. При этом высокая термическая стабильность пьезоэлектрических 
и механических свойств, отсутствие гистерезиса и крипа позволяют создавать электромеханические пре-
образователи, способные работать в широком диапазоне температур, недостижимом для обычно исполь-
зуемых для этих целей сегнетокерамических материалов. Главным преимуществом LiNbO3 и LiTaO3 перед 
другими монокристаллическими пьезоэлектриками является возможность направленного воздействия на 
характеристики устройств путем управления сегнетоэлектрической доменной структурой кристаллов. Одним 
из наиболее ярких примеров использования доменной инженерии для создания электромеханических пре-
образователей на основе кристаллов является формирование в них так называемой бидоменной структуры 
— двух доменов макроскопического размера, расположенных в одной кристаллической пластине, имеющих 
встречно направленные векторы спонтанной поляризации и разделенных заряженной доменной стенкой. 
высокие коэрцитивные поля переключения делают инверсные домены стабильными вплоть до температуры 
Кюри (порядка 1140 °C у LiNbO3 и 600 °C у LiTaO3). в обзоре рассмотрены основные достижения в области 
формирования бидоменной структуры и приповерхностных инверсных доменов в кристаллах LiNbO3 и LiTaO3. 
Представлены методы визуализации доменной структуры в кристаллах и неразрушающие методы контроля 
положения междоменной границы. Проведен сравнительный анализ методов формирования инверсных до-
менов в кристаллах, обсуждены закономерности и технологические приемы управления доменной структурой. 
Приведены основные физические модели, предложенные в литературе для объяснения эффекта образова-
ния инверсных доменов, рассмотрены их сильные и слабые стороны. Кратко перечислены способы выбора 
кристаллографического среза для создания устройств, в которых используются бидоменные кристаллы. 
Приведены примеры реализации устройств на основе бидоменных кристаллов: актюаторов, сенсоров, аку-
стических преобразователей, систем сбора бросовой энергии. 

ключевые слова: ниобат лития, танталат лития, бидоменный кристалл, диффузионный отжиг, кристалло-
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Введение

Ниобат лития (LiNbO3, LN) и танталат лития 
(LiTaO3, LT) относятся к наиболее широко приме-
няемым в оптике и акустике оксидным кристаллам. 
Уникальное сочетание высоких значений нелиней-
нооптических и пьезоэлектрических коэффициен-
тов, оптической прозрачности в широком диапазоне 
длин волн, а также возможности направленной мо-
дификации сегнетоэлектрической доменной струк-
туры определили важное место LN и LT в науке и 
технике [1, 2]. Ключевыми областями применения LN 
и LT являются электро- и акустооптика [3—5], голо-
графия [6, 7], генерация кратных гармоник лазерного 
излучения [8, 9], интегральная оптика [10, 11].

В последние годы, однако, вырос интерес к при-
менению LN и LT в механоэлектрических преоб-
разователях. Монокристалличность в сочетании с 
высокими пьезоэлектрическими коэффициентами и 
температурной стабильностью позволяют осущест-
влять контролируемые механические перемещения 
или измерять малые деформации с очень высокой 
точностью и воспроизводимостью результата.

В настоящее время ведется поиск новых мате-
риалов для механоэлектрических пьезоэлектри-
ческих преобразователей. Он обусловлен тем, что 
широко используемые для этих целей материалы на 
основе перовскитных оксидных сегнетокерамик (на-
пример, титаната-цирконата свинца PbZrxTi1-xO3, 
PZT) с высокими значениями пьезоэлектрических 
модулей, обладают рядом недостатков, ограничи-
вающих их применение в высокоточных сенсорах 
и актюаторах. Всем перовскитным сегнетокерами-
кам присущи значительный электромеханический 
гистерезис (до 20 %), ползучесть (так называемый 
крип), а также эффект старения [12—17]. В боль-
шинстве своем эти материалы демонстрируют 
существенную зависимость пьезоэлектрических 
свойств от температуры и невысокую точку Кюри 

и, как следствие, узкий температурный интервал 
применимости в составе приборов [4]. Монокристал-
лические пьезоэлектрики, в отличие от сегнетоке-
рамик, не имеют перечисленных выше недостатков, 
однако, до недавнего времени они практически не 
рассматривались для применения в механоэлек-
трических преобразователях из-за низких (иногда 
на порядки меньших по сравнению с PZT) значений 
пьезоэлектрических модулей.

Возможность управления сегнетоэлектриче-
ской доменной структурой кристаллов LN и LT 
позволяет обойти это ограничение и повысить ко-
эффициент преобразования электрического поля в 
механическое перемещение за счет формирования 
в монокристаллической пластине так называемой 
бидоменной структуры — двух монодоменных об-
ластей одинакового объема, векторы спонтанной по-
ляризации в которых направлены противоположно 
друг другу и перпендикулярны междоменной гра-
нице (рис. 1). При приложении электрического поля 
к бидоменному кристаллу (БК) за счет обратного 
пьезоэлектрического эффекта один из доменов уд-
линяется, а другой, инвертированный относительно 
первого, укорачивается, что приводит к изгибу кри-
сталлической пластины в целом. Таким образом, БК 
работает аналогично биморфному актюатору, имею-
щему последовательное (встречнополяризованное) 
соединение пьезоэлектрических пластин. Обратное 
также справедливо: изгиб БК приводит к индуциро-
ванию зарядов на поверхности вследствие прямого 
пьезоэлектрического эффекта. Поверхностные за-
ряды могут быть зарегистрированы путем измере-
ния тока, протекающего через внешнюю цепь при 
замыкании граней, или электрической разности по-
тенциалов между гранями кристалла. Возможность 
формирования бидоменной структуры не является 
уникальной для LN и LT (например, диффузия ру-
бидия или бария позволяет формировать инверс-
ные домены в титанилфосфате калия — KTP [18]). 

Рис. 1. схематическое изображение бидоменной структуры  
Изображение шлифа взято из работы [19] в соответствии с лицензией CC BY 4.0 

Fig. 1. The schematic representation of a bidomain structure (The micrograph of the angle lap is reproduced from [19] according  
to CC BY 4.0 license)

Ps

1000 мкм
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Однако именно эти два материала вызывают наи-
больший интерес в связи с сочетанием высоких 
механоэлектрических свойств и температурной ста-
бильности. Несмотря на то, что бидоменная структу-
ра не является термодинамически равновесной при 
нормальных условиях из-за наличия заряженной 
доменной стенки большой площади, высокие поля 
переключения доменов и внутреннее экранирование 
электрического поля заряженной доменнной стенки 
делают БК метастабильными вплоть до температу-
ры Кюри [19].

Одним из важнейших достоинств кристаллов 
LN и LT по сравнению со свинецсодержащими сег-
нетоэлектриками и пьезокерамиками является сла-
бая и линейная зависимость пьезоэлектрических 
коэффициентов от температуры. Так, пьезоэлек-
трический модуль d15 изменяется у LN в диапазоне 
от 50 до 470 К от 63 до 71 пКл/Н (≈11 %); изменение 
остальных коэффициентов также незначительно. 
В режиме механического резонанса устройства на 
основе LN могут применяться при температурах 
выше 550 °C, причем ограничения, накладываемые 
увеличением электропроводности при таких темпе-
ратурах, могут быть преодолены за счет использо-
вания резонансной частоты прибора, превышающей 
время релаксации зарядов [20].

Способность кристаллов LN и LT, в объеме ко-
торых сформирована сегнетоэлектрическая бидо-
менная структура, с высокой эффективностью осу-
ществлять преобразование электрической разности 
потенциалов в механическое перемещение и наобо-
рот при отсутствии механоэлектрического гисте-
резиса и нелинейностей может использоваться для 
создания высокоточных сенсоров и актюаторов [21].  
Ранние краткие обзоры по этой тематике [18, 22—24] 
охватывали в основном достижения конкретных 
научных групп и достаточно скудно описывали воз-
можности применения БК.

Целью работы является обобщение современ-
ных результатов и перспектив в области исследо-
вания и применения БК. Обзор посвящен основным 
достижениям в этом направлении:

- кратко обсуждены структура и свойства 
кристаллов LN и LT, определяющие возможность 
формирования в них бидоменной структуры;

- проведен анализ механоэлектрических 
свойств пьезоэлектрических биморфов и параме-
тров материала, необходимых для создания эффек-
тивных биморфов на основе БК;

- рассмотрены прототипы приборов на основе 
БК, изготовленные и испытанные на текущий мо-
мент, а также перспективы дальнейшего развития 
направления по применению кристаллов с бидомен-
ной структурой в приборах и устройствах. 

В связи с тем, что LN и LT являются смешан-
ными оксидами с широкой областью гомогенности, 
многие свойства кристаллов сильно зависят от со-

става. Ниже обсуждаются наиболее доступные 
кристаллы конгруэнтного состава, если специально 
не оговорено иное.

Структура кристаллов LiNbO3 и LiTaO3  
и способы определения направления 

спонтанной поляризации

Кристаллические решетки LN и LT изоморф-
ны друг другу, при комнатной температуре (ниже 
точки Кюри) имеют структуру псевдоильменита, 
относятся к пространственной группе симметрии 
R3c [1, 25, 26]. Кристаллохимическая структура LN 
и LT представлена чередованием эквидистантно 
расположенных вдоль оптической оси слоев атомов 
кислорода, образующих искаженную гексагональ-
ную упаковку, близкую к плотнейшей. Октаэдриче-
ские пустоты кислородной упаковки на 1/3 заселены 
атомами Li, на 1/3 атомами переходного металла (Nb 
или Ta) и на 1/3 остаются свободными. В направ-
лении, совпадающем с вектором спонтанной поля-
ризации кристалла Ps, слои атомов в кислородных 
октаэдрах чередуются следующим образом [26]:

…, {Nb (Ta), , Li}, {Nb (Ta), , Li}, … ,

где символом « » обозначен пустой октаэдр  
(рис. 2, а).

Переход в параэлектрическую фазу LN (LT) 
сопровождается фазовым переходом второго рода 
типа «порядок-беспорядок» [27, 28]. Атомы ниобия 
(тантала) занимают положения в центрах кислород-
ных октаэдров, а атомы лития приобретают способ-
ность свободно перемещаться между двумя соседни-
ми октаэдрическими пустотами, что в среднем мож-
но рассматривать, как расположение Li в плоскости 
кислородного слоя, разделяющего эти пустоты. Это 
приводит к исчезновению спонтанной поляризации 
и появлению в структуре центра симметрии (про-
странственная группа симметрии кристалла выше 
температуры Кюри  (рис. 2, б).

Кристаллы, относящиеся к тригональной син-
гонии, могут быть описаны в представлении как 
ромбоэдрической элементарной ячейки, так и гек-
сагональной ячейки. Поэтому в литературе мож-
но встретить определенную неоднозначность при 
описании тех или иных свойств LN и LT [29]. Слож-
ность добавляет также тот факт, что для описания 
тензорных свойств используется третья система 
координат — прямоугольная декартова, содержа-
щая 12 формульных единиц и не совпадающая с на-
званными выше.

С целью избежать неоднозначности в настоя-
щей работе используется прямоугольная декартова 
система координат, в которой оси x, y и z выбраны 
следующим образом:

– ось z направлена вдоль оптической оси 
кристалла (направление [0001] по Бравэ в гексаго-
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нальном представлении и [111] по Миллеру в ром-
боэдрическом представлении), положительное на-
правление оси совпадает с направлением вектора 
спонтанной поляризации кристалла;

– ось x совпадает с направлением [2110]  по 
Бравэ в гексагональном представлении и [110]  по 
Миллеру в ромбоэдрическом представлении;

– ось y совпадает с направлением [1100]  по 
Бравэ в гексагональном представлении и [212]  по 
Миллеру в ромбоэдрическом представлении.

При рассмотрении анизотропных физических 
свойств кристаллов, описываемых тензорными ве-
личинами, используется та же система координат. 
В этом случае все оси обозначаются xi, причем оси x 
соответствует индекс «1», оси y — индекс «2», оси z — 
индекс «3» во всех кристаллофизических уравнени-
ях. Такой выбор осей соответствует стандарту IEEE 
176-1987 [30]1 и позволяет однозначно определить 
кристаллографические срезы x, y и z (рис. 2, в).

Остальные широко используемые кристалло-
графические срезы LN и LT в подавляющем боль-
шинстве случаев образуются поворотом введенной 
1 Стандарт IEEE 176–1987 [30] устанавливает, что у кристаллов 
симметрии 3m оси должны выбираться таким образом, чтобы 
пьезоэлектрические модули d33 и d22 были положительными, а 
оси x, y и z образовывали правостороннюю прямоугольную де-
картову систему координат.

системы координат вокруг оси x против часовой 
стрелки на угол a и обозначаются y + a, а индексы 
Бравэ плоскости, соответствующей срезу, могут  
 
быть вычислены, как  где ahex  
 
и chex — параметры ячейки в гексагональном пред-
ставлении. Так, например, широко используемый 
срез y + 128° ниобата лития близок к кристаллогра-
фической плоскости с индексами (0114) . При этом 
z-срезу кристалла в данной терминологии должен 
соответствовать y + 90°-срез (такое наименование 
z-среза, однако, не используется на практике по 
очевидным причинам) [31].

Для описания методов формирования бидомен-
ной сегнетоэлектрической структуры в кристаллах 
LN и LT также необходимо ввести понятия «положи-
тельной» и «отрицательной» граней (положитель-
ного и отрицательного доменов в случае не монодо-
менного кристалла). Условимся в настоящей работе 
называть положительной ту грань кристалла, для 
которой направление проекции вектора спонтанной 
поляризации Ps на нормаль к этой грани совпадает с 
направлением самой нормали; отрицательной будем 
считать грань, для которой эти направления анти-
параллельны.

Рис. 2. схематическое изображение структуры LN и LT в сегнетоэлектрической (а) и параэлектрической (б) фазах и определе-
ние осей, используемых для описания кристаллофизических свойств (в). 
Изображения (а, б) скопированы из работы [31] с разрешения Elsevier © 1973. Изображение (в) скопировано из работы 
[29] с разрешения American Physical Society © 2010

Fig. 2. The sschematic representation of the structure of LN and LT in the ferroelectric (a) and paraelectric (б) phases [31]  
and determination of the axes used to describe the crystallophysical properties (в) [29] (The images (a) and (б) are reprinted 
from [31] with permission from Elsevier © 1973; the image (в) is reprinted from [29] with permission from American Physical 
Society © 2010)
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Существует несколько способов эксперимен-
тально отличить друг от друга положительную и 
отрицательную грани.

1. Деформация сжатия вдоль оси Z приводит 
к смещению катионов в направлении их позиций в 
центросимметричной фазе и уменьшению диполь-
ного момента кристалла. Как следствие, при таком 
воздействии положительная грань заряжается от-
рицательно [3]. На практике деформация сжатия с 
одновременным определением знака поверхностного 
заряда может быть осуществлена при помощи лег-
кого удара по исследуемой грани щупом осциллогра-
фа. В этом случае знак первой полуволны (соответ-
ствующей сжатию кристалла) на дисплее прибора 
будет совпадать со знаком заряда, индуцированного 
на поверхности кристалла, и противоположен знаку 
исследуемой грани. Аналогичным образом может 
быть использован специально сконструированный 
прибор для определения знака поверхностного за-
ряда при деформации кристалла — пьезотестер.

В БК противоположные поверхности кри-
сталлической пластины имеют одинаковый знак и 
демонстрируют одинаковый пьезоэлектрический 
отклик при деформации, если один из доменов не 
является приповерхностным, т. е. глубина залегания 
междоменной границы не слишком мала. В против-
ном случае, когда инверсный домен сформирован 
в тонкой приповерхностной области, положение 
междоменной границы можно оценить по частотным 
зависимостям импеданса кристалла по методике, 
предложенной в работах [32, 33].

Суть метода анализа частотных зависимостей 
импеданса заключается в следующем: при воз-
буждении переменным электрическим сигналом 
толщинных колебаний в монодоменной пластине на 
импедансных спектрах отсутствуют обертоны чет-
ных порядков, тогда как при наличии второго домена 
четные обертоны могут возбуждаться (рис. 3, а). 
Если граница отстоит на расстоянии ∆ от одной из 
граней кристалла толщиной t (для расчета исполь-
зуют меньшее из расстояний), то коэффициент kn 
электромеханической связи (КЭМС) n-й четной 
гармоники толщинного колебания зависит от тол-
щины ∆ меньшего из доменов как

  

n ∈ Z, (1)

где kt — КЭМС на основной гармонике толщинного 
колебания монодоменного кристалла, аналогичного 
по геометрии изучаемому; fr,r, fa,n — частоты резо-
нанса и антирезонанса n-го обертона. Значение ле-
вой часть уравнения (1) может быть определено из 
частотной зависимости импеданса БК в области n-го 
обертона. Для расчета правой части уравнения (1) 

необходима информация о значении КЭМС монодо-
менного кристалла на основной гармонике, которую 
можно получить прямым измерением импеданса 
эталонного образца с геометрией, аналогичной гео-
метрии исследуемого БК. Для снижения ошибки 
определения величины ∆ может быть использован 
регрессионный анализ по результатам измерений 
на нескольких четных обертонах.

2. Нагрев кристалла также ведет к уменьшению 
дипольного момента кристалла (единственный пи-
роэлектрический коэффициент p3 < 0 в кристаллах 
LN и LT) и, как следствие, к возникновению на поло-
жительной грани отрицательного заряда вследствие 
пироэлектрического эффекта. На практике знак по-
верхности может быть определен по направлению 
тока, протекающего при нагреве кристалла через 
чувствительный электрометр или амперметр при 
накоротко замкнутых полярных гранях [34].

Измерение величины пироэлектрического тока, 
протекающего через кристалл при изменении его 
температуры, может быть использовано в качестве 
неразрушающего метода определения глубины 
залегания междоменной границы в БК благодаря 
тому, что пироэлектрические токи встречнополя-
ризованных доменов вычитаются. Эффективный 
ток через внешнюю цепь при линейном изменении 
температуры со скоростью a может быть найден по 
формуле:

 
 (2)

где γ — эффективный пироэлектрический коэф-
фициент в направлении, перпендикулярном к пло-
скости БК; S — площадь электродов [35]. В случае 
идеального БК (домены имеют равный объем) пироэ-
лектрический ток уменьшается до нуля (рис. 3, б). 
Формула (2) не учитывает конечную проводимость 
образца, и поэтому не может быть использована, на-
пример, для кристаллов LN и LT, прошедших термо-
обработку в восстановительной среде. Более точное 
уравнение, позволяющее учесть конечную проводи-
мость образцов, получено и приведено в работе [36].

Главным недостатком пироэлектрического 
метода оценки глубины залегания междоменной 
границы в БК является невозможность отличить 
регулярную доменную структуру от хаотической. 
Так, полностью полидоменный кристалл или БК с 
широкой полидоменной областью, в которых сум-
марные объемы доменов одной и другой поляри-
заций равны, также будут давать при изменении 
температуры пироэлектрический ток, близкий к 
нулю. Это приведет к ложному выводу о положе-
нии междоменной границы на равном расстоянии 
от граней пластины.

Рассмотренные выше методы являются прямы-
ми и просты в реализации. Однако они позволяют 
определять только макроскопическую поляризацию 
кристаллов, тогда как для исследователя зачастую 
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Рис. 3. Примеры методов контроля положения доменной стенки в LN и LT (а, б), взаимное соответствие картин пьезоэлектри-
ческого отклика (в) и селективного травления (г), визуализация доменных стенок типа «голова-к-хвосту» с помощью ге-
нерации второй гармоники по механизму вавилова—Черенкова (д) и рентгеновская топограмма кристалла с заряженны-
ми доменными стенками:  
а — импедансный спектр бидоменного кристалла (схематическое изображение на основе данных работы [33]);  
б — зависимость пироэлектрического тока от времени при нагреве для моно- и бидоменного кристаллов (адаптировано 
из работы [35] с разрешения Taylor & Francis Group © 1993); в, г — адаптировано из работы [46] с разрешения Springer Na-Springer Na- Na-Na-
ture © 2015; д — скопировано из работы [59] с разрешения OSA Publishing © 2010; е — рентгеновская топограмма кристал-
ла с заряженными доменными стенками (адаптировано из работы [62] с разрешения Springer Nature © 2009)

Fig. 3. Examples of methods for the inspection of the domain wall position in LN and LT: 
(a) the impedance spectrum of a bidomain crystal (the schematic representation according to [33]); (б) pyroelectric current 
versus time generated by single domain and bidomain crystals (adapted from [46] with permission from Taylor & Francis Group 
© 1993); mutual compliance between the piezoelectric response (в) and selective etching (г) (adapted from [46] with permission 
from Springer Nature © 2015; (д) visualization of “head-to-tail” domain walls by Čerenkov-type second harmonic generation la-
ser scanning microscopy (reprinted from [59] with permission from OSA Publishing © 2010); (е) x-ray topograph of the crystal with 
charged domain walls (adapted from [62] with permission from Springer Nature © 2009)
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более важен контроль строения сегнетоэлектриче-
ских доменов и междоменной границы на микро- и 
наноразмерном уровнях. Существует широкий на-
бор методов, позволяющих визуализировать домены 
в кристаллах LN и LT. Однако для технологии БК 
наиболее важны селективное травление и силовая 
микроскопия пьезоэлектрического отклика.

Среди химических травителей кристаллов LN 
и LT селективное действие на доменную структуру 
наиболее ярко выражено у плавиковой кислоты, 
которую для снижения активности часто раз-
бавляют азотной кислотой, обычно в пропорции  
HF : HNO3 = 1 : 2 (об.), следуя пионерской работе [37]. 
Травление области выхода отрицательного домена 
на полярную z-грань происходит более активно, чем 
области выхода положительного домена (рис. 3, в). 
После травления на поверхности кристалла можно 
наблюдать многочисленные треугольные холмы, 
по форме которых можно также определить ла-
теральные направления осей x и y [38]. Скоростью 
травления можно управлять, изменяя величину 
разбавления раствора и его температуру [35, 39]. 
При экспресс-подготовке образцов для оптической 
микроскопии травление часто проводят в кипящем 
травителе. Для повышения воспроизводимости ре-
зультатов при исследовании доменов малых разме-
ров или тонких приповерхностных слоев с инверти-
рованным вектором спонтанной поляризации может 
применяться травление при комнатной температуре 
в течение длительного времени [40]. Селективное 
действие плавиковой кислоты проявляется на всех 
полярных направлениях кристаллов LN и LT, что 
позволяет выявлять домены не только на гранях с 
ненулевой проекцией оптической оси на нормаль. 
В частности, травление позволяет выявлять доме-
ны в БК z-среза на поперечных срезах (шлифах), 
приготовленных перпендикулярно к направлениям  
+y (1100)  и –y (1100)  (последнее травится быстрее) 
[41]. Следует также отметить, что травление LT по 
сравнению с LN происходит гораздо менее актив-
но, и, следовательно, качественная визуализация 
доменной структуры зачастую требует более дли-
тельных выдержек в травителе с использованием 
подогрева.

Благодаря простоте реализации селективное 
травление используется для экспресс-контроля 
доменной структуры монокристаллов в подавляю-
щем большинстве случаев, хотя метод и является 
разрушающим. Детальное исследование процесса 
химического травления граней ниобата лития про-
ведено в работах [39, 42].

Селективное травление используется в основ-
ном для выявления доменов размером не менее 
1 мкм, в то время как разрешение силовой микро-
скопии пьезоэлектрического отклика (piezoresponse 
force microscopy, PFM) позволяет исследовать осо-
бенности доменной структуры вплоть до субнано-

метровых размеров. Метод PFM впервые был пред-
ложен в 1992 г. [43] для визуализации сегнетоэлек-
трических доменов, поляризованных кантилевером 
зондового микроскопа в полимерной пленке. В наши 
дни PFM является одной из основных мод (мето-
дик) атомно-силовой микроскопии, используемых 
для изучения сегнетоэлектриков, и включается в 
качестве опции во многие коммерчески доступные 
зондовые микроскопы. При исследовании доменной 
структуры в режиме PFM кантилевер находится в 
контакте с поверхностью. Прикладываемый к зонду 
периодический электрический сигнал вызывает ло-
кальные механические колебания поверхности об-
разца под действием обратного пьезоэлектрического 
эффекта, передающиеся на кантилевер. Анализ 
перемещений кантилевера позволяет различать до-
мены с различной поляризацией, а также, используя 
информацию о кристаллографической ориентации 
образца, устанавливать направления вектора спон-
танной поляризации в соседних доменах (рис. 3, г). 
Детальную информацию об особенностях приме-
нения PFM при исследовании образцов различных 
типов можно найти в обзорах [44, 45].

Для изучения доменной структуры в БК с по-
мощью PFM подготавливают поперечные срезы 
кристаллов в виде тонких полированных пластин 
толщиной несколько сотен микрометров. С помо-
щью электропроводящей пасты, выполняющей 
роль нижнего электрода, пластины закрепляют в 
держателе образцов атомно-силового микроскопа. 
Процедура подготовки кристаллов LN и LT для 
исследования с помощью PFM детально описана в 
работах [46—49].

Кроме четырех перечисленных методов, при-
менение (на настоящий момент достаточно огра-
ниченное) получили следующие неразрушающие 
методы:

- акустическая микроскопия [50] (в том числе в 
комбинации с зондовой микроскопией [51]);

- ряд оптических методик, включая: конфо-
кальную рамановскую [52, 53] и люминесцентную 
[54] микроскопии; электрооптическую ближне-
польную микроскопию [55]; оптическую когерент-
ную томографию [56], регистрацию и анализ второй 
гармоники лазерного излучения, генерируемой на 
доменной стенке (в дальнепольном [57] и ближне-
польном [57, 58] режимах, а также по механизму 
Вавилова—Черенкова [59—61]); рентгеновскую то-
пографию [62]. 

Столь широкий набор методов обусловлен тем, 
что доменная стенка, являясь двумерным дефектом, 
создает в кристалле область с внутренними механи-
ческими напряжениями, измененным показателем 
преломления света, а также со скачкообразным 
изменением поляризации кристалла. Так как для 
реализации этих методов необходимо достаточно 
сложное оборудование, они получили меньшее рас-
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пространение для рутинных исследований домен-
ной структуры (или, как минимум, являются менее 
общеприменимыми) по сравнению с селективным 
травлением и PFM. Примеры изображений, полу-
ченных последними двумя из перечисленных мето-
дов, приведены на рис. 3, д и е соответственно. 

Формирование бидоменной структуры  
в кристаллах LiNbO3 и LiTaO3

Бидоменную структуру в кристаллах LN или 
LT получают с помощью термообработок при темпе-
ратурах, близких к точке Кюри или превышающих 
ее. В зависимости от метода формирования доменов 
могут использоваться предварительные термообра-
ботки и выдержи в расплавах слабых органических 
кислот для создания необходимого распределения 
концентрации примеси или точечных дефектов в 
кристалле. Отжиг приводит к образованию в пла-
стине двух доменов с встречно-направленными 
векторами спонтанной поляризации (если макси-
мальная температура была выше точки Кюри) или 
к формированию приповерхностного инверсного 
домена в монодоменном кристалле (при отжиге ни-
же точки Кюри). В результате после охлаждения 
обе грани БК имеют один и тот же знак (обе поло-
жительные или обе отрицательные), а домены либо 
разделены резкой границей типа «хвост-к-хвосту» 
или «голова-к-голове» (согласно общепринятой тер-
минологии [48, 49]), либо полидоменной переходной 
областью конечной ширины [46, 47]. Положением и 
морфологией междоменной границы можно управ-
лять, изменяя условия отжигов.

Для контроля доменной структуры при изго-
товлении БК чаще всего применяют селективное 
травление. Обычно на торцевой части пластины 
подготавливают полированный шлиф, предвари-
тельно удалив 1—2 мм материала с целью избежать 
неверного трактования результатов эксперимента 
из-за возможных краевых эффектов. Шлиф может 
быть выполнен как под прямым углом к плоскости 
пластины, так и под наклоном (косой шлиф). Во вто-
ром случае анализ картины травления упрощается, 
однако, при численных расчетах необходимо вно-
сить поправку на увеличение ширины шлифа [46]. 
Необходимо, чтобы плоскость исследуемого шлифа 
не была близка к x-срезу кристалла, так как для 
неполярного направления x селективного действия 
травителей не обнаруживается.

Для формирования в кристалле двух или более 
доменов, разделенных заряженными доменными 
стенками типа «голова-к-голове» или «хвост-к-
хвосту», необходимо наличие в объеме силового 
поля, представляющего собой пространственный 
градиент некоторого свойства или воздействия (по-
тенциала), способного влиять на ориентацию век-
тора спонтанной поляризации. Наиболее очевидной 

разновидностью такого силового поля является 
электрическое поле E (противоположное по направ-
лению градиенту электрического потенциала j(r), 
где r — координата в трехмерном пространстве). 
Следует отметить, что здесь мы не конкретизируем 
это силовое поле, подразумевая возможность влия-
ния градиентов различной природы на доменную 
структуру кристаллов. Однако так как величина 
и направление поляризации — это электрические 
свойства материала, то любое силовое поле, способ-
ное влиять на доменную структуру сегнетоэлектри-
ческого кристалла, может быть описано в термино-
логии некоторого эквивалентного электрического 
поля (внутреннего или внешнего).

LN и LT являются одноосными сегнетоэлек-
триками, т. е. на доменную структуру влияет толь-
ко проекция силового поля на ось z, что позволяет 
рассматривать процессы формирования доменной 
структуры в одномерном случае. Переключение до-
мена (изменение направления вектора спонтанной 
поляризации Ps) может произойти, только если ве-
личина силового поля превышает некоторую коэр-
цитивную величину. При температурах, близких к 
точке Кюри или выше ее, коэрцитивное поле может 
быть исчезающе мало, в то время как при комнатной 
температуре коэрцитивное поле, необходимое для 
переключения домена, может достигать огромных 
величин.

Способы формирования бидоменной структуры 
можно разделить на две группы по характеру рас-
пределения потенциала в кристалле. Во-первых, 
силовое поле может превышать коэрцитивную 
величину в некотором ограниченном объеме, а в 
остальной части кристалла быть недостаточным для 
переключения поляризации. В этом случае потен-
циал силового поля на формируемой междоменной 
границе изменяется монотонно (рис. 4, а). Во-вторых, 
силовое поле может превышать коэрцитивную ве-
личину практически во всем объеме кристалла, 
изменяя направление на противоположное в неко-
торой области. Тогда в области формирования меж-
доменной границы потенциал силового поля имеет 
экстремум (рис. 4, б).

Следует также различать формирование би-
доменной структуры без перехода в параэлектри-
ческую фазу и с таким переходом. В первом случае 
внутри исходно монодоменной области образуется 
домен противоположного знака (так называемый 
инверсный домен). При этом требуются поля значи-
тельной амплитуды, однако, граница между сосед-
ними доменами имеет менее развитую геометриче-
скую форму. Во втором случае доменная структура 
формируется при охлаждении и переходе через 
точку Кюри, т. е. вся информация о предыдущей до-
менной структуре теряется. (Здесь мы не учитываем 
возможные эффекты памяти [63, 64], связанные, по-
видимому, с внутренними силовыми полями той же 
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природы, что отвечает за формирование бидоменной 
структуры). Следовательно, те области кристал-
ла, где амплитуда силового поля недостаточна для 
однозначной «фиксации» направления спонтанной 
поляризации, остаются полидоменными, образуя 
протяженную переходную область между двумя 
макродоменами. Эта область, впрочем, не сильно 
ухудшает эксплуатационные характеристики ак-
тюаторов на основе БК (наибольший вклад в дефор-
мацию дают приповерхностные слои).

При низких температурах единственным из-
вестным на настоящий момент силовым полем, 
способным изменять ориентацию вектора спонтан-
ной поляризации в кристаллах LN и LT, является 
электрическое поле. При комнатной температуре 
напряженность коэрцитивного электрического по-
ля переключения в конгруэнтных кристаллах LN 
и LT составляет ~2 · 105 В/см [2]. Следовательно, для 
формирования бидоменной структуры необходимо 

создать такое распределение электрического потен-
циала в кристалле, чтобы нормальное к плоскости 
предполагаемой междоменной границы поле в одном 
из доменов превышало это коэрцитивное значение. 
Такая напряженность поля легко может быть полу-
чена в тонких пластинах посредством системы элек-
тродов, подключенных к внешнему высоковольтно-
му источнику напряжения, зарядкой поверхности с 
помощью бомбардировки ионами или электронами. 
Кроме того, она может иметь пироэлектрическую 
или пьезоэлектрическую природу.

При низких температурах концентрации под-
вижных носителей зарядов в кристаллах LN и LT 
малы, а процессы объемного экранирования крайне 
медленны. Поэтому переполяризация происходит с 
образованием в первую очередь доменных стенок с 
малым углом наклона относительно полярной оси 
(доменная структура типа «голова-к-хвосту»), об-
ладающих минимальными электрическим полем 
и потенциальной энергией [65]. Как следствие, все 
перечисленные выше способы получения в кри-
сталле электрического поля, превышающего ко-
эрцитивное, вызывают при низких температурах 
рост иглообразных доменов (как в полярных, так 
и неполярных кристаллографических срезах) [48, 
66—71] и поэтому непригодны для формирования 
бидоменной структуры.

При нагреве кристалла напряженность коэр-
цитивного поля переключения уменьшается (до 
сотен В/см в LT и единиц В/см в LN вблизи точки 
Кюри [64, 72]), а концентрация подвижных носителей 
заряда увеличивается, и объемное экранирование 
становится более эффективным. Заряженные до-
менные стенки, направление нормали к которым 
составляет небольшой угол с полярной осью, об-
разуются гораздо легче, и появляется возможность 
формирования плоских протяженных междомен-
ных границ «голова-к-голове» и «хвост-к-хвосту», 
а количество силовых полей различной природы, 
способных влиять на доменную структуру, увели-
чивается.

