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1. Введение. Открытие в 1986г. высокотемпературной сверхпрово-
димости (ВТСП) в классе лантан-щелочноземельных купратов [1] стимули-
ровало мощный поток исследований по поиску, синтезу и определению фи-
зических характеристик огромного числа различных оксидных соедине-
ний, главным образом, на основе купратов меди.

Первым результатом такого широкого поиска явилось обнаружение
сверхпроводников [2]. На сегодняшний день переход в
сверхпроводящее состояние при температурах выше 30 К зафиксирован
более чем в двух десятках структурных типов слоистых купратов, пока-
занных в табл. I (см. далее); составы для большинства соединений при-
ведены по монокристальным данным [1—42]. В таблицу включены оксид-
ные сверхпроводники с > 10 К. Среди них основную массу составля-
ют различные купраты, и лишь три сложных оксида не содержат меди.
Два первых из указанных в таблице оксидных соединений с относительно
невысокими значениями относятся к более раннему, «спокойному» пе-
риоду исследования ВТСП — это Li-шпинель и висмутат-плюмбат бария

Показанные ниже сложные купраты — объекты интенсив-
ного исследования трех последних лет.

Сообщение Мишеля с соавторами [20] и Акимитсу с соавторами [21}
о сверхпроводимости в системе Bi — Sr — Cu — О с Тс от 7 до 22 К поло-
жило начало широкому исследованию сверхпроводящих материалов, не
содержащих РЗЭ. Резкое увеличение Тс до 120 К было достигнуто услож-
нением состава ВТСП (добавлением кальция) в системах Bi — Sr — Са —
Сu – О [22].

Следующее повышение температуры перехода в сверхпроводящее со-
стояние было получено в Т1-щелочноземелъных купратах [29, 34—37],
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Т а б л и ц а I. Оксидные сверхпроводники с

также не содержащих РЗЭ. В этом семействе первоначально были иден-
тифицированы три фазы, ответственные за сверхпроводимость при 85,
95—108, 114—125 К. К настоящему времени известно одиннадцать Т1-сое-
динений с разными структурными типами (СТ). Среди соединений, пока-
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занных в табл. I, повторяющиеся структурные типы наблюдаются лишь
у Т1- и Bi-соединений со сдвоенными Т1(В1)-слоями—фазы 2201, 2212, 2223,
2234 (такие фазы отмечены звездочками). Остальные соединения характе-
ризуются индивидуальными структурными типами, отличающимися по
последовательности, типу упаковки, числу на элементарную ячейку
и химическому составу слоев (слои и т. д.) Следует отме-
тить, что химический состав соединений, показанных в таблице, может
быть существенно усложнен за счет введения различных изоморфных при-
месей (в качестве таковых на сегодняшний день опробованы почти все
химические элементы периодической системы). Если такие изоморфные за-
мещения не приводят к изменению структурного типа, то они и не пока-
заны в таблице. Исключением можно считать изоструктурные соедине-
ния, в которых один из химических элементов матрицы замещен полностью
(Т1- и Bi-изоструктурные соединения показаны отдельно).

Развитие химии ВТСП и поиск новых соединений идет по пути услож-
нения химического состава и конструирования соединений, сочетающих
в своей структуре фрагменты уже известных сверхпроводящих купра-
тов. Характерными примерами могут служить соединения

несмотря на сложный химический состав, относится к структурному
второе содержит в своей структуре фрагменты

фазы Т1-2212 и последнее — фрагменты фазы Т1-1212
Эти фазы указаны в таблице как индивидуальные

структурные типы.
При исследовании каждой из систем в табл. I на первом этапе основ-

ной задачей было выделение индивидуальных фаз из многофазного по-
ликристаллического материала и идентификация фаз, ответственных за
сверхпроводимость. С развитием работ все более важное значение приоб-
ретает проблема получения монокристаллических образцов. Объемные
монокристаллы необходимы Для понимания и развития ряда направлений
в исследовании явления сверхпроводимости. В первую очередь это: а) опре-
деление анизотропии свойств,— анизотропии проводимости, величин
критических токов, критических магнитных полей и т. д. б) сравнение
основных характеристик моно- и поликристаллических материалов с целью
выяснения природы сверхпроводимости, роли дефектов, межзеренных
границ, двойниковых границ и т. д., в) получение достоверных данных
по кристаллохимии сверхпроводящих материалов с целью определения
оптимальных путей поиска новых более эффективных сверхпроводников.

Предлагаемый обзор посвящен анализу методов и условий получения
монокристаллов высокотемпературных сверхпроводников.

Обзор охватывает работы, выполненные со времени открытия ВТСП
(конец 1986 г.) по первую половину 1990 г.

«Пик» исследований по росту монокристаллов относится к периоду
1988 — начало 1989 г.; это время, когда стали известны основные хими-
ческие составы ВТСП, их структуры, и были найдены пути получения
монокристаллов. В последующий период количество оригинальных пуб-
ликаций значительно сократилось. После этапа поиска возможностей по-
лучения монокристаллов ВТСП наступил этап углубленного исследова-
ния механизма роста, путей улучшения качества кристаллов на базе мо-
дернизации уже известных методик.

Обзор по методам и результатам исследований по росту кристаллов
предваряет краткое описание строения основных структурных типов
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ВТСП, поскольку особенности их строения (слоистый характер, струк-
турная близость различных СТ, легкость двойникования, наличие моду-
лированных структур и др.) определяют сложность получения их в виде
монокристаллов.

2. Строение высокотемпературных сверхпроводников (ВТСП) с
> 10 К. Структуры интенсивно исследуемых в последние годы высоко-

температурных сверхпроводников оказались производными от хорошо
известных структурных типов перовскита или слоистого перовскита

В данном обзоре приведено лишь общее описание основных
принципов строения этих соединений, без анализа деталей структур —
искажений полиэдров, заселенности позиций, типов двойникования и т. д.

Описание основных структурных типов дано в объ-
еме, необходимом для более наглядного восприятия
материала по росту монокристаллов обсуждаемых
ВТСП. Для всех структур указана исходная мат-
рица, последовательность чередования слоев, прин-
цип образования элементарной ячейки, тип медь-
кислородного полиэдра (в случае купратов).

Исходная матрица — монок-
линный полупроводник. Калий изоморфно
замещает Ва (рис. 1), при 0,04 < х < 0,25 твердые
растворы характеризуются ромбической симмет-
рией, сверхпроводимостью обладают твердые ра-
створы с с кубической симмет-
рией [8, 7].

При той же исходной матрице замещение Bi на Pb
приводит к образованию твердых растворов Сверхпро-
водник был открыт в 1975 г. [4]. Сверхпроводящие свойства
обнаруживают твердые растворы в достаточно узком интервале значений

максимальная наблюдается при х ~ 0,25. При
х ~ 0,35 проводимость носит металлический характер, конечный член
ряда — полупроводник. Тот же структурный тип характерен
для Sb-замещенной разновидности, однако в этом случае значительно
ниже —3,5 К. Сверхпроводимостью обладают соединения с х < 0,35;
элементарная ячейка тетрагональная, а = 6,028 с = 8,511 [43].
Для поликристаллического материала при симметрия
кубическая, а = 4,254 (х = 0,40).

Исходная матрица — ромбический
который при температурах выше ~530° С переходит в тетрагональную мо-
дификацию. Переход в тетрагональную фазу инициируется также частич-
ным замещением [44, 45]). Высокотемпе-
ратурным сверхпроводником является тетрагональная фаза с

максимальна (36 К) при х = 0,16. Температура сверхпроводящего
перехода сильно зависит от содержания стронция и в меньшей степени —
от стехиометрии по кислороду. Соединения рассматриваемых составов
относятся к структурному типу слоистого перовскита в основе
структуры — связанные общими вершинами октаэдры
ское искажение определяется поворотом октаэдров. Атомы La и Cu
образуют чередующиеся в последовательности... LaO—CuO2—LaO—LaO—

—... металл-кислородные слои, перпендикулярные оси С, атом
Cu окружен 6 атомами кислорода (рис. 2).
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Высокотемпературным сверхпроводником может быть и фаза
при введении дополнительного количества атомов О. ВТСП-фаза
обладает ромбической симметрией, пр. гр. Fmmm [10, 46] (для

0,08) или Стса [47] (для 0,032) в отличие от тоже ромбической,
полупроводниковой фазы с пр. гр. Втаb [10].

В предыдущем рассмотренном купрате замещение
одного из элементов матрицы проводилось на элемент с меньшей валент-

дырочная проводимость), в Nd-системе сверхпро-
водимость возникает при двух вариантах замещения: на элемент с боль-
шей типичной валентностью электронная проводимость)

либо на одновременно. Трансформация исходной матрицы
[13] видна из рис. 2. Осрбенноcть исходной структуры

наличие слоев из квадратов [CuQJ, между которыми располагаются
пакеты слоев Nd — — Nd, координационное число меди в
равно 4. В Nd (Се, Sr)-замещенном купрате к.ч. Cu равно 5. Трех-
слойные пакеты Nd—O2—Nd размещены между -слоями, сложен-
ными основаниями пирамид Метрические размеры ячеек близ-
ки [15].

(123). В результате разделения позиций, занятых
атомами Ва и Y в перовскитовой подрешетке, элементарная ячейка

утраивается по оси с (рис. 3). В зависимости от содержания
кислорода х и температуры возможны две полиморфные модификации
123 — тетрагональная при и ромбическая при
Высокотемпературным сверхпроводником является ромбическая (Рmmm)
фаза, при уменьшении числа атомов кислорода степень ромбического
искажения уменьшается, и при х ~ 6,5 фаза становится тетрагональной
(Р4/ттт). Кислород-дефицитная тетрагональная фаза является полу-
проводником. Структурный фазовый переход относится к переходам
типа порядок—беспорядок. При нагревании выше 540 °С при давлении
до 1 атм начинается потеря кислорода и при 900—950 °С х = 6. Чем выше
внешнее давление тем выше температура перехода из ромбической
в тетрагональную фазу [48]. По данным [49], обратимый фазовый переход

Рис 2. Структурные типы и Nd2CuO4 (по данным
[1, 11, 15])
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имеет место при 575 °С. B Y—Ba, как и в La—Sr-купрате структурный
фазовый переход происходит, когда меняется число носителей: увеличе-
ние х в при переходе от ромбической к тетрагональной
симметрии, уменьшение при переходе тетрагональный-
ромбический. Координационное число меди равно 5 — пирамида, осно-
вания пирамид обращены к Y-слою.

При общей формуле рассматриваемые со-
единения составляют гомологическую серию, члены которой отличаются
по содержанию кислорода в Сu—О цепочках вдоль оси b [50] (рис. 3).

Рис. 3. Структурные типы Y—Ва-купратов [16—18]

При всех вариациях содержания кислорода Cu (2) всегда имеет к.ч. 5
(пирамида), тогда как для Сu(1) к.ч. равно 4 или 2 (квадрат или ган-
тель). Слои переложены слоями Y.

На основе соединения были получены фазы, отличаю-
щиеся наличием дополнительных Сu-слоев [17, 18]. В структуре 124
дополнительный слой СuO2 образуется при сдвиге субъячейки типа 123
на 1/2 по оси b (рис. 3), элементарная ячейка 124 имеет параметр с =
= 27,24

В соединении 12(3,5) или 247 элементарная ячейка складывается из
4-х блоков типа 123, сменяющих друг друга вдоль оси b в последователь-
ности: блок 123 сдвиг на 1/2 по b трансляция по сдвиг на 1/2
па — b.
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Рис. 4. Структурные типы Т1-фаз

Исторически первыми были открыты Bi-сверхпро-
водники, позднее были обнаружены Т1-ВТСП, дающие две гомологиче-
ские ветви — с одиночными и спаренными ТlO-слоями и с последова-
тельно возрастающим числом Сu—О-слоев.

Bi- и Т1-содержащие слоистые структуры можно описать общей
Tl, Bi, Bi + Pb, Bi + Tl,

Tl + Pb, = Ba, Sr. Эти тетрагональные соединения имеют, как упо-
миналось выше, две гомологические серии с х = 1 или 2 для Т1 и х = 2
для Bi [51]. Серия структурных типов для ряда с x=1, полученных транс-
формацией исходной матрицы показана на рис. 4. Структуры
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сложены перовскито-подобными блоками, содержащими 1, 2 или 3 плос-
кости СuO2, разделенными одним или двумя Т10-слоями. Координацион-
ный полиэдр Сu в крайнем члене ряда Т1Ва2СuO5 — октаэдр, при вве-
дении (рис, 4) дополнительных Сu—O-слоев образуется пакет из двух
СuO2-слоев, сложенных основаниями пирамид [СuO5], между которыми
появляется слой из атомов Са (структура 1212). При дальнейшем уве-
личении числа СuO2-слоев (и одновременно Са-слоев) дополнительные
слои с чередованием Са — СuO2 — Са —. . . размещаются между теми

-слоями, сложенными основаниями -пирамид. Элементар-
ная ячейка «раздвигается», и при сохранении параметра а
раметр с последовательно возрастает: с = 6,3 + 3,2 (для однослойных
по Bi (T1) структур) [51].

Попытки дальнейшего модифицирования структур на основе Т1-куп-
ратов с одиночными слоями привели к открытию нового семейства Т1 —
1222 (см. табл. I), в котором повторяющийся блок сложен из последова-
тельно уложенных слоев
ТlO, где (Ln = Nd, Gd, Y). Параметры
тетрагональной ячейки таких фаз составляют

Рис 5 Структуры Tl(В1)-фаз с= 16,4 + 6,4 п (по данным [19,
55, 56])



фаз четко выделяются блоки, характерные для Т1-фаз типа Т1-1212 и
Се, Sr-замещенного купрата неодима (сетки М' — O2 — М').

Соединения со сдвоенными Т1-слоями
образуют гомологический ряд, каждый последующий член формально
может быть получен добавлением (слой — слой Са), число
слоев по данным электронной микроскопии может достигать 6 [29, 52—54].
Аналогичные по строению фазы образуются в Bi—Sr—Са—Сu—О системе,

В простейшей структуре со сдвоенными Bi (Т1)-слоями (структура
2201) Сu—O-слои сложены из искаженных октаэдров как и в

Увеличение числа Сu—O-слоев в ячейке сопровождается
увеличением числа Са-слоев — прокладок, примыкающих к
образованным основаниями -пирамид (структура 2212), как и в со-
единении

В соединении 2223 сохраняются два таких пирамидальных слоя, но
между ними добавляется еще один слой, сложенный плоскими квадратами

(медь с к.ч. 4), отделенный от пирамидальных слоев состава
Са-слоями. При дальнейшем увеличении числа Сu—O-слоев состав со-
единения должен отвечать соотношению основных элементов 2234. Такое
соединение не выделено пока в виде монокристаллов, но можно полагать,
что его структура подобна таковой для 2223, только центральный слой

замещен двумя такими же слоями, разделенными плоскостями, со-
держащими атомы Са и вакансии О [56], параметры такой ячейки составят
а = 3,853, с = 41,98

В рассматриваемом семействе элементарные ячейки строятся при
смещении повторяющегося набора плоских сеток на 1/2 (а + b), с уве-
личением числа Сu—O-слоев последовательно возрастает параметр с:
24,65 (Bi-2201)—30,69 (Bi-2212) ~ 36,8 (Bi-2223) в случае Bi-фаз
119]; 29,25 (Т1-2212)—36,26 (Т1-2223)—41,98 (Т1-2234) в случае Т1-
фаз [57].

