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АНОТАЦІЯ 

Мокляк В.В. Фізико-хімічні засади функціонування літієвих джерел 

струму на основі наноструктурованих сполук заліза. – Кваліфікаційна науко-

ва праця на правах рукопису. 

Дисертація на здобуття наукового ступеня доктора фізико-математич-

них наук за спеціальністю 01.04.18 «Фізика і хімія поверхні». – Інститут 

металофізики ім.Г.В.Курдюмова НАН України, ДВНЗ «Прикарпатський 

національний університет імені Василя Стефаника», Івано-Франківськ, 2019. 

У дисертації досліджено закономірності формування нанострукту-

рованих станів оксидів і фторидів заліза та розкрито механізми перебігу 

електрохімічних струмотворчих реакцій у літієвих джерелах струму (ЛДС) з 

катодами на їх основі. Було встановлено взаємозв‘язки між умовами синтезу, 

структурно-фазовим станом і морфологічними характеристиками синтезова-

них матеріалів та експлуатаційними параметрами відповідних макетів літіє-

вих джерел струму.  

В роботі вперше запропоновано ефективний та низьковартісний спо-

сіб формування мезопористої структури для метастабільної фази магеміту, 

який дозволяє отримати матеріал із значенням питомої площі поверхні до 

164 м
2
/г та розподілом пор в діапазоні 2-7 нм, а розмір його наночастинок 

при цьому становить близько 7 нм. З‘ясовано, що формування мезопористої 

структури реалізується шляхом паралельного перебігу процесів диспер-

гування і спікання утворених при терморозкладі металорганічного ксерогелю 

наночастинок цієї фази за умови активного газовиділення. Ключовими 

факторами впливу на структурно-фазовий стан та морфологічні властивості 

кінцевого продукту є тип домінуючих гідрокомплексів цитрату заліза на 

етапі формування золю металорганіки, атмосфера і температурний режим 

висушування ксерогелю, його щільність та режим терморозкладу. 

Встановлено механізми дегідратації кристалогідрату β-FеF3·3H2О в 

трьох атмосферах: на повітрі, в атмосфері продуктів розкладу та в потоці 

аргону. З‘ясовано, що визначальний вплив на ступінь перекриття харак-
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терних температурних діапазонів перебігу оборотних дегідратаційних фазо-

вих трансформацій β-FеF3·3H2О  HTB-FеF3·0,33H2О  HTB-FеF3  r-FеF3 

чинять тип атмосфери дегідратації, температурний режим та морфологічні 

характеристики кристалогідрату. Контроль морфології матеріалів дозволяє 

ефективно впливати на транспорт молекул структурнозв‘язаної води із зони 

перебігу дегідратаційних процесів. При цьому, вперше з‘ясовано, що 

надлишковий парціальний тиск водяної пари при дегідратації β-FеF3·3H2О 

забезпечує стрибкоподібну фазову трансформацію β-FеF3·3H2О  HTB-

FеF3·0,33H2О у вузькому діапазоні температур (145-150
о
С) внаслідок змен-

шення швидкості перебігу дегідратаційних процесів порівняно з іншими 

атмосферами відпалу. Також в роботі вперше представлено розроблену 

модель термоіндукованих структурних трансформацій кристалогідрату β-

FеF3·3H2О з ламелярною морфологією, яка передбачає диспергування мате-

ріалу при видаленні молекул структурнозв‘язаної води із позицій (2b) та (8g), 

що призводить до формування макроблоків фази HTB-FеF3·0,33H2О з харак-

терною зеренною морфологією типу "качана кукурудзи". Фінальна стадія 

дегідратації супроводжується подальшим розшаруванням цих кристалітів 

вздовж осі [001] та формуванням в результаті цього наноструктурованого 

стану дегідратованих фаз фторидів заліза, які є макропористими агломе-

ратами наночастинок із розмірами близько 20-30 нм. 