Сформировать распределение электрического 
потенциала с экстремумом в средней плоскости кри-
сталлической пластины можно с помощью внешнего 
источника напряжения. Для этого может использо-
ваться электротермическая ячейка, предложенная 
в работе [73]. На некотором небольшом расстоянии 
над и под пластиной располагают с определенным 
периодом набор тонких проволочных электродов, 
находящихся под общим электрическим потенциа-
лом. В роли второго (заземляемого) электрода ис-
пользуют или металлический внешний корпус печи, 
или металлические пластины большой площади, 
находящиеся снаружи печи. В случае, если прово-
локи в первом электроде тонкие, а второй электрод 
находится на достаточном удалении, реализуется 
радиальное распределение электрического потен-

Рис. 4. Формирование бидоменной структуры на примере- 
 
электрического поля   c монотонно изменя- 
 
ющимся потенциалом (а) и с потенциалом, имеющим 
экстремум (б). 
(Ps)исх. — вектор спонтанной поляризации в исходном 
монодоменном состоянии; Ec — напряженность коэрци-
тивного электрического поля)

Fig. 4. The bidomain structure formation illustrated on  
 
the example of the electric field   having  
 
monotonically changing potential (а) and potential with an 
extremum (б) (here (Ps)initial. is the spontaneous polarization 
vector in the single-domain state, Ec is the coercive electric 
field)
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циала вокруг проволочного электрода, а электри-
ческое поле каждой отдельной проволоки умень-
шается обратно пропорционально расстоянию от ее 
оси (рис. 5, а). Правильный подбор расстояния между 
проволоками и их толщины позволяет получить 
экстремум электрического потенциала и нулевое 
электрическое поле в некоторой плоскости внутри 
кристалла, как это изображено на рис. 5, б. Разность 
потенциалов прикладывают к электродам во время 
охлаждения через температуру Кюри.

Несмотря на кажущуюся простоту, отжиг в 
электротермической ячейке не нашел широкого 
применения для формирования бидоменной струк-
туры по двум причинам. Во-первых, небольшое 
смещение электродов друг относительно друга, 
например из-за удлинения проволоки при нагре-
ве, приводит к значительной ассиметрии электри-
ческого поля и формированию доменных стенок 
«голова-к-хвосту» (рис. 5, в и г). Во-вторых, высокая 
электропроводность LN при температурах в области 
точки сегнетоэлектрического фазового перехода 
обуславливает экранирование электростатического 
поля на небольшой глубине, вследствие чего метод 
неприменим к толстым пластинам (понятно, что 

на LT с фазовым переходом при температуре по-
рядка 600 °C это замечание не распространяется). 
Отдельную сложную технологическую задачу пред-
ставляет подвод электрического потенциала к элек-
тротермической ячейке: при высокой температуре 
повышается электропроводность оснастки печи, что 
приводит к трудно обнаруживаемым утечкам тока 
и необходимости применять сложные вводы, изо-
лированные кварцем или сапфиром.

К счастью, кроме внешнего электрического по-
ля, на доменную структуру кристаллов LN и LT 
при температурах вблизи точки Кюри оказывает 
влияние целый ряд других внутренних и внешних 
факторов, управление которыми позволяет созда-
вать бидоменные кристаллы, не используя сложно 
устроенных электротермических ячеек.

Так, при переходе из параэлектрической фазы 
в сегнетоэлектрическую на доменную структуру 
начинает оказывать влияние пространственный 
градиент температуры. Возможность поляризации 
кристаллов LN во внешнем неоднородном тепловом 
поле была продемонстрирована на заре исследова-
ний LN и LT М. Тассоном с соавторами в эксперимен-
тах по измерению поляризации кристаллов со сме-

Рис. 5. схема электротермической ячейки, предложенной для формирования бидоменной структуры (а), распределение  
электрического потенциала при симметрично расположенных (б) и смещенных друг относительно друга (в) электродах,  
а также доменная структура, формирующаяся при смещении электродов (г). 
Изображения адаптированы из работы [73] с разрешения Springer Nature © 2016

Fig. 5. The schematic representation of the electrothermal cell suggested for the bidomain structure formation (а);  
the electrical potential distribution for symmetrically located electrodes (б) and electrodes shifted relative to each other (в); 
domain structure formed in crystal between the shifted electrodes (г). The images are adapted from [73] with permission  
from Springer Nature © 2016
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щением образцов относительно центра симметрии 
теплового поля печи [63, 74]. Исходно монодоменные 
пластины LN z-среза толщиной 0,5 мм нагревали на 
20° выше точки Кюри и затем охлаждали в области  
с пространственным градиентом температуры 
100 °C/см (перепад температуры на образце ~5 °C). 
При фазовом переходе ориентация вектора спон-
танной поляризации соответствовала наличию по-
ложительного электрического потенциала на грани 
кристалла с меньшей температурой (т. е. Ps повора-
чивался в направлении градиента температуры).

Явление моно- и бидоменизации кристаллов 
LN в направлении проекции пространственного 
градиента температуры на полярную ось наблюда-
ется при выращивании кристаллов малого размера. 
Так, в нитевидных кристаллах LN, выращенных в 
направлении оси z методом бестигельной зонной 
плавки с лазерным нагревом, вектор спонтанной 
поляризации в перекристаллизовавшейся части 
материала ориентирован в направлении горячей 
зоны [75, 76]. При этом доменная структура затрав-
ки не наследуется; при несовпадении направления 
спонтанной поляризации в затравке с направлени-
ем, диктуемым тепловым полем, ребра, ограняющие 

кристалл, поворачиваются вокруг оси z на 60°. В ни-
тевидных кристаллах, выращенных в неполярном 
направлении x, образуется бидоменная структура 
с междоменной границей типа «хвост-к-хвосту», 
перпендикулярной оси z (рис. 6). Ориентация век-
торов Ps соседних доменов «из объема» обусловлена 
вогнутой формой фронта кристаллизации с миниму-
мом температуры в центральной части кристалла. 
Изменяя условия выращивания, можно добиться 
смещения минимума температуры от оси кристалла 
и, как следствие, смещения междоменной границы. 
В массивных кристаллах, выращенных по методу 
Чохральского, возникновение бидоменной струк-
туры не наблюдается в связи с малыми перепадами 
температуры внутри були.

Градиент температуры внутри кристалла мо-
жет быть использован для формирования бидомен-
ной структуры в пластинах LN и LT, предназна-
ченных для последующего применения в приборах. 
Одним из способов, предложенных в литературе 
для формирования неоднородного теплового поля в 
кристаллах, является термообработка в малоинер-
ционной печи (например, содержащей инфракрас-
ные лампы в качестве нагревательных элементов) 
с хорошей латеральной однородностью теплового 
поля. Управление распределением температуры 
осуществляется с помощью изменения условий от-
ражения потоков инфракрасного излучения от верх-
ней и нижней части пластины, а также скоростью 
охлаждения. Формирование бидоменной структуры 
происходит при охлаждении из параэлектрической 
фазы, причем может быть реализован как техноло-
гический процесс с монотонно изменяющимся про-
странственным распределением температуры [77], 
так и с экстремумом внутри пластины [78]. Второй 
метод проще в реализации, так как достаточно сим-
метричное тепловое поле в кристалле может быть 
сформировано при относительно быстром охлажде-
нии пластины (порядка 50 °C/мин) в области темпе-
ратуры фазового перехода. Следует отметить, что, 
если температурный профиль изменяется плавно 
в области экстремума, то между двумя макродо-
менами образуется протяженная полидоменная 
область [46, 47]. Отжиг в неоднородном тепловом 
поле может с одинаковым успехом быть применен к 
полярным срезам LN и LT, причем во втором случае 
переходная область значительно уже (рис. 7). 

Наряду с неоднородным распределением тем-
пературы на доменную структуру влияет градиент 
концентрации собственных компонентов, а также 
некоторых примесей. Такие градиенты могут быть 
сформированы в кристалле при выращивании, а 
также созданы с помощью диффузионных про-
цессов, проводимых как выше, так и ниже точки 
Кюри. 

Известно, что LN и LT являются смешанными 
оксидами с широкой областью гомогенности, склон-

Рис. 6. бидоменная структура, формирующаяся в нитевид-
ных кристаллах LN, выращенных методом бестигель-LN, выращенных методом бестигель-, выращенных методом бестигель-
ной зонной плавки с лазерным нагревом в направлении 
оси  x, — протравленная поверхность (а) и схема домен-
ной структуры (б).  
Обработано и приведено на основе данных работы [75]  
с разрешения Elsevier © 1986

Fig. 6. The bidomain structure forming in single-crystal LN fibers 
grown along x axis by laser heated pedestal process: etched 
surface (а) and the sketches of the domain structure (б). 
(The images are processed and reprinted from [75] with 
permission from Elsevier © 1986)
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ными к обеднению по оксиду лития при термооб-
работке [79—83] без изменения кристаллической 
структуры вплоть до концентраций Li2O порядка 
45 % (мол.) [84, 85]. Важным практическим следстви-
ем этого факта, в частности, является возможность 
получения кристаллов практически любого состава 
VTE-методом (vapor transport equilibration, уравно-
вешивание состава массопереносом в газовой фазе). 
Этод метод заключаетсяся в длительном (десятки и 
сотни часов) отжиге кристаллов в непосредственной 
близости (без соприкосновения) от поликристал-
лического агломерата, содержащего оксид лития в 
концентрации, отличающейся от концентрации в 
исходном кристалле [86, 87].

В классическом VTE-методе длительная вы-
держка кристаллов при температуре, близкой к 
точке плавления, приводит к изменению состава 
кристалла по всему объему вследствие диффузи-
онных процессов. Если же длительность выдерж-
ки недостаточна для выравнивания состава, то в 
приповерхностных областях кристалла вследствие 
разницы скоростей объемной и межфазной ин- или 
аут-диффузии возникает градиент концентрации 
Li2O (или, что то же самое, градиент соотношения 
Li/Nb (Li/Ta), способный влиять на направление 
спонтанной поляризации в кристалле. Этот гради-
ент можно также рассматривать как градиент кон-
центрации собственных точечных дефектов. Такой 
метод формирования бидоменной структуры можно 
условно назвать диффузионным отжигом.

Исторически первым из методов, предложен-
ных для формирования бидоменной структуры в 
кристаллах LN и LT, являлся отжиг с выдержкой 
при температуре несколько ниже точки Кюри. 
В пионерских работах Н. Ф. Евлановой и Л. Н.  Раш-
ковича (СССР) [88, 89] и независимо в работе Н. Ог-
ниши (Япония) [90] было показано, что при такой 
термообработке на исходно положительной z-грани 
кристалла LN образуется тонкий слой с инверти-
рованным направлением вектора спонтанной по-
ляризации. Образовавшаяся доменная стенка типа 
«голова-к-голове» параллельна полярной грани 
кристалла и отстоит от нее на расстоянии, опреде-
ляемом временем и температурой выдержки. Нали-
чие зависимости характера доменной структуры от 
атмосферы [22, 79], а также анализ состава кристал-
ла на различном расстоянии от поверхности [82, 83] 
позволяют сделать вывод о том, что возникновение 
инверсного домена при отжиге ниже точки Кюри 
связано с изменением состава кристалла в припо-
верхностной области.

При диффузионном отжиге ниже точки Кюри 
основной объем кристалла сохраняет исходную 
поляризацию на протяжении всего времени термо-
обработки. Инверсный по отношению к этой поля-
ризации домен постепенно «разрастается» вместе 
с увеличением объема приповерхностной области, 

Рис. 7. Фотографии протравленных шлифов в области междо-
менной переходной области в кристаллах LN (а) и LT (б). 
скопировано из работы [47] с разрешения Springer Nature 
© 2016

Fig. 7. Micrograph of etched angle laps taken in the vicinity  
of the multidomain region between two adjacent domains 
in bidomain crystals of LN (а) and LT (б) (The images are 
reprinted from [47] with permission from Springer Nature© 
2016)

имеющей градиент состава. Это приводит к по-
степенному перемещению междоменной границы 
в глубь кристалла, вплоть до ее стационарного со-
стояния, совпадающего со средней плоскостью пла-
стины. Минимальная температура, необходимая для 
формирования инверсного домена, который можно 
наблюдать после селективного травления с помо-
щью оптического микроскопа, находится, по данным 
различных источников, в диапазоне от 800—900 [90] 
до 1000 °C [91] и, по-видимому, достаточно сильно 
зависит от атмосферы отжига. Так, в работе [79] 
для полной «бидоменизации» пластины LN z-среза 
толщиной 0,5 мм требовалось порядка 10 ч отжига 
при 1110 °C в смеси аргона и водяного пара и 5 ч при 
отжиге на воздухе, а в работах [92, 93] — порядка 
1 ч при 1100 °C.

По данным работы [79], на толщину инверсного 
слоя также может влиять скорость охлаждения, что 
легко объясняется тем, что градиент температуры 
в кристалле также относится к силовым полям, 
способным изменять направление спонтанной по-
ляризации.

В технологически важном случае отжига на 
воздухе при не очень быстрых скоростях изменения 
температуры минимальные температура и время, 
необходимые для образования инверсного припо-

200 мкм
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верхностного домена толщиной 1 мкм, составляют 
~1000 °C и 1 ч, соответственно [91] (рис. 8). 

Бидоменная структура в кристаллах LN может 
быть сформирована также диффузионным отжигом 
при температурах выше точки Кюри. В случае LT 
отжиг в параэлектрической фазе является един-
ственным методом, способным вызвать сколько-
нибудь активную аут-диффузию Li2O.

При такой термообработке выше точки Кюри 
весь кристалл деполяризуется, и морфология об-
разовавшейся при охлаждении доменной структуры 
определяется (в отсутствие других силовых полей, 
способных влиять на направление Ps) объемным 
градиентом концентрации Li2O. В зависимости от 
времени выдержки сформированная доменная 
структура может содержать два макродомена со 
встречно-направленными векторами спонтанной 
поляризации, разделенных или переходной поли-
доменной областью, или границей с сильно развитой 
поверхностью. Ширина переходной области умень-
шается с увеличением времени выдержки, что дает 
возможность получать в кристаллах LN бидомен-
ную структуру с характеристиками, которые схожи 
с аналогичными параметрами для случая отжига в 
неоднородном тепловом поле (рис. 9, а). В кристаллах 
LT диффузионные процессы при тех же температу-
рах происходят гораздо медленнее. Это приводит к 
тому, что градиент концентрации Li2O, достаточный 
для изменения направления спонтанной поляриза-
ции, формируется в узком приповерхностном слое, 
а основная часть кристалла остается полидоменной 
(рис. 9, б). Как в случае LN, так и в случае LT домен-
ная структура, образующаяся при диффузионном 
отжиге выше точки Кюри, имеет морфологию типа 
«голова-к-голове», т. е. спонтанная поляризация на-
правлена от поверхности в объем кристалла [94].

Рис. 8. График иллюстрирующий условия появления инверс-
ного слоя на + z-грани LN : Mg в зависимости от темпе-LN : Mg в зависимости от темпе- : Mg в зависимости от темпе-Mg в зависимости от темпе- в зависимости от темпе-
ратуры и времени отжига. адаптировано из работы [91]  
с разрешения OSA Publishing © 1993

Fig. 8. The graph illustrating the appearance of the inverted 
domain layer near + z face of LN : Mg as a function of 
temperature and annealing time. (Adapted from [91] with 
permission from OSA Publishing © 1993)

Рис. 9. Микрофотографии протравленных поперечных сре-
зов кристаллов LN и LT с доменной структурой, сформи-
рованной в условиях аут-диффузии Li2O при отжиге вы-
ше точки Кюри на воздухе:  
а — ниобат лития, выдержка на воздухе при 1150 °C в те-
чение 1 ч; б — танталат лития, отжиг стехиометрического 
кристалла на воздухе при 1100 °с в течение нескольких 
часов.  
Микрофотография (б) скопирована из работы [95] с раз-
решения Taylor & Francis Ltd © 2018

Fig. 9. Micrographs of etched cross sections of LN and LT 
crystals with the domain structure formed by Li2O out-
diffusion in the annealing at temperature higher than the 
Curie point: (а) lithium niobate, holding in the air ambient 
at 1150 °C for 1 hour; (б) stoichiometric lithium tantalate, 
holding in the air ambient at 1100 °C for several hours. 
(Micrograph (б) is reprinted from [95] with permission from 
Taylor & Francis Ltd © 2018)

По сравнению с диффузионным отжигом ниже 
точки Кюри, аут-диффузия в параэлектрической 
фазе происходит в LN очень активно, что приводит 
к быстрому формированию неоднородного распреде-
ления Li2O в достаточно большом приповерхностном 
объеме еще при нагреве. Это затрудняет контроль 
размеров доменов, поэтому диффузионный отжиг 
на воздухе выше точки Кюри менее удобен для 
формирования тонких приповерхностных доменов, 
инвертированных относительно основного объема 
кристалла.

Идеи формирования бидоменной структуры 
путем отжига пластин LN при температурах не-
сколько ниже точки Кюри нашли развитие в ра-
ботах К. Накамуры с соавторами [22, 23, 33, 79]. 
Было показано, что возникновение инверсного до-
мена происходит не только в кристаллах z-среза, 
но также в пластинах y + 36°-, y + 127,86°- и  
y + 163°-срезов, являющихся пригодными для из-
готовления изгибных и крутильных пьезоэлектри-
ческих преобразователей. На начальных стадиях 
термообработки междоменная граница являлась 
достаточно ровной, однако, по достижении се-
редины пластины доменная стенка становилась 
изрезанной, а величина отклонения от прямой 
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линии на протравленном поперечном шлифе до-
стигала 50 мкм. В некоторых случаях длитель-
ный отжиг приводил к появлению в БК двух до-
полнительных тонких приповерхностных доменов, 
инверсных по отношению к ранее образовавшейся 
конфигурации «голова-к-голове» (тетрадоменная 
структура) [79]. В кристаллах x- и y-срезов воз-
никновение бидоменной структуры не наблюдалось 
[33, 79]. Отсюда следует, что для формирования 
инверсного приповерхностного домена необходимо 
наличие ненулевой проекции градиента концентра-
ции Li2O внутри кристалла на направление сегне-
тоэлектрической поляризации (ось z).

Создавая асимметричные условия для аут-
диффузии, можно добиться того, что толщина 
инверсного по отношению к исходной структуре 
домена превысит половину толщины пластины.  
Так, при отжиге двух кристаллов, сложенных вме-
сте -z-гранями, значительно снижается возмож-
ность аут-диффузии Li2O из соприкасающихся 
поверхностей. Это приводит к тому, что максимум 
концентрации оксида лития в кристаллах оказыва-
ется на исходно отрицательных гранях кристалла, 
и междоменная граница при достаточно длительной 
термообработке смещается в объем дальше середи-
ны пластины. Схожее влияние на положение меж-
доменной границы при диффузионном отжиге ниже 
точки Кюри оказывает порошок LiNbO3, нанесенный 
на поверхность пластины. В этом случае большая 
удельная площадь поверхности приводит к тому, 
что аут-диффузия Li2O из порошка происходит 
активнее, чем из монокристалла, и парциальное 
давление паров оксида лития локально повышается, 
ограничивая аут-диффузию из кристалла [93, 96]. 
Однако на практике способность междоменной гра-
ницы «проникать» при отжиге с асимметричными 
условиями диффузии на расстояние, превышающее 
половину толщины пластины, мало востребована, 
так как получаемая доменная структура аналогична 
случаю, когда толщина инверсного домена не успе-
вает достичь середины пластины. В то же время, 
с фундаментальной точки зрения влияние асим-
метрии на образующуюся при отжиге бидоменную 
структуру подтверждает диффузионную природу 
образующегося инверсного домена, а исследование 
подобных процессов позволяет установить многие 
важные закономерности доменообразования при 
диффузионных отжигах LN и LT.

Простой диффузионный отжиг дает воз-
можность сформировать бидоменную структуру 
«голова-к-голове» по всей площади кристалла. 
Этого достаточно, например, когда на основе кри-
сталла в дальнейшем изготавливается простой 
изгибный актюатор или устройство сбора бросовой 
энергии. Однако практический интерес также пред-
ставляет возможность формирования встречно-
поляризованных доменов, разделенных границами 

«голова-к-голове» или «хвост-к-хвосту». Напри-
мер, кристаллы с периодическими доменными 
структурами могут применятся в системах гене-
рации кратных гармоник лазерного излучения, 
актюаторах или сенсорах с нестандартной геоме-
трией. Кроме того, такие доменные стенки сами по 
себе интересны с фундаментальной точки зрения 
и могут являться активными компонентами новых 
устройств на стыке электроники, оптики и акусти-
ки [97]. Для решения этой задачи можно наносить на 
поверхность материалы-геттеры, активизирующие 
аут-диффузию оксида лития, противодиффузион-
ные барьеры, а также вносить в кристалл примеси, 
способные влиять на доменную структуру.

Нанесение некоторых оксидов на поверхность 
LN может способствовать ускорению диффузии 
Li2O из объема кристалла при высокотемпературной 
термообработке. Так, после отжига кристаллов с на-
несенной по маске пленкой оксида кремния SiOx при 
температуре 1080 °C наблюдается образование ин-
версных доменов под участками с пленкой [98—100]. 
(Отметим, что в работе [101] описана ситуация, когда 
инверсия доменов при формировании регулярных 
доменных структур (РДС) в LN происходила вне 
слоя SiOx, т. е. оксид кремния выступал противо-
диффузионным барьером. Нам, однако, не удалось 
найти в литературе других свидетельств подобного 
явления, и, следовательно, можно предположить, 
что причиной расхождения с экспериментальными 
данными из других источников стала ошибка трак-
тования картин травления в работе [101] или ради-
кально отличающиеся условия опыта).

Нами было установлено, что схожим с SiOx вли-
янием на доменную структуру в кристаллах LN об-
ладает оксид Al2O3. Одним из косвенных подтверж-
дений стимулированного массопереноса Li2O между 
LN и упомянутыми выше оксидами также является 
помутнение кварцевой и сапфировой оснастки в 
печи на участках, находившихся при отжиге в не-
посредственной близости к кристаллу. Влияние ма-
териала оснастки на аут-диффузионные процессы 
снижается в случае термообработки в непрерывном 
потоке газа [102], однако такой подход значительно 
усложняет технологический процесс и требует более 
дорогостоящего оборудования.

В то же время оксид магния может исполь-
зоваться при высокотемпературных отжигах как 
противодиффузионый барьер: при отжиге инверсия 
доменов происходит на участках, где отсутствует 
маска из MgOx [91]. При этом сам оксид магния ши-
роко применятся при легировании LN в качестве 
примеси, увеличивающей оптическую стойкость, но 
радикально доменную структуру не изменяет, лишь 
несколько увеличивая ее стабильность в кристаллах 
с ростовой (см. ниже) РДС [103].

Влияние рассмотренных выше оксидов может 
быть объяснено путем анализа фаз и соединений, 
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образующихся в системах Li2O—SiO2, Li2O—
Al2O3 и Li2O—MgO. Так, в квазибинарной системе 
Li2O—SiO2 при температурах ниже 1100 °C обра-
зуется ряд промежуточных силикатов, в том числе 
Li8SiO6, Li4SiO4, Li2SiO3 и Li2Si2O5 (не учитывая ме-
тастабильных) [104—106], а в системе Li2O—Al2O3 
— алюминатов Li5AlO4, LiAlO2 и LiAl5O8 [107, 108]. 
Таким образом, свободная энергия интерфейса  
«кристалл — оксидная пленка» ступенчато по-
нижается с образованием новых соединений, чему 
также способствует поликристаллическое строение 
нанесенной маски.

Напротив, в системе Li2O—MgO наблюдается 
простая эвтектика при 1416 °C, ниже этой темпера-
туры оксид лития и оксид магния сосуществуют в 
виде двух отдельных фаз с ограниченной взаимной 
растворимостью [109, 110]. Область твердых раство-
ров с кристаллической решеткой LN при темпера-
турах ниже 1150 °C ограничена концентрацией MgO 
~ 6 ат. % [111]. Коэффициент диффузии магния DMg  
в LN ниже коэффициента диффузии лития DLi 
на 1—2 порядка (в зависимости от температуры;  
например, при 1000 °C DMg ≈ 1,6 · 10-11 см2/с [112],  
а DLi ≈ 8 · 10-10 см2/с [82]). Поэтому при достаточной 
толщине пленки MgOx ионы Mg не проникают глу-
боко в кристалл [113], формируя на поверхности 
при термообработке противодиффузионный ба-
рьер. Более того, легирование приповерхностных 
слоев магнием приводит к локальному увеличению 
температуры Кюри [114], т. е. к повышению потен-
циального барьера переключения домена, что до-
полнительно стабилизирует доменную структуру 
и предотвращает локальную инверсию доменной 
структуры. Учитывая идентичное влияние на тем-
пературу Кюри [114], близкие значения предельной 
растворимости в твердой фазе при температурах 
~1000 °C [115, 116] и схожий вид фазовых диаграмм 
MeO—Li2O—Nb2O5 [110, 116, 117], можно предполо-
жить, что в ряду металлов (Me = Mg, Zn, Ni, Co, Ca), 
образующих оксиды с валентностью «+2», могут 
быть также обнаружены элементы, способные эф-

фективно подавлять аут-диффузию с поверхности 
LN и LT. Это косвенно подтверждается тем, что на-
несение тонких пленок LN на кремниевые подложки 
с буферными слоями MgO или ZnO позволяет по-
лучать структуры более высокого качества, чем при 
нанесении на подложку без буферного слоя [118, 119]. 
Отметим, однако, что имеются также свидетельства 
того, что слой MgO может проявлять и геттерирую-
щие свойства по отношению к Li2O [120], что не по-
зволяет сделать однозначного вывода о характере 
аут-диффузионных процессов с нанесением таких 
масок и говорит о необходимости более детальных 
исследований.

Подавлять аут-диффузию Li2O могут тонкие 
пленки платины или палладия (как минимум при 
температурах ниже 1000 °C [121]), что также может 
применяться для создания аут-диффузионных 
масок.

Очевидно, что использование противодиф-
фузионного барьера для формирования рисунка 
встречно-поляризованных доменов требует тща-
тельного подбора толщины маскирующей пленки, 
времени и температуры отжига, так как длительная 
термообработка при высокой температуре совместно 
с высокой подвижностью и малым радиусом иона 
лития неминуемо будет приводить к постепенной 
деградации маски.

Среди металлов, традиционно используемых 
для формирования инверсных доменов в кристал-
лах LN по маске, необходимо отдельно упомянуть 
титан. Исторически легирование титаном припо-
верхностных слоев LN использовалось для создания 
областей с измененным показателем преломления 
с целью получения оптических волноводов (см., на-
пример, работу [122]) для устройств интегральной 
оптики. Возникновение инверсного домена при от-
жиге кристаллов с пленкой титана на поверхности 
было впервые обнаружено в работе [123] при анализе 
картин травления поверхности образцов, отожжен-
ных при температурах от 980 до 1100 °C, и сначала 
рассматривалось как нежелательный эффект, ухуд-
шающий характеристики Ti-диффузионных волно-
водов. Было установлено, что выдержка кристалла с 
нанесенной на его поверхность пленкой Ti толщиной 
всего 50 нм в течение 5 ч при температурах от 980 
до 1020 °C приводит к частичной переполяризации 
+z-поверхности кристалла, а при температурах от 
1030 до 1100 °C — к полной, причем толщина ин-
версного слоя достигала 20 мкм. Эффект форми-
рования приповерхностного инверсного домена не 
наблюдался при диффузии титана в -z-поверхность 
кристалла LN (Позднее было показано, что диффу-
зия Ti в отрицательную полярную грань кристалла 
в целом происходит медленнее [124] и приводит к 
увеличению поверхностной плотности холмов по-
ложительных микродоменов на картинах травления 
-z-грани [124, 125]).

Рис. 10. Протравленная поверхность кристалла LiNbO3 с Рдс, 
сформированной при помощи ин-диффузии Ti (период 
10 мкм). 
Микрофотография адаптирована из работы [127] с раз-
решения AIP Publishing © 1991

Fig. 10. Selectively etched surface of LiNbO3 crystal with RDS 
formed  by Ti in-diffusion (period of the RDS is 10 μm). 
(Micrograph is adapted from [127] with permission from AIP 
Publishing © 1991)

10 мкм
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В дальнейшем взгляды на возникновение ин-
версных доменов при ин-диффузии титана, как на 
негативное явление, были пересмотрены. Возмож-
ность формирования РДС в приповерхностных сло-
ях + z-грани кристаллов делает Ti-диффузионный 
отжиг полезным методом для создания эффектив-
ных устройств генерации второй гармоники лазер-
ного излучения, применяемых в приборах инте-
гральной оптики. Так, в работах [126, 127] на РДС  
с периодом ~20 мкм (рис. 10) получена генерация 
второй гармоники с эффективностью преобразо-
вания 4—5 %/(Вт · см2) и предсказана возможность 
достижения величины 95 %/(Вт · см2), а годом поз-
же авторам работы [128] удалось эксперименталь-
но достигнуть эффективности преобразования  
38 %/(Вт · см2). При этом в случае необходимости фор-
мирования оптических волноводов ин-диффузией 
Ti без формирования инверсного домена может ис-
пользоваться -z-грань кристалла [129].

Атомы титана способны растворяться в LN в до-
статочно больших концентрациях (до 20 % (ат.) при 
1187 °C в кристаллах конгруэнтного состава [130]) и 
значительно понижать температуру Кюри (с 1143 
до 973 °C). Для сравнения аут-диффузия Li2O до 
концентраций, соответствующих границе между 
LiNbO3 и двухфазной областью LiNb3O8 + LiNbO3 
приводит к понижению температуры Кюри до 
1035 °C [131]. Коэффициент диффузии титана в LN 
при 1000 °C составляет DTi ≈ 1,7 · 10-12 см2/c [132], что 
примерно на порядок ниже коэффициента диффу-
зии магния и на три порядка меньше коэффициента 
диффузии лития.

Среди возможных причин формирования ин-
версных доменов в Ti-диффузионных волноводах 
рассматривали внутреннее электрическое поле, 
создаваемое неоднородным распределением ионов 
титана [18], а также внутренние напряжения, вно-
симые в кристаллическую решетку примесью [125]. 
Однако причиной возникновения приповерхност-
ного инверсного домена на участках, содержавших 
пленку Ti, также может быть и геттерирование при-
поверхностного слоя, как это происходит в случае с 
оксидами SiO2 и Al2O3. При отжиге на воздухе титан 
окисляется, и слой TiO2 «вытягивает» Li2O из кри-
сталла, образуя ряд промежуточных соединений (на 
фазовой диаграмме Li2O—TiO2 стабильны Li4TiO4, 
Li2TiO3, Li4Ti5O12 и Li2Ti3O7 [133], промежуточной 
фазой при образовании этих соединений являет-
ся, по-видимому, твердый раствор LiNb3O8 в TiO2, 
имеющий структуру рутила [134, 135]). После отжига 
на тех участках поверхности кристаллов, где была 
нанесена достаточно толстая пленка Ti, остается 
слой желтоватого цвета, который, вероятно, пред-
ставляет собой смесь перечисленных выше соеди-
нений (рис. 11). Однако, даже если толщина пленки 
не превышает нескольких десятков нанометров, при 
отжиге могут возникать встречные диффузионные 
потоки атомов Li и Ti, способные становиться при-
чиной возникновения пространственного градиента 
концентрации Li2O в кристалле и вызывать форми-
рование инверсного домена. Возникает ситуация, 
когда сосредоточенные вблизи поверхности ионы 
титана, с одной стороны, понижают потенциаль-
ный барьер переключения доменной структуры, а с 
другой — имеется слой с высоким сродством к Li2O, 
вызывающий обеднение по литию и приводящий к 
ситуации, аналогичной случаю аут-диффузионного 
отжига.

Это предположение подтверждается также тем, 
что РДС, образующиеся при отжиге как с маской 
SiOx, так и с маской Ti имеют в поперечном сечении 
одинаковую треугольную форму, а также возмож-
ностью «стирать» (обратно переполяризовывать) 
Ti-диффузионные инверсные домены длительным 
VTE-отжигом ниже температуры Кюри в атмос-
фере, обогащенной Li2O [129]. Отметим также, что, 
согласно работе [40], пленка TiO2, нанесенная на кри-
сталл LN, при низких температурах (менее 950 °C) и 
коротких по времени выдержках, напротив, способ-
на препятствовать аут-диффузии Li2O.

Температуры, при которых происходит фор-
мирование инверсного домена под действием аут-
диффузии, стимулированной маской геттерирую-
щей примеси на поверхности, достаточно высоки 
для того, чтобы вызвать также переполяризацию 
на участках без пленки за счет аут-диффузии Li2O. 
Для подавления процессов аут-диффузии в окру-
жающую газовую фазу предложен ряд методов, в 
общем случае заключающихся в изменении состава 

Рис. 11. Фотография поверхности кристалла LN с нанесен-LN с нанесен- с нанесен-
ными полосками титана различной толщины (слева на-
право: 100, 200, 300 и 400 нм) до (слева) и после (справа) 
отжига на воздухе в течение 2 ч при температуре 1100 °C

Fig. 11. The photograph of the LN crystal surface with the strips of 
titanium having different thicknesses (from left to right: 100, 
200, 300 and 400 nm) before (left sample) and after (right 
sample) annealing in the air ambient at 1100 °C for 2 hours
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атмосферы при отжиге. Так, установлено, что аут-
диффузию Li2O частично подавляет термообработка 
кристаллов в атмосфере, насыщенной парами воды 
[136]. (Однако следует отметить, что приповерхност-
ные Ti-диффузионные домены, сформированные в 
LN термообработкой во влажном аргоне, проявляют 
тенденцию к «слипанию» [22]). Кроме того, кристалл 
может быть размещен в непосредственной близости 
от внешнего источника оксида лития, например, на-
вески порошка Li2O [137] или LiNbO3 [126, 138, 139]. 
При необходимости более точного контроля состава 
приповерхностной области может быть использован 
двухстадийный отжиг (сначала в атмосфере Li2O, 
затем в атмосфере O2 [140]), а также предваритель-
ное легирование поверхности кристалла избытком 
оксида лития посредством отжига в порошке Li2CO3 
при 600 °C в течение нескольких часов [141]. Перечис-
ленные технологические приемы были предложены 
в первую очередь для подавления аут-диффузии 
Li2O при формировании приповерхностных оптиче-
ских волноводов, однако, с не меньшим успехом мо-
гут применяться для контроля доменной структуры 
при отжиге с формированием инверсных доменов по 
заданному рисунку.