Близость структурных решений как однослойных (по Т1), так и дву-
слойных (Bi, T1) купратов объясняет легкость взаимных прорастаний,
высокую чувствительность по отношению к условиям синтеза или после-
дующей обработки из-за «сбоя» в последовательности упаковки отдель-
ных фрагментов структуры. Проблема усложняется также из-за наличия
модулированных структур для рассматриваемых соединений,

В общем случае отмечается тенденция к возрастанию Тс с ростом
числа Сu—O-слоев, по крайней мере, до п = 4 в однослойных по Т1-
структурах с последующим понижением Тс при п = 5.

Новое семейство слоистых купратов с высокими
с общей формулой было описано в работе [39]. Согласно

[58], в качестве аниона А могут выступать Y, Ln + Sr, Ln + Ca/Sr.
Перовскито-подобная ячейка имеет размеры а = b =

где а0 — параметр элементарной ячейки перовскита [40]. Параметры
С- центрированной ячейки с ромбическим искажением [58] составляют:

Структура этих соединений отличается от рассмотренных выше
структур систем Y — Ва — Сu — О, Bi—Sr—Са—Сu—О, Т1 — Ва —
Са — Сu — О по составу слоев, разделяющих пакеты
Эти слои представлены чередованием металл-оксидных слоев и слоя из
атомов Сu в последовательности ..— SrO— PbO— Cu— PbO— SrO —.. Атомы
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а = 3,848 с = 29,413
[32]). В структуре таких
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Рb располагаются в координационных полиэдрах в форме пирамид [58, 59]
(рис. 6 а).

Это новое семейство сверхпрово-
дящих купратов открыто в 1989 г. [41]. В структуре его сохраняются
признаки известных структурных типов: сохраняется слоистый характер
структуры, параметр атомы меди имеют координационные
числа 6 (октаэдр) и 5 (пирамида). Слои Сu—О переложены слоями ВаО,

Рис. 6. Структуры (по [58]) (а) и (по [41]) (б)

в центральном слое такого пакета
блюдается статистическое заполнение позиций атомами кислорода. Круп-
ные редкоземельные катионы образуют уже встреченный в

фрагмент — два слоя из атомов РЗЭ, между которыми
можно выделить слой из атомов кислорода. Элементарная ячейка содер-
жит два таких блока

— (Ln, Се)], рис. 6б; второй блок связан с первым трансляцией
1/2 (а + b).
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Анализ состава и строения соединений с температурой перехода в сверх-
проводящее состояние К позволяет выявить ряд общих призна-
ков, проявляющихся во всех известных фазах:

1. Практически все сверхпроводящие материалы с
сятся к пестехиометрическим фазам, часто метастабильным при обычных
условиях. Эти фазы характеризуются нестехиометрией как по катионам
(замещение редкоземельный элемент Ln — щелочноземельный элемент,

так и по кислороду. Статистическое разупорядочение ис-
ходных матриц и изменение концентрации носителей обычно достигается
за счет введения в процессе роста изоморфных примесей с отличным от
ионов матрицы типичным валентным состоянием (гетеровалентный изо-
морфизм типа La — Sr, Ba — К, Nd — Се, Nd — Sr и т. д.), либо за счет
введения избыточного числа атомов О в результате специальных режимов
послеростового отжига.

2. Все соединения имеют слоистые, перовскито-подобные структуры
с различным числом и разной последовательностью упаковки металл-
кислородных слоев. Структуры допускают изоморфные замещения в до-
статочно широких пределах без изменения структурного типа. Модифици-
рование структур с изменением СТ производится путем добавления новых
слоев типа М, МО, где М — один- или более (двух-,
трех-, четырехзарядный элемент. Параметр С таких структур достигает

3. Все соединения с >30 К относятся к классу купратов, т. е.
в качестве основного содержат элемент с переменной валентностью 1—3,
который в кристаллах находится в локальном окружении из 2, 4, 5 или
6 атомов кислорода и является типичным металлом. Известные на период
до июня 1990 г. сложные сверхпроводящие купраты с Тс = 10 К могут
быть описаны 21 структурным типом перовскито-подобных соединений.

4. Во всех соединениях, относящихся к высокотемпературным сверх-
проводникам, присутствует элемент, способный образовывать пероксид-
ные соединения (Са, Sr, Ba, К), т. е. образовывать пары

3. Получение монокристаллов ВТСП. Поиски возможных путей вы-
ращивания монокристаллов начались практически сразу после открытия
Беднорца и Мюллера [1]. Для получения объемных монокристаллов вы-
сокотемпературных сверхпроводников были использованы следующие
методики:

— твердофазный синтез,
— кристаллизация из стехиометрических и нестехиометрических

расплавов:
— частичное плавление нестехиометрических составов,
— метод Бриджмена,
— зонная плавка,
— метод пьедестала,
— метод Чохральского,
— кристаллизация из раствора в расплаве (плавление стехиометри-

ческой или нестехиометрической шихты в присутствии минерализатора),
— частичная рекристаллизация стекла,
— гидротермальный синтез.
В первых попытках получения монокристаллов использовали твердо-

фазный синтез, разращивание отдельных зерен керамики за счет опреде-
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ленных температурных режимов в условиях большой длительности экспе-
римента; использовали главным образом стехиометрический состав, тем-
пературы, близкие к температурам плавления, и длительный отжиг.

Преимущество методики — его простота, отсутствие тигля, из-за
частичного растворения которого ухудшается качество кристаллов, от-
сутствие строгих требований к температурному режиму (варьирование
в широких интервалах таких параметров процесса, как температура —
длительность), достаточно низкие температуры (ниже температуры раз-
ложения или плавления).

Недостатки метода — неуправляемость процесса, низкие скорости
роста из-за медленной диффузии в твердой фазе, большая длительность
процесса, малые размеры получаемых кристаллов (обычно до 500 мкм),
трудности выделения их без повреждения из общей массы.

Возможны два пути использования метода твердофазного синтеза
для получения монокристаллов. Первый — прямой синтез при обжиге
механической смеси оксидов или легко разлагающихся при нагревании
солей, содержащих компоненты требуемой матрицы. Второй путь —
отжиг закаленных расплавов (как стехиометричных, так и нестехиомет-
ричных по отношению к требуемой фазе) при определенных температурах
в разных атмосферах.

Во втором случае размер получаемых кристаллов несколько больше
по сравнению с первым. Твердофазный синтез применим для всех иссле-
дуемых оксидных сверхпроводников; впервые был в этом классе соеди-
нений использован для получения Y — Ва, La — Sr купратов, детали
процесса будут рассматриваться ниже при обсуждении кристаллизации
разных типов ВТСП.

К этой же разновидности методов получения монокристаллов при-
мыкает и метод частичной рекристаллизации стекла, образующегося
при быстрой закалке, например, в Bi — Са системе [60].

Поскольку большинство высокотемпературных сверхпроводящих со-
единений плавятся с разложением, метод кристаллизации из стехиометри-
ческих расплавов оказался неприемлемым для этого класса соединений,
по крайней мере, при нормальных давлениях.

Так, получению купратов типа 123 из расплава препятствует пери-
тектическое разложение на и обогащенную медью, но соот-
ветственно обедненную иттрием жидкую фазу. Кристаллизация из почти
стехиометрических расплавов может быть использована для Bi-системы
в силу большей стабильности расплавов и политипии образующихся
купратов. Чаще всего в этом случае используют рост из расплавов мед-
ленным охлаждением определенных составов, причем исходный состав
практически всегда не совпадает с составом получаемых кристаллов [34].
Прямым плавлением (метод пьедестала, лазерный нагрев) были полу-
чены нитевидные кристаллы Bi-системы [28], однако этот метод не дал
положительных результатов в случае La — Sr- и Y — Ва-купратов,
вследствие их интенсивной диссоциации до плавления и потери СuО,
хотя монокристаллические образцы этих соединений и были получены
таким методом [28, 61, 62].

Особенности химического состава и строения купратных сверхпро-
водящих материалов a priori определяют для большей их части в качестве
основного метода выращивания метод кристаллизации из нестехиометри-
ческих расплавов — вариант кристаллизации из раствора в расплаве,
когда плавень не содержит дополнительных элементов, не входящих
в состав кристаллизуемого соединения. Этот метод был использован для
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получения как La — Sr, Y — Ва, так и Bi- и Т1-купратов. Наиболее ши-
роко этот метод был использован для выращивания монокристаллов 123.

Процесс ведут либо при медленном (обычно ступенчатом) понижении
температуры расплава, либо в изотермических условиях, либо при на-
личии вертикального (горизонтального) температурного градиента в печи.
Фантазия экспериментаторов подсказывает самые разнообразные вариан-
ты этого метода (затравливание сверху, введение инородных затравок,
вытягивание кристалла, рост в специально создаваемых пустотах в тон-
ком слое расплава и т. д., горизонтальное или вертикальное перемеще-
ние нагревателя или тигля, различные типы нагревателей и т. д.). При-
меры получения монокристаллов ВТСП этими методами будут даны ниже.

Одним из вариантов метода кристаллизации из нестехиометрических
расплавов является метод так называемого частичного плавления, в ко-
тором рост кристаллов идет в квазизамкнутых пустотах, образующихся
за счет выделения газов при диссоциации СuО, либо принудительном
пропускании газа через керамику [62, 63].

Широкое применение для получения ВТСП-материалов получили
различные варианты направленной кристаллизации (метод зонной плавки
или зонной перекристаллизации — горизонтальный или вертикальный,
кристаллизация в условиях температурного градиента и др.). Примене-
ние этих методик для получения монокристаллов нестехиометрических
соединений с инкрогруентным плавлением приводит к образованию текс-
турированных образцов, из которых для некоторых систем возможно
выделение отдельных монокристаллов.

В простейшем случае направленная кристаллизация малого объема
жидкости состава, расположенного в пределах перитектической гори-
зонтали, приводит к постоянному изменению состава жидкой и твердой
фаз: при кристаллизации фазы А состав жидкой фазы обогатится компо-
нентом В, в результате при достижении раствором перитектической точки
начнет кристаллизоваться фаза АВ, приводя, в свою очередь, к обогаще-
нию расплава компонентом А с его последующей кристаллизацией. В ре-
зультате полученный слиток будет неоднофазным [64].

Метод плавающей зоны или направленного затвердевания нестехио-
метрического расплава был использован для La — Sr — Сu — O-системы
и привел к образованию ориентированных эвтектоидных структур, сос-
тавленных чередующимися волокнами [65]. Метод
плавающей зоны с лазерным нагревом успешно был использован для вы-
ращивания Bi—Sr—Са-купрата [66].

Раствор-расплавная методика в классическом варианте получила
наиболее широкое развитие для кристаллизации Bi — Ca сверхпро-
водников. Хорошие результаты были достигнуты при использовании
в качестве растворителей-минерализаторов щелочных хлоридов [5, 67]
или их эвтектических смесей (КС1 + NaCl) [67, 68, 5], карбонатов
Sr — Са [67]. Использование фторидных растворителей приводило к об-
разованию кристаллов СuО, устойчивые фторидные комплексы Ва (Sr)
оставались в жидкой фазе [69]. Бинарная система КС1 + NaCl с т. пл.
658° С оказалась перспективной и для получения монокристаллов

[70]. В качестве растворителей были опробованы, но не
дали положительных результатов [71], бораты лития

бария — РbО и др. [69,
72, 73].

Гидротермалъный метод с использованием типичных водных рас-
творителей оказалось возможным использовать только для висмутатов



84 Л. Н. ДЕМЬЯНЕЦ [Т. 161

[74], купраты разлагались в присутствии воды или водных
растворов [75]. Один из возможных путей развития этой методики —
использование неводных, органических растворителей в условиях уме-
ренных температур и давлений. Несмотря на большое сходство высоко-
температурных сверхпроводящих купратов — одна родоначальная струк-
тура (перовскит), наличие щелочноземельных металлов, нестехиомет-
ричность составов — каждый материал, как будет показано ниже, тре-
бует индивидуального подхода при разработке методики получения его
в виде монокристаллов. Основные проблемы при этом связаны как с осо-
бенностями строения этих купратов (слоистый характер структуры, на-
личие сверхструктуры, склонность к двойникованию, наличие спайности,
фазовые переходы), так и с особенностями их химического состава и по-
ведения (нестехиометрия по кислороду, переменная валентность основ-
ных элементов, высокая реакционная способность, инконгруентное плав-
ление). Особое место занимает проблема инертного контейнера. Практи-
чески со всеми обычно используемыми материалами тигля — Ni, Pt,

[76] — расплавы вступают в реакцию, частично растворяя материал
тигля, качество кристаллов ухудшается, понижается. Наименьшее
взаимодействие наблюдается в случае Au, Pt, MgO, и (Zr, Ti) —

Известны также попытки использования тиглей из CuO [79],
при получении кристаллов методом частичного плав-

ления.
Микрозондовые исследования химического состава областей рас-

плава, прилегающих к стенкам тиглей из оксидных материалов, показали
наличие соединений с примесью Y, Сu. В слу-
чае использования Pt-тиглей образуются платинаты-купраты
[80], [69, 80—83],

[87]. Для выращивания мо-
нокристаллов 123 предполагается перспективным вести поиск материалов
тиглей, исключающих загрязнение расплава, среди тугоплавких оксидов
на основе

3.1. М о н о к р и с т а л л ы н а о с н о в е
3.1.1. Диаграмма состояния системы —СuО. Среди извест-

ных к настоящему времени структурных типов ВТСП самый первый
> 30 К состав (La, М)2СuО4 (М = Ва, Sr) оказался наименее слож-

ным в отношении получения монокристаллов. Это связано прежде всего
с относительной простотой химического состава — где Ва
и Sr фактически являются допирующими примесями, и с характером диа-
граммы состояния системы — СuО, который обеспечивает возмож-
ность кристаллизации из нестехиометрического расплава с из-
бытком СuО.

Уже в первых работах по получению монокристаллов (La, Sr)2CuO4

были выделены области составов с участком ликвидуса, где возможна
устойчивая кристаллизация этого соединения. Детальное исследование
псевдобинарной системы
ведено в работах [89—93] с привлечением различных методов исследова-
ния, включая ДТА, РФА, визуально-политермический и др. Эксперимен-
ты приведены как на воздухе, так и в токе кислорода.