Вирішено проблему однозначної ідентифікації кристалічної структури 

фази β-FеF3·3H2О методом Х-променевого структурно-фазового аналізу 

шляхом модифікації її кристалографічного базису для іонів F
-
 та О

2-
 в позиці-

ях (8g) за умови надструктурного впорядкування молекул структурно-

зв‘язаної води, які належать екваторіальній площині октаедрів [FеF4(H2О)2]. 

При цьому встановлено, що при застосуванні запропонованого модифі-

кованого кристалографічного базису усувається спотворення координаційних 

октаедрів [FеF4(H2О)2] в результаті зміщення їх екваторіальної площини 

вздовж аксіальної осі і забезпечується адекватна інтерпретація експери-

ментальних дифрактограм цього матеріалу. 
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Здійснено аналіз впливу температурних та розмірних ефектів на 

перебіг фазового переходу "магнітовпорядкований стан – суперпарамагніт-

ний стан" для матеріалу r-FеF3. При цьому, вперше встановлено значення 

критичних розмірів наночастинок фази r-FеF3 (D = 23-24 нм), які розділяють 

два стани цього матеріалу з різними типами магнітного впорядкування – 

суперпарамагнетизм, зумовлений монодоменною будовою цих наночастинок 

(за умови D  23-24 нм) і, як результат, наявними тепловими осциляціями 

магнітного моменту, та магнітовпорядкований стан за умови відносно 

великих кристалітів. 

В ході досліджень з‘ясовано, що при застосуванні мезопористого 

магеміту в якості фарадеївського електроду гібридних електрохімічних 

систем за умови використання протонного електроліту домінуючими є про-

цеси електростимульованої адсорбції / десорбції іонів калію та формування 

подвійного електричного шару на границі розділу електрод / електроліт при 

малій ймовірності перебігу окисно-відновних реакцій. Для цього матеріалу 

досягнуто максимальне значення питомої ємності 140 Ф/г в потенціальному 

вікні [-0,8 В; -0,1 В] з кулонівською ефективністю близько 90 % (30 циклів). 

При тестуванні макетів ЛДС на основі наноструктурованих оксидів 

заліза найвищі значення питомої ємності 890 А·год/кг (розряд до 0,5 В) та 

≈ 250 А·год/кг (діапазон циклювання 3,2-1,6 В) було отримано для матеріалу, 

який володіє оптимальними структурно-морфологічними характеристиками 

для ефективного перебігу оборотних струмотворчих процесів – максимально 

розвиненою мезопористою структурою та високим значенням дисперсності 

синтезованої системи. В роботі також встановлено, що зменшення розміру 

пор та підвищення ступеня дисперсності систем є основними факторами, які 

збільшують ймовірність блокування об‘ємних шарів катоду продуктами 

електрохімічних процесів, що й призводить до швидкого падіння кулонівсь-

кої ефективності ЛДС при циклюванні. 

При апробації наноструктурованих фторидів заліза в якості катодів 

ЛДС максимальні значення питомої ємності 920 А·год/кг (розряд до 0,5 В) та 
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≈ 180 А·год/кг (діапазон циклювання 4,5-1,8 В) досягнуто для фази HTB-

FеF3·0,33H2О з наявними гексагональними структурними каналами, що 

забезпечує ефективний транспорт іонів літію при інтеркаляційному впрова-

дженні. Цей матеріал також демонструє максимальну величину кулонівської 

ефективності (54 % на 50-му циклі) при циклюванні, що забезпечується 

домінуванням інтеркаляційного процесу в об‘ємних областях катоду за 

умови незначного вкладу від реакції конверсії. 

В роботі встановлено, що для ЛДС на основі наноструктурованих 

оксидів та фторидів заліза паралельно із двостадійним струмотворчим 

механізмом має місце перебіг альтернативних процесів. Зокрема, вперше 

з‘ясовано, що для мезопористого магеміту в діапазоні ступенів впровадження 

х ≤ 0,4-0,5 ат./форм.од. процес інтеркаляції має характер підпотенціального 

осадження іонів літію на межі розділу катод / електроліт з подальшою їх 

дифузією в приповерхневому шарі наночастинок товщиною близько 0,5 нм. 