В LT сегнетоэлектрический фазовый пере-
ход наблюдается уже при ~600 °С (для кристаллов 
конгруэнтного состава). Это означает, что отжиг с 
аут-диффузией оксида лития или ин-диффузией 
большинства примесей не может быть осуществлен 
за технологически разумное время, если кристалл 
будет оставаться в сегнетоэлектрическом состоянии. 
Более того, по сравнению с кристаллами LN диффу-
зионные процессы в LT при тех же температурах 
происходят гораздо медленнее, что приводит к не-
обходимости повышать температуру для осущест-
вления процессов аут-диффузии.

В принципе, отжиг достаточной длительности 
в среде с повышенным или пониженным содержа-
нием Li2O при температурах выше 1100 °C позво-
ляет сформировать в пластине LT два встречно-
поляризованных домена, разделенных широкой 
полидоменной областью (см. рис. 9), однако, характе-
ристики такого БК для практического применения 
будут невысокими. Использование геттерирующих 
масок при температуре выше 1200 °C не всегда воз-
можно. Например, в диапазоне 1250—1300 °C, когда 
коэффициент диффузии Li в LT достигает значений, 
оптимальных с технологической точки зрения, на-
блюдается эвтектическое плавление на интерфейсе 
(границе раздела) LiTaO3—TiO2 [142]. Поэтому среди 
диффузионных методов формирования инверсного 
домена в кристаллах LT практически безальтерна-
тивным является отжиг протонзамещенных кри-
сталлов.

Протонное замещение (или протонный обмен, 
proton exchange) — это один из способов модифика-
ции приповерхностных слоев кристаллов LN и LT, 

широко используемый для формирования оптиче-
ских волноводов для устройств интегральной опти-
ки. Метод представляет собой легирование кристал-
лов атомами водорода и ведет свое начало от пионер-
ских работ [143—146], авторы которых обнаружили 
топотактическое превращение LiNbO3 → HNbO3  
и LiTaO3 → HTaO3, происходящее при обработке 
ниобата лития и танталата лития в некоторых кис-
лотах. При такой реакции происходит замена зна-
чительной доли (до 50 % (ат.)) ионов Li+ в кристаллах 
LN и LT на протоны без изменений кристаллической 
симметрии, что приводит к изменению показателя 
преломления света в приповерхностном слое.

Приповерхностные протонзамещенные волно-
воды в LN и LT обычно формируют путем обработки 
кристаллов в расплавах слабых кислот (бензойной 
или пирофосфорной с добавлением различных 
модификаторов) при температурах ~150—400 °C.  
При такой обработке протоны H+ диффундируют 
в глубь кристалла, частично замещая ионы лития, 
частично занимая межузельные позиции. Иссле-
дования методом вторично-эмиссионной масс-
спектрометрии (ВИМС) показали, что распределе-
ние протонов по глубине после протонного замеще-
ния имеет выраженный ступенчатый характер. Для 
снижения потерь в формируемых таким методом 
оптических волноводах кристаллы обычно отжига-
ют при температурах от 300 до 400 °C [147].

Протонное замещение является обменной реак-
цией, при которой происходит не только внедрение 
протонов в кристалл, но также и выход из него ио-
нов лития. Таким образом, появляется возможность 
сформировать неоднородное распределения ионов 
Li+ при температурах, гораздо меньших температу-
ры фазового перехода, аналогично тому, как это про-
исходит при отжиге с аут-диффузией Li2O. Более то-
го, в некоторых случаях протонное замещение может 
приводить к образованию фазы LiNb3O8, обедненной 
относительно LN по литию и не проявляющей пьезо-
электрических свойств [148]. Поэтому отжиг протон-
замещенных кристаллов при температурах, близких 
к точке Кюри, позволяет реализовать условия для 
возникновения инверсных доменов в приповерхност-
ном слое, причем как в LN, так и в LT.

Первыми, по-видимому, возможность форми-
рования бидоменной структуры в кристаллах LT, 
прошедших протонное замещение, продемонстри-
ровали К. Накамура и Х. Шимизу [149]. В их экспе-
риментах кристаллы обрабатывали в расплавленной 
бензойной кислоте при 220 °C в течение различных 
промежутков времени и затем отжигали при 590 °С 
(примерно на 10 °C ниже точки Кюри). Возникнове-
ние в образцах инверсных доменов с толщинами до 
100 мкм было подтверждено независимо селектив-
ным травлением и импедансной спектроскопией 
по возникновению четных обертонов толщинных 
колебаний (см. уравнение (1)). Позже было показано, 
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что толщина инверсного домена в первом прибли-
жении пропорциональна времени протонного за-
мещения и может на порядок превышать толщину 
протонзамещенного слоя [150].

Необходимо отметить, что в протонзамещен-
ных кристаллах LT инверсные домены при отжиге 
образуются на исходно отрицательной грани, т. е. 
формируется бидоменная структура типа «хвост-
к-хвосту» [149]. Это отличает LT от LN, где инверс-
ный домен формируется на исходно положительной 
грани (бидоменная структура «голова-к-голове»), 
за исключением пироэлектрического низкотемпе-
ратурного переключения (см. ниже). Образование 
инверсного домена на отрицательных гранях при 
отжиге протонзамещенных кристаллов LT позволя-
ет создавать комплексные структуры со слоистым 
расположением доменных стенок различного типа, 
например, формируя положительные инверсные 
домены внутри отрицательных, предварительно по-
лученных аут-диффузионным отжигом [94].

Подвижность ионов H+ и Li+ в кристаллической 
решетке высока уже при температурах ~600 °С, 
поэтому при медленном нагреве или недостаточном 
количестве введенных в решетку протонов диффу-
зионный профиль может «разгладиться» раньше, 
чем индуцируемое им внутреннее силовое поле 
превысит коэрцитивное значение для данной тем-
пературы. Поэтому для формирования инверсных 
доменов наилучшим решением являются малоинер-
ционные отжиги в печах с инфракрасными нагре-
вательными лампами. В этом случае время нагрева 
до температуры выдержки может быть уменьшено 
до десятков секунд, что позволяет снизить раз-
мывание концентрационных профилей H+ и Li+  
в приповерхностном слое. Минимальная скорость 
нагрева, необходимая для возникновения инверс-
ного домена, оценивается для LT значением порядка 
4 °C/мин [151]. Следует отметить, что важна именно 
скорость нагрева, дальнейшая выдержка может со-
ставлять десятки минут.

Для создания протонзамещенных слоев с це-
лью дальнейшего формирования инверсных до-
менов в LN и LT используют в основном бензойную 
или пирофосфорную кислоту. У последней ниже 
парциальное давление паров и отсутствует точка 
кипения: она остается жидкой до 300 °C (тогда как у 
бензойной кислоты — 260 °C) и при дальнейшем по-
вышении температуры разлагается с образованием 
ортофосфорной кислоты [152]. Кристаллы обрабаты-
вают в расплавленной кислоте в течение нескольких 
часов. Чтобы формирование инверсных доменов ста-
ло возможным, температура расплава должна быть 
не ниже 200 °C, а время обработки в кислоте должно 
превышать несколько десятков минут [150]. Увели-
чение длительности и температуры процедуры про-
тонного замещения позволяет увеличить толщину 
инверсного домена, однако, указанные зависимости 

не являются линейными, и при достижении неко-
торых пороговых значений выходят на насыщение 
[153]. После протонного замещения кристаллы отмы-
вают от остатков кислоты и проводят отжиг вблизи 
температуры фазового перехода. 

Формирование инверсного домена в протонза-
мещенных кристаллах LT происходит в некотором 
интервале температур. Отжиг при температурах ни-
же 450 °С не вызывает изменения доменной структу-
ры [153–155]. При термообработке кристаллов в ин-
тервале 450 °С < T < Tc толщина инверсного домена 
тем больше, чем выше температура отжига.

Превышение точки Кюри при отжиге приво-
дит к возникновению бидоменной структуры типа 
«хвост-к-хвосту», сложным образом эволюцио-
нирующей со временем [156]. Короткая выдержка 
(менее 10 мин.) выше температуры фазового пере-
хода вызывает формирование приповерхностных 
макродоменов, разделенных широкой полидоменной 
областью. Увеличение времени термообработки при-
водит к постепенному уменьшению толщины макро-
доменов за счет приповерхностной области, которая 
после охлаждения становится полидоменной. В пре-
дельном случае макродомены исчезают, и структура 
становится полностью полидоменной (рис. 12).

Анализ доменной структуры образцов LT, про-
тонзамещенных в пирофосфорной кислоте и ото-
жженных при различных температурах и временах 
выдержки, показал, что инверсный домен начинает 
прорастать в глубь кристалла не от поверхности, 
а от границы между протонзамещенным слоем и 
не измененным при обработке в кислоте объемом 

Рис. 12. зависимость морфологии доменной структуры в 
протонзамещенном кристалл LT z-среза от времени вы-
держки при температуре выше точки Кюри (640 °C).  
схема адаптирована из работы [156] с разрешения AIP 
Publishing © 1994

Fig. 12. The dependence of the morphology of the domain 
structure formed in a proton-exchanged LT z-cut crystal 
on the time of holding at the temperature higher than the 
Curie point (640 °C). (The scheme is adapted from [156] 
with  permission from AIP Publishing © 1994)
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кристалла [157]. На первой стадии процесса перепо-
ляризации по всей площади участка с протонным 
замещением возникает тонкий инверсный домен, 
толщина которого увеличивается пропорционально 
квадратному корню из времени выдержки. Инверс-
ный домен достаточно быстро разрастается в ради-
альном направлении и имеет полукруглое сечение. 
Через несколько минут рост инверсного домена 
останавливается, и дальнейший отжиг приводит 
лишь к появлению в нем иглообразных микродоме-
нов [152] (рис. 13). 

Расстояние ∆, на которое смещается доменная 
стенка при отжиге, может быть ассоциировано с не-
которой диффузионной длиной и соответствующим 
ей коэффициентом диффузии D доменной стенки:

  (3)

  (4)

где T — температура; τ — время; kB — постоянная 
Больцмана; ∆0 — толщина протонзамещенного слоя; 
D0 — предэкспоненциальный множитель; E — энер-
гия активации. Для случая роста инверсного доме-
на в кристалле LT в направлении оси z D0 = 1,28 × 
× 109 см2/с и E = 3 эВ, что значительно больше ана-
логичных констант для диффузии протонов. Это 
позволяет сделать вывод, что возникновение ин-
версного домена не связано напрямую с диффузией 
протонов при отжиге [157].

В протонзамещенных кристаллах LN инверс-
ный домен возникает только при отжиге выше 
1000 °C, причем наиболее ярко влияние протонного 
замещения на приповерхностную доменную струк-
туру проявляется при импульсном нагреве. Кинети-

Рис. 13. зависимости толщины инверсного домена в кри-
сталле LT z-среза от времени и температуры отжига 
(предварительное протонное замещение проводилось 
в пирофосфорной кислоте в течение 40 мин при 260 °C , 
скорость нагрева до температуры выдержки составляла 
80 °C/с).  
График адаптирован из работы [157] с разрешения AIP 
Publishing © 1994

Fig. 13. The dependence of the domain-inversion depth in z-cut 
LN crystal on the annealing time and temperature (the 
crystal was preliminary proton-exchanged pyrophosphoric 
acid at 260 °C, temperature rising rate at the annealing 
stage was 80 °C/s). (The graph is adapted from [157] with 
permission from AIP Publishing © 1994)

Рис. 14. Инверсные домены, сформированные в LN после протонного замещения и длительной (40 мин) термообработки  
при 1100 °C (а) и вИМс-профили концентраций ионов Li+ и H+ в исходно положительной грани (б).  
Изображения адаптированы из работы [160] с разрешения AIP Publishing © 1995

Fig.14. Inverted domains formed in LN after proton exchange and long-lasting (40 min) thermal treatment at 1100 °C (а)  
and SIMS profiles of Li+ and H+ concentrations in the initially positive face (б). (The images are adapted from [160] with permission 
from AIP Publishing © 1995)
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ка роста инверсного домена имеет более сложный 
по сравнению с LT характер, что, по-видимому, 
связано с наличием одновременно протекающих 
аут-диффузионных процессов, также оказывающих 
влияние на доменную структуру. Кратковремен-
ная выдержка (менее 10 мин при 1000 °C) приводит  
к образованию инверсного домена на положитель-
ной грани протонзамещенного LN, аналогично тому, 
как это происходит в случае аут-диффузионного 
отжига. Однако увеличение времени отжига ведет 
к формированию двух дополнительных инверсных 
доменов на обеих гранях кристалла (тетрадоменная 
структура) [158, 159]. При этом на ВИМС-профилях 
концентраций ионов Li+ и протонов H+ в исходно по-
ложительной грани наблюдается резкий спад, что 
свидетельствует об активной аут-диффузии обо-
их компонентов (рис. 14). Интересно, что профиль 
концентрации протонов имеет два максимума, при-
близительно совпадающих по глубине с положением 
междоменных границ «хвост-к-хвосту» и «голова-
к-голове» [160]. В полидоменных протонзамещен-
ных кристаллах LN длительный отжиг приводит к 
формированию приповерхностных доменов на обеих 
гранях, причем обе после термообработки становят-
ся положительными [161, 162].

Большим преимуществом протонного замеще-
ния является возможность проводить его локально 
через маску. Области формирования инверсного 
домена впоследствии совпадают с участками, где в 
маске были сформированы окна. Маску чаще всего 
наносят магнетронным распылением металла, не 
вступающего в реакцию с кислотой при протонном 
замещении, например, тантала. Важной особенно-
стью, характеризующей протонзамещенные инверс-
ные домены в LT являются полукруглые в попереч-
ном сечении края, что отличает их от доменов в LN, 
края которых прямые и наклонены по отношению к 
поверхности кристалла под углом ≈30° [98, 151]. РДС, 
сформированные в кристаллах LT методом протон-
ного замещения по маске с последующим отжигом, 
демонстрируют более высокую эффективность 
преобразования излучения во вторую гармонику 
по сравнению с аналогичными РДС, полученными в 
кристаллах LN Ti-диффузионным отжигом [98]. Это, 
предположительно, связано с меньшими оптически-
ми потерями и более вертикальной (по отношению к 
поверхности кристалла) доменной стенкой.

Инверсный домен также может быть выращен 
при помощи жидкофазной эпитаксии на поверхно-
сти LN. Так, в работах [163, 164] показано, что при 
использовании флюса системы Li2O—V2O5 могут 
быть выращены монокристаллические пленки ле-
гированного и нелегированного ниобата лития. При 
этом, благодаря использованию флюса, темпера-
тура процесса может быть понижена до 800 °С, т. е. 
кристаллизация пленки происходит уже в сегнето-
электрической фазе. Интересной закономерностью, 

обнаруженной при исследовании выращенных этим 
методом пленок, является их поляризация проти-
воположно направлению поляризации подложки 
на +z-грани в случае легирования расплава MgO 
(рис. 15). При этом в случае гомоэпитаксии нелеги-
рованного LN на подложку из номинально чистого 
LN доменная структура растущего слоя имела на-
правление спонтанной поляризации, совпадающее 
с подложкой.

Кроме формирования инверсных доменов в 
монокристаллических пластинах, бидоменные кри-
сталлы могут также быть вырезаны из массивных 
монокристаллов, имеющих периодическую домен-
ную структуру, сформированную при выращивании 
или при постростовой термообработке.

Наиболее распространенным методом формиро-
вания встречнополяризованных РДС в кристаллах 
LN и LT при выращивании является легирование 
расплава веществами, способными влиять на доме-
нообразование, с одновременным созданием условий 
для возникновения периодических флуктуаций 
концентрации легирующей примеси по длине выра-

Рис. 15. Фотография протравленного торца кристалла и 
схема доменной структуры, сформировавшейся в слое 
легированного магнием LN, выращенного на поверх-
ности номинально чистого LN с помощью жидкофазной 
эпитаксии.  
Изображения адаптированы из работы [163] с разреше-
ния Elsevier © 1997

Fig.15. The photograph of the etched cross-section of the crystal 
as well as the schematic representation of the domain 
structure formed in the layer of Mg-doped LN applied onto 
the surface of nominally pure LN by the liquid phase epitaxy. 
(The images are adapted from [163] with permission from 
Elsevier © 1997)
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щиваемой були, например, смещением оси вращения 
кристалла на некоторое расстояние от оси симме-
трии теплового поля при выращивании по методу 
Чохральского. Такое асимметричное расположение 
кристалла приводит к периодическим флуктуациям 
температуры на фронте кристаллизации и возник-
новению выраженных полос роста на поверхности. 
Так как выращивание происходит выше точки 
Кюри, сами по себе эти флуктуации не способны 
повлиять на доменную структуру, однако, приво-
дят к модуляции скорости роста и неоднородному 
вхождению примеси в кристалл [165], что в итоге 
приводит к формированию периодически располо-
женных доменов разного знака. В качестве альтер-
нативного способа формирования периодического 
неоднородного распределения примеси в кристалле 
может использоваться приложение переменной раз-
ности потенциалов между кристаллом и расплавом, 
способной влиять на эффективный коэффициент 
распределения примеси [166, 167]. 

Набор примесей, способных влиять на ростовую 
доменную структуру, достаточно широк и включает 
переходные и редкоземельные металлы: хром [74], 
неодим [168], иттрий [165], эрбий [169], иттербий [170], 
диспрозий и европий [103]. Например, введение в 
расплав 1 % (мас.) Y приводит к ориентации векто-
ра спонтанной поляризации в полосах роста вдоль 
направления градиента концентрации иттрия [171]. 
Период такой as-grown доменной структуры, обра-
зующейся при легировании иттрием кристаллов LN, 
может достигать 10 мкм и менее, а доменные грани-
цы «голова-к-голове» и «хвост-к-хвосту» практи-
чески перпендикулярны направлению z (рис. 16).

Другим способом формирования в LN и LT РДС 
со встречнополяризованными доменами, разде-
ленными границами «голова-к-голове» и «хвост-
к-хвосту», является постростовой термоэлектри-

ческий отжиг, при котором кристалл перемещают 
через область, в которой он локально нагревается 
до температуры выше точки Кюри. При этом к кри-
сталлу прикладывается периодически изменяющее 
знак электрическое напряжение, что позволяет ло-
кально поляризовать домены в области кристалла, 
где происходит фазовый переход параэлекрик—
сегнетоэлектрик [172, 173]. Метод позволяет полу-
чать РДС с периодом в несколько микрометров.

Как ростовые, так и сформированные постро-
стовым электротермическим отжигом РДС хорошо 
подходят для генерации второй гармоники лазерного 
излучения. В то же время взаимосвязь морфологии 
доменной структуры с распределением темпера-
туры в кристалле при формировании РДС делает 
практически невозможным получение плоских 
(в макроскопическом масштабе) доменных стенок 
в массивных кристаллах. Поэтому бидоменные 
кристаллы, вырезанные из массивных образцов с 
РДС, имеют обычно небольшие размеры, что огра-
ничивает возможность применения их в сенсорах и 
актюаторах.

Модели, предложенные для объяснения 
формирования инверсных доменов

Как было сказано выше, причиной локальной 
инверсии доменов в кристаллах LN и LT является 
градиент свойства или воздействия, который можно 
ассоциировать с некоторым силовым полем, способ-
ным вызывать переключение домена. При этом все 
предложенные в литературе модели, объясняющие 
формирование бидоменной структуры, предполага-
ют в итоге, что локальное переключение происходит 
благодаря внутренним электрическим полям, имею-
щим ту или иную природу в зависимости от способа 
получения инверсного домена. Ярко выраженные 
сегнетоэлектрические свойства LN и LT делают воз-
можным индуцирование внутренних электрических 
полей целым рядом различных типов воздействий.

Одним из первых объяснений формирования 
инверсных доменов в условиях градиента темпера-
туры и/или градиента концентрации состава стала 
пироэлектрическая модель. Согласно этой модели, 
изменение температуры при охлаждении вызывает 
возникновение в кристалле пироэлектрического по-
ля, направленного вдоль вектора спонтанной поля-
ризации. Предполагается, что аут-диффузия Li2O и 
легирование приповерхностного объема примесны-
ми атомами (Ti, H) локально понижают температу-
ру Кюри и приводят к тому, что приповерхностные 
участки кристалла переходят в параэлектрическое 
состояние. На границе раздела между пара- и сег-
нетоэлектрической фазами при охлаждении возни-
кает связанный пироэлектрический заряд, который 
компенсируется подвижными носителями из параэ-
лектрической фазы, приводя к возникновению в ней 

Рис. 16. Морфология as-grown доменной структуры в кри-
сталле LN, легированном иттрием и выращенном со 
смещением оси вращения кристалла от оси симметрии 
теплового поля.  
Микрофотография адаптирована из работы [165] с раз-
решения Springer Nature © 1982

Fig. 16. The morphology of the as-grown domain structure in the 
LN crystal doped with yttrium and grown by the off-centered 
Czochralski technique (The micrograph is adapted from 
[165] with permission from Springer Nature © 1982)
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внутреннего электрического поля. Поле со стороны 
исходно отрицательной грани направлено вдоль 
вектора Ps сегнетоэлектрической части кристалла и 
против вектора Ps со стороны исходно положитель-
ной грани, что должно вызывать при охлаждении 
формирование инверсного домена и границы типа 
«голова-к-голове» [79, 123, 174].

Значение пироэлектрического коэффициента по 
модулю в кристаллах LN и LT растет с температу-
рой и вблизи точки фазового перехода значительно 
превышает значения при комнатной температуре 
[175, 176], в то время как поле переключения домена, 
наоборот, мало. Учитывая, что при комнатной темпе-
ратуре пироэлектрические поля, индуцированные 
даже небольшим изменением температуры, спо-
собны превышать поле переключения спонтанной 
поляризации [35, 71, 177, 178], можно предположить, 
что при температуре несколько ниже точки Кюри 
пироэлектрическое поле любой величины заведомо 
должно приводить к переполяризации домена.

В то же время электропроводность LN вблизи 
точки Кюри составляет ~0,1 Ом-1 · см-1 [179], что в 
совокупности с достаточно низкой подвижностью, 
характерной для оксидных кристаллов, позволяет 
сделать вывод о высокой концентрации свободных 
носителей заряда. В наиболее консервативном слу-
чае (T ≈ 1000 °С, носители зарядов — электроны, 
ионизация происходит по межзонному механизму) 
можно считать, что электропроводность составляет 
σ ~ 10-2 Ом-1 · см-1, концентрация свободных носи-
телей заряда — не менее n ~ 1018 см-3 [179], а диэ-
лектрическая проницаемость ε ~ 1000 [180], откуда 
следует, что дебаевская длина LD и время релакса-
ции внутреннего поля τ не превышают следующих 
значений:

  80 нм; (5)

 
 
10 нс. (6)

Эти оценки, а также анализ рядом авторов [22, 
181] собственных экспериментальных результатов 
показали, что даже значительное по величине пи-
роэлектрическое поле практически полностью и 
достаточно быстро экранируется уже на расстоянии 
порядка 1,1 мкм (уменьшается на 7 порядков на рас-
стоянии 14LD) в LN при температурах термообра-
боток, характерных для формирования инверсных 
доменов диффузией.

В кристаллах LT фазовый переход происходит 
при более низкой температуре, что означает мень-
шую электропроводность (~10-6 Ом-1 · см-1 [182]) и, 
следовательно, скорость экранирования электриче-
ского поля. Поэтому в случае LT пироэлектрическая 
переполяризация инверсного домена становится 
возможной. Однако в связи с тем, что диффузионные 
отжиги (с примесью и без) не находят применения 

для формирования бидоменной структуры в LT из-
за необходимости нагрева до очень высоких темпера-
тур, в литературе отсутствуют данные, достаточные 
для подтверждения или опровержения этой модели. 
Следует также отметить, что очевидным следстви-
ем того, что при охлаждении на полярных гранях в 
LN и LT индуцируются заряды одинакового знака, 
должно являться совпадение типов формируемых 
доменных структур. Это опровергают эксперимен-
ты с протонзамещенными кристаллами, в которых 
образуется доменная структура «хвост-к-хвосту». 
При этом замыкание полярных граней кристаллов 
LT при термообработке не влияет на характер до-
менной структуры [24, 152], что также свидетель-
ствует против пироэлектрической модели.

Еще одним эффектом, способным приводить к 
возникновению внутреннего электрического поля, 
является пьезоэлектричество. В работах [166, 183] 
выдвинуто предположение о том, что аут-диффузия 
Li2O или внедрение примесных атомов приводят 
к изменению постоянной решетки в приповерх-
ностном объеме и, как следствие, к возникновению 
пьезоэлектрического поля, имеющего ненулевую 
проекцию на полярную ось и способного вызвать 
переключение поляризации. В простейшем случае 
z-среза за возникновение пьезоэлектрического 
эффекта отвечает различие параметра решетки a 
в объеме и приповерхностном слое. Механические 
напряжения, вызванные градиентом параметра ре-
шетки a, направлены в плоскости пластины и могут 
быть оценены по формуле

  (7)

где s11 и s12 — компоненты матрицы упругих по-
датливостей (см. табл. 1). В простейшем случае 
аут-диффузии Li2O параметр решетки монотонно 
возрастает с обеднением по литию и почти линейно 
изменяется с температурой [28, 184]. Как для LN, так 
и для LT наклон зависимости ∆a(CLi2O) составляет 
около 0,0002 нм/% (ат.) [80]. Известно, что обеднение 
приповерхностной области по оксиду лития идет 
достаточно активно и способно приводить к возник-
новению фазы триниобата лития. В этом случае раз-
ница параметров решетки ∆a между конгруэнтным 
составом и границей однофазной области составит 
порядка 0,0008 нм, а механическое напряжение  

 ~300 МПа. Очевидно, что это верхняя оценка, 
справедливая только для случая резкой границы 
между областью с исходным и измененным параме-
тром решетки, что не реализуется на практике при 
диффузионных процессах (но реализуется при эпи-
таксии!). Механические напряжения возрастают при 
увеличении ∆a. Например, при легировании титаном 
они могут приводить к появлению на поверхности 
микротрещин [185].
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Влияние на доменную структуру LN и LT ока-
зывает только компонента электрического поля E3, 
направленная вдоль оси третьего порядка и связан-
ная с дополнительной поляризацией P3, вызванной 
пьезоэлектрическим эффектом:

 

 

(8)

где d31 — поперечный пьезоэлектрический модуль 
(см. табл. 1). Оценка, согласно формуле (8), дает на-
пряженность электрического поля, равную ~600 В/
см для консервативного расчета со значением мо-
дуля d31 при комнатной температуре (при нагреве 
абсолютное значение d31 увеличивается [186]). Оче-
видно, что такой напряженности электрического 
поля достаточно для переключения направления 
спонтанной поляризации. Даже снижение этой 
оценки на два порядка за счет экстремума диэлек-
трической проницаемости в области фазового пере-
хода и «плавного» изменения параметра решетки 
дает значения напряженности электрического поля, 
способные вызывать переполяризацию доменной 
структуры при высоких температурах, особенно в 
слоях с пониженным за счет легирования энерге-
тическим барьером переключения. Формула (8) не 
учитывает продольный пьезоэффект, описываемый 
пьезомодулем d31, так как считается, что бидомен-
ная структуры формируется в пластине z-среза. 
В случае кристаллов других срезов или с ростовой 
доменной структурой вклад механических напря-
жений в направлении оптической оси должен быть 
учтен дополнительно [183].

Если параметр решетки a в приповерхностном 
слое увеличивается, то возникают механические на-
пряжения сжатия, и  принимает положительные 
значения (как это принято при рассмотрении пье-
зоэлектрического эффекта [187]). В кристаллах LN и 
LT поперечный пьезоэлектрический модуль d31 < 0. 
Это означает, что в приповерхностных слоях возни-
кает электрическое поле, направленное противопо-
ложно вектору спонтанной поляризации в объеме 
кристалла, т. е. возле положительной грани должна 
формироваться доменная структура типа «голова-
к-голове», а возле отрицательной — «хвост-к-
хвосту». Напротив, уменьшение параметра решет-
ки кристалла должно приводить к формированию 
электрического поля, направленного из объема к 
поверхности и к отсутствию доменообразования в 
слое. При этом в последнем случае механические 
напряжения сжатия испытывает слой кристалла, 
в котором параметр решетки сохранился неизмен-
ным в ходе термообработки, и, следовательно, до-
менообразование должно происходить, начиная с 
некоторой глубины.

Аргументом в пользу пьезоэлектрической тео-
рии является, например, различие в типе доменной 
структуры в кристаллах LN и LT, формируемой 

при отжиге после протонного замещения: согласно 
литературным данным, параметр гексагональной 
ячейки a при введении протонов в кристалл в нио-
бате лития уменьшается [188], а в танталате лития 
увеличивается [189]. Кроме того, инверсный домен 
в протонзамещенных кристаллах начинает разрас-
таться не от поверхности, а от некоторой плоскости 
в объеме кристалла, соответствующей, по данным 
ВИМС, ступенчатому переходу между протонза-
мещенной и неизмененной областями кристалла. 
Таким образом, переполяризацию вызывают ме-
ханические напряжения не в протонзамещенном 
слое, а в неизмененном объеме кристалла. Другим 
косвенным подтверждением возникновения пьезо-
электрического поля в приповерхностных областях 
кристаллов является образование микродоменов на 
отрицательной грани LN, отожженной в контакте 
с пленкой титана [124, 125]. С помощью просвечи-
вающей электронной микроскопии было показано 
[190], что такие микродомены являются следствием 
образования приповерхностных дислокаций и, по-
видимому, связаны с релаксацией значительных ме-
ханических напряжений. Интересно, что параметр 
решетки a при ин-диффузии титана уменьшается 
[185], что, однако, не противоречит пьезоэлектриче-
ской модели, если принять во внимание, что ионы Ti 
не диффундируют глубоко в кристалл, но слой TiO2 
способен эффективно обеднять приповерхностный 
объем по Li (см. выше). Третьим важным фактом, 
свидетельствующим в пользу пьезоэлектриче-
ской модели, является формирование бидоменной 
структуры при жидкостной эпитаксии пленок LN, 
легированных Mg, на подложках номинально чи-
стого LN. Увеличение параметра решетки a при 
добавлении магния [191] объясняет формирование 
инверсного домена с границей «голова-к-голове» в 
случае выращивания легированной пленки и отсут-
ствие такого домена при гомоэпитаксии [163]. Модель 
пьезоэлектрического поля также хорошо объясняет 
положение доменных стенок на участках со скач-
кообразным изменением концентрации примеси Cr 
в кристаллах с ростовыми доменами [166].

В то же время пьезоэлектрическая теория пред-
сказывает возникновение трех-, а не двухдоменной 
структуры, так как вектор пьезоэлектрического 
поля должен быть направлен против вектора спон-
танной поляризации с обеих сторон пластины. В не-
которых работах, действительно, сообщалось о воз-
никновении дополнительного тонкого инверсного до-
мена на исходно отрицательной стороне кристалла, 
однако, это явление имело трудно воспроизводимый 
характер и проявлялось после достаточно долгой 
выдержки при высокой температуре [79, 192].

Еще одной моделью доменообразования, при-
знаваемой многими авторами, является поляриза-
ция за счет объемного электрического поля, свя-
занного с градиентом концентрации заряженных 
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дефектов и атомов примеси. В разных источниках 
в качестве кандидатов на роль заряженных цен-
тров, приводящих к формированию внутреннего 
электрического поля, предложены ионы лития [63], 
кислородные вакансии VO [92], антиструктурные 
дефекты NbLi [193], а также различные примесные 
атомы [171, 181, 194].

В общем случае предполагается, что при аут-
диффузии или легировании примесью в приповерх-
ностном слое образуется пространственный гради-
ент концентрации некоторых заряженных центров 
∇N(r,t), или в одномерном случае ∂N/∂z. Концентра-
ционный профиль электрически активных центров 
изменяется во времени, сглаживаясь в объеме. Для 
случая аут-диффузии из граней тонкой пластины 
толщиной t получено следующее решение второго 
уравнения Фика, описывающее распределение кон-
центрации N(z, t) в одномерном случае [82, 193]:

  (9)

где N0 — концентрация центров на поверхности в 
конце диффузионного процесса; D — коэффици-
ент диффузии; τ — время диффузии. В формуле (9) 
предполагается, что скорости аут-диффузии Li2O 
с положительной и отрицательной граней одина-
ковы. 

Градиент концентрации медленно диффунди-
рующих заряженных центров приводит к возникно-
вению неоднородного распределения концентрации 
свободных носителей заряда (электронов), диффу-
зия которых приводит к появлению внутреннего 
электрического поля, препятствующего разделению 
зарядов. Напряженность электрического поля Ein, 
ассоциированного с этим градиентом заряженных 
центров, может быть описана формулой

 
 (10)

где q — заряд одного центра. Распределение на-
пряженности электрического поля, описываемое 
уравнением (10), имеет симметричный относительно 
средней плоскости пластины вид с двумя экстрему-
мами в приповерхностной области (рис. 17). С увели-
чением времени термообработки концентрационный 
профиль сглаживается, приводя к уменьшению 
высоты пиков на распределении напряженности 
электрического поля.

Уравнение (10) предсказывает разные направ-
ления электрического поля на +z и -z гранях. Это 
хорошо согласуется с формированием инверсного 
домена только на одной грани, что и наблюдается 
на практике.