На рис. 7 представлена диаграмма состояния системы
по данным разных авторов [89, 91, 92], наиболее полно отражающие хи-
мические процессы в системе. Соединение плавится с разложе-
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Рис. 7. Диаграммы состояния систем на основе оксидов лантана и меди, а — [89]. б —
[92]. в-[91] (1-на воздухе, 2- в кислороде), г-[92]; зависимость температуры
эвтектики от содержания стронция, д— [95]; диаграмма состояния системы

е— [96]: субсолидусная фазовая диаграмма системы
при 950° Сu =1 б; жирными линиями выделены области образования твердых рас-

На рис. е заштрихована область исходных соста-
вов, использованных авторами [80] для выращивания монокристаллов



нием при температуре 1375° С, в системе имеется эвтектика с координа-
тами 88 мол.% СuО, температурой 1050° С [91]. В работах [93, 94] при-
водятся несколько другие координаты эвтектики: 91 мол.% СuО, темпе-
ратура 1007+ 5° С и 94 мол.% СuО, 1047 ± 10° С. Кривая ликвидуса
в области первичной кристаллизации оксидов меди претерпевает излом
при 1300° С, что соответствует переходу [93]. Различие в диа-
граммах, построенных по данным экспериментов на воздухе и в атмосфере
кислорода, сводится к возрастанию температуры эвтектики примерно
на 35° С и к смещению эвтектической точки примерно на 1 % в сторону
обеднения СuО [91]. Добавление оксида стронция уменьшает температуру
эвтектики на ~15° С, причем это уменьшение линейно зависит от доли
стронция (рис. 7, г).

В системе всегда имеется однако обычно в ДТА-экспери-
ментах это соединение не проявляется (обнаружено только в работе [89]),
а кристаллизация его происходит при медленном снижении температуры
(скорость <1 град/ч), как было показано в [89]. Поэтому использование
различных методик при построении диаграмм в данном случае является,
по-видимому, причиной разночтений в полученных разными авторами
результатах. Необходимо отметить еще один момент, связанный с реаль-
ным наличием одновалентной меди в системе. На приведенных на рис. 7
диаграммах отсутствует, хотя по данным многих работ, в том числе
[89, 81, 82], она всегда присутствует в закаленных каплях расплава при
кристаллизации на воздухе. По-видимому, не исключено ее появление
и в атмосфере кислорода при повышенных температурах, так как реально
диаграмма — СuО из псевдобинарной переходит в псевдотрой-
ную, и эта система более сложна и требует специального рассмотрения.
В последних работах (см., например, [93, 95]) этому обстоятельству уже
уделяется внимание. На рис. 1д показана изобарическая фазовая диа-
грамма системы — СuО — СuO0,5 при парциальном давлении
0,021 МПа [95]. Изотермы 1585 К отвечают реакции
+ Ж с частичной диссоциацией СuО в расплаве. При 1278, 1298 и 1585 К
зафиксированы инвариантные точки (квадраты на рис. 7д) при четырех-
фазном равновесии (Т+Т+Ж+Г) из-за уменьшения числа степеней сво-
боды на 1 в изобарических условиях. Температура 1585 К отвечает пери-
тектике 1298 К — эвтектике между фазами СuО
и Сu2O, 1278 К — эвтектике между и СuО, 1263 К — тройной
эвтектике между фазами наблюдающейся при со-
держании оксида меди СuО выше 50%.

В системе La — Sr — Сu — О идентифицированы бинарные со-
единения и тройное соединение

[96, 97].
Субсолидусная фазовая диаграмма при 950 °С и давлении кислорода

1 б исследована в работе [96]. Авторы выделили новое тройное соединение
с параметрами элементарной ячей-

ки а = 3,80
логичные структуры образуют редкоземельные элементы Sm, Eu, Gd.
Два других тройных соединения
рактеризуются интервалами и 0,05

Рентгенографические характеристики соединений, которые могут
быть получены в системе — SrO — приведены в табл. II.

3.1.2. Выращивание монокристаллов Фазовые диаграм-
мы — СuО и — СuО [97, 98] показывают разложе-

86
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ние купрата лантана перитектического типа и образование эвтектики куп-
рата лантана — оксид меди. Этим фактом объясняется использование
обогащенных медью расплавов при выращивании купратов лантана.

Монокристаллы купрата лантана, как чистого, так и с частичным
замещением La — Sr, сравнительно легко могут быть получены либо из
нестехиометрических расплавов системы La — Sr — Сu — О, либо в при-
сутствии типичных растворителей, используемых в методе кристаллиза-
ции из растворов в расплаве (РbО, [108—110]). Монокристаллы

получают как медленным охлаждением расплавов, так и вытягиванием
на затравку, либо методом затравливания с помощью стержней из Pt
или другим способом (табл. III).

Типичный ход процесса: приготовление шихты спеканием на воздухе
(600—1000 °С); если шихта стехиометрична относительно выращиваемого
соединения, то к ней добавляется растворитель, чаще всего CuO, после
перемешивания тигель, обычно платиновый, нагревают до температуры
порядка 1150 °С (La-, La — Sr-купрат), 1350 °С (La — Ва-купрат). После
выдержки при этой температуре пути проведения процесса могут быть
различными: медленное охлаждение [НО, 112, 113], закалка [71], затрав-
ливание на платиновую проволоку [80, 82, 115, 128], вытягивание [110,
114, 118].

Содержание стронция (бария) в кристаллах всегда ниже по сравне-
нию с исходным составом = 0,12 — = 0,15 [114], = 0,05 —
—x2 = 0,15 [90], где x1 и х2—содержание стронция в твердой и жидкой
фазах соответственно) и зависит от содержания стронция в системе,

коэффициент распределения близок к 0,75 [123]. По
другим данным, при выращивании Sr-замещенного купрата ~30% строн-
ция, имеющегося в расплаве, входит в состав растущих кристаллов [92]
или даже 10% [110].

Для получения более крупных кристаллов иногда использовали
затравливание сверху, либо «механически» — погружением Pt стержня
с более низкой температурой, либо вводя в расплав затравку, например,

изоструктурного [107], либо полученную из раствора в расплаве

Т а б л и ц а II. Рентгенографические данные для кристаллических фаз,
образующихся в системе
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пластинку соединения близкого состава [111] Зарождение кристаллов
происходит на поверхности расплава при температуре 1200° С [92, 111].
Когда кристалл становится достаточно большим и не удерживается на
поверхности ситами поверхностного натяжения, он погружается на дно, где
продолжается рост. При ~1100° С кристаллы отделяют от достаточно
вязкого расплава с помощью Pt-сетки [92] В других работах применяли
сливание раствора при температуре 1100° С [ИЗ]

Крупные монокристаллы были получены
вытягиванием из расптава [80, 82]. Состав расплава нестехиометричен
по отношению к выращиваемому кристаллу (содержит избыток CuO),

Рис 8 Монокристаллы
полyченные кристаллизацией из раство-

ра в расплаве

Рис 9 Монокристалл
выращенный вытягиванием из нестехио-
метрического расплава по методу Чох-

ральского

температура гомогенизации расплава 1300—1100° С Как показали экс-
перименты, при нагревании даже до 1400° С из раствора в расплаве крис-
таллизуется только одна фаза Кристалл, полученный
при медленном охлаждении раствора—расплава с локализацией зародыше-
образования на Pt стержне, показан на рис. 8.

При использовании ориентированной затравки крупные (диаметр 10,
длина 15 мм) монокристаллические були (рис 9) были получены вытяги-
ванием по методу Чохральского [80] Скорость вращения затравки со-
ставляла 20 об/мин, скорость вытягивания 0,1—0,2 мм/ч Полученные
кристаллы либо не переходили в сверхпроводящее состояние, либо пока-
зывали очень низкие по сравнению с керамикой значения

В рассматриваемой системе La — Sr — Сu — О метод направленной
кристаллизации при прохождении расплавленной зоны [65] позволил
получить кристаллографически ориентированные образцы эвтектоидного
типа структур Между двумя поликристаллическими стержнями состава

— СuО в соотношении 54—46 мол % или 33—67 мол %
создавали расплавленную зону, скорости вращения стержней составляли
40 об/мин, скорость вытягивания 15 мм/ч, высота расплавленной зоны
7 мм Были получены слитки диаметром 7 мм, длиной несколько см,
представляющие собой ориентированные нити в ориентированной
в направлении [111] матрице фазы Такие образцы гото-
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вить значительно проще, чем монокристаллы, а преимущественная ориен-
тация позволяет исследовать анизотропию электрических свойств пер-
пендикулярно и параллельно плоскости (110). таких образцов близка
к значениям наблюдаемым на поликристаллических образцах, и со-
ставляет 34—35,5 К, магнитная анизотропия

Бестигельным лазерным плавлением были получены поликристалли-
ческие були, в которых обнаруживались тонкие монокристаллические
пластинки размером ~1 мм [62]; исходный состав содер-
жал избыток СuО.

При использовании метода плавающей зоны наиболее хорошие ре-
зультаты были достигнуты при использовании ИК-нагрева [114]. Из по-

по стандартной керамической технологии были
изготовлены стержни диаметром 6, длиной 50 мм (температура спекания
1100—1200° С), стержни содержали 55—80% (мол.) избыток СuО отно-
сительно стехиометрии Перемещением расплавленной зоны
(1—3 мм/ч) в атмосфере были получены монофазные слитки (за исклю-
чением краевых участков, на которых наблюдалась смесь

Обычно полученные крупные монокристаллы не являются сверхпро-
водниками, характеризуются полупроводниковым ходом температурной
зависимости электросопротивления. В ряде случаев (табл. 3) на свеже-
выращенных кристаллах был обнаружен переход в сверхпроводящее со-
стояние, но всегда была ниже, чем на керамике [80, 90, 114]. В работе
[114] авторам удалось в атмосфере получить крупный монокристалл
с высоким значением

Монокристаллы с наиболее высоким значением Тс (начало сверхпро-
водящего перехода 37, 5 К, =1,1 К) были получены методом переме-
щающегося растворителя из системы, обогащенной по СuО (50—80 мол. %).

Скорость вращения питательного и затравочного стержня составила
30 об/мин, скорость роста 1 мм/час. Рост проводили в атмосфере кислоро-
да, Р(O2) 100—200 КПа [121].

Монокристаллы Ва-замещенного купрата лантана были получены,
как и Sr-замещенного, кристаллизацией из раствора в расплаве с избыт-
ком СuО (см. табл. III). Свежевыращенные кристаллы не показывали пе-
рехода в сверхпроводящее состояние, отмечался полупроводниковый [126]
ход зависимости После отжига в для образцов с определенным
значением х наблюдался переход в сверхпроводящее состояние, но при
достаточно низких температурах (до 10 К).

Параметры элементарных ячеек выращенных монокристаллов при-
ведены в табл. IV.

Таким образом, крупные монокристаллы
могут быть сравнительно легко выращены из растворов в расплаве СuО
при использовании как спонтанной кристаллизации при медленном ох-
лаждении системы, так и при введении затравки с последующим вытяги-
ванием или ростом кристалла в объеме расплава. В последнем случае крис-
таллы ограняются наиболее медленно растущими гранями (в случае

— гранями ромбической бипирамиды, усеченной базисной плос-
костью [93]). Чем медленнее охлаждается раствор-расплав, тем более круп-
ные кристаллы могут быть получены (до.2,5 см в поперечнике [71] для
La — Sr состава и до 1,7 см для La — Ва состава [107]). Полученные раз-
ными методами кристаллы имеют достаточно высокое качество, однако для
них характерен очень широкий разброс значений Как правило, чем
меньше скорость охлаждения системы (и соответственно скорость роста
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кристаллов), тем ниже температура перехода в сверхпроводящее состоя-
ние, либо кристалл вообще не проявляет сверхпроводящих свойств. При
одном и том же химическом составе керамического образца и кристаллов,
полученных разными способами, температурный ход изменения сопро-
тивления может быть совершенно различным.

Явление понижения или отсутствие в монокристаллах объяс-
няют либо специфическим распределением второго компонента — Sr —

Т а б л и ц а IV. Параметры элементарной ячейки монокристаллов

в основной матрице, либо дефицитом кислорода. Исследование монокрис-
таллов с разным содержанием стронция позволило устано-
вить разный характер распределения Sr по позициям La [130]. При малом
содержании стронция (образец стронций равномерно
распределяется по всему объему образца, что способствует диффузии кис-
лорода в образце и проявлению сверхпроводимости. При равномерном
распределении атомов стронция увеличение их концентрации ведет к уве-
личению концентрации «дырок» в -слоях, что важно для перехода
в сверхпроводящее состояние. В керамике и в монокристаллах, получен-
ных при быстрой кристаллизации, стронций распределен равномерно по
La-узлам решетки, и кристаллы (керамика) обладают переходом в сверх-
проводящее состояние. При малых скоростях роста происходит упорядо-
чение атомов стронция, которые занимают лишь определенные узлы в ре-
шетке, чем больше стронция, тем больше упорядочение, что стимулирует
образование 0-вакансий и потерю сверхпроводимости.

Одной из причин дефицита О может быть протекание реакции восста-
новления СuО до чем дольше идет процесс кристаллизации, тем боль-
ше кислорода теряется из-за разложения СuО.

Различие параметров элементарных ячеек несверхпроводящих крис-
таллов и сверхпроводящей керамики служит дополнительным подтверж-
дением того, что сверхпроводящие свойства во многом опре-
деляются тонкой структурой материала. Незначительные изменения в за-
висимости отожженных и неотожженных кристаллов говорят о не-
обратимости процесса формирования тонкой структуры образцов в про-
цессе роста кристаллов. Обращает на себя внимание тот факт, что дефицит
кислорода в монокристаллах приводит к понижению отношения с/а
в кристаллах по сравнению с керамикой [91].

3.2. М о н о к р и с т а л л ы (Ln == РЗЭ).
3.2.1. фазовые соотношения и диаграмма состояния системы

ВаО — СuО. Уже в первых работах по кристаллизации
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[77, 131, 132] были выявлены области составов на тройной диаграмме
— ВаО — CuO, в которых в определенных температурных режи-

мах наряду с другими фазами наблюдалось образование небольших плас-
тинчатых кристаллов Многочисленные последующие ра-
боты существенно расширили эту область, которая, как видно из рис. 10,
прилегает к вершине СuО. Жирными линиями выделены разрезы, для ко-
торых с разной степенью корректности построены диаграммы состоя-
ния. Однако до настоящего времени нет надежных данных, отвечающих

условиям монофазной кристаллизации в исследуемой системе. Очевидно,
что исследование диаграммы состояния системы — ВаО — СuО

— СuО), включая всевозможные изо- и политерми-
ческие разрезы, должно дать ответ на вопрос об оптимальных составах,
наличии и характере ликвидуса и, следовательно, об оптимальных темпе-
ратурных режимах кристаллизации.

В литературе уже накоплен довольно обширный материал по иссле-
дованию различных подсистем, включающих оксиды Y, Ва, Сu [132—139].
Следует отметить, что построение изо- и политермических разрезов в дан-
ной системе при использовании традиционных методик ДТА и РФА при-
водит во многих случаях к разноречивым (иногда прямо противополож-
ным) результатам. Это обстоятельство связано в основном с переменным
значением количества кислорода в системе, которое зависит от вида ат-
мосферы и кинетики изменения температуры. Кроме тoго, из-за агрессив-
ности расплава, в большинстве случаев имеет место взаимодействие рас-
плава с материалом контейнера (Pt, и др.), что в конечном счете так-
же усложняет процессы фазообразования и сказывается на результатах
исследования.