У випадку трифторидів заліза вперше запропоновано альтернативний меха-

нізм перебігу струмотворчих процесів в ЛДС, який передбачає формування 

інтеркаляційної фази впровадження ймовірного складу Lі6Fе2F12 із 

структурою Іа3d ізоморфною до Lі3Nа3Fе2F12. Отримані результати також 

вказують на високу ймовірність оборотності цієї реакції, а також на придат-

ність фази впровадження Lі6Fе2F12 для подальшої інтеркаляції іонів літію. 

В ході досліджень з‘ясовано, що для усіх синтезованих систем нано-

структурованих зразків впродовж розряду ЛДС має місце перебіг двох пара-

лельних кінетичних процесів, які відповідають перколяційній міжзеренній 

дифузії іонів Lі
+
 з іммобілізацією на поверхні розділу катод / електроліт та їх 

подальшій дифузії вглиб кристалічної гратки. При цьому зафіксовано 

поступове плавне зменшення відповідних значень коефіцієнтів дифузії на 1-2 

порядки на всьому досліджуваному діапазоні ступенів впровадження іонів 

літію. З ростом ступеня впровадження також зменшується різниця між 

значеннями коефіцієнтів дифузії цих кінетичних процесів, що вказує на 
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руйнування макроблоків відповідних базових фаз катодів з подальшою 

аморфізацією їх структури. 

В дисертації встановлено, що основною причиною деградації 

експлуатаційних характеристик ЛДС на основі досліджуваних нанострук-

турованих сполук заліза є інтеркаляційно-індукована аморфізація катодних 

матеріалів з блокуванням активних в плані інтеркаляційного струмо-

утворення об‘ємних областей базових фаз. Для оксидів заліза цьому процесу 

також сприяють необоротні трансформації структури приповерхневих шарів 

наночастинок при відновленні іонів заліза в ході струмотворчих реакцій, а у 

випадку трифторидів заліза свій вклад також вносить накопичення залишко-

вого вмісту фаз впровадження LіF та Fе
0
. При цьому початковий ступінь 

дисперсності матеріалів та їх морфологія є визначальними факторами впливу 

на швидкість перебігу процесу аморфізації катодних матеріалів. 

В роботі вперше встановлено, що фаза гематиту в складі нанокомпо-

зитів FеF3 / α-Fе2О3 при невеликих значеннях ступеня впровадження іонів 

літію (х  1 ат./форм.од.) виступає в ролі структурностабілізуючого агента і є 

пасивною щодо перебігу струмотворчих процесів у відповідних ЛДС. При 

глибокому розряді до 0,5 В, а також при подальшому циклюванні зафіксо-

вано її залучення до інтеркаляційного струмоутворення з наступною 

аморфізацією структури і зміною ступеня окислення іонів заліза із +3 до +2. 

Результати роботи можуть бути використані в галузі електрохімічної 

енергетики для створення промислових прототипів високоефективних низь-

ковартісних первинних (≈ 920 А·год/кг) та вторинних (≈ 250 А·год/кг) джерел 

живлення. 

Ключові слова: оксид заліза, трифторид заліза, наноструктурований 

стан, мезопористий магеміт, суперпарамагнетизм, нанокомпозит, літієве 

джерело струму, електрохімія, інтеркаляція, фарадеївський процес, питома 

ємність. 
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ANNOTATION 

Moklyak V. V. Physical and chemical principles of functioning of lithium 

power sources on the base of nanostructured iron compounds. – Manuscripts. 

Thesis for the degree of Doctor of Science in Physics and Mathematics in 

the specialty 01.04.18 "Physics and Chemistry of the Surface". - G. V. Kurdyumov 

Institute for Metal Physics of the N.A.S. of Ukraine, Vasyl Stefanyk Precarpathian 

National University, Ivano-Frankivsk, 2019. 