Для объяснения влияния на доменную струк-
туру легирования кристаллов редкоземельными 

металлами при выращивании кристаллов в направ-
лении оси z по методу Чохральского со смещением 
оси вращения кристалла от оси симметрии теплово-
го поля в работе [171] была предложена следующая 
модель. Согласно этой модели, процесс поляризации 
обусловлен сосуществованием в материале двух 
внутренних полей: поля Esc пространственного за-
ряда, связанного с амбиполярной диффузией при-
меси Y3+ и компенсирующих ее зарядов, а также 
поля Eeq, эквивалентного возникновению допол-
нительной поляризации в связи с неоднородным 
распределением примеси Y и связанными с ним 
механическими напряжениями. В первом прибли-
жении и изотропном рассмотрении материала оба 
этих поля пропорциональны градиенту концен-
трации примеси в кристалле и в сумме дают общее 
внутреннее электрическое поле Ein = (C1 + C2)∇Cimp,  
где Cimp — концентрация легирующей примеси;  
C1, C2 — константы. В стационарном случае рас-
пределение поляризации внутри сегнетоэлектрика 
описывается уравнением Ландау—Гинзбурга—
Девоншира, которое, если пренебречь старшими 
степенями разложения свободной энергии относи-
тельно параметра порядка, в изотропном одномер-
ном случае может быть записано как

 
 (11)

где a, b, c — константы; Pz и |Ein|z — проекции поля-
ризации и внутреннего электрического поля на по-

Рис. 17. зависимость проекции напряженности внутреннего 
электрического поля на оптическую ось Ein(z,t) в пласти-
не LN, рассчитанной с помощью уравнения (10) для слу-LN, рассчитанной с помощью уравнения (10) для слу-, рассчитанной с помощью уравнения (10) для слу-
чая симметричной аут-диффузии. 
Приведено на основе данных работы [193] с разрешения 
AIP Publishing © 1994

Fig. 17. The projection of the internal electric field Ein(z,t) vector 
onto the optic axis of the LN crystal plate calculated by the 
equation (10) for the case of the symmetrical out-diffusion. 
(The image is adapted from [193] with permission from AIP 
Publishing © 1994
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10 мкм

лярную ось. В областях кристалла, где возрастание 
концентрации примеси сменяется убыванием (экс-
тремум концентрационного профиля Cimp(z)), элек-
трическое поле равняется нулю, и тогда уравнение 
(11) имеет решение:

 
 (12)

где Pz0 — спонтанная поляризация вдали от домен-
ной стенки. Зависимость (12) имеет ступенчатый вид 
и справедлива как для резких доменных стенок, так 
и для размытых полидоменных переходных обла-
стей (схожее выражение было получено для описа-
ния поляризации в области заряженных 180°-ных 
доменных стенок позднее в работе [195]).

Согласно экспериментальным данным, измене-
нию направления поляризации соответствует смена 
знака градиента концентрации примеси. Если экс-
тремум концентрационного профиля имеет плавный 

вид, то Ein равняется нулю на достаточно широком 
участке толщины кристалла, что вызывает флук-
туации направления спонтанной поляризации и 
приводит к формированию пилообразной границы 
или полидоменной области между соседними доме-
нами. В случае, когда концентрационный профиль 
имеет выраженный экстремум, то и направление 
Ein также изменяется в небольшом участке объема, 
приводя к формированию ровной заряженной до-
менной стенки (рис. 18).

Отдельно для случая поляризации в условиях 
неоднородного распределения температуры следу-
ет выделить термоэлектрическую модель. Согласно 
этой модели, причиной возникновения внутреннего 
электрического поля, приводящего к поляризации 
домена, является объемное термоэлектрическое 
поле, связанное с градиентом концентрации носи-
телей зарядов [63, 75]. Действительно, в более на-
гретой области количество свободных носителей 
заряда выше, чем в менее нагретой, что вызывает 
протекание диффузионного тока и возникновение 
объемного электрического поля, препятствующего 
разделению зарядов. Коэффициент термоЭДС a в 
LN при температуре порядка 1000 °C составляет по 
разным оценкам от 0,55 мВ/°C [179] до 0,8 мВ/°C [75]. 

Рис. 18. Профиль концентрации иттрия (а) вдоль сечения а—а, схематически изображенного на протравленном участке кри-
сталла (б) с ростовой Рдс (приведено по данным работы [196] с разрешения Taylor & Francis Group © 2001), а также схема-
тическая иллюстрация (в) соответствия распределения концентрации иттрия по длине кристалла LN, внутреннего элек-LN, внутреннего элек-, внутреннего элек-
трического поля |Ein|z и морфологии доменной границы (адаптировано из работы [171] с разрешения AIP Publishing © 1989)

Fig. 18. (а) The concentration profile of dopant yttrium in LN crystal along the section A—A; (б) the etched region of the crystal surface 
with the section A—A shown; (в) the schematic representation showing the correspondence among the Y solute distributions, the 
total electric field |Ein|z, and the domain wall morphology. (The images (а) and (б) are reprinted from [196] with permission from 
Taylor & Francis Group © 2001; the image (в) is adapted from [171] with permission from AIP Publishing © 1989)
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Электрическое поле, возникающее в условиях про-
странственного градиента температуры, определя-
ется градиентом температуры ∇T как

 E = a∇T. (13)

Полагая, что максимум температуры нахо-
дится в средней плоскости монокристаллической 
пластины z-среза толщиной 0,5 мм, получим, что 
для достижения поля 1 В/см, достаточного для 
переключения спонтанной поляризации в области 
точки Кюри в LN, разница температуры между 
экстремумом и поверхностью должна составлять 
примерно 40 °C, что вполне достижимо при исполь-
зовании малоинерционных инфракрасных печей. 
Для LT такую оценку провести затруднительно, но, 
очевидно, что в связи с большей напряженностью 
электрического поля, необходимой для поляризации 
кристалла при фазовом переходе, а также, вероятно, 
меньшим коэффициентом термоЭДС, необходимый 
для формирования бидоменной структуры градиент 
температуры возрастает. 

Однако, согласно литературным данным, элек-
тропроводность LN при высоких температурах 
реализуется отрицательными носителями зарядов, 
и, следовательно, коэффициент термоЭДС должен 
быть меньше нуля. Тогда в реализуемом на практике 
случае, когда грани пластины имеют температуру 
ниже, чем объем, электрическое поле E будет на-
правлено из объема к граням, а формирующаяся 
доменная структура иметь тип «хвост-к-хвосту», 
что не соответствует имеющимся эксперименталь-
ным результатам. Кроме того, не снимается вопрос 
объемного экранирования: переход в сегнетоэ-
лектрическую фазу должен происходить быстрее 
компенсации внутреннего поля подвижными носи-
телями заряда.

Перечисленные выше модели обнаруживают 
ряд недостатков, вследствие чего ни одна из них не 
принята в качестве общепризнанной. Так, откры-
тым остается вопрос об экранировании внутреннего 

электрического поля свободными носителями при 
высоких температурах. LN и LT обладают выражен-
ной поляронной проводимостью, которая достаточно 
быстро компенсирует внутренние поля, связанные 
с пиро- и пьезоэлектричеством, уже при темпера-
турах порядка 500 °C [20]. 

Другим недостатком описанных моделей яв-
ляется невозможность объяснить возникновение 
дополнительного инверсного домена только при 
термообработке достаточной длительности. Это яв-
ление заключается в формировании трехдоменной 
структуры с выходом на одну грань хвоста вектора 
спонтанной поляризации, а на другую — головы 
(рис. 19). Образование дополнительного инверсного 
домена наблюдалось в аут-диффузионных отжи-
гах [79] и опытах с диффузией титана [192]. Инте-
рес представляет как доменообразование в бикри-
сталлах, которое несмотря на то, что происходит в 
асимметричных условиях аут-диффузии, также 
способно приводить к формированию бидоменной 
структуры [197], так и вторичная переполяризация 
бидоменых кристаллов с образованием тетрадомен-
ной структуры.

Кроме того, не до конца ясным остается «диф-
фузионное» поведение доменной стенки при увели-
чении времени термообработки, а также механизм 
«стирания» доменов при отжиге в атмосфере Li2O.

Можно предположить, что на формирование 
инверсных доменов влияет комплекс факторов, 
каждый из которых является преобладающим в 
тех или иных условиях. Однако очевидно, что уни-
версальная модель до сих пор не предложена, и ее 
создание требует проведения дальнейших деталь-
ных исследований.

Уравнения биморфа и выбор оптимального 
кристаллографического среза

Основным направлением применения БК явля-
ются биморфные механоэлектрические преобразо-
ватели для сенсоров и актюаторов. Характеристики 

таких биморфов зависят, в первую 
очередь, от пьезоэлектрических 
и эластомеханических свойств 
используемых кристаллов и их 
срезов. В настоящем разделе при-
ведены уравнения, описывающие 
связь между механической дефор-
мацией и электрическим полем в 
БК, а также дан краткий анализ 
кристаллографических срезов, 
обеспечивающих наилучшие ха-
рактеристики монокристалличе-
ских биморфов.

Смещение d свободного конца 
биморфа, зафиксированного в виде 
консоли с одной стороны, под дей-

Рис. 19. трехдоменная структура, сформированная в пластине LN y + 36°-среза 
диффузионным отжигом с маской титана в течение 33 ч при 1150 °C. темному 
контрасту соответствует направление спонтанной поляризации «вниз», светло-
му — «вверх» (схематическое изображение на основе данных работы [192])

Fig. 19. Tridomain structure formed in LN y + 36°-cut wafer with the Ti pattern by 
diffusion annealing for 33 hours at 1150 °C. Dark and light contrast correspond to 
spontaneous polarization vector directed downward and upward, respectively (the 
schematic representation based on data from [192])
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ствием электрического напряжения описывается 
уравнением [198]:

 
 (14)

а угол a, на который отклоняется свободный конец 
такого биморфа, может быть рассчитан по форму-
ле:

 
 (15)

где dij — значение поперечного пьезоэлектри-
ческого модуля, соответствующего деформации 
расширения-сжатия в направлении, параллель-
ном длинной стороне биморфа и перпендикулярном 
приложенному к пластине электрическому полю  
(i, j = 1, 2, 3; i ≠ j); Vext — приложенное к кристаллу 
электрическое напряжение; l — длина биморфной 
пластины; t — толщина биморфной пластины.

В важном с практической точки зрения слу-
чае, когда к свободному концу биморфа приложена 
внешняя сила F, перемещение dF будет составлять

  
(16)

где  — диагональный коэффициент матрицы 
упругих податливостей материала биморфа, из-
меренный при постоянном электрическом поле и 
связывающий механические напряжения и меха-
нические деформации в направлении, параллельном 
длинной стороне биморфа; w — ширина биморфной 
пластины.

Уравнение (16) позволяет получить формулу 
для важной характеристики биморфа — блокирую-
щей силы Ft, при приложении которой к свободному 
концу перемещение dF = 0:

 
 (17)

Следует отметить, что уравнения (14)—(17) 
хорошо описывают статические деформации и 
усложняются в случае, когда биморфный актюатор 
должен осуществлять перемещения с ненулевой 
частотой. Теория функционирования биморфов под 
действием изменяющегося во времени управляю-
щего сигнала описана в работах [199, 200]. Не при-
водя громоздких выкладок, отметим лишь, что для 
увеличения диапазона рабочих частот и снижения 
потерь на поляризацию материала под действием 
переменного тока необходимо снижать электриче-
скую емкость биморфа. При неизменной геометрии 
устройства это означает уменьшение значения диэ-
лектрической проницаемости материала вдоль оси, 
совпадающей с направлением приложения управ-
ляющего электрического поля.

Напротив, смещение свободного конца после-
довательного биморфа, зафиксированного в виде 
консоли с одной стороны, вызывает возникновение 
между электродами на поверхности электрической 
разности потенциалов Vind, которую можно опреде-
лить как [201]

  (18)

где εT
ii — статическая диэлектрическая проницае-

мость в направлении приложенного к пластине 
электрического поля, измеренная в изотермических 
условиях; ε0 — диэлектрическая проницаемость 
вакуума.

Анализ уравнений (14)—(18) показывает, что 
для улучшения характеристик биморфа необходи-
мо выбирать материалы, для которых отношение 
 

 Схожая формула описывает другую 
 
важную характеристику пьезоэлектрического 
материала — поперечный коэффициент электро- 
 
механической связи (КЭМС)  харак- 
 
теризующий способность преобразовывать энергию 
механической деформации в запасенную электриче-
скую энергию [202, 203]. Этот коэффициент важен с 
точки зрения резонансных применений бидоменных 
кристаллов и кристаллов с инверсными доменами, 
например, устройств сбора бросовой вибрационной 
энергии.

Следовательно, тот материал (или тот срез кри-
сталла) имеет лучшие характеристики, у которого 
выше поперечный пьезомодуль, ниже податливость 
в направлении деформации (удлинения или сжатия) 
и меньше потери на переполяризацию (диэлектри-
ческая проницаемость).

В уравнениях (14)—(18) целенаправленно не 
указаны числовые индексы в матричных коэффи-
циентах, описывающих свойства материала. Дей-
ствительно, анизотропная природа монокристаллов 
LN и LT оставляет достаточно много свободы для 
оптимизации характеристик биморфов на основе БК 
путем выбора наилучшего кристаллографического 
среза пластин для сенсоров и актюаторов. При этом 
в зависимости от выбора среза могут изменяться 
индексы искомых элементов матриц, описывающих 
свойств материала.

В большинстве работ, посвященных изготов-
лению и исследованию сенсоров и актюаторов на 
основе пьезокерамических биморфов принято в 
качестве направления приложения электрического 
поля использовать ось z, а в качестве направления 
деформации удлинения (сокращения) слоев бимор-
фа использовать ось x, что соответствует пьезоэлек-
трическому коэффициенту d31. Однако коммерчески 
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доступные монокристаллические пластины LN и LT 
чаще всего представляют собой срезы, полученные 
поворотом кристалла на определенный угол вокруг 
оси x, причем за нормаль к пластине принимают 
ось у′ (количество «штрихов» у наименования оси 
означает число поворотов системы координат, в ре-
зультате которых получена данная ось или матери-
альная константа). В связи с этим ниже в качестве 
направления приложения электрического поля 
принята ось y, а в качестве направления деформа-
ции — ось z (пьезомодуль d23). Отсюда следует, что 
искомыми значениями тензора диэлектрической 
проницаемости и матрицы упругих податливостей 
будут εT

22 и sE
33 соответственно.

Следуя рассуждениям, изложенным в работах 
[23, 201, 204], рассмотрим сегнетоэлектрический 
кристалл, принадлежащий пространственной груп-
пе симметрии R3c. Кристалл изготовлен в форме 
прямоугольной пластины с линейными размерами  
l × w × t (длина, ширина и толщина соответственно). 
Направим оси x″, y″ и z″ декартовой системы коор-
динат вдоль ребер пластины, как это изображено 
на рис. 20. 

Неизвестное в системе координат x″, y″, z″ зна-
чение тензорной величины определяется последо-
вательностью и углами поворотов исходной системы 
координат x, y, z, для которой значения искомой 
тензорной величины известны. Формулы для вы-
числения значения тензора в повернутой системе 
координат зависят от ранга тензора:

- тензор диэлектрической проницаемости εij 
(2 ранг):

 εkl = aki alj εij; (19)

- тензор пьезоэлектрических коэффициентов 
dijk (3 ранг):

 dlmn = ali amj ank dijk; (20)

- тензор упругих податливостей sijkl (4 ранг):

 smnop = ami anj aok apl sijkl, (21)

где aab (a, b ∈ {1, 2, 3}) — значения матриц направ-
ляющих косинусов поворота. Формулы (19)—(21) 
подразумевают суммирование по повторяющимся 
индексам (правило Эйнштейна).

Для вычисления значений материальных кон-
стант в срезах, повернутых вокруг оси x и имеющих 
в качестве нормали к плоскости ось y′ необходимо 
осуществить последовательно два поворота, которые 
в совокупности определяются матрицей:

 a = ay′ ax (22)

где

  
матрицы поворота системы координат вокруг осей 
x и y′ соответственно.

Тогда матрица поворота a будет иметь вид:

  (22)

Учтя характер записи искомых величин εT
22, d23 

и sE
33 для кристаллов, принадлежащих к точечной 

группе 3m, в стандартной установке, а также пра-
вила преобразования из матричных обозначений 
в тензорные и наоборот [187], получим следующие 
угловые зависимости:

- тензор диэлектрической проницаемости:

  (24)

- матрица пьезоэлектрических коэффициен-
тов:

  (25)

- матрица упругих податливостей:

  (26)

Рис. 20. схема последовательных поворотов на углы a и j
Fig. 20. The schematic representation of rotations by angles a 

and j in sequence
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Значения материальных констант кристал-
лов LN и LT в стандартной установке приведены в 
табл. 1.

Используя формулы (24)—(26), можно вычис-
лить значения εT

22, d23 и sE
33, а также значение отно-

шения d23/(sE
33 εT

22) для всех коммерчески доступ-
ных срезов LN и LT. Рассмотрим некоторые из этих 
угловых зависимостей.

На рис. 21 приведены графики изменения ко-
эффициента диэлектрической проницаемости εT

22, 

Рис. 21. зависимости диэлектрической проницаемости εT
22 в кристаллах LN (1) и LT (2) при комнатной температуре от угла по-

ворота a вокруг оси х

Fig. 21. The room temperature dielectric permittivity εT
22 of LN (1) and LT (2) crystals versus the rotation on the angle of a around x axis

a, угл. град.

Таблица 1 

Значения материальных констант кристаллов 
LN и LT в стандартной установке [205] 

[Dielectric, piezoelectric and elastic constants  
for standard setting of LN and LT crystals]

Свойство LN LT

Тензор диэлектрической  
проницаемости εT

ij

εT
11 = 84

εT
33 = 30

εT
11 = 51

εT
33 = 45

Матрица пьезоэлектрических 
коэффициентов dij, пКл/Н

d15 = 68
d22 = 21
d31 = -1
d33 = 6

d15 = 26
d22 = 7

d31 = -2
d33 = 8

Матрица упругих  
податливостей sE

ij, ТПа-1

sE
11 = 5,78

sE
33 = 5,02

sE
44 = 17

sE
12 = -1,01

sE
13 = -1,47

sE
14 = -1,02

sE
11 = 4,87

sE
33 = 4,36

sE
44 = 10,8

sE
12 = -0,58

sE
13 = -1,25

sE
14 = 0,64

1

2

εT 2
2

соответствующего направлению приложения элек-
трического поля нормально к плоскости пластины. 
Очевидно, что минимальные значения εT

22 достига-
ются при повороте кристалла вокруг оси x на 90° и 
270° (z-срез). При этом для кристаллов LT изменение 
диэлектрической проницаемости при повороте на 
угол a достаточно мало, и им можно в ряде случаев 
пренебречь. Среди коммерческих y + a-срезов LN 
наименьшее значение εT

22 достигается в y + 64° и  
y + 127,86°-срезах.

Более сложное поведение демонстрируют угло-
вые зависимости sE

33 (a, j = 0) (рис. 22). Особенностью 
является наличие максимума в области коммерче-
ского среза с a = 127,86° на графике, построенном 
для LN. Среди коммерчески доступных срезов мини-
мальные значения sE

33 наблюдаются у срезов y + 64° 
и y + 163° для LN и у среза y + 36° для LT. Следует 
заметить, что так же, как и в случае с диэлектри-
ческой проницаемостью εT

22, изменение упругой по-
датливости sE

33 при повороте вокруг оси x невелико в 
кристаллах LT. Кроме того, меньшее значение sE

33 по 
сравнению с LN позволяет частично компенсировать 
меньшие значения пьезоэлектрического коэффици-
ента d23 у кристалла LT (см. ниже).

Среди характеристик, отвечающих за при-
годность БК для применения в сенсорах и ак-
тюаторах, определяющим является поперечный 
пьезоэлектрический коэффициент. Действитель-
но, в отличие от εT

22 и sE
33, которые в зависимости 

от среза кристалла изменяются на десятки про-
центов, значение d23 в LN трижды переходит че-
рез ноль при повороте системы координат вокруг 
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оси x на угол 0 ≤ a ≤ 180°, возрастая до значения  
≈ 30 пКл/Н в случае y + 140°-среза. Для кристалла 
LT диапазон изменения поперечного пьезомодуля не 
так велик, однако, и в этом случае d23 изменяется 
от 0 до ≈ 10 пКл/Н (рис. 23).

Коэффициенты εT
22 и d23 в любом фиксирован-

ном срезе y + a изменяются также при повороте на 
угол j вокруг нормали к плоскости кристаллической 

пластины. Это приводит к тому, что для создания 
прибора становится важным не только правильный 
выбор среза, но и ориентация длинной стороны БК 
относительно оси х (неподвижной при первом по-
вороте на угол a). В частности, изменение знака 
пьезоэлектрического коэффициента d23 при пово-
роте вокруг оси y′ на угол j = 56,2° приводит к сед-
лообразной деформации бидоменных пластин [204],  

Рис. 22. зависимости коэффициента упругой податливости sE
33 в кристаллах LN (1) и LT (2) при комнатной температуре от по-

ворота на угол a вокруг оси х

Fig. 22. The room temperature compliance sE
33 of LN (1) and LT (2) crystals versus the rotation on the angle of a around x axis

Рис. 23. зависимости пьезомодуля |d23| в кристаллах LN (1) и LT (2) при комнатной температуре от поворота  
на угол a вокруг оси х

Fig. 23. The room temperature piezoelectric coefficient |d23| of LN (1) and LT (2) crystals versus the rotation on the angle  
of a around x axis

a, угл. град.
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а также позволяет изготавливать крутильные ак-
тюаторы [206].

В табл. 2 приведены значения материальных 
констант для различных коммерческих срезов LN 
и LT.

Псевдотрехмерные графики зависимости от-
ношения d23/(sE

33 εT
22) и КЭМС k23 от углов поворота 

a и j, построенные для кристаллов LN и LT, пред-
ставлены на рис. 24. Анализ этих зависимостей по-
зволяет установить, что наилучшими с точки зрения 
изготовления сенсоров и актюаторов, в которых БК 
используются в качестве изгибающегося биморфа, 
являются срезы y + 130,5° в LN и y + 135,2° в LT. При 
этом за счет меньших значений диэлектрической 
проницаемости εT

22 и упругой податливости sE
33 в LT, 

отношение d23/(sE
33 εT

22) в нем лишь в два раза ниже, 
чем в LN. В совокупности с более высокой темпе-
ратурной стабильностью это делает кристаллы LT 
перспективными для изготовления устройств на 
основе БК. Для создания устройств, работающих 
на частоте изгибного резонанса, наилучшими (мак-
симальный КЭМС) являются y + 136,6°-срез LN и 
136,4°-срез LT.

Очевидно, что среди коммерчески доступных 
y + 127,86°-срез LN является наилучшим для из-
готовления БК, используемых в качестве изгибных 
биморфов. В то же время кристаллографических 
срезов LT, близких к оптимальному y + 135,4°-срезу, 
в широкой продаже нет. Наилучшим из коммерче-
ски доступных в данном случае является y + 36°-
срез, для которого, однако, величина d23/(sE

33 εT
22)  

значительно ниже и составляет 0,0295 (j = 123°),  
а значение КЭМС — k23 ≈ 0,1489 (j = 90°). Отметим, 
что в y + 36°- и y + 42°-срезах LT максимальные 
значения пьезоэлектрического коэффициента 
d23 достигаются при j = 90° и составляют -6,84 и 
-6,54 пКл/Н соответственно.

Таблица 2

Расчетные значения d23, εT
22, sE

33 для различных коммерчески доступных срезов LN и LT 
[Calculated values of d23, εT

22,and sE
33 for different commercially available crystal cuts of LN and LT]

Материал Срез d23, пКл/Н sE
33, ТПа-1 εT

22 d23/(sE
33 εT

22), Кл/м2

LN

z (≡ y + 90°) -1,00 5,02 84,00 0,0058 0,0255

y + 36° -18,19 5,68 65,34 0,0490 0,3172

y + 41° -16,63 5,71 60,76 0,0479 0,3001

y + 64° -3,00 5,49 40,38 0,0180 0,0903

y + 127,86° -26,96 6,88 50,34 0,0779 0,4872

y + 163° -18,32 5,39 79,38 0,0428 0,2977

LT

z (≡ y + 90°) -2,00 4,36 51,00 0,0091 0,0454

y + 36° -5,37 4,54 48,92 0,0242 0,1213

y + 42° -4,92 4,64 48,31 0,0219 0,1105

Примечание: Расчет проводили по формулам (24)—(26) для комнатной температуры и j = 0.

Применение бидоменных кристаллов

Бидоменные кристаллы LN и LT перспективны 
для целого спектра приложений в качестве эффек-
тивных механоэлектрических преобразователей 
со стабильными свойствами и воспроизводимыми 
характеристиками. Это достигается благодаря моно-
кристаллической природе и уникальному спектру 
свойств LN и LT, а также хорошо отработанной 
технологии получения массивных монокристаллов 
для оптики и акустики. В связи с меньшими значе-
ниями пьезоэлектрических коэффициентов и более 
высокой сложностью формирования бидоменной 
структуры кристаллы LT практически не рассма-
триваются в литературе в качестве биморфных пре-
образователей. Однако более высокая химическая 
и температурная стабильность и меньшая электро-
проводность делают LT перспективным материа-
лом для устройств, работающих в условиях повы-
шенных температур и агрессивных условий. Далее 
под бидоменным кристаллом понимается кристалл 
ниобата лития, если не оговорено иное.

Наиболее очевидным применением БК является 
создание на их основе прецизионных актюаторов. 
Линейная зависимость деформации от приложенной 
разности потенциалов наблюдается, в принципе, и 
у склеенных или спеченных композитных актюа-
торов [207, 208]. Однако максимальная возможная 
термическая стабильность, механическая прочность 
и добротность при деформации на резонансной ча-
стоте могут быть достигнуты только при отсутствии 
каких-либо межфазных границ. Идея использовать 
монокристаллический биморф для осуществления 
точных перемещений была предложена практиче-
ски сразу после открытия возможности формирова-
ния с помощью диффузионного отжига бидоменной 
структуры в пластинах большой площади [203].
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Рис. 24. зависимости отношения d23/(sE
33 εT

22) (а, б) и КЭМс (в, г) при комнатной температуре от углов поворота a и j, рассчи-
танные для кристаллов LN (а, в) и в LT (б, г) 

Fig. 24. The room temperature values of the fraction d23/(sE
33 εT

22) (а, б) and the electromechanical coupling factor (в, г) versus the 
rotation on the angle of a and j around x axis, calculated for LN (а, в) and LT (б, г) crystals
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Простейший монокристаллический биморфный 
актюатор представляет собой БК оптимального кри-
сталлографического среза с нанесенными на поляр-
ные грани сплошными электродами. Наибольшая 
величина пьезоэлектрического модуля d23 достига-
ется в кристалле LN y + 140°-среза, т. е. наибольшее 
перемещение при изгибной деформации, согласно 
уравнению (14), может быть получено на прямоу-
гольном консольно закрепленном БК этого среза с 
длинной стороной, перпендикулярной к оси x. В ра-
боте [209] такой актюатор был изготовлен на основе 
бидоменной пластины LN y + 140°-среза (отжиг во 
влажном аргоне в течение 10 ч при 1140 °C). Пере-
мещение свободного конца консоли длиной 7,3 мм 

и толщиной 0,5 мм составило порядка 7,5 мкм при 
напряжении 100 В и практически не отличалось от 
значения, полученного из уравнения (14). Величина 
крипа была очень мала, а максимальная амплиту-
да деформации при приложении электрического 
напряжения достигалась практически мгновенно. 
Позже линейность, отсутствие гистерезиса и кри-
па неоднократно подтверждались в работах других 
авторов, в том числе на кристаллах коммерчески 
доступного y + 128°-среза, а также на кристаллах 
y + 165°-среза (рис. 25) [77, 210].

В связи с отсутствием крипа ступенчатое изме-
нение напряжения на консольном актюаторе приво-
дит к возникновению высокодобротных колебаний 
на резонансной частоте. Наиболее простым способом 
погасить такие колебания является механическое 
демпфирование [210].

Прямоугольный БК y + 128°-среза (или иного с 
близким углом поворота), вырезанный так, что длин-
ная сторона повернута вокруг нормали к пластине на 
угол j ≈ 55° позволяет реализовать актюатор, спо-
собный поворачиваться вокруг оси биморфа (рис. 26). 
Угол поворота ψ линейно зависит от приложенного 
напряжения и может быть определен по формуле

 
 (27)

Экспериментальная зависимость ψ(Vext) почти 
совпадает с рассчитанной по уравнению (27), а угол 
поворота может достигать нескольких градусов без 
какого-либо насыщения [206, 211, 212].

Среди примеров успешного использования 
актюаторов на основе БК можно назвать систему 
механического переключения оптоволоконных све-
товодов (время срабатывания 10 мс) [210], систему 
отклонения пучка для рентгеновского дифракто-
метра [213—216], трехкоординатное устройство по-
зиционирования для зондового микроскопа [217, 218], 
актюатор для растяжения биологических объектов 
[219], а также поворотный оптический фильтр на 
базе эталона Фабри—Перо [211].

В колебательном режиме консоли на основе БК 
демонстрируют высокие добротность и поперечный 
коэффициент электромеханической связи (k23 = 0,51 
в кристаллах LN y + 137°-среза), что выше значе-
ний для распространенных марок пьезокерамики  
PZT-5H, PZT-4 и PZT-8 [220]. Благодаря этому на 
основе БК могут быть изготовлены пьезоэлектри-
ческие осцилляторы с меньшим емкостным ко-
эффициентом (отношение статической емкости к 
динамической на первой резонансной частоте для  
y + 128°-среза составляет C0/Ck = 7,02 и может быть 
дополнительно уменьшено изменением конфигура-
ции электродов), что представляет интерес для соз-
дания пьезоэлектрических генераторов [203].

Как отмечалось выше, наличие в кристалле 
бидоменной структуры приводит к возбуждению 

Рис. 25. зависимости перемещения свободного конца консо-
ли, выполненной из бК ниобата лития y + 140°-среза  
и y + 165°-среза, от приложенного напряжения (размеры 
консоли 26×5×0,2 мм3). 
адаптировано из работы [210]

Fig. 25. Tip deflection of a cantilever produced from y + 140°-
cut and y + 165°-cut lithium niobate bidomain crystal plates 
versus applied voltage (dimensions of the console were 
26×5×0,2 mm3). (Redrawn based on data from [210])

Рис. 26. схема поворотного актюатора на основе бК ниобата 
лития, предложенная в работе [212]

Fig. 26. The schematic representation of a torsion actuator based 
on lithium niobate BC according to [212]
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четных гармоник толщинных колебаний с полным 
исчезновением нечетных гармоник в случае зале-
гания междоменной границы посередине пластины. 
При этом четные обертоны, для которых половина 
длины волны близка к половине толщины пласти-
ны, возбуждаются с гораздо большей амплитудой 
колебаний, чем нечетные обертоны в монодоменной 
пластине. Поэтому достаточно тонкие БК могут быть 
использованы в качестве эффективных высокоча-
стотных резонаторов и ультразвуковых преобразо-
вателей [33]. Важным достоинством ультразвуковых 
устройств на основе бидоменных кристаллов, рабо-
тающих в режиме толщинных колебаний, является 
значительное снижение интенсивности так называе-
мых ложных мод колебаний, которые возникают в 
монодоменных пластинах вследствие интерферен-
ции различных типов колебаний [221]. Кроме того, 
тонкий инверсный домен является волноводом для 
поверхностной акустической волны, что позволяет 
сконцентрировать энергию волны у поверхности 
и снизить температурный коэффициент задерж-
ки [22]. Подробный теоретический анализ колеба-
тельных процессов, возбуждаемых в бидоменных 
кристаллах, представлен в работах [222—225].

Оригинальная конструкция с локальной ин-
версией в кристалле LN y + 36°-среза была успеш-
но использована для одновременного излучения 
и приема акустического излучения в устройстве 
ультразвуковой гармонической визуализации [192]. 
Возможность формирования приповерхностного 
домена при помощи отжига с титановой маской по-
зволила реализовать активную часть устройства 
в одной монокристаллической пластине (рис. 27). 
Неинвертированный участок окружал инверсную 
область и служил излучателем ультразвука на 
основной частоте. Участок кристалла со сформиро-
ванным инверсным доменом являлся приемником 
второй гармоники отраженного излучения. Высо-
кая эффективность приема второй гармоники бы-
ла реализована благодаря свойству бидоменного 

участка кристалла возбуждаться на четных обе-
ртонах толщинных колебаний. Авторами получено 
значительное улучшение качества ультразвукового 
изображения по сравнению с аналогичным преоб-
разователем на монодоменном кристалле.

В работе [226] предложена конструкция пье-
зоэлектрического гироскопа на основе бидоменной 
пластины z-среза. Благодаря равенству сдвиговых 
пьезоэлектрических коэффициентов и симметрии 
механических свойств в плоскости пластины воз-
буждаются сдвиговые колебания одной частоты 
в перпендикулярных направлениях. Благодаря 
отсутствию нечетных обертонов сила Кориолиса, 
связанная с поворотом, уравновешивается внутри 
кристалла и не передается на систему закрепления, 
что позволяет улучшить стабильность работы гиро-
скопа и увеличить добротность колебаний. 

В ряде работ отмечена также возможность ге-
нерации второй гармоники лазерного излучения 
c эффективностью преобразования до 18 %/Вт на 
приповерхностных РДС, состоящих из инверсных 
доменов, полученных диффузионным отжигом [98, 
101, 151]. Кроме того, предложен ряд решений для 
создания высокочастотных резонаторов и рефлекто-
ров на приповерхностных РДС с целью применения 
в приборах на объемных и поверхностных акусти-
ческих волнах [22, 23, 33]. Однако эти приложения 
не получили дальнейшего развития в связи с появ-
лением методов формирования РДС более высокого 
качества без необходимости нагрева кристаллов до 
высоких температур.