Наряду с в системе — ВаО — СuО в области
составов, прилегающих к CuO-вершине, расположены фигуративные точ-
ки следующих надежно идентифицированных соединений:
(зеленая фаза), которые обычно явля-
ются сопутствующими фазами при кристаллизации
видно, что характер термической устойчивости этих фаз играет важную

Рис. 10. Области образования кристаллов Цифры отвечают политерми-
ческим разрезам, детально исследованным в работах: 1—[133], 2—[132], 3—[132,
[34], 4- [134], 5-[134], 6- [132, 134], 7-[133, 135], 8-[132, 136], 9 —[133],
10—[132]. — — — область составов, наиболее широко используемых для получения
монокристаллов [123]; ...—область составов, в которых были выделены монокри-

сталлы [123]
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Т а б л и ц а V. Температуры плавления (разложения) соедине-
ний системы -BaO-CuO[137, 141, 68]

Характер плавления (разложение) соединения
смотрен во многих работах, но результаты этих исследований существен-
но различаются. Так, по данным работы [142] температура плавления его
на воздухе составляет 925° С, по данным [131] — 980° С, [143] — 993° С,
[144, 145] — 1020° С. Наиболее детально вопросы плавления и характер
разложения всех упомянутых выше соединений рассмотрены в работе 141.
По данным этих авторов, практически все соединения системы
ВаО — CuO плавятся с разложением. На основе полученных результа-
тов делается заключение о существовании четырех эвтектических и трех
перитектических точек в рассматриваемой области составов. Эти данные,
однако, весьма приближенные и во многих случаях не совпадают с ре-
зультатами исследований политермических разрезов.

Как упоминалось выше, изучение политермических разрезов, по-
строение псевдобинарных диаграмм состояния оказалось весьма не прос-
той задачей. Это можно видеть на примере построения самой простой из
них— —CuO). По данным [80, 146, 141] эта диаграмма эвтек-

тического типа, однако, приводимые температуры эвтектики и ее положе-
ние довольно сильно отличаются, а ее координаты, в соответствии с эти-
ми работами, лежат в интервале 780—930° С, 18—35 мол.% СuО. Приня-
тые в большинстве работ координаты отвечают составу 28 мол.% ВаО —
72 мол.% СuО.

В других, внутренних, очевидно, более сложных разрезах системы
идеального совпадения не следует и ожидать. В данной работе мы огра-

роль при определении условий получения кристаллов 123. Температуры
плавления (разложения) этих фаз даны в табл. V.

По данным разных авторов в системе — ВаО — СuО существу-
ют следующие фазы:
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ничимся рассмотрением лишь тех из них, которые определяют область
возможной кристаллизации 123, с целью определения существования
и протяженности ликвидуса этого соединения.

Система исследована в работах [79, 136]
(рис. 11). В [136] сделана попытка детального построения диаграммы
системы в значительно более широкой области составов в пределах

В [132] диаграмма дана весьма схематично, одна-
ко у обеих предлагаемых диаграмм есть общий признак:
лагается при температуре ~1000° С и на определенном этапе имеет место

равновесие между и жидкостью. Необходимо отметить, что най-
денный в [136] целый ряд твердофазных превращений и неизвестных фаз
подчеркивает сложность системы и необходимость привлечения для ее
построения дополнительных методов, кроме методики выдержки при оп-
ределенной температуре при ДТА — РФА-исследованиях. Данная ме-
тодика позволяет достаточно точно фиксировать фазовый состав в усло-
виях частичного плавления, поскольку жидкость отделяется от твердой
фазы, и исключается вторичное кристаллообразование и взаимодействие
твердая фаза — жидкость в процессе охлаждения.

Система — СuО исследована в работах [132, 134, 147]
(рис. 12). На более детальной диаграмме по данным [134] не зафиксиро-
ван ликвидус тогда как авторы [132] отмечают его в очень
узком интервале температур и концентраций. По-видимому, результаты,
приведенные в [134], более корректны, поскольку найденный в [132] лик-
видус не попадает даже в поле монофазной кристаллизации
очерченной на рис. 10. Кроме того, результаты [134] согласуются с иссле-
дованиями, проведенными авторами [147], где также на схематической
диаграмме отсутствует область монофазной кристаллизации (123). По дан-
ным [147], кислородная атмосфера лишь несколько повышает температу-
ру эвтектики, существенно не изменяя характер диаграммы.

Система исследована в работах [132, 134,
148] (рис. 13). Как видно, более детальное построение дано в [134]; здесь
имеет место ликвидус протяженность которого очень мала по

Диаграммы состояния системы а—[132], б—[134]
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Рис. 12. Диаграммы состояния системы —СuО. а— [132]. б- [134]

Рис. 13. Диаграммы состояния систем (а—в),
(а). а— [140], б—[132], в —[134], г—[134],

а—[134]
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составу, а по температуре достигает 50° С. Ликвидус
протяженный по составу, отмечен и в работе [141], так что эти части диа-
граммы достаточно сходны и, по-видимому, на основании их можно ис-
кать экспериментальные условия монофазной кристаллизации 123.

Система по данным [134] (рис. 13, г, д) ха-
рактеризуется уже более протяжной областью равновесия
жидкость с ликвидусом в интервале температур 920—995° С в области кон-
центраций 7—19мол.% Следует отметить, что данная часть
диаграммы хорошо согласуется с кристаллизационными экспериментами.
Именно в области этих составов имели место наилучшие результаты по
выращиванию кристаллов.

Система [134] также характеризуется нали-
чием небольшого ликвидуса в очень узком интервале концент-
раций в интервале температур ~50° С.

О наличии области, где в равновесии находятся
кость, свидетельствуют и работы по изучению изотермических разрезов

Рис. 14. Пространственная мо-
дель фазовой диаграммы
ВаО—СuО [138]. Заштрихована
поверхность ликвидуса фазы 123.
Штриховые линии — пересечения
поверхностей ликвидуса для сое-
динений составов

ликвидуса в данной системе. Так, по данным [149] эта область действитель-
но находится вблизи эвтектической точки системы — СuО (по дан-
ным [149] 76 мол. % СuО +24 мол. % ВаО) с несколькими процентами

С данными [149] совпадают и результаты более поздних работ по
определению поля первичной кристаллизации

Авторами [150] на основе детального исследования различных разре-
зов системы — ВаО — СuО предложена пространственная модель
системы (рис. 14), на которой выделена поверхность ликвидуса фазы 123.

Таким образом, по результатам исследований псевдобинарных поли-
термических разрезов следует ожидать, что в определенном температурно-
коыцентрационном интервале в системе — ВаО — СuО будет иметь
место монофазная кристаллизация Об этом свидетельствуют
и работы по кристаллизации купратов других редкоземельных элементов,
например [150, 151], где проведено комплексное исследование и диаграм-
мы состояния и условий кристаллизации
NdBa2Cu307_6, что позволило провести кристаллизацию данного соеди-
нения на затравках в приповерхностном слое расплава.

3.2.2. Выращивание монокристаллов Методика
получения монокристаллов при «частичном плавлении» была предложе-
на в работе [76] и позднее неоднократно повторялась разными авторами
163, 77, 78, 9, 152—156]. Использование частичного плавления вместо
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полного связано с тем, что область составов, из которых образуются моно-
кристаллы 123, очень узка (0,25—1,23 ат. % Y, тогда как в
содержание Y составляет 7,7ат.%) и, как следует из анализа диаграмм
состояния, рассмотренных выше, фаза 123 образуется по перитектиче-
ской реакции, на границе раздела твердой фазы (211) и жид-
кости. Согласно [157], эта реакция может быть записана в виде:

В условиях дефицита в системе купрата бария, вызванного восстановлени-
ем при плавлении части СuО до особую роль при кристаллизации
Y-123 играет газовая фаза [157]. В связи с этим рост крупных монокрис-
таллов возможен только вблизи поверхности расплава, контактирующей
с окислительной атмосферой, или в объеме расплава на границе с газовы-
ми пузырями, содержащими окислитель

В общем случае реакция образования фазы Y-123 может быть разби-
та на две стадии [157]:

1 — процесс окисления ионов на границе раздела газ — жид-
кость:

или

2 — процесс образования Y-123 на границе раздела твердая фаза
Y-211 — жидкость:

Поскольку рост кристаллов Y-123 происходит на поверхности фазы Y-211,
скорость роста определяется скоростью диффузии основных компонентов
через слой новой фазы [143]. Последнее обстоятельство объясняет низкие
скорости протекания процесса роста Y-123 по перитектической реакции.
Протяженный температурный интервал кристаллизации (~300° С) не-
позволяет получать кристаллы фазы Y-123 из переохлажденного распла-
ва, минуя перитектическое превращение, даже при очень высоких ско-
ростях охлаждения вплоть до град/с [64, 158, 159].

Процесс получения кристаллов при частичном плавлении проводят
следующим образом. Механическую смесь оксидов (карбонатов) Y, Ва, Сu
нестехиометрического относительно 123 состава нагревают до температур
порядка 900 [76] — 1000° С [155]. При этом за счет избыточного содержа-
ния ВаО и (или) СuО происходит частичное плавление исходного материа-

температура плавления на воздухе 925° С, плавление с раз-
ложением). При медленном охлаждении в объеме исходного материала
растут пластинчатые кристаллы Зарождение и рост кри-
сталлов происходит в закрытых полостях-пустотах, образующихся
за счет выделения кислорода в результате частичного восстановления
СuО (2СuО= + О) [63, 77]; рост кристаллов происходит в среде,
обогащенной кислородом.

В работе [89] проведен анализ составов, используемых разными авто-
рами для получения монокристаллов (см. рис. 10). Область
составов, в которых наблюдается частичное плавление [76], показана на
рис. 10 пунктиром. Свежевыращенные кристаллы имеют тетрагональную
структуру, ~ 55 К, после отжига ~ 86 К [76]. По данным [76],
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кристаллы, полученные из более богатых медью расплавов, имеют более
низкие температуры перехода в сверхпроводящее состояние.

Температурный режим, времена нагрева, выдержки в режиме, ско-
рости охлаждения незначительно варьируют в разных работах. В ряде ис-
следований в качестве исходного материала использовали либо керамиче-
ский 123 [156] с добавками СuО, ВаО, либо закаленный спек. Так, в ра-
ботах [63, 9] нестехиометрическую смесь оксидов-карбонатов доводили
до плавления (1180—1150° С), производили закалку до комнатной темпе-
ратуры, затем вновь нагревали до 900° С [9] или 970° С [63] и выдержива-
ли при этой температуре 4—7 суток, после чего медленно охлаждали до
комнатной температуры. Размер полученных кристаллов достигал 1 —
2 мм; кристаллы образовывались в виде очень тонких тетрагональных
пластинок.

Другой вариант метода частичного плавления предложен в работе
[160]. В качестве шихты использовали керамику 123, плавня — смесь
ВаO2 и СuО в мольном отношении 1 : 3 или 2 : 5. Содержание шихты во
флюсе составляло 0,6—1,2%. Для введения затравок в смесь шихта-
плавень добавляли 2 маc. % порошка 123. Эту смесь нагревали в платино-
вом тигле до 1000° С с предварительной выдержкой при 800° С, выдержи-
вали 2—4 ч и медленно (20—107ч) охлаждали до полного затвердевания
(850° С), после чего тигель охлаждался вместе с печью. Кристаллы с мак-
симальным размером росли в полостях у дна и стенок
тигля.

Дальнейшим развитием метода частичного плавления можно считать
предложенную в работе [152] методику частичного плавления, многослой-
ной керамики. Прямым спеканием при 950° С были приготовлены образ-
цы номинального состава YBa2Cu3Ox, Из этих
веществ готовили многослойные таблетки, в которых слой состава 123
контактировал с обогащенным Ва и Сu слоем. Таблетки подвергали сту-
пенчатому нагреву до 960° С, выдерживали до 20 ч и охлаждали со ско-
ростью 37ч до 935° С и затем 307час до комнатной температуры. Процесс
вели в атмосфере кислорода. Температура плавления обогащенных Ва
и Сu слоев ниже, чем слоя 123, при повышении температуры происходило
частичное плавление Y — Ва — Сu — F — O-слоя, на границе раздела
слоев и в пустотах, образующихся в слоях, обогащенных Сu и Ва, обра-
зовывались кристаллы Y-123 — пластинки с размером ребра порядка
1 мм, толщиной 0,03 мм. Основное преимущество такой методики — от-
сутствие тигля и снятие, т. о., проблемы загрязнения кристаллов Y-123
продуктами взаимодействия расплава с тиглем.

Для понижения температуры при частичном плавлении в качестве
растворителя добавляли (отношение In/(Y + In) = 0,05—0,07)
[161].

Для системы — ВаО — СuО методы частичного плавления,
кристаллизации нестехиометрических составов, кристаллизации из рас-
твора в расплаве качественно одинаковы — тот же состав системы, те же
приемы роста. Основное отличие — в количественном соотношении ис-
ходных компонентов (повышение доли СuО — ВаО при переходе к рас-
твор-расплавным методикам) и в соответствующем изменении температу-
ры. В табл. VI сведены данные по получению монокристаллов 123. В таб-
лице представлены в основном работы, выполненные в 1988—1989 гг. Это
связано с тем, что в более поздних исследованиях практически повторя-
лась методика первых работ, основное внимание уделялось вариациям
температурных режимов (они различны для разных материалов тиглей
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и квалификации исходных реагентов) и послеростовой обработке кристал-
лов [178-186].

При большом содержании тугоплавких компонентов нагревание до
температуры порядка 900—1000° С приводит к частичному плавлению,
повышение доли легкоплавких компонентов и использование эвтектиче-
ских составов плавня (ВаО + СuО) позволяет вести процесс аналогично
стандартному методу, кристаллизации из раствора в расплаве. В этом ме-
тоде критичными являются температурно-временной режим кристалли-
зации, наличие посторонних примесей, соотношение Y : Ва : Сu в ис-
ходной шихте. Общая схема процесса: нагревание до температур обычно
порядка 1000—1100° С, выдержка несколько часов для гомогенизации
расплава, медленное охлаждение до кристаллизации Y-123 (для разных
составов при наличии примесей эта температура колеблется и составляет
960—900° С). После протекания процесса кристаллизации, который про-
исходит при медленном охлаждении расплава, до окончательного затвер-
девания всего объема исходной смеси желательно удалить жидкую фазу,
после чего систему медленно охлаждают до комнатной температуры. Конк-
ретные режимы кристаллизации приведены в табл. VI.

Необходимость удаления жидкой фазы при высоких температурах
после образования кристаллов Y-123 диктуется невозможностью отделе-
ния выращенных кристаллов от затвердевшего плавня растворением пос-
леднего, например, кипячением в воде или разных растворах и трудностью
механического извлечения кристаллов.

Недостатки методики декантации расплава — тигель нужно быстро
вынимать из печи при высокой температуре, кристаллы испытывают тер-
мический удар и могут быть повреждены. Кроме того, капли расплава мо-
гут остаться на поверхности кристаллов. В этом случае необходимо соблю-
дать отработанный режим дальнейшей термической обработки, при кото-
рой эти капли необходимо довести до плавления, чтобы обеспечить воз-
можность свободного стекания расплава с поверхности кристаллов.