In the thesis the regularities of iron oxides and fluorides nanostructured 

states formation are investigated and mechanisms of electrochemical current-

forming reactions in lithium power sources (LPS) with cathodes on their basis are 

revealed. In particular, interconnections between the conditions of synthesis, the 

structural and phase state, the morphological characteristics of the synthesized 

materials and the operational parameters of the corresponding models of lithium 

power sources are established. 

In the manuscript an effective and low-level technology for the formation 

of a mesoporous structure for the metastable phase of maghemite was proposed for 

the first time. It allows obtaining the material with a value of a specific surface 

area up to 164 m
2
 / g and a pore distribution in the range of 2-7 nm. The size of the 

nanoparticles of this material is about 7 nm. Formation of the mesoporous structure 

is carried out as a result of the parallel dispersion and sintering of maghemite 

nanoparticles under the condition of active gas emission. Nanoparticles are formed 

during thermal decomposition of organometallic xerogel. The key factors 

influencing the structural and phase state and the morphological properties of the 

final product are the type of dominant iron citrate hydrocomplexes at the 

organometallic sol formation, the atmosphere and temperature of the xerogel 

drying, its density and the regimes of thermal decomposition. 

The mechanisms of β-FeF3·3H2O crystalline hydride dehydration in the 

atmosphere of decomposition products and in the stream of argon are established. 

The type of atmosphere of dehydration, temperature regime and morphological 

characteristics of crystalline hydrate have the definitive influence on the degree of 
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overlapping of temperature ranges of the reversible dehydration β-FeF3·3H2O 

 HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-FeF3  r-FeF3 phase transformations. The control 

of morphology allows to influence effectively on the transport of structural water 

from the zone of dehydration processes. For the first time it was found that 

excessive partial pressure of water vapor during dehydration of β-FeF3·3H2O 

provides phase transition β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O in a narrow range of 

temperatures (145-150°C) due to a decreasing of the dehydration rate. The model 

of thermoinduced structural transformations of β-FeF3·3H2O crystalline hydrate 

with lamellar morphology is presented for the first time. It involves dispersing of 

the material at removal of structurally coupled water from (2b) and (8g) 

crystallography positions which leads to formation of HTB-FeF3·0,33H2O phase 

macroblocks with a corn-like morphology. The final stage of dehydration is 

accompanied by subsequent bundle of crystallites along the axis [001]. As a result, 

the nanostructured state of the dehydrated phases of iron fluoride is formed. They 

are macroporous agglomerates of nanoparticles with sizes of about 20-30 nm. 

The identification problems of the crystalline structure of β-FeF3·3H2O 

phase by X-ray structural-phase analysis was solved. The modification of its 

crystallographic basis for ions F
-
 and O

2-
 in (8g) positions was made. The condition 

for the superstructural ordering of structurally bound water molecules in the 

equatorial plane of [FeF4(H2O)2] octahedra is taken into account. The using of 

modified crystallographic basis allow the distortion of [FeF4(H2O)2] octahedra. 

An analysis of the temperature changes and dimensional effects on the 

phase transition of the "magnetically ordered state - a superparamagnetic state" for 

r-FeF3 material was made. For the first time the critical size (23-24 nm) of r-FeF3 

nanoparticles were determined. This dimensional limit divides two states of this 

material with different types of magnetic ordering - superparamagnetism and 

magneto-ordered state. 

The processes of electrostimulated adsorption / desorption and the 

formation of a electric double layer at the interface of the electrode / electrolyte are 

dominant at the application of mesoporous maghemite as Faradaic electrode of 
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hybrid electrochemical systems (proton electrolyte). Probability of oxidation-

reduction reactions is small. For this material the maximum value of a specific 

capacity of 140 F/g in the potential window [-0.8 V; -0.1 V] with a Coulomb 

efficiency of about 90%  was obtained. 