БК могут применяться не только в качестве 
прецизионных актюаторов, но также в режиме 
прямого пьезоэффекта в сенсорах и системах сбора 
бросовой энергии. Разность потенциалов на элек-
тродах монокристаллического биморфа линейно 
зависит от величины его изгиба и может быть ис-
пользована в качестве полезного сигнала. В ста-
тическом режиме (деформация БК не меняется во 
времени) напряжение, сгенерированное в результате  

Рис. 27. схема устройства ультразвуковой визуализации второй гармоники, предложенного в работе [192]: 
слева — вид сверху; справа — поперечное сечение

Fig. 27. The schematic representation of a transducer for second harmonic imaging according to [192]: Top view (leftwards), cross — 
sectional view (rightwards)
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пьезоэлектрического отклика, будет уменьшаться 
со временем вследствие утечек зарядов конечных 
объемной и поверхностной проводимостей, а также 
наличия внешней измерительной цепи. Несмотря 
на достаточно высокое сопротивление LN и LT при 
комнатной температуре, возможность разместить 
чувствительный элемент сенсора в вакууме или 
осушенном инертном газе и наличие на рынке из-
мерителей напряжения с высокоомным входом на 
полевых транзисторах, полностью исключить сток 
зарядов невозможно. Это ограничивает применение 
БК в качестве статически деформируемых сенсо-
ров.

Напротив, периодически изменяющийся изгиб 
БК может быть измерен в виде электрического сиг-
нала уже на частотах в несколько Гц, что находит 
применение в датчиках сверхслабых вибраций и 
датчиках слабых магнитных полей с чувствитель-
ным элементом на основе БК. Кроме того, высокая 
эффективность преобразования деформации в на-
пряжение позволяет создавать на основе БК устрой-

ства сбора бросовой энергии для питания маломощ-
ных автономных устройств.

Простейшая конструкция высокочувствитель-
ного вибрационного сенсора с бидоменным кри-
сталлом LN в качестве чувствительного элемента 
представляет собой закрепленный на некотором 
основании в виде балки монокристаллический би-
морф, деформируемый вследствие вибрации си-
стемы закрепления. С целью повысить жесткость 
и термическую устойчивость система закрепления 
может быть изготовлена из сапфира или корундовой 
керамики типа ВК-100. Функционирование такого 
датчика исследовано теоретически и эксперимен-
тально в работах [19, 201, 227].

Было предложено два способа передачи ви-
брационного воздействия на чувствительный эле-
мент. В первом случае кристалл закрепляется 
с двух сторон, причем одно из закреплений при 
вибрации является неподвижным, а второе со-
вершает возвратно-поступательные движения 
вместе с вибрирующим объектом (рис. 28, а) [227].  

Во второй схеме кристалл консоль-
но закреплен в жестком держа-
теле и возбуждается посредством 
вибрации устройства как целого 
(рис. 28, б) [19].

Прототип сенсора, в котором 
перемещение квазисвободного кон-
ца биморфа проводили с помощью 
штока, продемонстрировал доста-
точно низкую чувствительность  
(∼0,28 В/g на резонансной частоте, 
g = 9,8 м/с2 — ускорение свободного 
падения). Однако несмотря на слож-
ность конструкции, диапазон рабо-
чих частот такого сенсора несколько 
шире, чем у простой консоли (в ра-
боте [227] резонансная частота для 
кристалла длиной 70 мм и толщиной 
0,5 мм достигалась при 500 Гц).

Недостатком конструкции с про-
стой консолью является низкая ре-
зонансная частота и меньшая жест-
кость по сравнению с двухсторонним 
закреплением. В то же время именно 
в такой конфигурации достигается 
максимальная чувствительность и 
появляется возможность измере-
ния сверхмалых колебаний вдали от 
резонанса. Исследованный в работе 
[19] сенсор с чувствительным эле-
ментом из бидоменного кристалла 
LN y + 128°-среза с длиной рабочей 
части 70 мм и толщиной 0,5 мм при 
измерении с помощью синхронного 
усилителя (т. н. lock-in) продемон-
стрировал способность достоверно 

Рис. 28. Конструкции сенсора вибрации с бидоменным кристаллом LN в качестве 
чувствительного элемента, исследованные в работах [227] (а) и [19] (б)

Fig. 28. Two configurations of a vibration sensor containing sensing element based  
on lithium niobate BC according to studies [227] (а) and [19] (б)
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обнаруживать синусоидальные вибрации с ампли-
тудой 0,1 нм при частотах выше 38 Гц, а с ампли-
тудой 100 нм — при частотах выше 7 Гц. На резо-
нансной частоте (~97 Гц) чувствительность сенсора 
составила 2443 В/g, вдали от резонанса — 7 В/g, что 
является рекордным значением для датчиков тако-
го типа. Очевидно, что использование высокоомного 
предусилительного каскада, а также применение 
дифференциальных схем может повысить чувстви-
тельность еще примерно на порядок.

Одним из важных достоинств вибрационных 
сенсоров, использующих пьезоэлектрический эф-
фект, является их низкая стоимость по сравнению 
с интерферометрическими бесконтактными вибро-
метрами. Однако наличие клеевых соединений в 
композитных биморфах снижает чувствительность 
и воспроизводимость результатов, особенно в усло-
виях изменяющихся температур и значительных 
амплитуд вибрации. Преимуществом сенсоров с 
чувствительным элементом на основе БК является 
близость передаточной характеристики к идеаль-
ному случаю, описываемому достаточно простыми 
моделями [201].

Другим перспективным направлением ис-
пользования бидоменных сегнетоэлектрических 
монокристаллов в сенсорике является создание на 
их основе магнитоэлектрических композитов для 
высокочувствительных сенсоров сверхмалых маг-
нитных полей. Магнитоэлектрический эффект в 
таких композитах возникает вследствие упругой 
связи между магнитострикционным материалом и 
пьезоэлектриком. Для получения магнитоэлектри-
ческого композита на основе бидоменного кристалла 
LN его склеивают эпоксидным составом с фольгой 
ферромагнетика, обладающего значительной вели-
чиной магнитострикции и небольшим полем насы-
щения магнитострикции (например, широко исполь-
зуют аморфные ленты сплава метглас с составом 

Fe70,2Co7,8Si12B10). Такой композит, помещенный в 
магнитное поле, деформируется вследствие магни-
тострикционного эффекта, что приводит к возник-
новению разности потенциалов на полярных гранях 
пьезоэлектрического кристалла. Важным преиму-
ществом использования БК перед монодоменным 
кристаллом является «сложение» напряженностей 
электрического поля в двух доменах при изгибе 
пластины деформирующимся магнитостриктором 
(рис. 29). Основной количественной характеристи-
кой магнитоэлектрического композита на основе БК 
является коэффициент aE32 матрицы магнитоэлек-
трических коэффициентов (здесь мы используем 
принятую в литературе систему координат, в кото-
рой ось x2 соответствует направлению деформации 
растяжения-сжатия под действием магнитострик-
ции, а ось x3 перпендикулярна к граням, с которых 
снимается разность потенциалов; для приведения 
такой нотации к введенной выше для пластин сре-
зов, повернутых вокруг оси x1, достаточно поменять 
местами индексы «2» и «3»).

Способность композитного магнитоэлектри-
ка преобразовывать энергию магнитного поля в 
электрический сигнал может использоваться в вы-
сокочувствительных магнитных сенсорах, не тре-
бующих охлаждения. В простейшем случае такой 
сенсор имеет конструкцию, аналогичную сенсору 
вибраций, за тем исключением, что полезным сиг-
налом, деформирующим кристалл, является на-
пряженность магнитного поля, а вибрация является 
паразитным сигналом и должна быть минимизиро-
вана. Как и в случае датчиков вибрации, наличие 
утечки зарядов делает затруднительным измерение 
постоянных магнитных полей (хотя существуют ме-
тодики, позволяющие обойти это ограничение [228]), 
а чувствительность к низкочастотным переменным 
полям, напротив, велика в связи с наличием низко-
частотных изгибных резонансных мод.

Рис. 29. схема деформации магнитоэлектрического композита во внешнем магнитном поле

Fig. 29. The scheme of deformation of magnetoelectric composite in an external magnetic field
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Первое исследование двухслойных компо-
зитных магнитоэлектриков на основе БК было 
представлено в работе [229]. Авторами было про-
ведено сравнение магнитоэлектрического отклика 
от образцов «пьезоэлектрик—метглас», где в ро-
ли пьезоэлектрика выступали БК со структурой 
«голова-к-голове», «хвост-к-хвосту», а также 
монодоменные кристаллы и склеенные биморфы. 
Образцы на основе БК продемонстрировали магни-
тоэлектрический коэффициент aE32 = 578 В/(см · Э) 
на частоте механического резонанса, что в два раза 
выше, чем в исследованных в работе образцах на 
биморфных и монодоменных кристаллах. Позднее 
идея применения магнитоэлектрических компози-
тов для детектирования сверхслабых магнитных 
полей была реализована в работах [230, 231] на чув-
ствительных элементах прямоугольной формы в 
консольном закреплении и квазисвободном зажатии 
в одной точке.

Как было отмечено выше, повернутый y + 128°-
срез LN хотя и является оптимальным среди ком-
мерчески доступных для создания механоэлектри-
ческих преобразователей, но набольшее значение 
соотношения КЭМС достигается в y + 136,6°-срезе, 
а наибольшее значение пьезомодуля d23 в близком 
к нему y + 140°-срезе. В работе [232] был исследо-
ван магнитоэлектрический композит на основе БК  
y + 140°-среза. Максимальное значение магнитоэ-
лектрического коэффициента для структуры c раз-
мером пьезоэлектрической фазы 20 × 5 × 0,42 мм3 на 
частоте антирезонанса составило 1704 В/(см · Э), а из-
готовленный прототип магнитного сенсора продемон-
стрировал возможность измерения рекордно малого 
для таких структур магнитного поля ~200 фТл.

Главной проблемой при измерении сверхсла-
бых магнитных полей являются внешние шумы. 
При этом при использовании магнитоэлектри-
ческого композита с пьезоэлектрическим БК к 
внешним электромагнитным наводкам и внутрен-
ним шумам измерительной системы добавляется 
значительный вклад акустических паразитных 
сигналов, связанных с детектированием вибраций 
держателя и окружающей среды. Одним из инте-
ресных решений снижения уровня акустического 
шума в сенсорах магнитного поля на основе маг-
нитоэлектрических композитов является исполь-
зование камертонной конструкции, позволяющей 
подавить вибрационный сигнал за счет применения 
«дифференциального» измерения на механическом 
уровне. Высокая однородность свойств монокри-
сталлического LN, а также современные методики 
формирования бидоменной структуры позволяют 
создавать самосогласованные камертонные струк-
туры путем простого продольного разрезания 
биморфа [233]. Снижение вклада акустических 
шумов достигается благодаря тому, что зубья ка-
мертона представляют собой отдельные сенсоры  
с очень близкими характеристиками и одинако-
выми условиями закрепления, но антипараллель-
ным нанесением магнитострикционных слоев.  
Внешние вибрации заставляют зубья колебаться 
синфазно, в то время как полезный сигнал вы-
зывает противофазное движение зубьев (рис. 30). 
При правильном электрическом соединении зуб-
цов камертона такая конструкция позволяет на 
порядок увеличить чувствительность сенсора без 
применения какой-либо внешней обрабатывающей 
электроники [234].

Рис. 30. Фотография образца МЭ камертона в держателе и послойная схема антисимметричной структуры (a) и модель де-
формации с приложенным переменным магнитным полем и вибрационным возбуждением (б).  
Изображение адаптировано из работы [234] с разрешения Elsevier © 2019

Fig. 30. (а) The photograph of a ME tuning-fork sample in a clamp as well as the layer scheme of the antisymmetric structure;  
(б) model of deformation with an applied AC magnetic field and a vibrational excitation (The image is adapted from [234]  
with permission from Elsevier © 2019)
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Отдельного внимания заслуживает возмож-
ность применения бидоменных кристаллов и ком-
позитных структур на их основе для сбора бросовой 
энергии. Снижение энергопотребления современных 
микроэлектронных устройств делает перспектив-
ным создание автономных систем, способных пи-
таться энергией, получаемой от внешних источников 
шума (в основном, техногенного происхождения) без 
привлечения химических батарей или подключения 
к электросети. Конструкции, аналогичные описан-
ным выше сенсорам вибраций и магнитных полей, 
могут с высокой эффективностью преобразовывать 
окружающие акустические или электромагнитные 
шумы в электроэнергию и применяться для питания 
маломощных устройств. Так как большинство целе-
вых источников шума (двигатели, валы, сейсмиче-
ские колебания техногенного происхождения) имеют 
значительные амплитуды в низкочастотной области 
спектра, в устройствах сбора бросовой энергии при-
меняют консольно закрепленные преобразователи.

Возможность эффективно преобразовывать 
вибрации в электроэнергию с помощью БК была 
продемонстрирована в работах [235, 236]. Сравнение 
с аналогичными по геометрии монодоменными об-
разцами и склеенными биморфами на основе PZT 
керамики показало значительное преимущество 
БК. Пьезоэлектрический материал приклеивали к 
пластине из пружинной стали и исследовали макси-
мальную среднюю мощность для различных уров-
ней вибрационного возбуждения и номиналов со-
гласованной нагрузки. Максимальная средняя мощ-
ность преобразователей на основе БК ниобата лития 
составила 9,2 мВт/g2, для монодоменных образцов 
LN — 6,2 мВт/g2 и для PZT керамики — 1,8 мВт/g2 
[235]. Испытания по сбору вибрационной энергии от 
промышленного компрессора в условиях широкого 
вибрационного спектра и несогласованной нагруз-
ки показали возможность генерации мощности в 
единицы нВт на БК y + 128°-среза длиной 32 мм и 
толщиной 0,5 мм [236]. Для увеличения эффектив-
ности сбора энергии от источников электромагнит-
ного излучения конструкция может быть дополнена 
магнитострикционным слоем [237].

Благодаря высокой эффективности преобразо-
вания механической деформации в электрический 
сигнал и устойчивости к циклическим деформациям 
БК могут быть применены для сбора энергии радио-
активного b-распада. В конструкции, предложенной 
в патенте [238], тонкая фольга радиоактивного веще-
ства, претерпевающего b-распад (например, изотопа 
63Ni), размещена под кантилевером, выполненным 
из БК. Испускаемые изотопом электроны заряжают 
зазор между фольгой и бидоменным кристаллом, и 
последний изгибается под действием электростати-
ческой силы. Правильно подобрав величину зазора 
(несколько десятков мкм) и длину бидоменного кан-
тилевера, можно заставить свободный конец кри-

сталла периодически касаться поверхности радио-
активной фольги, вызывая короткое замыкание с 
сопутствующей разрядкой зазора, и, как следствие, 
распрямление и осцилляции кантилевера под дей-
ствием сил упругости. Генерируемый электрический 
сигнал может иметь достаточно большую амплиту-
ду, что является важным преимуществом перед 
полупроводниковыми b-вольтаическими источни-
ками, выходное напряжение которых ограничено 
высотой потенциального барьера на p—n-переходе 
или барьере Шотки.

Одной из важных задач, стоящих перед раз-
работчиками сенсоров и актюаторов на основе БК, 
является организация закрепления кристалла та-
ким образом, чтобы не свести на нет безгистерезис-
ность, линейность и температурную стабильность. 
В частности, склеивание кристалла с держателем 
приводит к возникновению существенного крипа 
[210]. Поэтому для того, чтобы получить наилучшие 
характеристики устройств на основе БК, необходи-
мо соединять кристаллы с основанием или посред-
ством пайки, или с помощью жестких прижимов. 
Последний вариант часто затруднителен, особенно 
при необходимости работы с тонкими кристаллами. 
Одним из возможных решений в этом случае может 
быть локальное утонение рабочей части кристалла 
до необходимой толщины с сохранением исходной 
толщины на участке, предназначенном для закре-
пления. В этом случае держателем будет являться 
более толстая часть кристалла, а свойства такого 
держателя будут приближаться к идеальным.

Заключение

Таким образом, применение кристаллов LN и 
LT не ограничивается оптикой и высокочастотной 
акустикой. Высокая стабильность свойств и тех-
нологичность, а также уникальные сегнетоэлек-
трические свойства этих материалов могут быть 
использованы для создания датчиков и актюаторов 
на основе кристаллов с бидоменной структурой. 
Такую структуру можно сформировать рядом раз-
личных методик, главной общей особенностью ко-
торых является создание в кристалле некоторого 
силового поля, определяемого градиентом свойства 
(например, концентрации точечных дефектов или 
примесных атомов) или воздействия (температуры 
или электрического поля). Бидоменная структура 
может быть сформирована во всем кристалле или 
в заданных приповерхностных участках при помо-
щи маски. В зависимости от области дальнейшего 
применения бидоменная структура может форми-
роваться в различных кристаллографических сре-
зах. Главным требованием к срезу, которое должно 
выполняться для создания БК, является наличие 
ненулевой проекции оптической оси на нормаль к 
плоскости пластины. В зависимости от выбранной 
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ориентации кристалла на основе БК могут быть из-
готовлены высокочувствительные сенсоры вибраций 
и магнитных полей, прецизионные изгибные и вра-
щательные актюаторы, устройства сбора бросовой 
энергии, акустические преобразователи, фильтры 
и резонаторы. 
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Abstract. Lithium niobate (LiNbO3) and lithium tantalate (LiTaO3) are among the most important and most widely used ma-
terials of coherent and nonlinear optics, as well as acoustics. High degree of uniformity and reproducibility has become the 
foundation of technology for manufacturing high-quality crystals, absorbed by many suppliers around the world. However, 
the above areas do not limit the use of LiNbO3 and LiTaO3 due to their unique piezoelectric and ferroelectric properties. One 
promising application of crystals is the design of electromechanical transducers for precision sensors and actuators. In this 
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respect, the high thermal stability of the piezoelectric and mechanical properties, the lack of hysteresis and creep make 
it possible to create electromechanical converters with wide operating temperature range, that is beyond the capability of 
commonly used ferroelectric ceramics. The main advantage of LiNbO3 and LiTaO3 over other single-crystal piezoelectrics 
is ferroelectric domain structure regulation toward targeted impact on the device characteristics. One of the most striking 
examples of electromechanical transducer design through domain engineering is the formation of a so-called bidomain 
ferroelectric structure in crystal. It represents a single-crystalline plate with two macrodomains with opposite directions of 
spontaneous polarization vectors separated by a charged domain wall. High switching fields make inversion domains stable 
at temperatures up to 1000 °C. This review summarizes the main achievements in the formation of bidomain structure and 
near surface inversion domains in LiNbO3 and LiTaO3 crystals. We present the domain structure virtualization methods in 
crystals and non-destructive methods for controlling the domain boundary position. The report contains a comparative 
analysis of the methods for forming inversion domains in crystals, and the patterns and technological control methods of 
the domain structure are discussed. The basic physical models have been proposed in the literature to explain the effect 
of the inversion domains formation. In the present paper we outline what one sees as strengths and weaknesses of these 
models. The strategies of crystallographic cut selection to create devices based on bidomain crystals are briefly discussed. 
We provide examples of the implementation of devices based on bidomain crystals such as actuators, sensors, acoustic 
transducers, and waste energy collection systems.

Keywords: lithium niobate, lithium tantalate, bidomain crystal, diffusion annealing, crystal cut, actuators, sensors, mag-
netoelectric effect, piezoelectricity, uniaxial ferroelectric, inversion domain 
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аннотация. Электрокалорическое охлаждение является экологически безопасной технологией преобразова-
ния энергии. Электрическое поле, необходимое для возбуждения цикла электрокалорического охлаждения, 
может быть создано значительно проще и с гораздо меньшими затратами по сравнению с магнитными полями, 
используемыми для магнетокалорического охлаждения. Кроме того, электрическая мощность, необходимая 
для электрокалорического охлаждения, может обеспечиваться стационарными или мобильными солнечными 
батареями, а также аккумуляторами электромобиля. Это открывает совершенно новые возможности для 
экологически безопасного промышленного прогресса в развивающихся странах. на основе аналитически 
решаемой  модели  многослойного  электрокалорического  охладителя  обсуждены  свойства  материалов, 
влияющие на эксплуатационные характеристики электрокалорических приборов. Особое внимание уделе-
но объемному термическому сопротивлению и термическому сопротивлению интерфейсов. даны оценки 
средней охлаждающей мощности стека микроэлектромеханического электрокалорического охладителя.

ключевые слова: электрокалорическое охлаждение, теплопередача, термическое сопротивление, жидкие 
теплоносители, охлаждающая способность

Введение

Электрокалорический эффект — это обрати-
мое изменение температуры материала в резуль-
тате адиабатического воздействия электрического 
поля. Электрокалорическое охлаждение является 
экологически безопасной технологией преобразова-
ния энергии. Электрическое поле, необходимое для 
возбуждения цикла электрокалорического охлаж-
дения, может быть создано значительно проще и с 
гораздо меньшими затратами по сравнению с маг-
нитными полями, используемыми для магнетокало-
рического охлаждения. Кроме того, электрическая 
мощность, необходимая для электрокалорического 
охлаждения, может обеспечиваться стационарными 
или мобильными солнечными батареями, а также 
аккумуляторами электромобиля. Это открывает 
совершенно новые возможности для экологически 

безопасного промышленного прогресса в развиваю-
щихся странах [1].

Большой диэлектрический отклик сегнетоэ-
лектрических релаксоров сделеат их перспектив-
ными для применения в качестве электрокалори-
ческих охладителей [2]. В настоящее время наи-
более изученными и показывающими наилучшие 
эксплуатационные характеристики электрокало-
рическими материалами являются поливинили-
денфторид ( CH2-CF2  )n, трехкомпонентные со-
полимеры (P(VDF–TrFE–CFE)) и облученные сопо-
лимеры (P(VDF–TrFE)), а также твердые растворы  
(1 - x)Pb(Mg1/3Nb2/3)O3-xPbTiO3 (PMN–PT), где  
x < 0,3 [3].

Необыкновенно высокое электрокалорическое 
изменение температуры ∆TEC = 45 К наблюдалось 
в тонких пленках Pb0,88La0,08Zr0,65Ti0,35O3 (PLZT) на 
подложках Pt/TiO2/SiO2/Si при приложении элек-

*  Перевод  статьи,  опубликованной  в  журнале  Modern Electronic Materials,  2018,  vol.  4,  no.  2,  pp.  59—69.  DOI:  10.3897/j.
moem.4.2.33391 
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трического поля величиной 125 В/мкм [4]. Кроме того, 
было показано, что бессвинцовые перовскитные ре-
лаксоры BaZrxTi1-xO3 (BZT) обеспечивают величину 
∆TEC, достаточную для практических применений в 
технологиях охлаждения в температурном диапазо-
не от 270 до 450 К [5].

Электрокалорический охладитель, т. е. тепловой 
насос, обеспечивает передачу термической энергии 
против температурного градиента от теплового ис-
точника к слою электрокалорического материала, 
и далее к теплоотводящему элементу. Электрока-
лорический охладитель состоит из поляризуемого 
электрокалорического материала с подведенными 
к нему контактными электродами и тепловыми 
границами с элементом нагрузки и теплоотводя-
щим элементом. Тепловые контакты периодически 
замыкаются и размыкаются в зависимости от того, 
нагревается или охлаждается электрокалорический 
слой. Тепловая энергия отводится от элемента на-
грузки и передается к теплоотводящему элементу 
либо (i) через управляемые тепловые ключи или 
неуправляемые термические выпрямители, либо (ii) 
путем прокачки газообразного или жидкого тепло-
носителя через твердотельный хладагент [1].

В работе [6] исследовался электрокалорический 
отклик многослойного керамического конденсатора 
(multilayer ceramic capacitor — MLCC) в реальных 
условиях окружающей среды и эксплуатации, но 
без тепловых ключей. Использованная в работе 
двумерная модель тепллобмена в нестационарном 
режиме включала электрокалорический эффект 
как  источника тепла и учитывала граничные по-
тери тепла на излучение и конвекцию. Ранее охлаж-
дающую способность MLCC моделировали путем 
введения распределенных термических конденса-
торов и объемных термических сопротивлений [7]. 
Затем данный подход был распространен на анализ 
методом конечных элементов для шести сочетаний 
материалов, с заданными соотношениями тольши-
ны электрода и электрокалорического элемента 
и заданным объемом контактов MLCC [8]. В упро-
щенной одномерной модели со сосредоточенными 
элементами, предложенной в работе [9], предпола-
галось, что термическое контактное сопротивление 
теплового ключа в открытом состоянии составляет  
10-6 м2 · К/Вт. Двумерная модель электрокалори-
ческого конденсатора, состоящего из двух парал-
лельных пластин с циркулирующим между ними 
жидким теплоносителем, была решена численным 
методом конечных элементов в работе [10]. Модель 
учитывала совместное влияние полей температуры 
и скорости жидкости. В процессе поляризации и 
деполяризации предполагалось наличие теплоизо-
ляции на всех стенках. Граничные условия в процес-
се прохождения жидкости моделировались путем 
фиксации температур на границах. С помощю дан-
ной модели были исследованы различные электро-

калорические материалы (релаксоры на основе по-
ливинилиденфторида (PVDF, PMN-PT и PLZT).

В работе [11] использовался метод конечных 
элементов для оценки системы охлаждения, соз-
данной по технологии микроэлектромеханики на 
основе электрокалорического эффекта в трехком-
понентном сополимере P(VDF–TrFE–CFE). Охлаж-
дающее устройство состояло из двух мембранных 
преобразоваталей, созданных в плоскости крем-
ниевой пластины, которые приводили в действие 
жидкий теплоноситель в двух противоположных 
направлениях через уровни 5-слойного стека трех-
компонентного сополимера, расположенные между 
данными преобразователями. Были рассчитаны 
распределения температуры, давления и скорости 
потока жидкого теплоносителя (Galden HT-70) в на-
правлении оси x элемента, а также усредненная по 
времени плотность охлаждающей мощности и КПД 
цикла Карно. Температура горячего и холодного кон-
цов при расчетах принималась постоянной. Осталь-
ные поверхности рассматривались как термически 
изолированные, что являлось достаточно грубым 
приближением. Авторы сообщили о достижении 
величины охлаждающей мощности 3 Вт/см2 при 
температуре 15 К и КПД цикла Карно 31 %.

В работе [12] была создана конечноэлементная 
модель термоэлектрического-электрокалорического 
теплового насоса. Исследуемое устройство состоя-
ло из термоэлектрических слоев, выполнявших 
роль теплового ключа, с промежуточными слоями 
электрокалорического материала. При вычислениях 
предпологалось наличие идеального термического 
контакта между электрокалорическим элементом и 
термоэлектрическими слоями, т. е., тепловое сопро-
тивление контактов не принималось во внимание. 
Джоулевые потери на электрокалорическом эле-
менте, а также потери на излучение и конвекцию, не 
учитывались. Таким образом, полученная в данной 
работе плотность охлаждающей мощности 1 Вт/см2 
является значительно преувеличенной.

В недавней работе [13] было проведено числен-
ное моделирование электрокалорического охлади-
теля, состоящего из многослойного электрокалори-
ческого элемента и пленок теплоаккумулирующего 
материала, разделенных тепловыми ключами, с 
помощью которых путем создания более широкого 
зазора изменялась контактная теплопроводность. 
Расчеты проводились для оптимальных параме-
тров: величина электрического поля E = 180 В/мкм, 
изменение температуры электрокалорического 
материала ∆TEC = 24 К, пренебрежимо малые тер-
мические сопротивления границ, критерий Фурье  
Fo = 1. В результате средняя охлаждающая способ-
ность составила 2,4 Вт/см2, а средняя эффектив-
ность теплопередачи η = 10 % при рабочей часто-
те f = 100 Гц и разности температур между горячей 
и холодной сторонами системы ∆Thc = 20 К. Отметим  



 59

что критерий Фурье Fo представляет собой соотно-
шение между скоростью теплопередачи и скоростью 
аккумулирования тепловой энергии в твердом теле 
[14]. Полные циклы поглощения и отражения тепла 
были реализованы в прототипах электрокалориче-
ского охладителя с величинами Fo ∼ 8…10 [11, 15].

В настоящей работе представлено аналитичское 
решение для математической модели многослойно-
го электрокалорического охладителя, определены 
и обсуждены свойства материалов, влияющие на 
эксплуатационные характеристики электрокало-
рических охладителя. Представлены результаты 
анализа влияние этих свойств на работу прибора.

Физические основы

Уравнение теплопроводности. Изменение темпе-
ратуры в электрокалорическом материале описыва-
ется уравнением теплопереноса. Для простоты рас-
смотрим следующую одномерную модель. В случае 
линейного потока тепла параболическое уравнение 
теплопроводности твердого тела, содержащего ис-
точник тепла, выглядит следующим образом [16]:

 
 (1)

где Θ = T - T0 — разность температур твердого те-
ла и окружающей среды; a = κ/c — коэффициент 
температуропроводности; κ — коэффициент тепло-
проводности; с — объемная удельная теплоемкость, 
принимаемая постоянной (c(E,T) ≈ c); V — объем; 
A — площадь; d — толщина слоя электрокалориче-
ского материала; h — коэффициент теплопереноса 
на границе, описывающий потери тепла в окрудаю-
щую среду.

Вводя объемное термическое сопротивление 
R′th,b = (κA)-1 и удельную теплоемкость C′th,b = cA (обе 
величины на единицу длины), преобразуем (1) в

 
 (2)

где , h′ — величины соответственно  и h на еди-
ницу длины. Поскольку критерий Био Bi = hd/κ, 
характеризующий соотношение термического со-
противления электрокалорических материалов в 
объеме и на границах, будет меньше 0,1 до величин 
d в пределах 100 мкм, температура электрокалори-
ческого элемента в процессе теплопередачи остается 
практически постоянной, т. е., ∂2Θ/∂x2 = 0. Данное 
обстоятельство позволяет применить приближение 
сосредоточенной системы [14], в результате чего (2) 
упрощается следующим образом:

 
 (3)

где R″th,i = ARth,i = 1/h — зависящее от площади 
термическое сопротивление на границе; C″th = cd — 

теплоемкость слоя электрокалорического материала 
на единицу площади; J — тепловой поток через гра-
ницу. Уравнение (3) представляет собой известное 
уравнение теплового баланса для болометра [17].

Движущей силой теплового потока является 
разность температур Θ, вызванная зарядом и раз-
рядом электрокалорического элемента, который 
представляет собой диэлектрический конденсатор. 
При зарядке конденсатора, имеющего диэлектриче-
скую проницаемость ε, в изотермических условиях, 
теплота dQ, выделяемая в результате незначитель-
ного изменения электрического поля dE, определя-
ется из выражения [18]:

 
 (4)

Поскольку изменение температуры электрока-
лорического элемента обычно невелико, ∆ΘEC << Θ, 
соответствующий тепловой поток J(t) = dQ(t)/(Adt) 
можно записать следующим образом:

 
 (5)

где 〈T〉 — средняя температура по циклу охлаж-
дения, причем здесь не учитывается зависимость 
температурного коэффициента диэлектрической 
проницаемости от величины поля 1/ε · ∂ε/∂T. Важно 
отметить, что выше точки Tm максимальной диэ-
лектрической проницаемости величина 1/ε · ∂ε/∂T 
отрицательная. Время нарастания выходного сиг-
нала генератора импульсов напряжения зависит, 
главным образом, от скорости коммутации усилите-
ля мощности, а время спада сигнала определяется 
параметрами резистивно-емкостной цепи на выходе 
генератора и величиной нагрузки. В данном случае 
физическую природу переключения усилителя 
мощности рассматривать не будем. В предположе-
нии, что для нарастающего импульса справедливо 
выражение

 

 (6)

где τe = RC — постоянная времени электронной цепи, 
то приближенно получим из (3):

 

 

(7)

где τth = R″th,iC″th, а величина температурного ко-
эффициента диэлектрической проницаемости счи-
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тается постоянной. В случае очень малого времени 
нарастания электрического поля τe → 0, (7) сводит-
ся к:

 
 (8)

Время спада импульса задается следующим 
выражением:

 
 (9)

которое при t′ = t - t0 дает

 
 (10)

и которое относительно t′ при τe → 0 преобразуется 
в (8) с изменением знака первого члена на противо-
положный. Гибкий пленочный электрокалорический  
охладитель с электростатическим преобразовате-
лем, описанный в работе [15], имело цепь управления 
высокого напряжения с постоянной времени около 
140 мс. С другой стороны, анализ (7) и (10) предлагает 
постоянные времени  менее 50 мс для эффективной 
работы устройства.

Для простоты опишем термодинамические ци-
клы электрокалорического элемента при помощи 
периодического изменения температуры с базовой 
угловой частотой ω = 2π/τc, где τc — время цикла. 
Поскольку параболическое уравнение теплопрово-
дности (1) имеет структуру, аналогичную уравнению 
резистивно-емкостной передающей электрической 
цепи, задачи многослойных систем наиболее адек-
ватно решаются матричными методами, повсемест-
но используемыми в электротехнике [19]. В нашем 
случае температура играет роль напряжения, а те-
пловой поток — электрического тока. Каждая точка 
будет описываться двумя величинами — температу-
рой Θ и тепловым потоком F. Обозначая температу-
ру и тепловой поток для некой пластины на стороне  
z = 0 как Θ и F, а их значения на стороне z = d — 
как Θ′ и F′. Тогда получим следующие соотношения 
[16]:

Θ′ = LΘ + MF,

 F′ = NΘ + OF, (11)

с

L = cosh (kd), M = -(κk)-1sinh (kd), 

 N = -κk sinh (kd), O = cosh (kd), (12)

и

 
 (13)

где dD = (2D/ω)1/2 = (Dτc/π) — глубина проникновения 
термических колебаний. Следует учитывать, что в 
случае диэлектрически тонких, толстых  пленок 
с d < 100 мкм получим L = O ≈ 1, M = -d/κ и N = 
= -κk2d при ω = 1 Гц, поскольку величина D со-
ставляет порядка 10-6 м2/с. Величина M представ-
ляет собой удельное термическое сопротивление в 
объеме пленки.