Для облегчения вывода кристаллов из зоны кристаллизации можно
также использовать кристаллизацию на Pt-сетке, предварительно поме-
щенной в расплав [187]. Сетку с выросшими кристаллами при определен-
ной температуре поднимают и выводят из расплава в более холодную
зону.

Возможно отделение расплава при получении монокристаллов
при помощи введения пористой керамики, впитывающей рас-

плав. После выдержки ~1 ч при 930° С керамику убирали и продолжали
снижение температуры тигля до комнатной [173].

Предложенный метод имеет ряд преимуществ: облегчает отделение
кристаллов из застывшего расплава, способствует уменьшению содержа-
ния расплава на кристаллах, позволяет in situ проводить отжиг получен-
ных монокристаллов. В то же время такая методика обладает и рядом не-
достатков. К их числу следует отнести возможное разрушение кристалла
в центральной части тигля при введении керамики. Загрязнение за счет
частичной коррозии керамики существенно для кристаллов, растущих
на периферийных участках тигля и у дна.

Удаление расплава с поверхности кристаллов возможно также при
использовании способности расплава к «выползанию» по смачиваемой по-
верхности. Этот метод применили авторы работы [177] при проведении
процесса роста в клиновидном зазоре между дном тигля и помещенной
в него прокладкой. В таком зазоре создавали температурный градиент
2—5°/см; при длительной (~70 ч) выдержке при 980° С (960° С) раствор
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постепенно удалялся за счет «выползания» расплава по смачиваемой по-
верхности. При более высоких температурах росли более крупные крис-
таллы.

Обычно «выползание» расплава по стенкам тигля препятствует ста-
бильному протеканию процесса роста кристаллов. Авторы [184] для пре-
дотвращения «выползания» расплава погружали в расплав стержень из

вдоль стержня создавался температурный градиент, над расплавом
образовывалась холодная зона, корка застывшей части расплава покры-
вала поверхность и препятствовала дальнейшему «выползанию» расплава.

Кристаллизация из раствора в расплаве эвтектики ВаО — СuО (28—
72 мол. %) дает наилучшие результаты. Соотношение 123: (ВаО + СuО)
различно в разных работах. Согласно [69] хорошие результаты были по-
лучены при нагревании 1 части (123) и 3 частей эвтектической смеси ВаО —
СuО до 1010 — 1040° С и медленном охлаждении со скоростью 4—10°/ч. Раз-
мер отдельных пластинок достигал При соотношении Y-123
и эвтектической смеси ВаО — СuО (6—25%): (94-75%) соответственно
все еще не наблюдалось полное плавление [146], и имелись все признаки
частичного плавления, в том числе образование крупных полостей, в ко-
торых росли кристаллы.

Монокристаллы 123 успешно могут быть получены медленным ох-
лаждением полного расплава при содержании в смеси менее 5 мол. % .
Для гомогенизации расплава температуру доводили до 1100—1200° С
[80, 82, 169].

При получении монокристаллов температурный режим
существенно зависит от вида исходного реагента. Так, при использовании
в качестве источника бария расплав нагревается до ~1200° С
и без дополнительной выдержки температуру понижают до ~910° С
(200°/ч). При более медленных скоростях роста в расплаве накапливается
большое количество Pt, которая входит в кристалл и резко снижает
При использовании ВаО, оптимальный режим сводится
к выдержке расплава при 950° С в течение суток с последующим пониже-
нием температуры до 900° С со скоростью 1°/ч и меньше. При этом режиме
толщина кристаллических пластин 123 возрастает в несколько раз. Та-
ким образом, нами были получены монокристаллы Y-123 для различных
физических исследований.

Температурный режим нагрева также зависит от характеристик ис-
точника бария. Если таковым является то требуется медленное
нагревание (507ч [176]) от 800 до 1000° С для полного разложения кар-
боната бария. Если в качестве источника бария использовать ВаО,
Ba(NO3)2) BaCuO2, то необходимость в медленном нагреве отпадает.

В работе [163] отмечалась важность определенной длительности вы-
держки расплава при высокой температуре. Без выдержки, способствую-
щей гомогенизации, большие кристаллы не могут быть получены. Вы-
держка 4 ч при 1000° С приводила к получению очень мелких (до 1 мм)
кристаллов 123 на поверхности расплава. Увеличение времени выдержки
при высокой температуре до 36 ч позволило авторам [163] получить плас-
тинки с размером ребра до 10 мм.

Толщина получаемых пластин существенно зависит от скорости ох-
лаждения системы [174, 176]. При образуются пластинки
толщиной несколько мкм, при
толщина пластинок больше 1 мм. Максимальный размер полученных та-
ким образом пластинок (малые ско-
рости охлаждения), условия кристаллизации приведены в табл. VI.
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По данным [176] в области оптимальных концентраций компонентов
толщина пластинчатых кристаллов 123 составляла 500 мкм, 1 мм, 2 мм
при скоростях охлаждения соответственно 0,5; 0,3 и 0,1°/ч. При скоро-
стях охлаждения менее 0,5°/ч на кристаллах появлялись дополнительные
грани {101}, {011}. При быстром охлаждении (>30°/ч) наблюдались при-
знаки неравновесной морфологии — дендриты, зигзагообразные края
граней {001}.

Толщина пластинок возрастает с увеличением отношения
увеличением длительности выдержки при максимальной температуре,

уменьшению скорости охлаждения системы Монокристаллы с четкой ог-
ранкой растут из шихты с добавкой

На величину Тс и габитус кристаллов оказывает влияние также на-
личие примесей. По данным [174] выращивание в тигле из или при-
сутствие примеси In, Sn, Nb способствуют образованию тонких пласти-
нок; образованию более крупных кристаллов способствует наличие К,
Li, но возрастает тенденция захвата капель расплава на поверхности крис-
таллов. Отделение расплава от выросших кристаллов легче происходит
в присутствии Ti, Mo, V [157].

Типичный вид пластинчатых кристаллов показан на
рис. 15. Для улучшения сверхпроводящих характеристик 123 в работе
[188] предложено использовать кристаллизацию из раствора в расплаве

Рис 15. Типичный вид монокристаллов и сопутствующих фаз, кристалли-
зующихся в системе Y—Ва—Сu—О [80, 82]. а-



106 Л. Н. ДЕМЬЯНЕЦ [Т. 161



№1] ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫЕ СВЕРХПРОВОДНИКИ 107



108 Л. Н. ДЕМЬЯНЕЦ [Т. 161

в электрохимической ячейке. Отличительная особенность такого подхо-
да — насыщение расплава (70% СuО, 25% ВаО, кислородом с по-
мощью введения в расплав платинового электрода (Т ~ 950° С) и созда-
ния на поверхности расплава потенциала —250 мВ. В результате актив-
ность в расплаве повышалась от атм до Такой способ поз-
воляет получать сверхпроводящие кристаллы без дополнительного от-
жига.

Детальные анализы состава Y-123 проводились в немногих исследо-
ваниях; обычно отнесение к семейству 123 делалось на основании рентге-
нографических исследований. Из известных данных следует, что обычно
получаемые кристаллы близки к стехиометрии 123, отмечается в ряде слу-
чаев систематический дефицит меди Сu(1), 1—10% [163, 189], примеси Pt
180, 92, 190] при выращивании из Pt-тигля, А1 [92] (А12О3-тигель).

В близких условиях могут быть получены монокристаллы других
РЗЭ (табл. VII [151, 191—210]). В ряду редкоземельных элементов терми-
ческая устойчивость соединений и соответственно темпера-
тура перитектической реакции возрастает с увеличением размера
[193]. Наибольшей термической устойчивостью характеризуется купрат

неодима, С повышением температуры должна возрастать
растворимость соединений Ln-123 в эвтектических расплавах
CuO, что создает более благоприятные условия для выращивания моно-
кристаллов Nd-123. Содержание Nd в жидкой фазе, находящейся в рав-
новесии с Nd-123, выше по сравнению с Y-123 и составляет ~1,6 ат. % Nd
(почти на 30% выше, чем в случае Y-123), что позволило достаточно легко
вырастить монокристаллы Nd-123 [150, 193, 194]. У нестехиометрических
кристаллов ниже, чем у кристаллов стехиометрического состава:

примерно на 40 К ниже, чем для [209]. Зна-
чительно обогащенные Pt пластинки с х = 0,45;
0,54; 0,66 не показывают перехода в сверхпроводящее состояние [194].
Сверхпроводящая фаза растет на поверхности полупроводниковой фазы

Температура плавления этой фазы примерно на 10° С
выше, чем для поэтому фаза (1,5—1,5—3) кристаллизуется
первой при охлаждении расплава. Монокристаллы соединений Ln-123
обычно представлены тонкими пластинками с двойниковой и полидомен-
ной структурой. Склонность к двойникованию несколько различна для
соединений с разными РЗЭ. По данным авторов [208] система Тm — Ва —
Сu — О наиболее благоприятна с точки зрения получения образцов моно-
кристаллов Ln-123 с достаточно крупными монодоменными областями.
Максимальная монодоменная область в полученных монокристаллах дос-
тигала размера Такие монокристаллы были получены
кристаллизацией из раствора в расплаве СuО, = 91—93 К. Монодо-
менные области в кристаллах Y-123 обычно составляют 100 100 мкм;
авторы работ [211, 186] сообщили о получении монодоменных монокрис-
таллов размером до 1 мм.

Морфология поверхностей роста монокристаллов Ln-123 указывает
на то, что рост происходит из раствора [79]; механизм роста, по-видимо-
му, дислокационный. На поверхности кристаллов, выращенных из рас-
твора в расплаве, независимо от материала тигля, наблюдались полиго-
нальные спирали, форма которых зависела от материала тигля: октаго-
нальная для кристаллов, выращенных из тиглей СuО и квадратная —

[179], округлая в случае Pt-контейнеров. Изменение формы спира-
лей, очевидно, связано с влиянием примесей, переходящих в расплав при
частичном растворении материала тигля. Для боковых поверхностей {010}
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характерна воронкообразная морфология, зарождение начинается на вер-
шинах и ребрах кристалла, рост идет по механизму двумерного зародыше-
образования. Различие механизма роста для различных граней связано
с их различным атомным строением и разной степенью анизотропии свя-
зей на поверхности [79, 179, 212, 213]. Параметры элементарных ячеек
выращенных монокристаллов Ln-123 приведены в табл. VIII; параметры
получаемых сопутствующих соединений даны в табл. IX.

3.2.3. Выращивание монокристаллов Это соединение
было впервые выделено в эпитаксиальных пленках [222—224], позднее
было сообщено о получении этой фазы в поликристаллических слитках
[225]. Монокристаллы были получены автором [226] мето-
дом зонной плавки с радиационным оптическим нагревом в условиях из-
быточного давления кислорода. Состав Y-248 плавится инконгруентно,
избыточное давление до 50 атм не подавляет разложение фазы Y-248 (про-
исходит по перитектической реакции), и попытки получения кристаллов
из заготовок стехиометрического состава были безуспешными. Известно,
что метод зонной плавки можно применять для получения кристаллов ин-
конгруэнтно плавящихся соединений, если использовать исходные жид-
кие составы, отличающиеся от стехиометрии кристаллизуемого соедине-
ния. Кристаллизацию соединения 248 проводили из составов, обогащенных
CuO и ВаО, использовали керамические заготовки диаметром 7—8 мм,
длиной ~90 мм. Процесс проводился под давлением кислорода не менее
30 атм, в противном случае наблюдалось сильное выделение О2 из рас-
плава [226]. В этих условиях были получены текстурированные слитки,
состоящие из монокристаллических ламелей размером
Кристаллы имели ромбическую ячейку с параметрами а — 3,853

Т а б л и ц а IX. Параметры элементарной ячейки фаз, образующихся в системе



= 3,861 с = 27,04 Тс = 81 К. Длительный отжиг на воздухе с по-
следующим охлаждением со скоростью 20° приводил к разложению фазы
248 с образованием

3.3. М о н о к р и с т а л л ы с в е р х п р о в о д я щ и х ф а з
в с и с т е м е Bi — Sr — Са — Сu — О.

3.3.1. Фазовые соотношения в системе Bi — Sr — Са — Сu — О. Сое-
динения (п = 1, 2, 3) — третий класс купратных сверх-
проводников, насчитывающий 4 представителя (см. табл. I) и отличаю-
щийся большим числом компонентов, участвующих в образовании хими-
ческих соединений. Для получения кристаллов используют 4-компонент-
ную систему — SrO — СаО — СuО или более сложную из-за не-
обходимости использования минерализаторов или стабилизаторов фазы
с высокой

С увеличением числа компонентов системы возрастает число их воз-
можных комбинаций и вероятность ошибок упаковки металл-кислород-
лых слоев, вариации таких слоев и вероятность образования фаз с близ-
кими (одинаковыми) параметрами в плоскости а, b, но с различным пара-
метром с. Именно такая ситуация реализуется в Bi — Sr — Са — Сu — О

Рис. 16. Области кристаллизации
сложных купратов в системе

— (Sr, Ca)O—CuO. 1 — об-
ласть получения соединений, об-
ладающих сверхпроводимостью
[229]; 2 — область получения
соединений с сопротивлением 103

Ом/см; 3 — область получения
соединений с сопротивлением 105

Ом/см. Кристаллы ВТСП: 4-
[230], 5 — [229], 6—110 К-фа-
за [231], 7-110 К-фаза [232];

8 — кристаллы с металлической
проводимостью [229]; 9 — кри-
сталлы-полупроводники [229];
10 — не ВТСП [230]; 11 — нет

кристаллов [230]

системе, что существенно затрудняет как получение монокристаллов ин-
дивидуальных фаз, так и их идентификацию. Первоначально описывае-
мый как сверхпроводящее соединение купрат номинального состава 1112
оказался смесью нескольких фаз [227, 228], составы которых, по данным
разных авторов, достаточно существенно различаются. Купрат

< 10 [228], по данным [23] 20 К. Частичное замещение Sr на Са
приводит к увеличению На треугольнике составов с эквиатомным от-
ношением Sr : Са авторы [229] выделили области различного поведения
сложных купратов — с проявлением разного типа зависимости удельно-
го электросопротивления от температуры (рис. 16). Видно, что незначи-
тельное изменение состава может привести к потере сверхпроводимости
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В связи со сложностью системы, фазовые соотношения диаграммы
строились для отдельных разрезов и подсистем. В этих подсистемах вы-
явили большой набор двойных и тройных соединений, которые могут быть
получены в системе Bi — Sr — Са — Сu — О.

Фазовые соотношения в системах — SrO — CuO,
CaO — CuO, SrO — CaO — CuO, CaO — SrO — BiO1 , 5 исследованы при
температурах 500—800° С на воздухе [233]. В двойных подсистемах
отмечено образование соединений

СаСuO3 [233, 234]. В тройных под-
системах идентифицированы соединения:

Практический интерес представляет также исследованная фазовая
диаграмма участка [235] (рис. 17, а). Соглас-
но этим данным, линия ликвидуса фазы 2212 находится в области 1,5<
< n < 1,875. Такие составы рекомендуется использовать для выращи-
вания монокристаллов.