The highest values of a specific capacity of 890 A h / kg (discharge up to 

0.5 V) and ≈ 250 A h / kg (cycling range of 3.2-1.6 V) were obtained for model 

LPS with cathods based on the nanostructured iron oxides with developed 

mesoporous structure and the high value of the dispersion of the synthesized 

system. Decrease in the pore size and increase in the degree of system dispersion 

are the main factors that increase the probability of blocking the volumetric layers 

of the cathode by the products of electrochemical processes. This leads to a sharp 

decrease in the Coulomb efficiency of LPS during cycling. 

At approbation of nanostructured iron fluorides as LPS cathodes, the 

maximum values of the specific capacitance of 920 A h/kg (discharge up to 0.5 V) 

and ≈ 180 A h / kg (cycling range 4.5-1.8 V) were obtained for the HTB-

FeF3·0,33H2O phase with hexagonal channels. This ensures the efficient transport 

of lithium ions during intercalation. This material also shows the maximum value 

of Coulomb efficiency (54% on the 50th cycle) during cycling. This is ensured by 

the dominance of the intercalation process in the bulky cathode regions. The 

contribution from the conversion reaction is insignificant. 

For LPS based on nanostructured iron oxides and fluorides there are 

alternative processes in parallel with the two-stage current-forming mechanism. It 

was first discovered that for mesoporous maghemite in the range of degrees of 

intercalation x ≤ 0.4-0.5 the process of intercalation has the nature of potential 

substitution of lithium ions at the interface of the cathode / electrolyte. The process 

is accompanied by subsequent diffusion of lithium ions in the near-surface layer of 

nanoparticles of about 0.5 nm in thickness. In the case of iron trifluorides, for the 

first time, an alternative mechanism of current-forming processes in the LPS was 

proposed,that involves the formation of an intercalation phase of the injection of 

the probable composition of Li6Fe2F12 with the structure of Ia3d that is isomorphic 
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to Li3Na3Fe2F12. The obtained results also indicate a high probability of 

reversibility of this reaction, as well as the suitability of Li6Fe2F12 intercalation 

phase for injection of lithium ions. 

For all synthesized systems of nanostructured samples, during the 

discharges of LPS, there are two parallel kinetic processes. They correspond to 

percolation intergranular diffusion of Li 
+
 ions with immobilization on the surface 

of the cathode /electrolyte and their further diffusion deep into the crystalline 

lattice. In this case, the gradual smooth decrease in the corresponding values of the 

diffusion coefficients by 1-2 orders of magnitude for the entire studied range of 

steps of the intercalation of lithium ions was recorded. As the degree of 

implementation increases, the difference between the diffusion coefficients of 

these kinetic decreases. This indicates the destruction of the macroblocks of the 

corresponding basic phases of the cathodes with subsequent amorphization of their 

structure. 

In the thesis it was established that the main cause of degradation of the 

performance characteristics of based on investigated nanostructured iron 

compounds is induced by intercalation amorphization of cathode materials. There 

is a blocking of bulk areas of the basic phases and excluding them from the 

creation processes. For iron oxides, this process is also facilitated by irreversible 

transformations of the structure of near-surface layers of nanoparticles. This is due 

to reduction of iron ions during current-forming reactions. In the case of iron 

trifluorides, the accumulation of residual phase content of LiF and Fe
0
 is also 

contributing. The initial degree of dispersion of materials and their morphology are 

the determining factors of influence on the rate amorphization of cathode 

materials. 

It was first established that the hematite phase in FeF3 / -Fe2O3 

nanocomposites for small values of the degree of intercalation of lithium ions 

(x  1at. / unitary units) acts as a structural stabilizing agent. It is passive to 

current-forming processes of LPS. At a deep discharge to 0.5 V, as well as in 

subsequent cyclings, its involvement in intercalation current formation was 
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recorded. The process is accompanied by amorphization of the structure and a 

change in the degree of oxidation of iron ions from +3 to +2. 