Уравнение (11) можно записать в матричном 
виде следующим образом:

 
 (14)

В (14) Θ и F необходимо умножить на их коэф-
фициент временной зависимости exp (iωt), которым 
мы здесь полностью отпускаем. Его следует снова 
включить в уравнение, когда по завершении рассче-
тов необходимо определить действительную и мни-
мую части результата. В предположении идеального 
термического контакта между сторонами пластины, 
содержащей n подслоев, rth имеющие толщин dr, 
коэффициента теплопроводности κr, коэффициен-
та температуропроводности Dr и параметрами Θr, 
Jr, Θ′r и F′r соответственно на левой и правой сторо-
нах уравнения, рекурсивное применение (14) дает 
для одномерного теплового потока через несколько 
подслоев:

  
 (15)

Если заданы любые два параметра из числа Θr, 
Fr, Θ′r и F′r, то два других можно найти с использо-
ванием данного метода. Перемножение матриц в (15) 
можно выполнять последовательно. Однако, выве-
дение прямых формул для пластин, состоящих из 
n слоев является сложной задачей [20—22].

При наличии термических контактных сопро-
тивлений между пластинами или на их поверхно-
стях их также можно выразить в матричном виде и 
включить в формулу (15) [16]. Так, для случае тер-
мического контактного сопротивления R″th,i1 между 
первой и второй пластиной, имеем

 
 (16)

и, соответственно,

 
 (17)

Конечный результат расчетов представляет со-
бой линейные зависимости между температурой и 
величинами потока Θ1, Θ′n, F1, F′n на двух поверхно-
стях композитных пластин. Поверхностные условия 
дают два дополнительных уравнения, позволяющие 
определить все четыре величины Θ1, Θ′n, F1, F′n. 
Рекурсивное применение данной системы матриц 
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одномерного теплового потока через j пластин дает 
следующий результат:

 
 (18)

где M — матрица теплопередачи. Таким образом, 
матричный метод позволяет осуществлять простой 
численный анализ многослойных структур путем 
перемножения матриц.

Относительная толщина слоя электрокалори-
ческого материала в прототипах электрокалориче-
ских охладителях составляет 0,30—0,35dD [11, 15]. 
В соответствии со сделанным выше приближением 
термически для тонкой системы, рассмотрим далее 
стека, состоящую из j пленок, отвечающих условию 
dj << dD. В этом случае получаем:

 

 (19)

Электрокалорические материалы. В соот-
ветствии с (8), изменение температуры электро-
калорического элемента, описываемое как ∆TEC = 
= Θ(t = 0), определяется объемной удельной тепло-
емкостью c и температурным коэффициентом диэ-
лектрической проницаемости dε/dT, Так как вели-
чины c при комнатной температуре приближаются 
к высокотемпературному пределу, следует ожидать, 
что различия между ними для разных пироэлек-
трических материалов не будут существенными 
[23]. Поэтому, ключевым параметром является ве-
личина dε/dT. Сегнетоэлектрические релаксоры, 
помимо высоких Tm, характеризуются значитель-
ной величиной 1/ε · ∂ε/∂T — на уровне нескольких 
сот К-1 (табл. 1).

В недавних работах [5, 24] была продемонстри-
рована перспективность BaZr0,2Ti0,8O3 (BZT20) как 

материала для изготовления электрокалорических 
устройств. BZT20 представляет собой соединение, 
близкое по составу к инвариантной критической 
точке, в которой сосуществуют четыре разные фазы 
— кубическая, тетрагональная, орторомбическая и 
ромбоэдрическая. Данная точка находится немного 
ниже точки перехода к релаксорным свойствам [28, 
32], где поведение материала должно быть проме-
жуточным между сегнетоэлектриком и релаксором. 
С другой стороны, толстые пленки BZT20 харак-
теризуются сдвигом максимума диэлектрической 
проницаемости в сторону высоких температур при 
увеличенни частоты электрического поля что харак-
терно для сегнетоэлектрического релаксора [24].

Эффективность электрокалорических охлади-
телей оценивается по критерию выбора материала, 
характеризующему эффективность физического 
процесса охлаждения и, следовательно, не завися-
щему от эффективности различных термодинами-
ческих циклов [1]:

 
 (20)

Здесь εε0E2tan d — величина невосполнимых 
электрических потерь; tan d — тангенс потерь;  
c∆TEC — количество тепла, переданного от элемента 
нагрузки к теплоотводящему элементу за один цикл 
охлаждения; c — удельная теплоемкость охлаж-
дающего элемента; ∆TEC — изменение температуры 
электрокалорического лемента.

Величина tan d здесь приобретает роль допол-
нительного параметра материала, поскольку, соглас-
но (8), диэлектрическая проницаемость сокращается. 
Следует отметить, что величину tan d в (20) необхо-
димо исследовать в частотном диапазоне, характер-
ном для работы электрокалорического устройства 

(0,1—10 Гц). При наличии сегнетоэлектрическо-
го гистерезиса данная величина определяется, 
главным образом, потерями на частных петлях 
гистерезиса, описываемыми тангенсом кажущих-
ся потерь [33]:

 

 (21)

где P–(E) и P+(E) — зависимость величины диэ-
лектрической поляризации от напряженности 
электрического поля соответственно на верхней 
и нижней ветвях частной петли гистерезиса. Оче-
видно, что величина tan d в значительной степени 
зависит от метода синтеза материала. При вели-
чинах tan d < 0,07 обеспечивается эффективность 
охлаждения на уровне F > 0,95, что превышает 
показатели, характерные для любых других ва-
риантов твердотельных охладителей.

Таблица 1

температурный коэффициент диэлектрической 
проницаемости для BZT20 и некоторых 

сегнетоэлектрических релаксоров при температуре 
выше Tm [Temperature coefficient of dielectric 

permittivity above Tm for BZT20 and selected relaxor 
ferroelectrics]

Хладагент ε(Tm) dε/dT,  
К-1

Источник  
литературы

BaZr0,2Ti0,8O3 10600 -100
-87

[5]
[24]

BaZr0,25Ti0,75O3
6950

18940
-72,5
-377

[25]
[26]

BaZr0,3Ti0,7O3 33400 -560 [27]

BaZr0,35Ti0,65TiO3 11550 -81,5 [28]

BaSn0,24Ti0,76TiO3 16000 -30 [29]

Ba0,20Pb0,80ZrO3 11080 -340 [30]

0,9PbMg1/3Nb2/3O3—0,1PbTiO3 11400 -130 [31]

МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОцЕССОВ И МАТЕРИАЛОВ
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Термическое сопротивление границ. На 
границах тонких пленок наиболее высокая 
величина Rth,i, измеренная при комнатной 
температуре, на настоящий момент со-
ставляет 1,2 ⋅ 10-5 м2 ⋅ К/Вт (для алмаза в 
Bi/водородной оболочке). Термическое со-
противление границы при комнатной тем-
пературе для других сочетаний металл-
диэлектрик находится в относительно узком 
диапазоне — 3,3 ⋅ 10-8 м2 ⋅ К/Вт < Rth,i < 12 × 
× 10-8 м2 ⋅ К/Вт [34].

Минимально возможная величина 
Rth,i

ph-ph, полученная в гармоническом при-
ближении процесса с участием двух фоно-
нов (по одному фонону с каждой стороны 
границы) определяется пределом фононного 
излучения, которая в предельном случае до-
статочно высоких температур, при которых 
выполняется закон Дюлонга—Пти, задается 
следующим уравнением:

 
 (22)

Здесь k — константа Больцмана; fmax = kΘ/h 
— частота среза фононного спектра металла; 
h — постоянная Планка; Θ — температура 
Дебая, а vD — Дебаевская скорость двумер-
ного диэлектрика, определяемая как

 

 (23)

где vl, vt — соответственно средняя продоль-
ная и поперечная скорость звука.

В табл. 2 приводятся все численные данные, 
использованные при проведении вычислений. 
В результате (22) позволяет рассчитать величину 
фонон-фононного вклада в граничное сопротивле-
ние: Rth,i

ph-ph = 4,1 ⋅ 10-10 м2 ⋅ К/Вт.
Тогда как в теплопроводности диэлектриков 

основную роль играют фононы, в металлах основ-
ной вклад в теплопроводность вносят электроны. 
Вследствие этого происходит процесс передачи 
энергии между электронами и фононами через  гра-
ницу металл-диэлектрик. В результате имеет место 
сложение последовательных сопротивлений — объ-
емного электронно-фононного (Rth

e-ph) в металле и 
фононного (Rth,i

ph-ph) на границе. Первое сопротивле-
ние задается как [47]

 
  (24)

где Re — скорость охлаждения электронов, или ве-
личина электрон-фононной передачи энергии на 
единицу объема; Re = ce/τ; ce — электронная тепло-
емкость на единицу объема; τe-ph — время релакса-
ции, характеризующее электрон-фононные энерге-
тические потери, или охлаждение электронов.

Величина фононной теплопроводности κph 
определяется как

 
  (25)

где ρ — плотность; NA — число Авогадро; M — мо-
лярная масса; lph — средняя длина пробега фононов 
в металле.

В предположении τe-ph = 2 пс (см. величины для 
W и Cu в табл. 2), получим Rth

e-ph = 8,6 ⋅ 10-10 м2 ⋅ К/Вт. 
Таким образом, термическое сопротивление грани-
цы порядка 10-9 м2 ⋅ К/Вт, полученное с использова-
нием упрощенных моделей, значительно ниже соот-
ветствующих экспериментальных данных.

На микроскопическом уровне все соприкасаю-
щиеся поверхности имеют отклонения от идеально 
плоской геометрии. Вследствие таких несовер-
шенств два соприкасающихся тела в действительно-
сти имеют физический контакт лишь в нескольких 
отдельных точках. По этой причине тепловой поток 
на поверхности ограничивается лишь этими микро-
скопическими зонами контакта [48].

Термическое сопротивление границы определя-
ется как соотношение между перепадом температур 
на границе и тепловым потоком, проходящим через 

Таблица 2

Параметры материала, использованные  
для расчета термического сопротивления границы 

[Material parameters used for the calculation  
of the interface thermal resistance]

Материал Пара-
метр Значение Источник 

литературы

Ni

Θ 495 К [35]

vl 6040 м/с [36]

ρ 8,902 г/см3 [36]

M 58,69 г/моль [36]

lph 1,2 нм [37]

ce 0,3174 МДж/(м3 · К) [38]

Cu
τe-ph

1—4 пс [39]

W ∼0,5 пс [40]

BaTiO3

vl 6860 м/с
[41]

vt 3870 м/с

κ 2,61 Вт/(м · К) [42]

BaSr0,3Ti0,7O3

εb

420 [43]

BaSr0,48Ti0,52O3 380 [44]

BaSr0,55Ti0,45O3 566 [45]

BaSr0,65Ti0,35O3 488 [46]

Pt/BaSr0,3Ti0,7O3/Pt Ci 0,032 Ф/м2 [43]

Pt/BaSr0,48Ti0,52O3/Pt

dif/εif

0,076 [44]

Pt/BaSr0,55Ti0,45O3/Pt 0,048 [45]

Pt/BaSr0,65Ti0,35O3/Pt 0,174 [46]
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границу. Аналогичным образом, электрическая 
емкость C определяется как соотношение между 
общим зарядом на конденсаторе и созданным на 
нем электрическим потенциалом (разностью потен-
циалов с электродом сравнения). Как электрическая 
емкость, так и теплопроводность зависят от краевых 
эффектов. Таким образом, существует тесная связь 
между Rth,i и граничной емкостью Ci согласно [49]:

 
 (26)
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Таблица 3

термические контактные сопротивления структур «твердое—
твердое» и «жидкое—твердое» [Thermal contact resistances of solid-

solid and liquid-solid configurations]

Материал контакта R″th,c,  
м2 · К/Вт

Параметр Источник  
литературы

Si/Si
Cu/Si
Cu-In/Si
Cu-PCM*/Si
Cu-CNT/Si
Cu-PCM*-CNT/Si

∼2 · 10-4

∼1 · 10-4

2,72 · 10-5

5,22 · 10-5

∼2,5 · 10-5

∼3,4 · 10-5

0,169 МПа [50]

поли-Si/SiNx 1,7 · 10-5 [51]

Cu/Cu (фольга)

Al/Al (фольга)

1,59 · 10-5

1,05 · 10-5

4,76 · 10-5

4,00 · 10-5

3,6 МПа
14,4 МПа
3,6 МПа
14,4 МПа

[52]

Si/Hg
Si/Hg
CNT столбцы/Si
CNT столбцы/Si
CNT столбцы -Au/Si
CNT/Si
CNT/Si
CNT/CNT

1,09 · 10-6

2,6 · 10-6

5,7 · 10-5

2,04 · 10-5

4,16 · 10-5

8,87 · 10-5

4,23 · 10-4

K = 110 (0,1N)
224 (1N)
- (0,1 N)
8,4 (1N)

4,4
4,6 (0,1N)
27,8 (1N)

6,1

[53]

CNT-Polyimide ∼2 · 10-3 ** [15]

Гибридное  
твердо–жидкое вещество 
(Cu-H2O)-PTFE/Si

1,3 · 10-5 dH2O = 75 мкм [54]

Si-H2O-PTFE/стекло
1,0 · 10-5

2,0 · 10-5

3,2 · 10-5

dH2O = 6,1 мкм
11,6 мкм
19,3 мкм

[55]

Cu/PDMS
ZnO, BN/PDMS

3,25 · 10-5

∼9 · 10-6 0,46 МПа [56]

Углеродное волокно/ 
эпоксидная смола (0,3—1,8) · 10-5 [57]

Pt/SiO2
Si/SiO2

3,2 · 10-9

< 1,7 · 10-9
dSiO2 = 26, 440 нм

dSiO2 = 26 нм
[58]

Al/SiO2
Si/SiO2

(0,7—1,0) · 10-8

(6—8) · 10-8
dAl = 50—120 нм

dSiO2 = 110—518 нм
[59]

Al/эпоксидная смола
Стекло/эпоксидная смола

4,6 · 10-4

8,6 · 10-4 [60]

Вакуумная смазка (0,6—2,0) · 10-5 [61]

Galistan 7,7 · 10-6 0,172 МПа [62]

Galistan 2,8 · 10-5 0,284 МПа [63]

Примечание: * материал с легко изменяемым фазовым состоянием; ** оценка 
основана на частотной зависимости охлаждающей способности электрокало-
рического элемента.

где εb — объемная диэлектрическая проницаемость. 
Приведенная R″th,i = ARth,i определяется как

 
  (27)

где di — толщина; εi — диэлектрическая проницае-
мость граничного слоя.

С учетом величин Ci и εb для структур Pt/
BaSrxTi1-xO3/Pt (см. табл. 2), величина R″th,i составля-
ет 1 … 5 ⋅ 10-8 м2 ⋅ К/Вт, что меньше нижнего предела 
термического сопротивления границы для тонко-

пленочного контакта металл-
диэлектрик найденное в [34].

В макроскопических систе-
мах охлаждения термическое 
сопротивление границы обычно 
пренебрежимо мало, посколь-
ку дает вклад последовательно  
с термическими сопротивления-
ми других слоев, которые имеют 
значительно большие размеры 
и, следовательно, обладают го-
раздо большим сопротивлением.  
В этом случае тепловая энер-
гия передается от элемента на-
грузки или к теплоотводящему 
элементу либо (i) через управ-
ляемые терморегуляторы или 
неуправляемые выпрямители, 
либо (ii) путем прокачки газоо-
бразного или жидкого теплоно-
сителя [1]. В табл. 3 приводятся 
типичные величины граничных 
сопротивлений термических 
контактов между сочетания-
ми тел «твердое—твердое» и 
«жидкое—твердое».

Теплоносители. В электро-
калорическом устройстве с ак-
тивным регенератором осу-
ществляется прокачка жидких 
или газообразных теплоноси-
телей через электрокалориче-
ский хладагент. Теплоносители 
абсорбируют тепло из нагре-
ваемого тела и передают его на 
теплоотводящий элемент. При 
этом электрическое поле воз-
действует исключительно на 
хладагента. Каналы прохож-
дения охлаждающей жидкости 
обычно представляют собой 
каналы прямоугольной формы, 
для которых необходимо прово-
дить анализ двумерной модели 
потока. Однако, и в одномерной 
модели достаточно определить 
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коэффициент теплоотдачи h (величина, обратная  
h, представляет собой термическое сопротивле-
ние границы), описывающего теплоперенос между 
жидкостью и твердым телом. Теплоперенос через 
границу определяется числом Нуссельта Nu — соот-
ношением величин теплопереноса за счет конвекции 
и за счет теплопроводности в направлении нормали 
к рассматриваемой границе:

 
 (28)

где dH — эквивалентный гидравлический диаметр. 
Для стационарного состояния ламинарного потока 
несжимаемой жидкости с постоянными физически-
ми свойствами в прямоугольном канале с постоянной 
площадью сечения, который характеризуется соот-
ношением размеров сторон канала AR (отношением 
длины меньшей стороны к длине большей стороны), 
число Нуссельта Nu приблизительно определяется 
выражением [64]

Nu = 8,235(1 - 2,0421AR + 3,0853AR2 -

 - 2,4765AR3 + 1,0578AR4 - 0,1861AR5). (29)

При Bi < 0,1 температура электрокалорического 
элемента в процессе теплопереноса остается прак-
тически постоянной (см. выше). В этом случае, при 
высоте канала z = 0,6 мм и соотношении размеров 
AR = 0,15 получаем термическое сопротивление, 
равное

 
 (30)

Термическое сопротивление теплоносителя 
R″th,f определяется обратным произведением его 
скорости массопереноса dm/dt и удельной теплоем-
кости при постоянном давлении cp [16]. Тогда общее 
термическое сопротивление теплоносителя R″th,f 

для данной скорости потока теплоносителя v опре-
деляется как [65]

 
 (31)

Для расчетов верхний предел скорости потока 
теплоносителя был выбран равным v = 0,1 м/с, что 
дает перемещение теплоносителя в прямом и об-
ратном направлении на расстояние 1 см за время 
цикла τc = 0,2 сек. В результате vc >> h и, следова-
тельно, R″th,f ≈ R″th,s-f. Величины R″th,s-f представлены 
в табл. 4. Кроме того, приводятся глубины терми-
ческого проникновения dD,1Гц при ω = 1 Гц. Это по-
зволяет легко определить dD при заданном времени 
цикла как dD = dD,1Гцτc

1/2.

 
 (32)

Подводя итоги, следует отметить, что терми-
ческое сопротивление на границе с теплоносителем 
ограничивает теплоперенос в активных электрока-
лорических регенерирующих устройствах.

Электрокалорическое устройство  
и охлаждающая способность

На рис. 1. приводится изображение электро-
калорического охлаждающего элемента на основе 
микроэлектромеханических систем (MEMS) в виде 
стека, состоящей из трех охлаждающих ячеек. Мно-
гослойные тонкие керамические пленки с встречны-
ми электродами между ними, являющиеся аналогом 
многослойных керамических конденсаторов (MLCC) 
[7], расположены на тонкой мембране SiNx в крем-
ниевой рамке, изготовленной методом жидкостного 
травления кремния. Для термоизоляции наклонные 
стенки кремниевой пластины покрываются тонкой 
пленкой SiO2, служащей в качестве адгезивного 
слоя, и пленкой полидиметилсилоксана (PDMS), 

используемой в качестве термического ба-
рьера. Кремниевые пластины соединяются 
с использованием промежуточных слоев 
PDMS, в которых расположены каналы 
теплоносителя. Объемное термическое со-
противление составляющих композицию 
слоев приводится в табл. 5. Термическое 
контактное сопротивление границы BZT/
Pt,составляющее R″th,c = 5 ⋅ 10-8 м2 ⋅ К/Вт, 
было рассчитано при помощи (27). Для 
границы Pt/SiNx были использованы 
литературные данные для Pt/SiO2 [58]:  
R″th,c = ∼3 ⋅ 10-9 м2 ⋅ К/Вт.

Термодинамический цикл процес-
са электрокалорического охлаждения в 
охладителе такой конструкции включает 
четыре этапа [11, 72]: (i) адиабатическая 
поляризация: электрокалорический ма-

Таблица 4

Физические свойства жидких теплоносителей, 
термические сопротивления R″th,s-f на границе  

«твердое—жидкое» для случая ламинарного потока, а 
также значения dD,1Гц [Physical properties of heat transfer 
fluids, thermal resistance at the solid-fluid interface R″th,s-f  

for laminar flow, and values of dD,1Hz]

Жидкий  
теплоноситель

κ,  
Вт/(м · К)

c,  
МДж/(м3 · К)

R″th,  
10-3 м2 · К/Вт

dD,1Гц,  
мм

Силиконовое  
масло, 20 cSt 0,142* 1,52* 1,36 0,30

Вода 0,606** 4,19** 0,32 0,38

HT 70 0,07*** 1,62 2,76 0,21

Примечание:  * источник литературы [66]; ** источник литературы 
[67]; *** источник литературы [68].
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териал нагревается за счет воздействия 
электрического поля; (ii) теплоотвод: при 
воздействующем на материал электриче-
ском поле теплоноситель поглощает тепло 
из электрокалорического материала по 
мере протекания в направлении от холод-
ной стороны к горячей стороне и отводит 
тепло, переносимого теплоносителем к го-
рячей стороне (теплоотводящий элемент); 
(iii) адиабатическая деполяризация: элек-
трокалорический материал охлаждается 
в результате отключения электрического 

МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОцЕССОВ И МАТЕРИАЛОВ

Рис. 1. Электрокалорический элемент:  
а — внешние электроды (1, 2); электрокалорический 
многослойный конденсатор (3), мембрана SiNx (4),  
пластина Si (5), покрытие стенки полости (6);  
б — стек из трех электрокалорических ячеек

Fig. 1. (a) Electrocaloric element: 1, 2 — outer 
electrodes, 3 — EC MLC, 4 — SiNx membrane,  
5 — Si wafer, 6 — cavity sidewall coating and  
(б) stack of EC three cells

1

6

3

2

5

4

а

б

Таблица 5

объемные термические сопротивления составляющих 
слоев электрокалорического устройства, приведенного на 
рис. 1 [Bulk thermal resistances of the constituent layers of the 

EC device in fig. 1]

Слой κ,  
Вт/(м · К)

d,  
мкм

R″th,  
10-3 м2 · К/Вт

Источник  
литературы

Термоизоляция 10 [69]

Электроды Ni 90,7 200 × 2 4,41 · 10-2 [7]

Слой BZT20 3,4 200 × 6,5 0,5 [5]

Электрод Pt 71,6 0,1 1,4 · 10-6 [36]

Мембрана SiNx 10 0,2 2,0 · 10-5 [70]

Покрытие PDMS 0,2 1000 5 [71]

поля; (iv) поглощение тепла: теплоноситель возвра-
щается от горячей стороны к холодной, отдает тепло 
электрокалорическому материалу и поглощает теп-
ло от холодной стороны (элемент нагрузки). Таким 
образом, периодическое повторение циклов приво-
дит к отведению тепла от нагрузки и ее передачу 
на теплоотводящий элемент. На этом этапе тепло-
носитель достигает своей наименьшей температуры 
на холодной стороне.

При времени цикла τc = 2mC″thR″th, пропорцио-
нальном термической постоянной времени электро-
калорического охладителя, усредненная по времени 
цикла охлаждающая способность определяется как 
[9, 72]:

 
 (33)

где ∆Θ* ≈ ∆TEC и

 
 (34)

Здесь обозначение TI относится к термоизоля-
ционному слою. Пренебрегая малыми объемным и 
граничным термическими сопротивлениями, пред-
полагая R″th,b

TI → ∞ что равносильно нулевому темпе-
ратурному градиенту на границе между ячейками, а 
также учитывая, что тепловой поток распределяет-
ся между теплоносящей жидкостью и окружающей 
ее средой PDMS, получим

 
 (35)
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Если в качестве теплоносителя принять воду в 
предположении, что ∆Θ* = 5 К, а m = 2, то усреднен-
ная по времени цикла охлаждающая способность на 
одну ячейку составит 180 мВт/см2. Исходя из данных 
табл. 3, соответствующие значения  для крем-
нийорганической жидкости и HT-70 составляют, 
соответственно, 51,5 и 25,7 мВт/см2. Эти величины 
сравнимы с полученным недавно эксперименталь-
ным значением 30 мВт/см2 для охладителя на основе 
гибкого пленочного электрокалорического полимера 
и электростатического преобразующего механизма 
[15]. Зависимость средней охлаждающей мощности 
от времени цикла приводится на рис. 2.

Для стека ячеек, нижняя и верхняя ячейки 
структуры должны быть термически изолированы 
от окружающей среды слоем, имеющим низкую 
теплопроводность. Для данной цели могут приме-
няться MEMS-структуры, состоящие из вакуум-

ных пустот [69], или высокопористые материалы. 
На верхней и нижней поверхностях структуры об-
разуется дополнительный делитель теплового по-
тока, который снижает охлаждающую способность 
ячейки на величину F, определяемую как

 

 (36)

На рис. 3 приводится зависимость F от коли-
чества ячеек в многоуровневой структуре в пред-
положении наличия вертикального градиента 
температуры только в верхней и нижней ячейках 
многоуровневой структуры.

Оценки, сделанные в данной работе, пока-
зывают, что твердотельные электрокалориче-
ские охладители с охлаждающей способностью  
до 2 Вт/см2 могут быть получены с использованием 
стека, состоящий из 10 одиночных ячеек, созданных 
с применением MEMS-технологии.

Заключение

Упрощенна аналитическая модель твердотель-
ных электрокалорических охладителей позволяет 
исследовать влияние свойств материалов на каче-
ственные показатели работы устройств, определять 
ключевые параметры материалов и прогнозировать 
рабочие характеристики устройств. В случае ис-
пользования стека, состоящей из электрокалори-
ческих ячеек, созданных с использованием MEMS-
технологии, в активном режиме регенерации может 
быть получена усредненная по времени цикла 
охлаждающая способность величиной до 2 Вт/см2.
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Электропроводность монокристаллов YBa2Cu3o7-d  
в условиях анионного упорядочения в слоях Cu(1)O1-d

© 2020 г. Н. А. Каланда§
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аннотация. Изучено влияние термоциклирующих отжигов на степень кислородного упорядочения (параметр 
порядка) в монокристаллах YBa2Cu3O7-d. установлено, что увеличение значений критической температуры 
начала перехода в сверхпроводящее состояние при термоциклирующих отжигах согласуется с уменьше-
ниями параметра σс/σаb, что указывает на перераспределение электронной плотности между структурно-
неоднородными плоскостями Cu(2)O2 и Cu(1)O1-d за счет формирования длинноцепочечного упорядочения 
кислорода в линейных группах O(4)—Cu(1)—O(4) вдоль кристаллоструктурной оси (b) элементарной ячейки, 
и устранению кислородных дефектов в квадратных сетках плоскостей Cu(2)O2. доказано, что существует 
критическая величина анизотропии электропроводности σс/σаb, ниже которой ее поведение не коррелирует с 
изменением температуры начала перехода в сверхпроводящее состояние Тс. в этом случае увеличение Тс и 
орторомбического искажения кристаллической структуры при изотермических отжигах является результатом 
усиления «межслойного» взаимодействия между плоскостями Cu(2)О2 и Cu(1)О1-d. в результате увеличива-
ется вклад в электронную плотность состояния на уровне Ферми цепочечных слоев Cu(1)О1-d, которые могут 
быть сверхпроводящими за счет туннелирования куперовских пар из плоскостей Cu(2)О2, формируя в них 
наведенную сверхпроводимость.

ключевые слова:  высокотемпературная  сверхпроводимость,  монокристаллы  YBa2Cu3O7-d,  кислородная 
нестехиометрия, электропроводность, параметр порядка
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Введение

Актуальной проблемой в области высокотем-
пературной сверхпроводимости остается совер-
шенствование технологии получения качественных 
образцов, в том числе и соединения YBa2Cu3O7-d, с 
воспроизводимыми сверхпроводящими свойства-
ми и исследование их физико-химических свойств. 
Одно из условий существования сверхпроводящего 
состояния в купратных соединениях — это наличие 
в плоскостях, перпендикулярных к кристаллогра-
фической оси С4 и параллельных данной оси, почти 
квадратных с небольшим ромбическим искажени-
ем сеток, в вершинах которых находятся анионы 
кислорода О2-, а в центре расположен катион ме-

ди с переменной валентностью Cu1+,2+,3+; при этом 
средняя валентность, оцененная по длине связи 
Cu—O, составляет ~2,33 [1, 2]. При рассмотрении за-
висимости сверхпроводящих свойств YBa2Cu3O7-d 
от кислородной нестехиометрии установлено, что 
критическая температура начала перехода в сверх-
проводящее состояние Тс определяется плотностью 
электронных состояний N(E) вблизи уровня Ферми 
EF, которые, в свою очередь, связаны с концентра-
цией вакансий кислорода d и их распределением в 
структуре YBa2Cu3O7-d [3—7]. 

Известно, что значения Тс зависят от концен-
трации мобильного кислорода, распределенного в 
цепочечных Сu(1)O1-d-плоскостях, и достигают мак-
симальных величин (~92 К) при d = 0÷0,2 [8]. Указан-
ная корреляция неоднозначна, так как при постоян-
ном значении ∆ получаются различные значения Тс, 
что обусловлено влиянием не только концентрации 
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кислородных вакансий, но и их упорядочением в 
анионной подрешетке кристалла YBa2Cu3O7-d [9—
14]. Параметр порядка ηv0 кислородных вакансий, 
в свою очередь, зависит от температуры, времени 
отжига и, следовательно, влияет на Тс [15—18]. Та-
ким образом, упорядочение кислородных вакансий 
в YBa2Cu3O7-d можно рассматривать как один из 
способов изменения концентрации носителей за-
ряда в квадратных сетках кристаллоструктурных 
плоскостей Сu(2)O2, влияющих на сверхпроводящие 
свойства соединения [19—22].

Несмотря на многочисленные работы [8—15], 
условия изменения упорядочения кислородных 
вакансий между кристаллоструктурными поло-
жениями (0 1/2 0) и (1/2 0 0) в анионной подрешет-
ке YBa2Cu3O7-d, особенно при d → 0, недостаточно 
изучены. Определение значения пороговой темпе-
ратуры (Тп, К), при достижении которой энергия те-
пловых колебаний атомов превышает энергию связи 
кислорода в цепочках —Сu(1)—О(4)—Сu(1)—О(4)— 
и становится причиной нарушения упорядочения 
кислородных вакансий в анионной подрешетке, яв-
ляется актуальной задачей.

образцы и методы исследования

Выращивание монокристаллов YBa2Cu3O7-d 
осуществлялось бестигельным методом в услови-
ях направленного массопереноса вещества в си-
стеме диффузионных пар {Ba3Cu5O8 + хBaCuO2}/
Y2BaCuO5 вследствие градиента концентрации 
компонентов между контактирующими слоями [23, 
24]. Для синтеза соединений состава Y2BaCuO5 и 

BaCuO2 использовались оксиды Y2O3, BaO и CuO 
марки «О.С.Ч.» Синтез соединений осуществлял-
ся в термоустановках при давлении кислорода 
pO2 = 0,21 ⋅ 105 Па и температуре 1220 и 1270 К для 
BaCuO2 и Y2BaCuO5 соответственно. Температу-
ра в термоустановках поддерживалась с помощью 
высокоточного регулятора температуры РИФ-101 
и контролировалась Pt—Pt/Rh(10%)-термопарой с 
точностью ±0,5 К. Выращенные монокристаллы име-
ли размеры от 1 × 1 × 0,5 до 5 × 4 × 2 мм3, значения  
d = 0,6÷0,7 и сверхпроводящие характеристики:  
Тс = 31÷36 К и ∆Тс = 11÷18 К, где ∆Тс = 90÷10 % — ши-
рина температурного перехода в сверхпроводящее 
состояние. Структура исследовалась на дифракто-
метре ДРОН-3 с использованием СuKa-излучения. 
Параметры кристаллической решетки опреде-
лялись ассиметричным методом с точностью ±5 × 
× 10-5 нм на порошках YBa2Cu3O7-∆. 

Так как скорость насыщения и последую-
щее упорядочение кислорода в тройном купрате 
YBa2Cu3O7-d существенно ниже для монокристал-
лов и плотной керамики (ρ = 6,0—6,2 г/см3), чем для 
керамических образцов с невысокой плотностью 
(ρ = 4,4—4,7 г/см3), то для получения значений 
d ≤ 0,1 использовались термоциклирующие отжи-
ги в три этапа [25—27]. На первом этапе кристаллы 
YBa2Cu3O7-d отжигались при 820 К в течение 25 ч; 
на втором — при Т = 1020 К в течение 2 ч; на третьем 
этапе осуществлялось ступенчатое охлаждение в 
интервале 1020—870 К со скоростью 40—50 К/ч, 
а в интервале 870—720 К — со скоростью 1—5 К/ч. 
Электропроводность кристаллов YBa2Cu3O7-d в тем-
пературном диапазоне 77—800 К измерялась четы-
рехзондовым методом с использованием платиновых 
токоподводов. 

Результаты и их обсуждение

Наибольшей величиной диамагнитного отклика 
обладает кристалл после четвертого термоциклиру-
ющие отжига, для которого значение диамагнитного 
отклика в 3,7 раза больше, чем после одноэтапного 
отжига. Таким образом, увеличивается температура 
начала сверхпроводящего перехода и уменьшается 
его ширина, на что указывают данные температур-
ных зависимостей намагниченности монокристалла 
(рис. 1). Дальнейшее увеличение числа термоцикли-
рующих отжигов не привело к улучшению сверх-
проводящих характеристик кристалла. 