Схематическая фазовая диаграмма псевдобинарной системы
по данным [236] показана на рис. 17, б.

Фаза 85 К плавится инконгруентно при температуре выше 900° С;
область первичной кристаллизации имеет очень узкий тем-
пературно-концентрационный интервал — порядка 20°. Температура
кристаллизации Bi — 2212 лежит в интервале 840—860° С; при более
низких температурах 840—780 °С будет кристаллизоваться

О сложности процессов кристаллизации в системе Bi—Sr—Са—
Сu—О свидетельствует тот факт, что кристаллизация сверхпроводящих
фаз разного состава сопровождается выделением целого ряда сопутст-
вующих (а в ряде случаев превалирующих по массе) кристаллических

тройные оксиды Bi, Sr, Ca:



продуктов. Так, по данным разных авторов в слитке после затвердевания
присутствуют:

— твердые растворы на основе купрата кальция
— твердые растворы на основе купрата стронция:

— оксиды Bi—Sr—Ca:
— купраты
— оксиды меди
В четверной системе —SrO—CaO—CuO фазы-гомологи пред-

ставлены соединениями Bi-2212, Bi-2223, Bi-2234 (соответственно 30; 37,

Попытки получения этих фаз из смесей стехиометрического
состава даже в случае твердофазного синтеза приводили к получению мно-
гофазных образцов. Обзор основных проблем, возникающих при твердо-
фазном синтезе и термообработке сверхпроводящих Bi—Sr—Са-купра-
тов дан в работе [240].

Одинаковые исходные составы при разных условиях синтеза давали
смеси с различным соотношением Bi—Sr—Ca—Сu-фаз. Наиболее легко
образуется 85 К-фаза Bi-2212, однако более «чистые» образцы получаются
из состава 4334, а не 4424 [241], фаза с более высокой (НО К) —
Bi-2223 образуется в небольшом количестве совместно с другими Bi-фазами
[242—244]. Введение Рb в качестве изоморфной примеси (замещение Bi—Pb)
в зависимости от содержания Рb и условий термообработки стабилизи-
рует образование фазы 2212 и увеличивает долю фазы 2223 в конечном
продукте. Оптимальное содержание Рb не должно превышать ~30%, при
его большем содержание свинец образует самостоятельную фазу
[245].

Кроме того, в Bi—Sr—Са-купратах, в одном и том же структурном
типе могут кристаллизоваться соединения с разной степенью замещения
Sr—Ca; строение этих соединений допускает, по-видимому, в зависимости
от условий получения, и одновременное вхождение в одни и те же слои
Bi, Sr, Ca. Соединение со структурой типа Bi — 2212 по данным (246)

Рис. 17. Фазовые диаграммы системы (а, [235]) и.
(б, [236]). Трехзначный индекс отвечает подстрочным

индексам а, b, с в составе
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существует в концентрационном интервале 28—35,7; SrO 16,5—
35,5; CaO 8,5-17,5; CuO 27-32 мол.%. Фазы 2201, 2212, 2223 имеют об-
ласти гомогенности в интервале отношений Ca/Sr соответственно (1 : 1)—
(О : 2); (1 : 1)—(1 : 5); (1 : 1) [247]. При фиксированном оптимальном соот-
ношении Bi: Рb изменение соотношения остальных
компонентов ведет к получению кристаллических фаз с разными

(86—104 К [245]). Фазы с более высокими образуются при повы-
шении отношения, Sr/Ca. Авторами [245] предложен оптимальный состав

позволяющий получать образцы с высокими
близкие к однофазным. Электронно-микроскопические наблюдения

свидетельствуют о взаимном прорастании фаз с разным с-периодом решетки
[248, 249].

При использовании тиглей из Pt или в числе кристаллических
фаз могут присутствовать также Sr, Са-алюминаты и сложные Bi—Сu—
Sr—Ca—Al-оксиды [23]. Из затвердевшего расплава состава 2224 ав-
торами [87] были получены черные кристаллы в форме гексагональных
призм, фаза непроводящая, пересчет приведенных авторами результатов
анализа дает состав Авторы работы [85] отметили об-

Т а б л и ц а X. Кристаллографические данные акцессорных фаз в системе
Bi-Sr-Ca-Cu-O

разование платината при взаимодействии Bi—Sr—Cu—О распла-
вов с материалом тигля (Pt); при Т = 1000° С идентифицирован гексаго-
нальный купрат-платинат состава Кристаллогра-
фические характеристики несверхпроводящих фаз в системе Bi—Sr—Ca—
Cu—О—(Pt) даны в табл. 10.



3.3.2. Выращивание монокристаллов Bi-сверхпроводников системы
Bi—Sr—Са—Сu—О. Для получения монокристаллов Bi-высокотемпера-
турных сверхпроводников были использованы методы кристаллизации
из расплава с разной степенью отклонения от стехиометрии как медлен-
ным охлаждением расплава, так и различными вариантами зонной плавки
вертикальной и горизонтальной, а также методом кристаллизации из
раствора в расплаве с использованием минерализаторов (табл. XI; [5, 6,
33, 34, 66-68, 230, 236-238, 250-273]).

На Bi-систему были перенесены все методики, которые дали положи-
тельный результат при выращивании монокристаллов в системах La—
Sr-Cu-O, Y-Ba-Cu-O.

Наличие четырех фаз-гомологов с близкими пара-
метрами а, b и различающимися параметрами с, инконгруентное плавле-
ние этих фаз приводит к росту из растворов-расплавов слоистых эпитак-
сиальных образований, сложенных различными Bi—(Sr, Са)-фазами.
Если составы жидкости, находящиеся в равновесии с твердыми фазами,
различаются не очень сильно, то выделение одной твердой фазы или даже
незначительная сегрегация на фронте кристаллизации может привести
к изменению состава прилегающей жидкости, которая станет равновес-
ной с другой твердой фазой, что и приведет к ее кристаллизации [271].
В свою очередь рост новой фазы приведет к изменению состава жидкости
и осаждению либо первой, либо новой фазы. Так, если в результате крис-
таллизации фазы Bi-2212 жидкая фаза обогащается дополнительна
Са и Сu, могут возникнуть благоприятные условия для кристаллизации
фазы Bi-2223, что приведет к снижению содержания Са и Сu в распла-
ве и выпадению в свою очередь фазы 2212 либо 2201 [271, 64].

Наиболее легко растут кристаллы Bi-2212, Bi-2201. При понижении
температуры гомогенизированного расплава первой кристаллизуется фаза
Bi-2201, кристаллизация начинается при 875—880° С, завершается
при 840—835° С [236, 267]. По мере снижения температуры состав жидкой
фазы обогащается висмутом и обедняется медью и, в меньшей степени,
кальцием. В интервале температур 840—780° С растут монокристаллы

(Bi-2201). В свою очередь эта фаза может реагировать
с образованием Bi-2212.

Одним из важных моментов, определяющих состав конечных продук-
тов кристаллизации, является выбор исходного состава смеси.

В бескальциевой системе медленным охлаждением расплава (5 град/ч)
при температурах расплава не выше 920° С растут [85] пластинчатые
кристаллы слоистого Bi—Sr-купрата с = 10 К, размер пластинок дос-
тигал по площади Состав кристаллов отвечает формуле

(структурный тип 2201); 0,8 < Sr/Bi < 0,9. Монокристаллы
Bi-2201 размером до нескольких мм были получены при медленном ох-
лаждении расплава (составы на линии 221—232) после кристаллизации
фазы Bi-2212 (температуры ниже 840° С) [236]. Авторы [258] утверждают,
что в составе кристаллических продуктов присутствует фаза с
аналогичная Bi-, Sr-, Са-купрату с = 85 К, с параметром с = 30,6
Фазу не удается выделить, она присутствует в виде прорастаний с фазой

= 1. Эти фазы характеризуются отношением (Bi + Sr)/Cu < 2,75
или > 3,59

Кристаллизация Bi-фаз из расплавов, обогащенных Сu или Bi, обыч-
но приводит к образованию визуально неразличимых кристаллических
фаз пластинчатого габитуса. Из обогащенной висмутом смеси были полу-
чены пластинчатые кристаллы [261], в составе которых обнаружен избы-
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Кристаллы представлены очень тонкими пластинками, толщина 20—
60 мкм при размерах перпендикулярно оси с порядка 5—7 мм [21]. Крис-
таллы были получены медленным охлаждением расплава (температура
860—940° С) аз исходной смеси с соотношением Bi: (Sr + Ca) : Сu =
— 4 : 3 : 2 . Монокристаллы близкого состава
получены и при использовании исходных смесей другого состава: 2112,
8336, 10336 (т. е. 4334 + избыток и СuО [251]). Для полученных
кристаллов отношение Sr/Ca нестабильно и по кристаллу может меняться
от 1,05 до 1,13.

Из шихты с малым содержанием висмута
монокристаллов не было получено [230], тогда как из значительно обога-
щенной Bi смеси растут только непроводящие кристаллы. При отношении
Bi/Cu ~ 4 образуются несверхпроводящие кристаллы с параметром
с = 24,53 [92] — соединение При отношении Bi/Cu

4 образуются кристаллы с ~ 85 К, с = 30,69 Состав кристаллов
Фазы, значительно обогащенные Bi [21], например,

[6], [21] или, наоборот, практиче-
ски не содержащие Bi (Sr, Са-купрат, обедненный Bi [254], например

не являются сверхпроводниками, температурная
зависимость характеризуется полупроводниковым ходом. Для этих
фаз характерны меньшие значения параметра

Оптимальным составом для получения Bi, Sr, Са-сверхпроводящих
монокристаллов авторы [230] считают состав Ими получе-
ны кристаллы с = 89 К (начало), размер кристаллов
Для увеличения размера кристаллов авторы использовали следующую
процедуру: тигель из с составом 2212 нагрели в печи до 1200° С,
выдержали 2 часа, быстро охладили до 910° С (температура у дна, в верх-
ней части тигля —950° С), затем медленно охлаждали со скоростью
3—47ч до 760° С (у дна), 107ч до 500° С. Размер полученных кристаллов
достигал — 109 К (начало), 83 К (конец).

Исходный состав 2212 дает две фазы — 85 К-фазу с параметром
с = 30,7 (фаза 2212) и 110 К-фазу с с = 36,4 (фаза 2223). Обе эти фазы
образуют структуры прорастания [230].

Для получения кристаллов Bi — 2212 оптимальное соотношение ис-
ходных оксидов, по [236], должно составлять 33% ВiO1,5, 24% SrO,
18% СаО, 25% СuО.

В работе [237] исходные составы выбирались на линии между составом
4334 и бинарной эвтектикой 90% —10% СuО, которая плавится при
Т ~ 600° С. Для исходных составов 2122, 2212, 1112 [34] максимальная
температура нагрева составляла 950—900° С, при нагреве ниже 900° С
кристаллы не росли, более высокие температуры не давали никаких пре-
имуществ. Авторы использовали достаточно быстрое охлаждение (607ч
в интервале 900—600° С, 1207ч в интервале 600—25° С). Уменьшение
скорости охлаждения в 10 раз не приводило к возрастанию выхода или
размера получаемых кристаллов. Отмечалось, что состав пластинчатых
Bi-купратов в общем повторяет исходный состав.

Авторы [257] для получения монокристаллов Bi — ВТСП применили
способ циклического изменения температуры. Циклированием температуры
расплава с исходным составом
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точный Bi относительно стехиометрии 4(6)4 или 4(4)2. Это фазы:
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ими были получены пластинчатые кристаллы После
выдержки в течение 20 ч при 1100° С температуру понижали до ~970° С
(1007ч), затем проводили короткие циклы повышения — понижения темпе-
ратуры, в каждом последующем цикле максимальная температура была
на 20° С ниже. После пятого цикла температуру снижали со скоростью
10°/ч до 700° С. На рентгенограммах индицировали две фазы (24 и 30 —
Свежевыращенные кристаллы показывали широкий переход в сверхпро-
водящее состояние с температурой начала перехода при 115—80 К. Отжиг
на воздухе при 810° С в течение 24 приводил к повышению
перехода при 115 К), на кривой появлялась ступенька. Среди
Bi-фаз максимальная Тс (105К) наблюдается у фазы идеального состава

(фаза 2(4)3, если не разделять Sr и Са). Кристаллы этой
фазы были получены в работе [274], размер кристаллов

Соотношение основных компонентов в твердой фазе при выращивании
из растворов-расплавов разной стехиометрии существенно отличается от
состава жидкой фазы. Так, при исходной шихте с соотношением Bi:
: Sr : Са : Сu = 2 : 2 : 1 : 2 полученные кристаллы имели состав

[275], при исходном соотношении 2,4 : 2 : 0,95 : 2
состав кристаллов отвечал формуле [270]. Ав-
торы [265] отметили следующее изменение катионного состава относитель-
но исходного: Bi 2,4 в исходной шихте и 2 в кристалле, Sr
Са 0,95 0,8, Сu 2—2,1. Некоторый дефицит Са, Sr может быть связан как
с возможными замещениями Bi—Сu, Sr, Са, так и с характерным строе-
нием Bi-фаз, проявляющимся в несоразмерной периодичности вдоль оси b.
Дефицит Са, Sr проявляется в полученных кристаллах практически всегда,
хотя по данным [246] для составов вблизи Bi-2212 при нормировании
на СuО коэффициенты распределения составляют = 0,99—1,09,

= 0,86—0,96, = 0,5—0,95, т. е. составы жидкой и твердой
фаз, находящихся в равновесии, различаются незначительно [246].

Для понижения температуры кристаллизации разные авторы ис-
пользовали избыток легкоплавкого компонента [270], СuО [252,
265] или и и СuО [251].

Получение монокристаллов с отношением Sr/Ca > 1 описано в ра-
боте [252]: при исходном составе 1112 + СuО (отношение 1 : 3) были
получены кристаллы размером По данным
разных авторов, в сверхпроводящих образцах состав изменяется в пре-
делах Для этих соединений характерен па-
раметр с = 30,7 Для выращивания монокристаллов сверхпроводящих
Bi-фаз широко использовали методы направленной кристаллизации
[267—270, 265]. Простейший способ — создание температурного гра-
диента вдоль контейнера. Авторы [267] создавали в Pt-контейнере темпе-
ратурный градиент 5—10 7см. Для гомогенезации расплава и удаления
СO2 смесь оксидов и карбонатов (табл. XI) выдерживали при 930° С 12 ч
и затем охлаждали до 820—800° С со скоростью 2°/ч. При температуре
875—880° С начиналась кристаллизация фазы 2212; в участках слитка,
формирующихся при более низких температурах, обнаружены фазы
Bi — 2201 (с = 24,4-24,6 10-25 К), СuО,

В слитке (высокотемпературный участок) в виде очень
мелких кристаллов обнаруживалась также фаза
Bi-2223.