The results of the work can be used in the field of electrochemical energy 

for the creation of industrial prototypes of highly efficient low-cost primary 

(≈ 920 A h / kg) and secondary (≈ 250 A h / kg) power sources. 

Key words: iron oxide, iron trifluoride, nanostructured state, mesoporous 

maghemite, superparamagnetism, nanocomposite, lithium power source, 

electrochemical investigation, intercalation, Faradaic process, specific capacitance. 
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ВСТУП 

Актуальність теми дослідження. Літієві джерела струму (ЛДС) на 

сьогоднішній день є найбільш сучасними та ефективними пристроями індиві-

дуального енергозабезпечення. Постійно актуальною залишається проблема 

підвищення їх енергоефективності за умови зменшення собівартості, що зу-

мовлюється стрімким розвитком в останнє десятиліття двох основних облас-

тей їх застосування: мобільні електронні пристрої та сфера електромобілебу-

дування. Одним із основних напрямків її вирішення є пошук новітніх перс-

пективних катодних матеріалів. В цьому плані особливу цікавість виклика-

ють низьковартісні залізовмісні іонні сполуки. Формування катодів ЛДС на 

їх основі прогнозовано дозволить створювати високопотужні електрохімічні 

пристрої підвищеної ємності. Наявність d-орбіталей забезпечує утворення 

структур з різним числом зв‘язків, що дозволяє інтеркалювати іони Lі
+
 в 

структуру катода. Однак, ранні дослідження мікрокристалічних зразків 

шаруватої сполуки LіFеО2, що вказували на низьку здатність матеріалу до 

циклювання внаслідок необоротної інтеркаляційно-індукованої трансфор-

мації його структури, призвели до часткового призупинення експерименталь-

них досліджень проблематики застосування сполук заліза в ЛДС. Подальші 

повідомлення про залежність ступеня інтеркаляційного впровадження іонів 

літію в структуру катоду на основі нанодисперсного гематиту від розміру 

частинок базового матеріалу спричинили новий пік активізації наукових 

пошуків в даному напрямку. 

На даний час ведуться широкомасштабні дослідження в сфері синтезу 

нанодисперсних залізовмісних матеріалів різної морфології, зокрема оксидів 

та фторидів заліза, з метою оцінки ефективності їх застосування при побудо-

ві ЛДС. З поміж оксидних фаз заліза найбільш перспективним для застосу-

вання в ролі катода ЛДС видається магеміт із структурою дефектної шпінелі. 

Для цієї структури характерною є наявність великої частини вакантних 

аніонних порожнин, що створює структурні передумови для електрохіміч-

ного впровадження іонів літію та вказує на місця їх можливої локалізації. 
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Окрім того, це зумовлює наявність розвиненої канальної структури і 

дозволяє прогнозувати хороший іонний транспорт в даному матеріалі. 

Максимальна теоретична питома ємність матеріалу складає 1007 А·год/кг. У 

випадку фторидів заліза, з огляду на аналіз літературних даних, до 

перспективних для подальших електрохімічних тестувань фаз слід віднести 

ромбоедричну форму безводного трифториду заліза із сильними іонними 

зв‘язками метал-ліганд, порівняно високою напругою відкритого кола (до 

4 В) та відносно малою молярною масою. При цьому максимальна 

теоретична питома ємність матеріалу складає 712 А·год/кг. Також в 

літературі є ряд повідомлень щодо можливості інтеркаляційного впро-

вадження іонів літію в структуру кристалогідратів трифториду заліза. При 

цьому припускається, що механізми струмотворчих реакцій для зразків 

різного ступеня гідратованості є однаковими. 