Полученные полевые зависимости намагничен-
ности (рис. 2) позволили оценить критический ток 
кристалла по модели Бина

  (1)

где М+ и М– — величины намагниченности кристал-
ла при противоположно направленных векторах 

Рис. 1. температурная зависимость намагниченности моно-
кристалла YBa2Cu3O7-d, подвергнутого термоциклирую-
щим отжигам: 
1—4 — после первого, второго, третьего и четвертого 
термоциклирующего отжига, соответственно.  
вставка: поверхность кристалла, отснятая в поляризо-
ванном свете

Fig. 1 Temperature dependence of the magnetization of 
theYBa2Cu3O7-d single crystal, subjected to thermocycling 
annealing procedures; 1, 2, 3 and 4 — after the first, second, 
third and fourth stage annealing, respectively.  
Inset shows the crystal surface, captured in polarized light
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магнитной индукции внешнего магнитного поля. 
При рассмотрении полевой зависимости намагни-
ченности обнаружено, что плато на гистерезисных 
петлях практически симметричны (см. рис. 2). 
Поэтому вместо |–M+ + M–| в формуле (1) можно ис-
пользовать удвоенный остаточный момент намаг-
ниченности Мост, который равен намагниченности 
кристалла в нулевом поле после приложения силь-
ного магнитного поля (14 Тл). Тогда выражение для 
расчета критической плотности тока в кристалле 
примет вид

  (2)

Из кривых намагниченности М(В) при Т = 7 К в 
магнитном поле В, направленном параллельно оси с 
видно, что с увеличением количества термоцикли-
рующих отжигов площади гистерезисных петель 
и, следовательно, Mост значительно возрастают 
(см. рис. 2). Обозначенный выше процесс, соглас-
но выражению (2), приводит к росту критической 
плотности тока Jc ≈ 0,68; 1,21; 2,05; 2,59 ⋅ 104 А/см2 

для первого, второго, третьего и четвертого термо-
циклирующего отжига соответственно. 

Влияние газотермических отжигов кристалла 
YBa2Cu3O7-d на изменение концентрации и упо-
рядочение кислородных вакансий в плоскости (ab) 
между различными кристаллографическими поло-
жениями (0 1/2 0) и (1/2 0 0) определялось измерени-
ем электропроводности в различных направлениях 
кристалла: σс — вдоль оси (с), σab — в направлении, 
параллельном плоскости (ab). Обнаружено, что при 
термоциклирующих отжигах кристаллов проис-
ходило коррелированное изменение значений Тс и 
σс/σаb (рис. 3). Уменьшение отношения σс/σаb за счет 
более быстрого увеличения значений σаb, чем σс, 
обусловлено различными механизмами воздействия 
термоциклирующих отжигов на электропровод-
ность кристалла в различных направлениях.

Можно предположить, что увеличение σс обу-
словлено повышением степени ковалентности связи 
вдоль оси c кристаллической решетки YBa2Cu3O7-d, 
что приводит к повышению степени перекрытия 
волновых функций электронов, расположенных на 

Таблица 1

Зависимость сверхпроводящих характеристик и параметров кристаллической решетки 
монокристалла YBa2Cu3O7-d от количества термоциклирующих отжигов n 

[Dependence of the superconducting characteristics and crystal lattice parameters of the YBa2Cu3O7-d 
single crystal on the number of thermocycling annealing procedures (n)]

n Тс, К ∆Т, К ∆(b-a), нм (с), нм ηv0 d
1 84,2 4 0,0052 1,17085 0,3333 0,15

2 87,1 2 0,00572 1,17034 0,3666 0,13

3 88,5 1,5 0,00597 1,17010 0,3826 0,11

4 89 1 0,00606 1,17001 0,3884 0,10

Рис. 2. Полевые зависимости намагниченности монокри-
сталла YBa2Cu3O7-d: 
1—4 — после первого, второго, третьего и четвертого 
термоциклирующего отжига, соответственно

Fig. 2. Field dependences of the magnetization of the 
YBa2Cu3O7-d single crystal; 1, 2, 3 and 4 — after the first, 
second, third and fourth stage annealing, respectively

Рис. 3. влияние числа термоциклирующих отжигов n на ани-
зотропию проводимости σс/σаb (1) и температуру начала 
перехода в сверхпроводящее состояние Тс (2) кристал-
лов YBa2Cu3O7-d

Fig. 3. Influence of the number of thermocycling annealing 
processes on the anisotropy of conductivity and the 
temperature at which the transition of YBa2Cu3O7-d crystals 
to the superconducting state starts
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Cu3dz2-орбиталях меди и О2рz-орбиталях кислоро-
да. Это предположение подтверждается уменьше-
нием параметра кристаллической решетки вдоль 
кристаллографической оси (с) (табл. 1). 

Увеличение электропроводности σаb после тер-
моциклирующих отжигов обусловлено перераспре-
делением электронной плотности из квадратных 
сеток слоев Сu(2)O2 в цепочечные слои Сu(1)O1-d, 
что приводит к увеличению N(Е)F в Сu(2)O2. На 
перераспределение электронной плотности ока-
зывает влияние концентрация и упорядочение 
кислородных вакансий вдоль (a) или увеличение 
плотности заселенности анионами кислорода кри-
сталлографических позиций (0 1/2 0), приводящее 
к повышению значений орторомбического искаже-
ния ∆(b-а). 

При достижении постоянных значений Тс  
и σс/σаb переходили к изотермическим отжигам в 
интервале температур от 720 до 560 К при pO2 = 
= 5 ⋅ 105 Па в течение 15 ч. Увеличение значений 

Тс при ∆Тс = const наблюдалось при температурах 
ниже пороговой Тп = 660 К (рис. 4). Кроме того, при 
изотермических отжигах в интервале температур 
660—560 К значения σс/σаb оставались постоянными, 
а Тс увеличивались. Повышение значений Тс можно 
условно разделить на две области: I и II; причем в 
области I значения Тс возрастали быстрее, чем в об-
ласти II (см. рис. 4). 

Для установления зависимостей Тс от концен-
трации кислородных вакансий и их упорядочения 
введен параметр порядка, линейно зависимый от 
орторомбического искажения ∆(b-а) и выраженный 
в аналитическом виде как ∆(b-а) = aηv0, где a — ко-
эффициент пропорциональности. Коэффициент 
пропорциональности рассчитывался из максималь-
ных значений max(∆(b-а)) = 0,00780 нм для стехиоме-
трического состава YBa2Cu3O7, что соответствует  
ηmax = 0,5 [28]. Установлено, что Тс кристаллов, под-
вергнутых термоциклированию, более чувствитель-
на к концентрации кислородных вакансий (d), чем к 
их упорядочению (ηv0) (см. табл. 1 и 2). При изотерми-
ческих отжигах в интервале температур 660—560 К 
основной вклад в изменения значений Тс оказывает 
упорядочение кислородных вакансий. В этом случае 
наблюдается изменение значений только ηv0, тогда 
как d = const. Повышение значений ηv0 обусловлено 
упорядочением анионов кислорода с увеличением 
длины цепочечных фрагментов —Сu(1)—О(4)—Сu(1) 
—О(4)—. Это способствует повышению ковалент-
ности связи вдоль оси с, уменьшению длины свя-
зи —Cu(1)—O(1)—Cu(2)— с перераспределением 
электронной плотности из квадратных сеток слоев 
Сu(2)O2 в цепочечные слои Сu(1)O1-d и увеличи-
вает концентрацию свободных носителей заряда  
на антисвязывающих гибридизированных ор-
биталях Cu3d(x2-y2)—О2рху. Различие скорости 
увеличения Тс в I и II областях связано с тем, что 
для упорядочения кислорода в цепочках —Сu(1)—
О(4)—Сu(1)—О(4)— вдоль оси (b) (I-область) нужны 
перемещения атомов порядка одного межатомного 
расстояния, а в II-области для этого необходимы 
перемещения анионов на большие расстояния для 
образования длинноцепочечного упорядочения 
вдоль оси (b). 

Таблица 2

Зависимость сверхпроводящих характеристик и параметров кристаллической решетки 
монокристалла YBa2Cu3O7-d от температуры изотермического отжига Tотж 

[Dependence of the superconducting characteristics and crystal lattice parameters  
of the YBa2Cu3O7-d single crystal on the temperature of isothermal annealing]

Tотж, К Тс, К ∆Т, К ∆(b-a), нм (с), нм ηv0 d
660 91,7 1 0,00691 1,16900 0,4429 0,06

620 92,4 1 0,00750 1,17036 0,4807 0,06

580 90,7 1 0,00683 1,16932 0,4378 0,07

Рис. 4. Кинетические зависимости температуры начала пе-
рехода Тс кристаллов YBa2Cu3O7-d, отожженных  
при pO2 = 5 ⋅ 105 Па и различных температурах в изотер-
мических условиях. вставка: временные зависимости Тс 
кристаллов YBa2Cu3O7-d, отожженных при pO2 = 5 ⋅ 105 Па 
и различных температурах в изотермических условиях

Fig. 4. Kinetic dependences of the transition onset temperature 
(Tc, K) of the YBa2Cu3O7-d, crystals annealed at pO2 =  
= 5 ⋅ 105 Pa and at various temperatures under isothermal 
conditions. The inset shows time dependences of the Tc  
of the YBa2Cu3O7-d, crystals annealed at pO2 = 5 ⋅ 105 Pa  
and at various temperatures under isothermal conditions
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Анализ изменения анизотропии электропро-
водности при термоциклирующих и изотермиче-
ских отжигах показал, что увеличение Тс не всегда 
коррелирует с изменениями σс/σаb. С одной стороны, 
увеличение Тс в образцах, прошедших термооб-
работку, объясняется повышением концентрации 
свободных носителей заряда в плоскостях Cu(2)О2 
и усилением межслоевого взаимодействия (σс/σаb) 
между плоскостями Cu(2)О2 и Cu(1)О1-d. С другой 
стороны, отжиги при температурах 660—560 К и 
pO2 = 5 ⋅ 105 Па увеличивали Тс кристаллов, а зна-
чения σс/σаb не изменяли. Из сказанного выше сле-
дует, что значение анизотропии электропроводности 
монокристаллов YBa2Cu3O7-d зависит от параметра 
кислородной нестехиометрии d, тогда как значени-
ем ηv0 она не определяется. Можно предположить, 
что при 660—560 К и pO2 = 5 ⋅ 105 Па меняется сам 
механизм воздействия отжигов на сверхпроводящие 
свойства кристалла. В этом случае увеличение σаb 
и Тс обусловлено упорядочением ионов кислорода и 
является результатом вклада в электронную плот-
ность состояния цепочечных слоев Cu(1)O1-d на уров-
не Ферми. Цепочечные слои Cu(1)О1-d могут быть 
сверхпроводящими за счет эффектов близости, что 
делает возможным существование в них наведенной 
сверхпроводимости за счет туннелирования купе-
ровских пар из плоскостей Cu(2)О2.

Заключение

При изучении закономерностей взаимодействия 
кислорода с монокристаллами купрата иттрия—
бария, впервые обоснована необходимость термоци-
кличности режимов газотермического воздействия, 
позволяющая повысить сверхпроводящие харак-
теристики YBa2Cu3O7-d за счет целенаправленного 
воздействия на процессы сорбции и упорядочение 
кислорода в его анионной подрешетке.

Установлено, что повышение критической тем-
пературы начала перехода в сверхпроводящее со-
стояние при термоциклических отжигах согласуется 
с уменьшениями параметра σс/σаb, что указывает на 
перераспределение электронной плотности между 
структурно-неоднородными плоскостями Cu(2)O2 
и Cu(1)O1-d за счет формирования длинноцепочеч-
ного упорядочения кислорода в линейных группах 
O(4)—Cu(1)—O(4) вдоль оси (b) элементарной ячейки, 
и устранению кислородных дефектов в квадратных 
сетках плоскостей Cu(2)O2.

Доказано, что существует критическое значе-
ние анизотропии электропроводности σс/σаb, ниже 
которого ее поведение не коррелирует с изменением 
Тс. В этом случае увеличение Тс и орторомбического 
искажения кристаллической структуры при изотер-
мических отжигах является результатом усиления 
«межслойного» взаимодействия между плоскостя-
ми Cu(2)О2 и Cu(1)О1-d. В результате увеличивается 

вклад в электронную плотность состояния на уровне 
Ферми цепочечных слоев Cu(1)О1-d, которые могут 
быть сверхпроводящими за счет туннелирования 
куперовских пар из плоскостей Cu(2)О2, формируя 
в них наведенную сверхпроводимость.
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electrical conductivity of YBa2Cu3o7-d single crystals  
under conditions of anionic ordering in Cu(1)o1-d layers

n. A. Kalanda1,§

1 Scientific-Practical Materials Research Centre of the NAS of Belarus,  
19 P. Brovka Str., Minsk 220072, Belarus

Abstract. The influence of thermocycling annealing processes on the oxygen ordering degree (order parameter) in theY-
Ba2Cu3O7-d single crystals have been studied. It was determined that an increase in the critical temperature of the onset 
of the transition to the superconducting state during step annealing procedures is consistent with decrease of the σс/σаb 
parameter. This fact indicates the redistribution of the electronic density between the Cu(2)O2 and Cu(1)O1-d structurally-
inhomogeneous planes, due to the formation of the oxygen long-range ordering in the O(4)—Cu(1)—O(4) linear groups 
along the (b) crystal structure axis of the unit cell, and removal of the oxygen defects in the square nets of the Cu(2)O2 
planes. The existence of a critical value of the conductivity anisotropy σс/σаb, below which its behavior does not correlate 
with  the change of Тс, has been proved.  In  this case,  the  increase of Тс and  the orthorhombic distortion of  the crystal 
structure at the isothermal annealing processes occur due to the amplification of the «interlayer» interaction between the 
Cu(2)О2 and Cu(1)О1-d planes. As a result, the contribution of the Cu(1)О1-d chain layers in the electronstate density on 
the Fermi level increases. These layers could be the superconducting ones by means of the Cooper pairs tunneling from  
the Cu(2)О2 planes, forming the induced superconductivity there.
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ИК-люминесценция CaGa2o4 : Yb3+ при возбуждении излучением  
с длиной волны 940 и 980 нм
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аннотация. Представлен обзор известных люминесцентных материалов на основе галлата кальция CaGa2O4, 
излучающих в видимой и инфракрасной (ИК) области спектра. на сегодняшний день ИК-люминофоры ис-
следованы мало, но их практическое применение представляет интерес. твердофазным методом получены 
образцы CaGa2O4, активированные редкоземельными ионами Yb3+. Исследованы структурные и люминесцент-
ные свойства состава CaGa2O4 : Yb3+. При возбуждении CaGa2O4 : Yb3+ излучением с длиной волны 940 и 980 нм 
зарегистрирована люминесценция в диапазоне 980—1100 нм. на основании данных о строении электронных 
уровней в ионах Yb3+ сделан вывод о том, что возбуждение и излучение происходят непосредственно в ионах 
Yb3+ при пассивном участии решетки основания. в спектрах люминесценции имеется три максимума на дли-
нах волн 993, 1025 и 1080 нм. Излучение в этих полосах обусловлено оптическими переходами электронов 
из возбужденного в основное состояние в ионах Yb3+. Изучена зависимость интенсивности люминесценции 
в полосе 993 нм от концентрации ионов активатора Yb3+. установлено, что введение в состав люминофора 
ионов  Na+  повышает  интенсивность  ИК-люминесценции.  Предложен  оптимальный  состав  люминофора   
(Ca1-x-yYbxNay)Ga2O4, при котором интенсивность люминесценции в полосе 993 нм максимальна.
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Введение

Оптические свойства галлатов исследуются 
давно, в частности большое внимание уделяется 
эффекту фотопроводимости при возбуждении 
материалов УФ-излучением. Известны галлаты 
иттрия, свинца, гадолиния, лития, цинка, меди, 
лантана, бария, стронция, фотопроводящие [1, 2] и 
люминесцентные свойства которых представляют 
научный интерес [3—5]. Однако галлат кальция 
CaGa2O4 изучен не достаточно хорошо, несмотря на 
его оптическую прозрачность в видимом диапазоне, 
высокую фотостабильность и экономическую до-
ступность. Между тем, достаточно широкая запре-
щенная зона CaGa2O4 (3,6 эВ) и частота колебаний 
фононов в пределах 500—600 см-1 [3] делают этот 
материал перспективным для синтеза на его основе 
новых люминофоров.

Исследований, посвященных люминесценции 
галлата кальция, проводилось мало. В большинстве 

работ [3, 8, 9, 11, 12] рассматривается люминесцен-
ция и электролюминесценция этих материалов в 
видимой области спектра при возбуждении УФ-
излучением.

Соединения на основе CaGa2O4 обладают вы-
сокой химической стабильностью, а структурные 
и оптические свойства CaGa2O4 позволяют эффек-
тивно использовать их в качестве матрицы люми-
нофора. Также они заявлены как перспективные 
материалы для цветных электролюминесцентных 
дисплеев [6, 7]. 

В работе [3] описана собственная люминес-
ценция CaGa2O4 в диапазоне длин волн λ от 300 до 
600 нм и примесная люминесценция CaGa2O4 : Eu3+, 
Na+ в полосах с длиной волны 588 и 612 нм, возника-
ющая при возбуждении вещества УФ-излучением 
с λ = 255 нм. Авторы работы [3] установили, что 
основание люминофора эффективно передает свою 
энергию ионам Eu3+, а дополнительное введение в 
структуру ионов Na+ значительно повышает интен-
сивность и длительность примесной люминесценции. 
К подобным выводам пришли также авторы работы 
[8], которые наблюдали красную люминесценцию 
(617 нм) CaGa2O4, активированного трехвалентны-
ми ионами Eu3+. Известны желтые люминофоры 
на основе CaGa2O4, активированные ионами Bi3+ 
[9], Mn2+ и Dy3+ [10], а также зеленый люминофор 
CaGa2O4 : Tb [11, 12]. 
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В отличие от люминофоров, излучающих в ви-
димом диапазоне спектра, инфракрасные (ИК) лю-
минофоры на основе CaGa2O4 изучены хуже. 

В  раб о т е  [13]  со о бщ ае т с я,  ч т о  га л л ат 
CaGa1,99Cr0,01O4 обладает развитой системой лову-
шек. При возбуждении УФ-источником излучения 
заряды накапливаются на глубоких ловушках и 
хранятся там. Стимуляция ловушек с помощью ИК-
излучения дает широкополосное излучение Cr3+ 
в красной и ИК-области спектра, напоминающее 
антистоксовую люминесценцию в лантаноидах.

Совместная активация ионами Cr3+ и Nd3+ [14] 
приводит к переносу энергии от ионов Cr3+ к ионам 
Nd3+, в результате чего усиливается люминесценция 
в полосе 1064 нм, принадлежащей ионам Nd3+ [15]. 
Авторы работы [14] предлагают использовать такие 
люминофоры в современных многофункциональных 
приложениях для создания биоизображений.

Представляет интерес также работа [16], в ко-
торой рассматриваются стоксовые люминофоры на 
основе CaGa2O4, активированные ионами Yb3+ и раз-
личными сенсибилизаторами (Bi3+, Eu3+, Cr3+), и ис-
следуется возможность преобразования УФ-синего 
возбуждающего излучения в излучение ближнего 
ИК-диапазона. В основе этих процессов лежит меха-
низм накопления и переноса энергии от ионов сенси-
билизаторов к ионам Yb3+. Ионы Cr3+ имеют широкий 
спектр возбуждения в УФ-синей области спектра и, 
по мнению авторов, наиболее эффективно передают 
энергию ионам Yb3+, которые, в свою очередь, излу-
чают в ИК-области на длине волны ~1000 нм [16]. Та-
кой материал предлагается использовать в качестве 
перспективного спектрального преобразователя для 
солнечных кремниевых элементов. 

В спектрах возбуждения CaGa2O4 : Yb3+ [16] 
наблюдали две полосы: широкую полосу в диапа-
зоне λ = 200—255 нм, соответствующую межзон-
ным переходам в решетке основания CaGa2O4, и 
серию пиков в области 900—1000 нм, обусловлен-
ную переходами в ионах Yb3+. Для возбуждения 
люминесценции соединений Eu3+,Yb3+ : CaGa2O4, 
Bi3+,Yb3+ : CaGa2O4, Cr3+,Yb3+ : CaGa2O4 использовали 
источники излучения с длиной волны 266 и 450 нм. 
При этом возбуждение люминесценции осущест-
вляется через основание люминофора и примеси 
сенсибилизаторов. Люминесценция CaGa2O4 : Yb3+ 
при возбуждении излучением с длиной волны 
900—1000 нм в работе [16] не рассматривалась. Од-
нако ИК-люминофоры, способные излучать при 
ИК-возбуждении, также представляют научный 
интерес. Они могут использоваться для создания 
спектральных фотопреобразователей, скрытых изо-
бражений, маркеров.

Ниже представлены результаты исследования 
люминесцентных свойств CaGa2O4, активированного 
ионами Yb3+, при возбуждении лазерами с длиной 
волны 940 и 980 нм.

образцы и методы исследования

Для синтеза люминофора в качестве исходных 
компонентов использовали реактивы квалифика-
ции ОСЧ: карбонат кальция CaCO3, оксид галлия  
Ga2O3, оксид иттербия Yb2O3 и карбонат натрия 
Na2CO3. Ввиду малого количества редкоземель-
ных ионов Yb3+ их вводили в шихту в виде рас-
твора нитрата Yb(NO3)3 в концентрациях от 0,3 до  
15 % (мол.). Совместно с ионами активатора в состав 
люминофора вводили ионы Na+, выполняющие 
роль компенсаторов заряда. Их концентрация со-
ответствовала концентрации Yb3+. Эмпирическая 
формула синтезируемого люминофора имеет вид 
(Ca1-x-yYbxNay)Ga2O4.

Синтез осуществляли твердофазным методом 
в высокотемпературной печи на воздухе при темпе-
ратуре 1250 °С в течение 18 ч. Такие температурно-
временные параметры были выбраны исходя из 
результатов рентгенографических исследований 
экспериментальных образцов, полученных при 
различных условиях синтеза. Подробное описание 
формирования полиморфных фаз a-CaGa2O4 и 
b-CaGa2O4 в интервале температур 1050—1350 °С 
приведено в работе [7]. Диапазон 1250—1350 °С яв-
ляется наиболее оптимальным для получения фа-
зы CaGa2O4 в условиях нормального атмосферного 
давления и в присутствии кислорода.

Согласно данным работы [12], в системе CaO—
Ga2O3 при различных стехиометрических соотно-
шениях возможно образование трех соединений: 
3CaO  Ga2O3, CaO  Ga2O3 и CaO  2Ga2O3. Для полу-
чения фазы CaO  Ga2O3 (далее CaGa2O4) мы вводили 
компоненты CaO и Ga2O3 в соотношении 1 : 1.

Качественный и количественный фазовый 
анализ образцов проводили по дифрактограммам, 
полученным на рентгеновском дифрактометре  
«ДИФРЕЙ 401» (CuKa-излучение, Ni-фильтр). Па-
раметры элементарных ячеек рассчитывали с ис-
пользованием программы Difract.

Гранулометрический состав полученных по-
рошков исследовали с помощью лазерного анализа-
тора размеров частиц Микросайзер 201А [17]. 

Для исследования спектров возбуждения ис-
пользовали два монохроматора МДР-24 и фото-
приемное устройство для приема и регистрации 
ИК-излучения. Спектры люминесценции иссле-
довались с применением монохроматора МДР-204 
и фотоприемного устройства ФПУ (PbS). Возбуж-
дение люминесценции осуществлялось полупро-
водниковыми лазерными диодами с длиной волны 
940 и 980 нм.

В качестве опорного образца при исследовании 
спектральных характеристик синтезированных 
образцов применяли промышленно выпускаемый 
люминофор Л-54. Отношение максимальных ин-
тенсивностей спектральных полос люминесценции 
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в области 980—1100 нм испытуемого и опорного 
образцов служило мерой интенсивности ИК-
люминесценции.

Результаты и их обсуждение

Твердофазный синтез галлата кальция пред-
ставляет собой обжиг двух оксидов CaO и Ga2O3 
при температуре 1250 °С в течение 18 ч. Уравнение 
реакции имеет вид [18]

CaO + Ga2O3 → CaGa2O4.

Галлат кальция CaGa2O4 кристаллизуется 
преимущественно в орторомбической сингонии, про-
странственная группа P21/c [19, 20]. Ионный радиус 
Ca2+ (0,099 нм) сопоставим с радиусом ионов актива-
тора Yb3+ (0,086 нм) [21, 22], ионный радиус Ga3+ зна-
чительно меньше и составляет 0,062 нм [12]. Поэтому 
при введении в структуру CaGa2O4 ионов Yb3+, они 
с большей долей вероятности займут позиции ионов 
Ca2+, образуя при этом раствор замещения. Однако 
при этом возникает зарядовое несоответствие, для 
компенсации которого мы использовали ионы Na+, 
которые вводились в шихту люминофора в том же 
количестве, что и ионы Yb3+. Ионный радиус Na+ 
(0,097 нм) почти совпадает с радиусом ионов Ca2+, что 
также должно уменьшить структурные искажения 
в решетке основания.

На рис. 1 представлены дифрактограммы чисто-
го и легированного примесями Yb3+ и Na+ галлата 
кальция. Для сравнения также приведена штрих-
диаграмма CaGa2O4, построенная по 
данным рентгенометрической картотеки 
международных стандартов Американ-
ского общества по испытанию материалов 
(ASTM) (карточка PDF-140143).

Основные дифракционные максимумы 
на дифрактограммах образцов совпадают 
с характерными пиками CaGa2O4 (PDF-
140143) из рентгенометрической картотеки. 
Из рис. 1 также видно, что характерные 
дифракционные максимумы для чистого 
и примесного галлата кальция совпадают. 
Это объясняется низкими концентра-
циями легирующих примесей Yb3+ и Na+, 
которые, встраиваясь в решетку галлата 
кальция, занимают места ионов Ca2+ и 
не вызывают значительных искажений в 
кристаллическом строении вещества.

Гранулометрический анализ порош-
ковых образцов, полученных при одинако-
вых условиях синтеза, показал, что сред-
ний размер частиц чистого CaGa2O4 со-
ставляет 17,9 мкм. Средний размер частиц 
CaGa2O4, активированных ионами Yb3+ 
в концентрации 5 % (мол.), — 18,5 мкм. 

При введении в состав люминофора ионов Na+ в 
том же количестве средний размер частиц немного 
увеличивается до 21,7 мкм. Это вызвано тем, что 
примесь Na2CO3 в процессе твердофазного синтеза 
люминофора выступает в качестве плавня, который 
улучшает взаимодействие компонентов твердого 
раствора и ускоряет массоперенос и процесс фор-
мирования новой фазы. В результате наблюдается 
рост кристаллитов, и средний размер частиц в об-
разце увеличивается.

С п е к т р ы  в о з б у ж д е н и я  л ю м и н о ф о р а 
(Ca0,9Yb0,05Na0,05)Ga2O4 снимали для люминесцент-
ных полос с длиной волны 1025 и 1080 нм. Эти полосы 
были выбраны в результате предварительного ис-
следования спектров люминесценции образцов под 
лазером с длиной волны 980 нм. При регистрации 
спектров возбуждения длина волны возбуждающего 
излучения изменялась в пределах от 800 до 2000 нм. 
Для полосы 1025 нм в спектрах возбуждения заре-
гистрированы два максимума с длиной волны 932 
и 975 нм. Для полосы 1080 нм максимальная интен-
сивность возбуждения приходится на те же длины 
волн (рис. 2). В спектрах присутствует также третья 
полоса возбуждения с максимумом ~910 нм, но ее пик 
выражен не явно.

Как уже говорилось выше, ширина запрещенной 
зоны CaGa2O4 составляет порядка 3,6 эВ. Для того, 
чтобы сообщить электронам в валентной зоне энер-
гию, достаточную для перехода в зону проводимости, 
необходимо возбуждать вещество излучением с дли-
ной волны 344 нм и меньше. В этом случае возможна 
реализация переходов по принципу «зона—зона». 

Рис. 1. штрих-диаграмма (а) и экспериментальные дифрактограммы чи-
стого CaGa2O4 (б) и легированного примесями CaGa2O4 : Yb,Na (в)

Fig. 1. (a) Bar chart and experimental X-ray diffraction patterns of (б) pure 
CaGa2O4 and (в) doped CaGa2O4 : Yb,Na
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Такие переходы в CaGa2O4 описаны в работах [3, 16], 
где авторы изучают собственную и примесную лю-
минесценцию в видимой области спектра при УФ-
возбуждении. Поскольку в рассматриваемом случае 
для возбуждения ИК-люминесценции используют-
ся фотоны с гораздо большей длиной волны, можно 
сделать вывод, что их энергии будет не достаточно 
для осуществления межзонных переходов. Таким 
образом, в CaGa2O4 : Yb3+ переходы электронов про-
исходят непосредственно в ионах активатора Yb3+ 
при пассивном участии решетки основания. 

Возбуждение в полосах 910, 932 и 975 нм соот-
ветствует энергетическим переходам между штар-
ковскими компонентами уровней 2F7/2 и 2F5/2 в ионах 
Yb3+. Так как интенсивность возбуждения в полосах 
932 и 975 нм максимальная, то в дальнейшем для ис-
следования люминесценции в экспериментальных 
образцах использовали полупроводниковые лазер-
ные диоды с длиной волны 940 и 980 нм. 

Рассмотрим подробнее процес-
сы возбуждения и люминесценции в 
CaGa2O4 : Yb3+, используя схему элек-
тронных уровней в ионах Yb3+ (рис. 3). 
Информация о положении верхних штар-
ковских подуровней получена из анализа 
электронных спектров поглощения [18], 
а структура нижних штарковских поду-
ровней Yb3+ изучена с использованием 
спектров люминесценции [23, 24]. 

Основной не возбужденный уровень 
2F7/2 состоит из четырех штарковских по-
дуровней (1, 2, 3, 4), а возбужденный уро-
вень 2F5/2 расщеплен на три подуровня 
(5, 6, 7). Стрелками указаны возможные 
электронные переходы с поглощением или 
выделением энергии. Авторы работ [18, 
23, 24] исследовали спектры поглощения 
и люминесценции, охлаждая при этом об-
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2F5/2

2F7/2
2F7/2

1

2

3

4

5

6

7

1

2

3

4

5

6

7

а б

Рис. 2. спектры возбуждения образцов люминофора 
(Ca0,9Yb0,05Na0,05)Ga2O4 для полос 1025 (1) и 1080 (2) нм

Fig. 2. (Ca0.9Yb0.05Na0.05)Ga2O4 luminophore specimen excitation 
spectra: (1) 1025 and (2) 1080 nm

Рис. 3. структура штарковских подуровней в ионах Yb3+:  
а — переходы при температурах 4,2—77 К [23, 24]; б — переходы при 
температуре 300 К

Fig. 3. Structure of Stark sublevels in Yb3+ ions:  
(а) 4.2—77 K transitions [23, 24]; (б) 300 K transitions

разцы до температуры жидкого азота и ниже. Это 
позволило значительно снизить энергию тепловых 
колебаний атомов в решетке и соотнести пики на 
спектрах поглощения с соответствующими пере-
ходами между штарковскими компонентами в ио-
нах Yb3+. Согласно исследованиям авторов [23] при 
температуре 4,2 К возможны переходы с нижнего 
основного штарковского подуровня 2F7/2 (1) на воз-
бужденные штарковские подуровни 5, 6 и 7 состоя-
ния 2F5/2 (см. рис. 3, а).

В нашей работе исследование образцов прово-
дилось при комнатной температуре (300 К). Заселен-
ность штарковских подуровней 2, 3, 4 при такой тем-
пературе выше, чем при температуре 4,2 К, поэтому 
возрастает вероятность электронных переходов с 
них на подуровни мультиплета 2F5/2 (см. рис. 3, б). 
Переход электронов с нижнего подуровня 5 воз-
бужденного состояния 2F5/2 на подуровни 1, 2, 3, 4 
состояния 2F7/2 происходит с выделением энергии в 
виде фотона, в результате чего возникает люминес-
ценция. К таким же выводам пришли авторы работы 
[25], которые исследовали штарковскую структуру 
ионных уровней Yb3+ в (YbxY1-x)2Ti2O7 при темпе-
ратурах 4,5—300 К. 

На первом этапе исследования люминесцент-
ных свойств CaGa2O4 : Yb3+ были изучены спектры 
люминесценции образцов, а также влияние ионов 
Na+ на интенсивность люминесценции. В спектрах 
люминесценции образцов можно выделить три мак-
симума на длинах волн 993, 1025 и 1080 нм (рис. 4). 
Излучение в этих полосах соответствует оптиче-
ским переходам электронов с возбужденного уровня 
2F5/2 на основной невозбужденный уровень 2F7/2 в 
ионах Yb3+.

Интенсивность люминесценции образца с плав-
нем в полосе 993 нм почти в 3 раза выше, чем у об-
разца без плавня. Это подтверждает наши предпо-

ФИзИчЕСКИЕ СВОйСТВА И МЕТОДы ИССЛЕДОВАНИй



82 Известия вузов. Материалы электронной техники. 2020. Т. 23, № 1     ISSN 1609-3577

ложения о влиянии ионов Na+ на люминесцентные 
свойства CaGa2O4 : Yb3+. Рассмотрим подробнее, как 
происходит компенсация заряда при образовании 
твердого раствора замещения.

Ионы Yb3+ в CaGa2O4 : Yb3+ занимают места ио-
нов Ca2+. При иновалентном замещении возникают 
электрически заряженные дефекты. Два иона Yb3+ 
заменяют три иона Ca2+, что приводит к образова-
нию одного отрицательного дефекта  и двух по-
ложительных дефектов , которые могут быть 
выражены следующим образом:

  (1)

При замещении ионов Ca2+ в кристаллической 
решетке ионами Na+ и Yb3+ образуется один  
положительный дефект и один  отрицательный. 
Уравнение дефектов при этом примет вид

  (2).