Метод горизонтальной зонной перекристаллизации был использован
авторами [239] для получения монокристаллов Bi-сверхпроводников.
Лодочку с шихтой (спек состава 2—1,3—1—2) со скоростью 0,5—2 мм/ч
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перемещали через зону с температурой 900 ° С, ширина расплавленной
зоны до 10 мм. В экспериментах длительностью 5—10 суток были получены
текстурированные образцы, состоящие из пластин Bi—Sr—Са-купрата,
упакованных перпендикулярно поверхности расплава и легко отщепля-
ющихся от массивного образца по спайности перпендикулярно (001).
Размер таких пластин достигал Типичный вид этой
фазы представлен на рис. 18. Пакеты пластин переложены поликристал-
лическими выделениями фаз Рентгеногра-
фические исследования обнаруживают следы этих фаз в общей массе об-
разцов. После отжига в кислороде образцы показывали нулевое сопро-
тивление при 85—87 К. Слабый излом при 110 К на кривой температурной

зависимости сопротивления свидетельствовал о наличии в текстуриро-
ванном образце некоторого количества более высокотемпературной фазы.

Монокристаллы сверхпроводящей фазы в виде тонких пластин в сме-
си с другими фазами были получены методом вертикальной зоной плавки
в токе (0,6 л/ч). Расплавленную зону шириной несколько мм создавали
с помощью галогенной лампы мощностью 1,5 кВт [256]. Авторами [28Г
была предпринята попытка получения монокристаллов состава 2212 ме-
тодом пьедестала с лазерным нагревом. Позднее [66] методом плавающей
зоны (плавление с помощью лазера) были получены текстурированные
кристаллические образцы. Bi—Sr—Ca—Сu—О номинального состава
1112 с использованием затравочного и питательного стержней, получен-
ных обычным твердофазным синтезом. Кристаллы росли при скоростях
вытягивания 0,17—10 мм/мин при температурах 900—950° С. Получен-
ные образцы диаметром 0,5—1,5 мм были текстурированы и содержали мо-
нокристаллические участки.

Метод бестигельной зонной плавки был использован в работах [276,
277] для направленной кристаллизации соединения
таллизацию проводили зонной плавкой заготовки стехиометрического-
состава [277] на затравку в атмосфере воздуха. Получен-
ные слитки имели слоистое строение, отдельными фрагментами которого
были вытянутые вдоль оси слитка монокристаллические пластины (ла-
мели) с размерами до Как указывалось выше, вве-
дение в систему свинца стабилизирует образование высокотемпературных
сверхпроводящих фаз, и в большинстве работ, выполненных в последнее
время, применялась уже более сложная система Рb—Bi—Sr—Ca—Сu—О

Рис. 18. Типичный вид монокристаллов Bi—2212 (зонная перекристаллизация)
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для получения как дотированных свинцом, так и чистых Bi-купратов
(см., например, [178, 278—280]) с сохранением приемов, используемых при
проведении процесса в отсутствие свинца.

В присутствии Рb наблюдается больший выход кристаллов Bi-2212,
несколько ниже температура кристаллизации. Свинец не всегда входит
в решетку кристаллического соединения; во всех случаях наблюдается
интенсивное испарение его в процессе кристаллизации. Стехиометрия
кристаллов, как и в случае нелегированных Рb, отличается от стехио-
метрии расплава: из шихты с соотношением Bi : Sr : Ca : Cu : Pb =
= 4 : 3 : 2 : 3 : 1 получены кристаллы с катионным отношением 3 : 2 :
: 1 : 3 : 0,6 [178].

Авторы работы [280] отмечали влияние свинца на строение кристал-
лизуемых фаз. Так, из бескальциевой системы Bi—Sr—Сu—О кристал-
лизацией из расплавов состава 223 были получены монокристаллы Bi-
2201 с моноклинной структурой, а из шихты — крис-
таллы Bi-2201 с ромбической (а = 5,41 b = 5,42 с = 24,03
шеткой с дополнительной модуляцией в плоскости a, b из-за присутствия
свинца.

Кроме уже описанных методов выращивания монокристаллов
Bi-системы из нестехиометрических расплавов, где растворителями служили
взятые в избытке СuО, РbО либо их смеси, для получения кристал-
лов оказалось возможным использовать традиционные раствор-расплав-
ные методики с применением хлоридных флюсов [5, 67, 68, 260, 261, 264,
281]. Из раствора в расплаве смеси хлоридов или из раствора в расплаве
KG1 [261] были получены монокристаллы Авторы
[261] из нитратных растворов получали осадок с отношением Bi : Sr :
: Ca : Сu = 2 : 2 : 1 : 2, прокаливали при 500° С, затем смешивали с КС1
(70 маc. %) и нагревали со скоростью 300 град/ч до 900° С. После трехча-
совой выдержки расплав медленно охлаждали до температуры плавления
KG1 (776° С), полученные пластинки отмывали от KG1 водой. Состав по-
лученных кристаллов (х = 1,1—1,2). Авторами [258]
были получены монокристаллы двух фаз: = 80 К)

из раствора в расплаве 0,54 КС1 — 0,46 KF (эвтек-
тический состав, температура 600° С) при испарении растворителя (тем-
пература порядка 900° С). Авторы нашли, что процесс испарения описы-
вается кинетическим уравнением первого порядка, при постоянной тем-
пературе относительное количество испаренного растворителя прямо
пропорционально времени испарения. В общем случае КС1 не является
идеальным растворителем для Bi-купратов из-за гравитационного рас-
слоения расплава: две жидкие фазы сосуществовали в объеме расплава:
расплавленный Bi—Sr—Са-купрат на дне и расплав KG1, насыщенный
фазой Bi — 2212 над ним [264]. Соответственно при медленном охлажде-
нии в затвердевшем расплаве обнаруживали две фазы:

Состав кристаллов и морфология их сильно зависят от соотношения
2212/КС1 в исходной смеси. Авторы работы [281] спеки состава 1112 или
2212 нагревали с эквимолярной смесью KCl + NaCl до 890° С, после двух-
часовой выдержки Pt-тигли охлаждали со скоростью 47ч до 630° С, затем
30—407°/ч до комнатной температуры. Хорошие кристаллы были обна-
ружены в области над пустотами. Если раствор-расплав содержал < 6%
растворенной фазы Bi-1112, образовывались кристаллы Bi-2201, если
~ 10% Bi-2212. Кристаллы Bi-2212 легко образовывались в расплаве



Основное преимущество раствор-расплавленной методики с исполь-
зованием расплавов галогенидов — возможность последующего отделе-
ния Bi-фаз промывкой в воде или слабых электролитах. Такая промывка
не приводила к ухудшению сверхпроводящих характеристик кристаллов.

Таким образом, монокристаллы Bi-2212 с ~ 85 К получают доста-
точно воспроизводимо в разных по составу системах и при различных ре-
жимах процесса роста. В то же время получить монокристаллы 110 К-фазы
Bi-2223 в «чистом» виде не удается — образуются структуры прораста-
ния обеих фаз. Предпринимались попытки получения фазы с более
высокой Тс за счет длительного отжига (7 и более суток). Предполага-
лось, что в таком режиме разупорядоченная фаза перейдет в монофазу
Bi-2223. Однако структурные различия фаз 2212 и 2223 очень малы, сле-
довательно, разница в их свободных энергиях образования тоже очень
мала, что препятствует надежному разделению условий образования этих
фаз [282]. Температуры образования фазы Bi-2223, согласно [283], со-
ставляют 872—877° С. Добавление свинца снижает эти температуры до
835—869° С. Параметры элементарной ячейки, измеренные на монокрис-
таллах сверхпроводящих фаз, полученных в системах на основе оксидов
висмута, приведены в табл. XII. Кристаллы, полученные разными иссле-
дователями, существенно различаются по соотношению основных компо-
нентов, но в большинстве случаев имеют Тс ~ 80 К (после отжига в кис-
лороде), т. е. принадлежат к структурному типу Bi-2212. Кристаллы
сверхпроводящих фаз представлены тонкими пластинками; хорошая
спайность, вытекающая из строения этих соединений, позволяет легко
скалывать их. Предполагается, что такое скалывание легче всего прохо-
дит по Bi-слоям вследствие аномально больших межатомных расстояний
в Bi-слоях [260]. Морфология поверхностей роста свидетельствует о росте
из раствора [286], механизм роста, по-видимому, дислокационный —
травление поверхностей роста выявляет наличие дислокаций [288].

3.4. М о н о к р и с т а л л ы (М = Nd, Sm, Eu).
3.4.1. Диаграмма состояния системы Диа-

граммы состояния систем —СuО
были исследованы в работах [287, 288]. Купрат неодима плавится
инконгруентно при температуре 1240° С, линия ликвидуса ниже 1240° С
обнаружена в области составов между 82 и 93 мол.% СuО [287]. В систе-
мах обнаружены простые эвтектики с координатами 1060° С, 7,5%

92,5% СuО (система Nd2O3—СuО) и 1150° С, 6% 94% СuО
(система —СuО) (рис. 19), что подтверждает возможность
выращивания кристаллов чистого и Се-замещенного купрата неодима
из обогащенных оксидом меди составов системы

3.4.2. Выращивание монокристаллов (М = Nd, Sm, Eu).
Монокристаллы Се-замещенного купрата неодима были выращены из не-
стехиометрических расплавов с избытком СuО в ряде случаев с избытком
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КСl + NaCl, содержащем 18—20% фазы Bi-2212. С увеличением концен-
трации растворенного вещества призматические кристаллы (Bi-2201)
сменяются пластинчатыми.

Кристаллы Bi-2212 могут быть получены только при обогащении
раствор-расплава Сu и Са, поскольку в этом случае подавляется реакция
разложения Bi-2212 [281]:
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СuО и (табл. XIII) методами медленного охлаждения раствора-
расплава при спонтанном зародышеобразовании [15, 287, 288J или мед-
ленным охлаждением при затравливании сверху [289] методом переме-
щающегося растворителя [287], или частичного плавления [290]. Кристал-
лы образуются достаточно легко, однако по сверхпроводящим характе-
ристикам монокристаллы как и в случае
уступают керамическим образцам. Более того, кристаллы, взятые из
разных участков тигля, имеют различное содержание Се. Предел изо-
морфного вхождения Се в решетку близок к х = 0,2 (0,19 по

Рис. 19. Диаграмма состояния си-
стемы -СuО [287]

данным [291], 0,24 по [15]). Коэффициент распределения достоверно не
установлен, по одним данным он выше 1 [289], по другим — ниже 1 [291].

При относительно низких температурах плавления нестехиометри-
ческих смесей (1150° С [292]) кристаллы купратов обнаруживают в по-
лостях-пустотах, образующихся в расплаве при выделении газа (как
в случае частичного плавления при выращивании монокристаллов 123).

Кристаллы представлены очень тонкими пластинками (см. табл. XIII).
Монокристаллы большего размера и большей толщины образуются при
более высоких температурах расплавов (до 1500° С) и быстром охлажде-
нии. Монокристаллы обычно отделяют от расплава механически. Авторы
[292] применили отсос расплава после проведения процесса кристалли-
зации, протекающего при понижении температуры от 1250 до 1050° С,
при температуре 1050° С остается в расплавленном состоянии около 30%
от начального объема. Этот остаточный расплав убирают из тигля с по-
мощью пористой керамики из [292]. Затем кристаллы отделяют от
расплава с помощью разбавленной азотной кислоты. Полученные моно-
кристаллы характеризуются тетрагональной решеткой, параметры полу-
ченных монокристаллов приведены в табл. XIV. По данным [291], сверх-
проводимость проявляли только кристаллы с содержа-
нием Се 0,14—0,17, максимальное значение наблюдалось при х =
= 0,14. Для появления сверхпроводящего перехода необходим отжиг
кристаллов в инертной атмосфере (азот) при температурах порядка 950° С
[288], приводящий, по некоторым данным [291], к уменьшению содержа-
ния кислорода на элементарную ячейку (состав
cвежевыращенного кристалла, — после отжига в азо-
те [291]).

3.5. М о н о к р и с т а л л ы Тl-к у п р а т о в. Tb-система во мно-
гом подобна Bi-содержащей (рис. 20), однако в силу сильной токсичности
таллия, приемы выращивания монокристаллов, как и синтеза керами-
ческих образцов, несколько отличны. Обычно используют не смесь оксидов
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(карбонатов) основных элементов, а предварительно полученный спек,
содержащий все заданные компоненты, кроме таллия, и на следующей
стадии добавляется таллий. Для системы Т1—Ва—Са—Сu—О насчиты-
вается одиннадцать различных структурных типов (см. табл. I). Обычно
получаемые кристаллические образцы представляют собой квазимоно-
кристаллы — прорастания двух и более фаз с близким кристалличе-
ским строением

Прямым плавлением смеси оксидов BaO, CaO, CuO в атмосфере
кислорода была получена пористая темная масса спека с тонкими черны-
ми пластинками размерами [35]. Состав кристаллов

Рис. 20. Схематическая
диаграмма состояния Т1-
системы для соединений с
двойными ТlO-слоями

[297]

был близок к 5526, структурный тип близок к Bi-2212. Предполагает-
ся, что исходный оксид таллия разлагается при 850° С с образованием

который плавится при низких температурах (порядка 300° С) об-
разуя жидкую фазу, быстро реагирующую с остальными компонентами.

Переход таллия в газовую фазу можно уменьшить за счет введения кис-
лорода и использования закрытого тигля. Полученные монокристаллы
по параметрам решетки были близки к Bi-2212 (табл. XV, XVI). Крис-
таллы парамагнитны при комнатной температуре, при 110 К наблюдался
переход в сверхпроводящее состояние.

Позднее [34] той же группой были получены монокристаллы других
Т1-фаз (см. табл. XV). В качестве исходной шихты использовали смесь

Т а б л и ц а XIV. Параметры решетки монокристаллов, выращенных в систе-
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оксидов с разным соотношением компонентов (составы
смесь оксидов в Pt-тигель внутренним диаметром 2 мм, который подве-
шивали в вертикальной печи. Тигель быстро (5 мин) нагревали до 950° С
перемещением в горячую зону печи, где выдерживали в течение часа в ат-
мосфере кислорода. Затем температуру понижали до 700°С за 12,5 ч и до
25 ° С за 5—6 ч. Если исходная температура ниже 900° С, кристаллы не
образуются. Застывший слиток состоял из пластинок с размером ребра
1—3 мм, толщиной 0,01 мм и меньше. В зависимости от исходного состава
образовывались кристаллы трех типов: со стехиометрией, близкой к

2223, 2212 и 1212. Доминирующий состав — Т1-2212, все три фазы при-
сутствовали в продуктах кристаллизации всех исходных составов, иссле-
дованных в работе [34]. Наблюдалась тенденция к увеличению содержа-
ния фазы 2223 в расплавах, обогащенных кальцием. Характерная осо-
бенность кристаллизации Т1-купратов — образование синтактических
прорастаний, когда различных фазы растут эпитаксиально друг на друге.
Все полученные таллиевые купраты являлись сверхпроводниками, от-
жиг в кислороде приводил к повышению на несколько градусов.