Однак, залишається ряд невирішених проблем, які виникають як на 

етапах синтезу наноструктурованих форм матеріалів, так і при оцінці енерго-

ефективності побудованих на їх основі ЛДС. Зокрема, у випадку оксидів залі-

за актуальними залишаються питання розробки методики отримання метаста-

більної фази магеміту в наноструктурованому стані. Важливим при цьому є 

підбір морфології матеріалу, що забезпечить наявність високорозвиненої пи-

томої поверхні і, в свою чергу, відкриє можливість для інтеркаляції макси-

мально можливого об‘єму матеріалу. Основними причинами недостатньої ін-

дустріалізації катодів на основі трифториду заліза є його низька електропро-

відність, що перешкоджає вільному транспорту електронів в зону струмо-

творчих реакцій, та надзвичайно висока гігроскопічність. Використання на-

ноструктурованих матеріалів і композитів із струмопровідними добавками 

дозволяє оптимізувати процеси переносу заряду в катоді внаслідок збільшен-

ня площі контакту з електролітом та зменшення довжин електронного та іон-

ного пробігу в межах частинки. Проблема гігроскопічності трифторидів залі-

за постає особливо гостро на етапах їх синтезу. При цьому процес дегідрата-

ції кристалогідратів трифториду заліза залишається порівняно мало дослі-
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дженим, а в літературі часто наводяться суперечливі дані стосовно темпера-

турних режимів отримання безводних форм трифториду заліза. Нез‘ясовани-

ми залишаються питання збереження та однорідності фазового складу мате-

ріалу при переході системи в нанодисперсний стан внаслідок можливості пе-

ребігу оборотніх фазових переходів «безводна форма – кристалогідрат». Як у 

випадку магеміту, так і у випадку фторидів заліза відкритими також залиша-

ються питання збереження їх структурної стабільності в ході струмотворчих 

реакцій та впливу домішок паразитної фази гематиту, утворення якої є 

можливим на етапах синтезу, на енергоємнісні параметри ЛДС. З огляду на 

це, важливою також є проблематика дослідження енергоефективності функ-

ціонування ЛДС на основі нанодисперсного гематиту. 

Таким чином, дослідження закономірностей формування нанострук-

турованих систем заданого складу на основі оксидів та фторидів заліза, вста-

новлення взаємозв‘язків між їх структурно-фазовим станом, морфологічними 

і електрохімічними властивостями та з‘ясування особливостей перебігу стру-

мотворчих реакцій у відповідних ЛДС є актуальними науковими проблемами 

вирішення яких стане теоретичним і практичним підгрунтям для 

конструювання енергоефективних електрохімічних пристроїв генерації 

електричної енергії. 

Зв'язок роботи з науковими програмами, темами. Дисертація вико-

нана в спільній навчально-науковій лабораторії фізики магнітних плівок Інс-

титуту металофізики ім. Г.В. Курдюмова НАН України та ДВНЗ «Прикар-

патський національний університет імені Василя Стефаника» і була скла-

довою частиною науково-дослідницької роботи за темами: «Наноматеріали в 

пристроях генерації та накопичення енергії» (№ 0109U007767, МОН України, 

UKХ 2-9200-ІF-08 СRDF/USАІD США), «Розробка технологій одержання та 

дослідження властивостей нанодисперсних оксидів заліза, цинку та титану 

для електрохімічних та газосенсорних систем» (№ 0110U006279, НАН Украї-

ни), «Електродні матеріали на основі нанорозмірних залізовмісних сполук 

для електрохімічних пристроїв генерації та накопичення електричної енергії» 
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(№ 0114U001128, НАН України), «Нанокомпозити ТіО2<Fе> як активний 

катодний матеріал у пристроях генерації енергії: мессбауерівські досліджен-

ня» (№ 0110U003330, ДФФД), «Нанокомпозити мезопористий вуглець/суль-

фіди, оксиди та фториди металів в системах накопичення та генерації енер-

гії» (№ 0115U002264, МОН України), «Синтез, структура та електрохімічні 

властивості поліфункціональних наноматеріалів на основі оксидів заліза» 

(№ 0112U001659, МОН України), за підтримки проекту зі збереження та на-

лежного функціонування об‘єкта національного надбання «Лабораторія 

гамма-резонансної спектроскопії з аналізом електронів конверсії, гамма, і 

рентгенівського випромінювання». 