Из литературных данных [3] известно, что ионы 
Na+, Li+ и K+ действуют не только как компенсаторы 
заряда, но они также в некоторой степени влияют 
на кристаллическую структуру образца, размер 
частиц, морфологию поверхности. Ионный радиус 
Na+ (0,097 нм) почти совпадает с радиусом ионов 
Ca2+ (0,099 нм), поэтому при их замещении в решет-
ке CaGa2O4 структурные искажения минимальны. 
Таким образом, введение в состав люминофора ио-
нов Na+ минимизирует роль дефектов, вызванных 
нарушением электронейтральности кристалла и 
размерным несоответствием ионов Ca2+ и Yb3+, что 
способствует повышению интенсивности люминес-
ценции в области 980—1090 нм.

На втором этапе была иссле-
дована зависимость интенсивности 
люминесценции образцов от концен-
трации ионов Yb3+. На рис. 5 пред-
ставлены спектры люминесценции  
(Ca1-х-yYbхNay)Ga2O4 для различных 
концентраций активатора.

С п е к т р  л ю м и н е с ц е н ц и и  
(Ca1-х-yYbхNay)Ga2O4 представляет 
собой широкую полосу с тремя явно 
выраженными максимумами на дли-
нах волн 993, 1025, 1080 нм и несколь-
кими неявно выраженными пиками. 
Максимальная интенсивность люми-
несценции наблюдается у образца с 
концентрацией ионов Yb3+ 1 % (мол.). 
С ростом концентрации ионов ак-
тиватора интенсивность люминес-
ценции падает. При концентрация  
Yb3+ 10 % (мол.) и 15 % (мол.) в спек-
тре люминесценции наблюдается 
перераспределение интенсивностей 

между явно выраженными при низких концентра-
циях Yb3+ и Na+ максимумами при 1025 нм и неяв-
но выраженными максимумами в области 1040 нм 
в пользу последних. Это может быть вызвано как 
структурными искажениями в решетке основания, 
так и формированием новой фазы. Для исключения 
вероятности случайной ошибки, допущенной при 
синтезе или исследовании образцов, была повторно 
синтезирована еще одна серия образцов с теми же 
концентрациями Yb3+. На спектрах люминесцен-
ции образцов с концентрациями Yb3+ 10 % (мол.) 
и 15 % (мол.) наблюдается такое же перераспреде-
ление.

Рис. 4. спектры люминесценции (Ca0,9Yb0,05Na0,05)Ga2O4 (1) 
и (Ca0,95Yb0,05)Ga2O4 (2) при возбуждении излучением с 
длиной волны 940 нм

Fig. 4. (1) (Ca0.9Yb0.05Na0.05)Ga2O4 and (2) ((Ca0.95Yb0.05)Ga2O4 
luminescence spectra excited with 940 nm radiation

Рис. 5. спектры люминесценции (Ca1-х-yYbхNay)Ga2O4 при возбуждении излуче-
нием с длиной волны 940 нм для различных концентраций активатора: 
1 — х = y = 0,5 % (мол.); 2 — 1 % (мол.); 3 — 5 % (мол.); 4 — 10 % (мол.);  
5 — 15 % (мол.)

Fig. 5. (Ca1-х-yYbхNay)Ga2O4 luminescence spectra excited with 940 nm radiation  
for different activator ion concentrations:  
(1) х = y = 0.5 mol.%; (2) 1 mol.%; (3) 5 mol.%; (4) 10 mol.%; (5) 15 mol.%
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Зависимость интенсивности люминесценции 
от концентрации ионов Yb3+ для полосы с длиной 
волны 993 нм представлена на рис. 6.

Для построения более точной концентрацион-
ной зависимости была дополнительно синтезирова-
на серия образцов с концентрациями Yb3+ x = 0,003, 
0,007, 0,01, 0,02 и 0,03. Максимальная интенсивность 
люминесценции (Ca1-х-yYbхNay)Ga2O4 в полосе 993 
нм соответствует концентрации Yb3+ x = 0,01. Опти-
мальный состав люминофора для этой полосы из-
лучения (Ca0,98Yb0,01Na0,01)Ga2O4.

Заключение

На основании проведенных исследований сое-
динения CaGa2O4 : Yb3+ установлено, что при воз-
буждении вещества излучением с длиной волны 
940 и 980 нм возникает люминесценция в диапазоне 
980—1100 нм с максимумами излучения при длинах 
волн 993, 1025 и 1080 нм. Излучение в этом диапа-
зоне обусловлено оптическими переходами в ионах 
Yb3+. Экспериментально доказана возможность 
усиления ИК-люминесценции за счет введение 
в состав люминофора компенсирующей примеси 
Na2CO3. В ходе исследований концентрационной 
зависимости интенсивности люминесценции от кон-
центрации ионов активатора установлено, что мак-
симальная интенсивность люминесценции в полосе 
993 нм соответствует концентрации ионов Yb3+ x = 
= 0,01. Предложен оптимальный состав люминофора 
(Ca0,98Yb0,01Na0,01)Ga2O4.

Полученные ИК-люминофоры могут найти 
применение в таких важных отраслях, как био-
медицина, лазерная техника, маркировка ценных 
изделий и предметов искусств, военная техника, 
оптоволоконная техника.

Рис. 6. зависимость интенсивности люминесценции  
(Ca1-х-yYbхNay)Ga2O4 (x = y = 0,3; 0,5; 0,7; 1; 2; 3; 5; 10  
и 15 % (мол.)) в полосе 993 нм от концентрации ионов Yb3+ 
при возбуждении излучением с длиной волны 940 нм

Fig. 6. 993 nm luminescence band intensity  
of (Ca1-х-yYbхNay)Ga2O4 (x = y = 0.3; 0.5; 0.7; 1; 2; 3; 5; 10;  
15 mol.%) as a function of Yb3+ ions concentration for 940 nm 
excitation
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IR luminescence of CaGa2o4 : Yb3+ when excited  
by radiation with a wavelength of 940 and 980 nm
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1 Pushkin Str., Stavropol 355017, Russia

Abstract. The article provides an overview of known luminescent materials based on calcium gallate CaGa2O4, emitting in 
the visible and infrared (IR) spectral regions. IR phosphors have not been studied much, but their practical application is of 
interest. The solid-phase method was used to obtain CaGa2O4 samples activated with rare-earth ions Yb3+. The structural 
and luminescent properties of the composition CaGa2O4 : Yb3+ were studied. When CaGa2O4 : Yb3+ was excited by radia-
tion with a wavelength of 940 and 980 nm, luminescence was recorded in the range of 980—1100 nm. Based on data on 
the structure of electronic levels in Yb3+ ions, it is concluded that excitation and radiation occur directly in Yb3+ ions with the 
passive participation of the base lattice. Three maximums at a wavelength were recorded on the luminescence spectra: 
993 nm, 1025 nm, 1080 nm. The radiation in these bands is due to optical transitions of electrons from the excited to the 
ground state in Yb3+ ions. The dependence of the luminescence intensity in the 993 nm band on the concentration of Yb3+ 
activator ions was studied. It found that the introduction of the phosphor ions Na+ increases the intensity of the infrared 
luminescence. An optimal composition of  the phosphor  (Ca1-x-yYbxNay)Ga2O4  is proposed, at which  the  luminescence 
intensity in the range of 980—1100 nm is maximum.

Keywords: phosphors, gallates, CaGa2O4, rare-earth elements, Yb3+
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Влияние добавок висмута на теплофизические  
и термодинамические свойства алюминиевого полупроводникового 

сплава E-AlMgSi (алдрей)
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аннотация. Экономическая целесообразность применения алюминия в качестве проводникового материала 
объясняется благоприятным соотношением его стоимости и стоимости меди. немаловажным является и то, 
что стоимость алюминия в течение многих лет практически не меняется.
При использовании проводниковых алюминиевых сплавов для изготовления тонкой проволоки, обмоточного 
провода и т. д. могут возникнуть определенные сложности в связи с их недостаточной прочностью и малым 
числом перегибов до разрушения. в последние годы разработаны алюминиевые сплавы, которые даже в 
мягком состоянии обладают прочностными характеристиками, позволяющими использовать их в качестве 
проводникового материала.
Одним из перспективных направлений использования алюминия является электротехническая промышлен-
ность.  Проводниковые  алюминиевые  сплавы  типа  E-AlMgSi  (алдрей)  являются  представителями  данной 
группы сплавов. в работе представлены результаты исследования температурной зависимости теплоем-
кости, коэффициента теплоотдачи и термодинамических функций алюминиевого сплава E-AlMgSi (алдрей) 
с висмутом. Исследования проведены в режиме «охлаждения».
Показано, что с ростом температуры теплоемкость и термодинамические функции сплава E-AlMgSi (алдрей) 
с висмутом увеличиваются, а значение энергия Гиббса уменьшается. добавки висмута до 1 % (мас.) умень-
шают теплоемкость, коэффициент теплоотдачи, энтальпию и энтропию исходного сплава и увеличивают 
энергию Гиббса. 

ключевые слова: алюминиевый сплав E-AlMgSi (алдрей), висмут, теплоемкость, коэффициент теплоотдачи, 
режим «охлаждения», энтальпия, энтропия, энергия Гиббса
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Введение

Алюминий и его сплавы широко применяют в 
электротехнике в качестве проводника и конструк-
ционного материала. Как проводниковый материал 
алюминий характеризуется высокой электро-  
и теплопроводностью (после меди максимальный 
уровень среди всех технически применяемых ме-
таллов) [1].

Алюминий также отличается малой плотно-
стью, высокой коррозионной стойкостью в атмос-
ферных условиях и стойкостью против воздействия 
химических веществ. Несмотря на это, сплавы 
алюминия в определенном состоянии и в жестких 
условиях эксплуатации могут подвергаться опас-
ным видам коррозионных разрушений. Особый 
интерес приставляет коррозия алюминия в рас-
творах, близких к нейтральным средам (6 < pH < 8). 
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К такому виду коррозии относится коррозия в при-
родных средах: морская, озерная и речная вода, пи-
тьевая вода и атмосферные осадки. В этих условиях 
при обычных температурах скорость ионов Н+ или 
молекул H2O с выделением водорода пренебрежи-
мо мала [2].

Экономическая целесообразность применения 
алюминия в качестве проводникового материала 
объясняется благоприятным соотношением его 
стоимости со стоимостью меди. Кроме того, следует 
учесть и тот фактор, что стоимость алюминия в те-
чение многих лет практически не меняется [3, 4].

При использовании проводниковых алюминие-
вых сплавов для изготовления тонкой проволоки, 
например обмоточного провода и т. д., могут воз-
никнуть определенные сложности в связи с недо-
статочной прочностью и малым числом перегибов 
до разрушения таких проводов.

В последние годы разработаны алюминиевые 
сплавы, которые даже в мягком состоянии обладают 
прочностными характеристиками, позволяющими 
использовать их в качестве проводникового мате-
риала [4].

Одним из проводниковых алюминиевых спла-
вов является сплав E-AlMgSi (алдрей), который от-
носится к термоупрочняемым сплавам. Он отлича-
ется высокой прочностью и хорошей пластичностью. 
Данный сплав при соответствующей термической 
обработке приобретает высокую электропровод-
ность. Изготовленные из него провода использу-
ются почти исключительно для воздушных линий 
электропередач [4—6].

В связи с тем, что линии электропередачи из 
алюминия и его сплавов эксплуатируются в откры-
той атмосфере, вопросы повышения коррозионной 
стойкости сплавов являются актуальными.

Целью работы — исследование влияния добавок 
висмута на теплофизические свойства и термодина-
мические функций алюминиевого проводникового 
сплава E-AlMgSi (алдрей), химического состава, 
% (мас.): Mg — 0,5; Si — 0,5; Al — остальное.

образцы и методы исследования

Синтез сплавов проводили в шахтной лабора-
торной печи сопротивления типа СШОЛ при тем-
пературе 750—800 °С. В качестве шихты при полу-
чении сплава E-AlMgSi использовали алюминий 
марки А6, который дополнительно легировали рас-
четным количеством кремния и магния. При легиро-
вании алюминия кремнием учитывали имеющийся 
в составе первичного алюминия металлический 
кремний (0,1 % (мас.)). Магний, завернутый в алю-
миниевую фольгу, вводили в расплав алюминия с 
помощью колокольчика. Висмут вводили в расплав 
в завернутом в алюминиевой фольге виде. Хими-
ческий анализ полученных сплавов на содержание 
кремния и магния проводили в Центральной завод-
ской лаборатории ГУП «Таджикская алюминиевая 
компания». Состав сплавов также контролировали 
взвешиванием шихты и полученных сплавов. При 
отклонении веса сплавов более чем на 1—2 % (отн.) 
синтез сплавов проводили заново. Далее из рас-
плава удаляли шлак и проводили литье образцов в 
графитовую изложницу для исследования теплофи-
зических свойств. Образцы цилиндрической формы 
имели диаметр 16 мм и длину 30 мм.

Теплоемкость сплавов измеряли на установке, 
схема которой представлено на рис. 1. Электропечь 
3 смонтирована на стойке 6, по которой она может 
перемещаться вверх и вниз (стрелкой показано на-
правление перемещения). Образец 4 и эталон 5 (тоже 
могут перемещаться) представляют собой цилиндр 
длиной 30 мм и диаметром 16 мм с высверленны-
ми каналами с одного конца, в которые вставлены 
термопары. Концы термопар подведены к цифро-
вому термометру Digital Multimeter DI9208L (7, 8  
и 9). Электропечь запускается через лабораторный 
автотрансформатор 1, путем установки нужной 
температуры с помощью терморегулятора 2. По по-
казаниям цифровых термометров Digital Multimeter 
DI9208L фиксируется значение начальной темпе-
ратуры. Образец и эталон помещают в электропечь  

Рис. 1. схема установки для определения теплоемкости твердых тел в режиме «охлаждения»

Fig. 1. Installation diagram for determining the heat capacity of solids in the “cooling” mode
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и нагревают до нужной температуры, контролируя 
температуру по показаниям цифровых термометров 
Digital Multimeter DI9208L на компьютере 10. Обра-
зец и эталон одновременно выдвигают из электро-
печи и с этого момента фиксируют температуру. 
Показания цифрового термометра Digital Multimeter 
DI9208L записывают на компьютер через каждые 
10 с, охлаждая образец и эталон до комнатной тем-
пературы (30 °С). 

Для измерения температуры использовали 
многоканальный цифровой термометр, который по-
зволял прямо фиксировать результаты измерений 
на компьютере в виде таблиц. Точность измерения 
температуры составляла 0,1 °С. Относительная 
ошибка измерения температуры в интервале от 40 
до 400 °С составляла ±1 %. Погрешность измерение 
теплоемкости по предлагаемой методике не превы-
шает 4—6 % в зависимости от температуры.

Обработку результатов измерений проводили 
с помощью программы MS Excel. Графики строили 
с помощью программы Sigma Plot. Коэффициент 
корреляции составлял величину Rкорр. > 0,989, что 
подтверждает правильность выбора аппроксими-
рующей функции.

Результаты и их обсуждение

Для определения скорости охлаждения строили 
кривые охлаждения образцов. Кривые охлаждения 
представляют собой зависимость температуры об-
разца от времени при охлаждении его на воздухе 
[7—15]. 

Экспериментально полученные временные за-
висимости температуры образцов (рис. 2, а) описы-
ваются уравнением вида

 T = ae-bτ + pe-kτ, (1)

где a, b, p, k — константы; τ — время охлаждения. 
Дифференцируя уравнение (1) по τ, получили 

уравнение для определения скорости охлаждения 
образцов: 

 
 -abe-bτ + pke-kτ, (2)

По уравнению (2) были вычислены скорости 
охлаждения образцов из сплава E-AlMgSi (алдрей), 
легированного висмутом, которые приставлены на 
рис. 2. б. Значения коэффициентов a, b, p, k, ab, pk 
в уравнении (2) для исследованных сплавов при-
ведены в табл. 1. 

Далее по рассчитанным значениям скорости 
охлаждения образцов сплавов и эталона (Al марки 
A5N) была вычислена удельная теплоемкость спла-
ва E-AlMgSi (алдрей), легированного висмутом: 

  (3)

где m1 = ρ1V1 — масса эталона; m2 = ρ2V2 — масса иссле- 
 
дуемого образца; — скорости охлаж- 
 
дения образцов из эталона и сплавов при данной 
температуре.

С помощью полиномиальной регрессии было по-
лучено уравнение для температурной зависимости 
удельной теплоемкости сплава E-AlMgSi (алдрей), 
легированного висмутом:

  (4)

Коэффициенты а, b, c, d в уравнении (4) при-
ведены в табл. 2.

Рис. 2. зависимости температуры от времени (а) и скорости 
охлаждения от температуры (б) для образцов из сплава 
E-AlMgSi (алдрей) с различным содержанием висмута и 
эталона (Al марки A5N)

Fig. 2. Dependence of temperature (a) and cooling rate (б)  
for samples from an E-AlMgSi alloy (Aldrey) with bismuth 
and a reference (A5N grade Al) on time
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Результаты расчета теплоемкости сплавов по 
формуле (3) через 25 К представлены в табл. 3. Те-
плоемкость сплавов с повышением концентрации 
висмута в сплаве E-AlMgSi (алдрей) уменьшается, 
а с ростом температуры увеличивается. Используя 
значения удельной теплоемкости сплава E-AlMgSi 
(алдрей), легированного висмутом, и эксперимен-
тально полученные значения скорости охлаждения, 
вычислили температурную зависимость коэффи-
циента теплоотдачи сплава E-AlMgSi (алдрей) по 
следующему уравнению:

  (5)

где Т, Т0 — температура образца и окружающей сре-
ды соответственно; S, m — площадь поверхности и 
масса образца. Температурная зависимость коэффи-
циента теплоотдачи для сплава E-AlMgSi (алдрей), 
легированного висмутом представлена на рис. 4.

Для расчета температурной зависимости из-
менений энтальпии, энтропии и энергии Гиббса по 
уравнениям (6)—(8) были использованы интегралы 
от удельной теплоемкости, рассчитанной по урав-
нению (4):

  (6)

  (7)

  (8)

где T0 = 298,15.
Результаты расчета температурных зависи-

мостей изменений энтальпии, энтропии и энергии 
Гиббса по уравнениям (6)—(8) через 25 К представ-
лены в табл. 4.

Известный сплав алдрей представляет собой 
алюминий, содержащий примеси: 0,3—0,5 % Mg, 
0,4—0,7 % Si, 0,2—0,3 % Fe. Обязательными при-
месями, обусловливающими свойства алдрея, яв-
ляются магний и кремний, отношение содержания 

Таблица 1

Значения коэффициентов a, b, p, k, ab, pk в уравнении (2) для сплава E-AlMgSi (алдрей), 
легированного висмутом [The values of the coefficients a, b, p, k, ab, pk in equation (2)  

for the E-AlMgSi alloy (Aldrey) doped with bismuth]

Содержание висмута в сплаве 
E-AlMgSi, % (мас.) a, К b ⋅ 10-3, c-1 p, К k ⋅ 10-5, c-1 ab ⋅ 10-1, К ⋅ с-1 pk ⋅ 10-3, К ⋅ с-1

Сплав E-AlMgSi 165,61 4,46 314,72 2,27 7,38 7,14

+0,05 Bi 164,02 4,46 314,82 2,31 7,32 7,26

+0,1 Bi 160,75 4,74 315,21 2,11 7,61 6,64

+0,5 Bi 158,44 4,72 314,99 2,06 7,48 6,48

+1,0 Bi 159,23 4,73 315,17 2,10 7,54 6,62

Эталон (Al марки A5N) 494,26 5,01 319,92 2,57 0,25 8,23

Таблица 2

Значения коэффициентов a, b, с, d в уравнении (4) для образцов из сплава E-AlMgSi (алдрей), 
легированного висмутом, и эталона (Al марки A5N) [The values of the coefficients a, b, c, d in equation 

(4) for samples of E-AlMgSi alloy (Aldrey) doped with bismuth and a reference (A5N grade Al)]

Содержание висмута в сплаве 
E-AlMgSi, % (мас.)

а, 
Дж/(кг ⋅ К)

b,  
Дж/(кг ⋅ К2)

с,  
Дж/(кг ⋅ К3)

d ⋅ 10-4,  
Дж/(кг ⋅ К4)

Коэффициент 
корреляции R, %

Сплав E-AlMgSi -10394,96 84,30 0,21 1,71 0,9925

+0,05 Bi -8928,68 72,90 -0,18 1,48 0,9899

+0,1 Bi -11529,79 89,00 -0,21 1,71 0,9950

+0,5 Bi -11560,07 89,54 -0,216 1,75 0,9980

+1,0 Bi -10548,49 81,60 -0,20 1,57 0,9989

Эталон (Al марки A5N) 645,88 0,36 0 0 1,0
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Таблица 3 

температурная зависимость удельной теплоемкости сплава E-AlMgSi (алдрей), легированного 
висмутом и эталона (Al марки A5N) [Temperature dependence of specific heat capacity (kJ/(kg ⋅ K))  

of E-AlMgSi alloy (Aldrey) doped with bismuth and a standard (A5N grade Al)]

Содержание висмута в сплаве 
E-AlMgSi, % (мас.)

Удельная теплоемкость, кДж/(кг·К)

300 К 325 К 350 К 375 К 400 К 450 К 500 К

Сплав E-AlMgSi 751,00 855,36 907,62 923,83 920,00 916,37 1025.00

+0,05 Bi 737,65 832,24 882,20 901,42 903,76 913,31 1021,87

+0,1 Bi 590,20 735,49 822,57 867,46 886,20 909,32 1020,20

+0,5 Bi 560,05 701,29 785,45 828,91 848,10 879,25 1010,15

+1,0 Bi 557,44 690,13 769,55 810,40 827,42 848,78 951,40

Эталон (Al марки A5N) 854,62 877,90 901,55 925,45 949,48 997,46 1044,57

Таблица 4 

температурная зависимость изменений термодинамических функций сплава E-AlMgSi (алдрей), 
легированного висмутом, и эталона (Al марки A5N) [Temperature dependence of changes  

in the thermodynamic functions of an E-AlMgSi alloy (Aldrey) doped with bismuth  
and a standard (A5N grade Al)]

Содержание висмута  
в сплаве E-AlMgSi,  

% (мас.)

Термодинамические функции

300 К 325 К 350 К 375 К 400 К 450 К 500 К

[H0(T) - H0(T0
*)], кДж/кг для сплавов

Сплав E-AlMgSi 1,3799 21,5847 43,7138 66,6654 89,7383 135,4471 183,2466

+0,05 Bi 1,3562 21,0873 42,5965 64,9414 87,5269 132,7727 180,5087

+0,1 Bi 1,0794 17,7886 37,3691 58,5658 80,5244 125,3141 172,9194

+0,5 Bi 1,0240 16,9277 35,6147 55,8629 76,8600 119,9037 166,4520

+1,0 Bi 1,0199 16,7410 35,0828 54,8974 75,4046 117,2165 161,6372

Эталон (Al марки A5N) 1,5795 23,2351 45,4777 68,3149 91,7514 140,4266 191,4833

[S0(T) - S0(T0
*)], кДж/кг·K для сплавов

Сплав E-AlMgSi 0,0046 0,0692 0,1348 0,1982 0,2577 0,3654 0,4660

+0,05 Bi 0,0045 0,0676 0,1313 0,1930 0,2513 0,3579 0,4584

+0,1 Bi 0,0036 0,0570 0,1150 0,1735 0,2302 0,3357 0,4359

+0,5 Bi 0,0034 0,0543 0,1096 0,1655 0,2197 0,3210 0,4190

+1,0 Bi 0,0034 0,0537 0,1080 0,1627 0,2156 0,3141 0,4076

Эталон (Al марки A5N) 0,0053 0,0746 0,1405 0,2035 0,2640 0,3786 0,4862

[G0(T) - G0(T0
*)], кДж/кг для сплавов

Сплав E-AlMgSi -0,0043 -0,9209 -3,4739 -7,6429 -13,3499 -28,9837 -49,7672

+0,05 Bi -0,0042 -0,9014 -3,3917 -7,4534 -13,0161 -28,2969 -48,7033

+0,1 Bi -0,0033 -0,7460 -2,8923 -6,5011 -11,5525 -25,7408 -45,0265

+0,5 Bi -0,0031 -0,7084 -2,7516 -6,1912 -11,0094 -24,5605 -43,0455

+1,0 Bi -0,0031 -0,7030 -2,7201 -6,1057 -10,8391 -24,1202 -42,1591

Эталон (Al марки A5N) -0,0049 -1,0111 -3,7068 -8,0133 -13,8629 -29,9625 -51,6098

* T0 = 298,15 К.
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которых должно соответствовать формуле соедине-
ния Mg2Si, образующегося в сплаве и являющегося 
упрочнителем, сообщающим ему высокие механи-
ческие свойства. Однако в практических условиях 
надо учитывать постоянное присутствие в сплаве 
железа, которое представляет пока неизбежную, но 
часто вредную примесь во всяком техническом алю-
минии, образуя соединение, содержащее кремний 
(Al6Fe2Si3). Поэтому, чтобы полностью обеспечить 
образование соединения Mg2Si, в сплав надо вводить 
некоторый избыток кремния (0,4—0,5 %) против тео-
ретически необходимого количества [1—3].

Упрочняющее действие соединения Mg2Si 
основано на том, что растворимость его в твердом 
алюминии с понижением температуры падает. Так, 
максимальная растворимость Mg2Si в алюминии 
при 595 °С составляет 1,85 %, а при 200 °С — только 
0,2 %. Поэтому, если нагретый выше 500 °С сплав 
типа алдрея, в котором при этой температуре весь 
Mg2Si находится в твердом растворе, быстро охла-

дить (закалить), то получится пересыщенный рас-
твор Mg2Si в алюминии [1—3].

При длительном вылеживании избыток Mg2Si 
выделяется из твердого раствора в виде тонкоди-
сперсной структурной составляющей, которая и 
обусловливает увеличение механической прочности 
сплава (дисперсионное твердение). Такое вылежи-
вание сплава называется естественным старением. 
Эффект старения можно ускорить и усилить, при-
меняя незначительный подогрев сплава (до 150—
200 °С), т. е. искусственное старение. При старении 
примесь Mg2Si выходит из твердого раствора, что 
вызывает повышение электропроводности сплава 
[1—3].

Легирование сплава E-AlMgSi с висмутом по-
зволяет модифицировать первичные выделения 
двойных и тройных фаз в составе сплава, что в це-
лом положительно влияет на его эксплуатационные 
характеристики.

Таким образом, в режиме «охлаждения» по из-
вестной теплоемкости эталонного образца из алю-
миния марки A5N установлена теплоемкость сплава 
E-AlMgSi (алдрей), легированного висмутом. С по-
мощью полученных полиномиальных зависимостей 
показано, что с ростом температуры теплоемкость, 
энтальпия и энтропия сплавов увеличиваются, а 
значения энергии Гиббса уменьшается. Добавки 
висмута в изученном концентрационном интер-
вале 0,05—1,0 % (мас.) уменьшают теплоемкость, 
коэффициент теплоотдачи, энтальпию и энтропию 
исходного сплава E-AlMgSi (алдрей), а энергия Гиб-
бса при этом увеличивается. Рост теплоемкости, 
коэффициента теплоотдачи, энтальпии и энтропии 
сплавов от концентрации висмута в сплаве связан 
с его модифицирующим влиянием на структуру 
твердого раствора a-Al и тем самым с увеличением 
степени гетерогенности структуры многокомпонент-
ных сплавов [16—18]. 

Заключение

Представлены результаты исследования темпе-
ратурной зависимости теплоемкости, коэффициента 
теплоотдачи и термодинамических функций алю-
миниевого сплава E-AlMgSi (алдрей) с висмутом. 
Исследования проведены в режиме «охлаждения».

Показано, что с ростом температуры тепло-
емкость и термодинамические функции сплава 
E-AlMgSi (алдрей) с висмутом увеличиваются, а 
значение энергия Гиббса уменьшается. Добавки 
висмута до 1 % (мас.) уменьшают теплоемкость, ко-
эффициент теплоотдачи, энтальпию и энтропию ис-
ходного сплава и увеличивают энергию Гиббса. 

Библиографический список
1. Усов В. В., Займовский А. С. Проводниковые, реостатные и 

контактные материалы. Материалы и сплавы в электротехнике. 
В 2-х томах. Т. 2. М.: Госэнергоиздата, 1957. 184 с.

Рис. 3. температурные зависимости удельной теплоемкости 
(а) и коэффициента теплоотдачи (б) сплава E-AlMgSi 
(алдрей) с различным содержанием висмута и эталона 
(Al марки A5N)

Fig. 3. Temperature dependence of specific heat (a) and heat 
transfer coefficient (б) of an E-AlMgSi alloy (Aldrey) with 
bismuth and a reference (A5N grade Al)
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Influence of bismuth additives on the thermophysical and thermodynamic properties  
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Abstract. The economic feasibility of using aluminum as a conductive material is explained by the favorable ratio of its cost 
to the cost of copper. It is also important that the cost of aluminum for many years remains virtually unchanged.
When using conductive aluminum alloys for the manufacture of thin wire, winding wire, etc. Certain difficulties may arise 
in connection with their insufficient strength and a small number of kinks before fracture. In recent years, aluminum alloys 
have been developed, which even in a soft state have strength characteristics that allow them to be used as a conductive 
material.
One of the promising areas for the use of aluminum is the electrical industry. Conducting aluminum alloys of the E-AlMgSi 
type (Aldrey) are representatives of this group of alloys. The paper presents the results of a study of the temperature de-
pendence of heat capacity, heat transfer coefficient, and thermodynamic functions of an aluminum alloy E-AlMgSi (Aldrey) 
with bismuth. Research conducted in the “cooling” mode.
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It was shown that the temperature capacity and the thermodynamic functions of the alloy E-AlMgSi (Aldrey) with bismuth 
increase with temperature, and the Gibbs energy decreases. Additives of bismuth up to 1 wt.% Reduce heat capacity, heat 
transfer coefficient, enthalpy and entropy of the initial alloy and increase the value of Gibbs energy.

Keywords: aluminum alloy E-AlMgSi (Aldrey), bismuth, heat capacity, heat transfer coefficient, “cooling” mode, enthalpy, 
entropy, Gibbs energy
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Памяти Хасана Ильича Макеева 
(1930—2019 гг.)

 Ушел из жизни Хасан Ильич Макеев, выдаю-
щийся ученый, инженер, металлург, лауреат Ле-
нинской премии, премии Совета Министров СССР, 
заслуженный изобретатель РСФСР, доктор тех-
нических наук, профессор. Хасан Ильич по праву 
относится к числу первопроходцев отечественной 
полупроводниковой эры. Он был среди тех, кто 
вырастил первые в СССР кристаллы германия и 
кремния, на которых были созданы первые диоды, 
транзисторы и тиристоры, процессоры. То, что на-
ша великая страна мирно существовала, что у нас 
были силы противостоять внешним угрозам — в том 
числе и его заслуга. 

Хасан Ильич родился 15 октября 1930 г. в много-
детной крестьянской семье в Алагирском районе 
Северной Осетии. После учебы в Алагирской сред-
ней школе № 2 поступил в Северо-Кавказский 
горно-металлургический институт и здесь, в 1954 г., 
окончил металлургический факультет. После ин-
ститута был направлен на Подольский химико-
металлургический завод, где прошел путь от на-
чальника смены до начальника созданного им цеха 
по выращиванию кристаллов, первого в СССР про-
мышленного производства монокристаллического 
германия и кремния. Промышленности требовались 
эти материалы, а получать его умели лишь в лабо-
раторных условиях. И весь путь развития произ-
водства германия и кремния от «пробирки» до про-
мышленных масштабов лег на плечи Хасана Ильича. 
Новую для страны отрасль создавал удивительный 
коллектив: это были ученые, в прошлом сутками 
работавших в эвакуации, аппаратчики, прошедшие 
войну солдатами, молодые специалисты первых по-
слевоенных выпусков лучших институтов страны, 
молодые аппаратчицы, участницы трудового фрон-

та, пришедшие из окрестных сел. Лидером и душой 
этого коллектива был Хасан Ильич. Первые ракеты, 
первые спутники, первые электрички незримо для 
всех были детищами в том числе и Х.И. Макеева: 
полупроводниковые приборы в них были изготов-
лены из кристаллов, которые вырастил коллектив 
во главе с Макеевым.

За решение задачи промышленного производ-
ства кремния, в 1964 г. 34-х летний исследователь 
стал лауреатом Ленинской премии, а в 1971 г. был 
награжден орденом Трудового Красного Знамени.

Долгие годы Хасан Ильич работал и сотрудни-
чал с Государственным научным центром «Гиред-
мет». Его работы по разработке технологии произ-
водства новых материалов были отмечены в 1983 г. 
премией Совета Министров СССР. 

Он был автором сотен научных трудов, изобре-
тений и патентов, Указом Президиума Верховного 
Совета РСФСР от 22 ноября 1965 г. ему было при-
своено почетное звание Заслуженного Изобретателя 
РСФСР. Он успевал находить время и для педагоги-
ческой деятельности, долгие годы был доцентом, а 
затем и профессором кафедры материаловедения 
МИСиС. Среди его учеников — видные ученые и 
большие мастера своего дела. 

К многочисленным отраслевым наградам и бла-
годарностям с полным основанием нужно отнести 
и благодарность, и уважение коллег, с которыми 
Хасан Ильич прошел долгий трудовой путь. Он был 
необычайно скромен, внимателен и заботлив, хотя и 
весьма требователен, и прежде всего к самому себе.

Светлая память о Хасане Ильиче останется в 
памяти коллег, учеников и последователей.

Друзья, ученики и коллеги