Стабилизация отдельных структурных типов достигается введением
других элементов. Так, свинец стабилизирует структуру Т1-1212 [299].

3.6. М о н о к р и с т а л л ы с л о ж н ы х к у п р а т о в . По-
пытки модифицирования известных структурных типов сверхпроводящих
купратов привели к открытию ряда новых купратов, отличающихся бо-
лее сложным химическим составом и, как правило, образующих новые
структурные типы. К таким соединениям относятся сложные купраты

монокристаллы которых были получены в работах [38, 42, 300, 301].
Монокристаллы были выращены из раство-

ра в расплаве РbО—CuO при использовании методики приготовления
«предшественников», описанную в работе [39]. Авторами [300] были по-
лучены пластинчатые кристаллы размером с пара-
метрами решетки а = 5,371(6) b = 5,457(6) с = 15,708 В поля-
ризованном свете хорошо видны двойниковые границы. Температура пе-
рехода в сверхпроводящее состояние составляла 21 К.

Соединения могут быть отнесены к струк-

Т а б л п ц а XVI. Параметры элементарной ячейки монокристаллов, выра-
щенных в Т1-системе



Кристаллы характеризуются ромбической симметрией, пр. гр. Cmmb,
параметры элементарной ячейки а = 5,435 b = 5,446 с = 17,826
По осям b и с наблюдались сверхструктурные рефлексы, b =

3.7. М о н о к р и с т а л л ы В системе Ва—К—Bi—О
переход в сверхпроводящее состояние наблюдается в соединении

с примитивной кубической решеткой типа перовскита при
[7,8.239]. Прямое плавление оксидов

обычно приводит к образованию многофазного поликристаллического
образца; плавление проводят в вакуумированных Ag-трубках. Объем-
ные монофазные поликристаллические образцы Ва—К—Bi—O-системы
с Tс ~ 30 К были получены авторами работы [304] при специальных ре-
жимах обработки смеси оксидов.

Монокристаллы (х = 0,37) размером 0,03—0,3 мм
были получены при дегидратации расплава содержащего

при температурах 400—475° С на воздухе и в кислороде
[8]. При х = 0,37 кристаллы имеют примитивную кубическую решетку
с а — 4,2869 при х ~ 0,25 в решетке проявляются ромбические иска-
жения [8]. Максимальное значение = 30,5 К получено при х ~ 0,4.

Микрокристаллы были получены также [305] нагрева-
нием на воздухе смеси КОН при 360° С. Получен-
ные кристаллы имели параметр кубической ячейки
Pm3m. В системе Ва—К—Bi—О сверхпроводимость показывали соеди-
нения с параметром а ~ 4,3 [304, 305].

3.8. М о н о к р и с т а л л ы (М = Bi, Sb). Система
Ва—Pb(Bi)—О известна достаточно давно: первые монокристаллы были
получены кристаллизацией из растворов в расплаве при использовании
различных растворителей: KCl [241, 70], [306, 307]
(табл. XVII).

или в идеализированном виде
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турному типу Y — 123, в котором часть Y и Сu замещена на Са и Рb. Мо-
нокристаллы с х = 0,13; 0,15, у = 0,69; 0,71 не показывали перехода
в сверхпроводящее состояние [42, 301, 302]. Этот факт служит еще одним
подтверждением того, что изоморфные примеси в Y-123 ухудшают сверх-
проводящие характеристики соединения. К сверхпроводящим составам
авторы [42] отнесли составы с х = 0,25; 0,30; 0,35, у — 0,65.

Кристаллы с х = 0,46, у = 0,25 были получены методом бестигель-
ной зонной плавки с оптическим нагревом [303]. Линейная скорость пе-
рекристаллизации 30 мм/ч. В текстурированных слитках обнаружены
монокристаллы размером по строению
фаза отнесена к структурному типу Y-123 или Т1-1212.

Монокристаллы третьего нового купрата —
— были получены кристаллизацией из раствора

в расплаве СuО (плавление при 1150° С, медленное охлаждение —
— до 1000° С, затем охлаждение на воздухе). Размер микрокристал-

лов Bi-2222 составлял химический состав
отвечал формуле
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При использовании в качестве флюса смесей рост крис-
таллов происходит на поверхности расплава [3071 из-за близости плот-
ностей кристаллизующегося и низкой вяз-
кости расплава. Процесс ведут при медленном охлаждении раствора —
расплава (табл. XVII) при сохранении вертикального температурного
градиента (температура у дна тигля выше температуры на поверхности
на 10° С). После охлаждения до температур порядка 780—860° С (в зави-
симости от соотношения Pb/Bi в шихте) проводят декантацию расплава.
Чем ниже температура декантации, тем крупнее получаемые кристаллы
(пластинки площадью при 840° С, 15 15 при 820° С).
В этих условиях были получены кристаллы

При х = 0.3 кристаллы обладали переходом в сверхпроводящее со-
стояние при 10,4 К, при х = 0,38 перехода не наблюдалось при понижении
температуры до 4,3 К [243].

Соединение оказалось практически единственным со-
единением среди высокотемпературных сверхпроводников, которое может
быть получено в виде монокристаллов кристаллизацией из водных сред —
методом гидротермальной кристаллизации. Для получения кристаллов
были использованы близкие к нейтральным пли щелочные растворы
(КС1, NaCl [308, 309], NaOH [67]). Кристаллизацию проводили в запаян-
ных Au-ампулах при температурах порядка 400с С в зоне растворения.

Рис. 21. Типичный вид монокристаллов

Требуемая температура определя-
ется значением х: чем выше х в
исходной шихте
более высокие температуры тре-
буются для получения монокри-
сталлов. Коэффициент распреде-
ления ниже единицы (0,8) в слу-
чае кристаллизации из хлоридных
растворов [308] и, по данным [67],
равен единице в щелочных раство-
рах. Из хлоридных растворов мо-
гут быть получены кристаллы с
х < 0,3, из растворов NaOH — с

По данным [67] кристаллы,
полученные гидротермальным ме-
тодом, по качеству лучше кри-
сталлов, выращенных из раство-
ров-расплавов, и характеризуются
более узким переходом в сверхпро-
водящее состояние

Типичный вид монокристаллов полученных нами из
щелочных гидротермальных растворов, показан на рис. 21. При частичном
замещении свинца на сурьму сохраняется структура перовскита, но су-
щественно понижается температура перехода в сверхпроводящее состоя-
ние (до 3,5 К). Монокристаллы Sb-разновидности перовскита были полу-
чены кристаллизацией из раствора в расплаве (табл. XVII, [43]). Крис-
таллы образуются при отклонении состава ростовой системы от заданною
в пределах ±15% Sb. При х 0,35 сверхпроводящий переход в получен-
ных образцах отсутствовал.
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4. Заключение. Несмотря на большое разнообразие методов, исполь-
зованных для получения монокристаллов ВТСП, круг оптимальных ме-
тодик выращивания кристаллов оказался весьма ограниченным. Бли-
зость структурных и химических характеристик (подавляющее большин-
ство высокотемпературных сверхпроводников — сложные слоистые тет-
рагональные (псевдотетрагональные) купраты) определяет и близость тех-
нологических решений при получении монокристаллов ВТСП. Инкон-
груентный характер плавления ВТСП a priori объяснял преимущества
метода раствор — расплавной кристаллизации. В то же время отрица-
тельное воздействие примесей на сверхпроводящие характеристики (за
исключением примеси Рb- в Bi-системах) заставляло искать раствори-
тель среди наиболее легкоплавких соединений исследуемых систем. Таки-
ми оказались оксиды меди, висмута, купраты бария. В случае трехком-

понентной —(SrO)—CuO системы таким растворителем стал оксид
меди. Для более сложных систем оксид меди уже не является оптималь-
ным растворителем. Так, для системы —ВаО—CuO оптимальным
растворителем оказался эвтектический состав ВаО—CuO (72—28 мол. %),
имеющий наиболее низкие температуры плавления.

При более низких температурах меньше вероятность загрязнения
монокристаллов вследствие частичного растворения материалов тиглей,
что наряду с высокой растворяющей способностью, объясняет предпочти-
тельное использование эвтектических смесей в качестве растворителя.

Более сложные четырех- (и более)-компопентные системы

и др. не оказались исключением из общего правила. Для них также луч-
шим методом выращивания монокристаллов оказался метод кристалли-
зации из раствора в расплаве избыточных относительно стехиометрии вы-
ращиваемого соединения легкоплавких компонентов системы. Чтобы от-
личить этот метод от стандартного метода кристаллизации из раствора
в расплаве легкоплавкого вещества, метод кристаллизации ВТСП логич-
нее называть методом кристаллизации из собственных нестехиометриче-
ских расплавов.

При получения кристаллов из нестехиометрических расплавов раз-
виты два направления: кристаллизация при частичном плавлении и крис-
таллизация при полном плавлении, в первом случае рост кристаллов
происходит в локальных местах объема шихты и обычно приурочен к по-
лостям, образующимся при выделении газовых пузырьков. Во втором
случае, в зависимости от схемы эксперимента, рост кристаллов может
происходить у поверхности расплава, на дне тигля, либо на одной из
боковых стенок (в зависимости от направления температурного градиента).

Общая схема проведения процесса кристаллизации из нестехиометри-
ческого расплава сохраняется для разных купратов: нагрев до плавле-
ния, выдержка в течение некоторого времени (обычно несколько часов) для
гомогенизации расплава, медленное понижение температуры расплава
до температуры спонтанной кристаллизации.

Далее возможны различные варианты.
Это либо медленное, часто ступенчатое, понижение температуры до

комнатной, либо удаление отработанного расплава (декантация или отсос).
Преимущества и недостатки этих методов были рассмотрены ранее для
конкретных систем.



Для инициирования процесса роста можно использовать различные
способы: введение в расплав стержней из чужеродного материала (напри-
мер, Pt) либо затравок из структурно-близких соединений, либо затравок
из того же соединения, кристаллизация которого проводится, либо ис-
кусственное создание полостей — пустот в объеме расплава (метод двой-
ного тигля). Для сложных систем это пока не позволило локализовать на
них монокристальный рост, как это наблюдается для обычных тугоплав-
ких соединений. Для более простых систем (La—Sr—Cu—0, Nd—Се—
Сu—О) затравливание любого рода оказалось перспективным и позволило
получить крупные монокристаллы La, Sr- и Nd, Се-купратов.

Естественно, кажущаяся простота общей схемы процесса кристалли-
зации не объясняет всех трудностей, ожидающих экспериментаторов, пы-
тающихся вырастить монокристаллы ВТСП. Каждое соединение требует
разработки индивидуальных, часто весьма прецизионных режимов роста,
включающие температурный профиль процесса (различный как во време-
ни, так и в пространстве), длительность каждого этапа, состав атмосферы
роста и исходной шихты и т. д.

Кинетические особенности процесса кристаллизации ВТСП (малые
скорости роста в направлении, перпендикулярном оси с) требуют боль-
шой длительности процесса роста, однако увеличение времени контакта
высокотемпературных сильнореакционноспособных расплавов с тиглями
приводит к накоплению в расплаве примесей из-за частичного растворе-
ния материала тиглей, которые захватываются растущим кристалом и
ухудшают его характеристики. В этом случае приходится прибегать к ра-
зумному компромиссу и выбирать режимы средней длительности (несколь-
ко суток, например, для Y, Ва-купрата). Для выращивания монокристал-
лов в трехкомпонентных системах

эффективным оказался и другой путь получения монокристаллов — вы-
ращивание традиционным методом кристаллизации из раствора в рас-
плаве легкоплавких солей, например, галогенидов щелочных металлов.

Скоростные методы выращивания монокристаллов ВТСП (быстрый
нагрев до плавления с помощью светового излучения и быстрое охлажде-
ние, скорости роста порядка см/с [64]) характеризуются высо-
кими температурными градиентами на фронте кристаллизации. В резуль-
тате образуются поликристаллические слитки, из которых могут быть
выколоты отдельные кристаллы небольших размеров.

Пока не нашел применения для получения качественных монокрис-
таллов традиционный метод газо-пламенной кристаллизации — метод
Вернейля, хотя плотные полпкристаллическпе були высокотемператур-
ных сверхпроводящих купратов были успешно получены этим методом
[310]. Как и при скоростной кристаллизации из капель расплава, методом
Вернейля легко могут быть получены кристаллы небольших размеров
(< 1мм) на поверхности були [310] (рис. 22).

К указанным выше методам — скоростной кристаллизации капель
расплава при световом нагреве и Вернейля при газо-пламенном нагре-

поиски иных растворителей, кроме избыточных компонентов-оксидов,
входящих в состав кристаллизуемого соединения, оказались малоэффек-
тивными. В то же время для четырехкомпонентлых (или пятпкомполент-
ных) систем типа
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ве — по результатам близок метод лазерного вытягивания с пьедестала
[28, 311]. Здесь также высокий градиент температуры у фронта роста
позволяет значительно увеличить скорость роста по сравнению с ростом
объемных монокристаллов приблизительно на два порядка, но в резуль-
тате высоких неуправляемых температурных градиентов образуются тек-
стурпрованные образцы.

Высокие скорости кристаллизации в последних трех методах важны
с точки зрения возможной закалки метастабильных фаз для их деталь-
ного изучения.

Методы направленной кристаллизации (зонная плавка) в применении
к рассматриваемым купратным системам обычно приводят к получению

Рис 22 Монокристаллы
полученные ме-

тодом Вернейля

текстурированных образцов, из которых мо-
гут быть выколоты монокристаллы. Этот ме-
тод дает наилучшие результаты в случае Bi-
системы, что может быть связано с менее сла-
бо выраженным инконгруентным характе-
ром плавления Bi, Sr, Са-купратов по
сравнению с Y, Ва-купратом. Принципиаль-
но при гладком фронте кристаллизации и
его контролируемом перемещении возможен
рост монокристалла либо нескольких круп-
ных монокристаллических блоков, как это
наблюдалось в случае La — Sr — Сu — O-
системы.

Особое место среди высокотемператур-
ных сверхпроводников занимают некупрат-
ные составы — соединения на основе вис-
мутата бария. Для одного из них — висму-
тата-плюмбата бария хорошие результаты
были получены при использовании гидротер-
мального метода выращивания монокри-
сталлов. Для остальных ВТСП-материалов
деградация соединений при длительном кон-
такте с водой исключает использование тра-

диционного метода гидротермального синтеза с водными растворителями.
Таким образом, в результате интенсивного исследования в области

физико-химических свойств многокомпонентных систем и поисков мето-
дов выращивания монокристаллов к настоящему времени очерчен круг
методик, перспективных для получения монокристаллов ВТСП разного
состава.

На смену этому этапу приходит второй, характеризующийся кропот-
ливой работой по исследованию и уточнению фазовых диаграмм состоя-
ния, по модернизации известных методик, поиску путей направленного
изменения морфологии монокристаллов без ухудшения сверхпроводящих
характеристик и получения высококачественных монокристаллов.

Автор выражает глубокую признательность сотрудникам Института
кристаллографии АН СССР С. М. Стишову, А. Б. Быкову, Г. Д. Илюши-
ну за постоянный интерес и помощь при подготовке обзора.
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