Мета і завдання дослідження. Метою роботи є встановлення законо-

мірностей формування наноструктурованих станів оксидів і фторидів заліза 

та з‘ясування механізмів перебігу електрохімічних струмотворчих реакцій у 

літієвих джерелах струму з катодами на їх основі. 

Для досягнення поставленої мети вирішувалися наступні завдання: 

 комплексні дослідження дегідратації кристалогідратів трифториду заліза в 

різних атмосферах, встановлення закономірностей терморозкладу та 

оптимізація умов отримання монофазних матеріалів різного ступеня 

гідратації, розкриття механізмів формування наноструктурованого стану; 

 розробка методики отримання метастабільної фази магеміту в нанострук-

турованому стані, з‘ясування механізмів його формування та встановлення 

факторів впливу на фазовий склад і морфологію кінцевого продукту; 

 з‘ясування механізмів перебігу струмотворчих процесів в ЛДС з катодами 

на основі синтезованих наноструктурованих оксидів і фторидів заліза при 

їх інтеркаляції іонами літію; 

 встановлення причинно-наслідкових зв‘язків експлуатаційних параметрів 

тестових макетів ЛДС з структурно-морфологічними характеристиками та 

електрохімічними властивостями базових фаз їх катодних композицій; 
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 здійснення порівняльного аналізу енергетики і кінетики електрохімічних 

реакцій в ЛДС на основі нанокомпозитів FеF3·nH2О (n = 0; 0,33; 3) / С і 

FеF3 / α-Fе2О3 та відповідних їм базових фаз; 

 комплексний аналіз інтеркаляційно-індукованих трансформацій структури 

катодних матеріалів на різних етапах струмотворчого процесу та 

з‘ясування причинно-наслідкових зв‘язків із деградацією ЛДС; 

 дослідження електрохімічної поведінки мезопористого магеміту в якості 

фарадеївського електрода гібридних електрохімічних систем. 

Об’єкт дослідження: механізми формування наноструктурованих 

оксидів і фторидів заліза та проблематика їх застосування в якості базових 

компонент катодних композицій літієвих джерел струму. 

Предмет дослідження: взаємозв‘язок між умовами синтезу, струк-

турно-фазовим станом, морфологічними характеристиками наноструктурова-

них оксидів і фторидів заліза та енергетичними і кінетичними параметрами 

струмотворчих процесів в літієвих джерелах струму з катодами на їх основі. 

Методи дослідження: Х-променевий структурно-фазовий аналіз, мес-

бауерівська спектроскопія в діапазоні температур 88-290 К, оптична спектро-

скопія ультрафіолетового, видимого та інфрачервоного діапазонів, скануюча та 

трансмісійна електронна мікроскопія, елементний аналіз, диференціально-

термічний та термогравіметричний аналіз, адсорбційна порометрія, Х-

променева емісійна спектроскопія, циклічна вольтамперометрія, хроно-

потенціометрія, імпедансна спектроскопія. Для математичної обробки, моделю-

вання та інтерпретації результатів експерименту застосовувалось спеціалізоване 

програмне забезпечення: Unіvеm MS 7.01, FullРrоf, РоwdеrСеll 2.4, FіndІt 1.3.3, 

Dіаmоnd 3.2і, ZVіеw-2, FRА-2. 

Наукова новизна отриманих результатів: 

1. Вперше встановлено механізми формування мезопористої струк-

тури для метастабільної фази магеміту, що дозволяє отримати матеріал із 

значенням питомої площі поверхні 160-170 м
2
/г, розподілом пор в діапазоні 

2-7 нм та розміром наночастинок близько 7 нм. 
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2. Вперше розроблено модель термоіндукованих структурних транс-

формацій кристалогідрату β-FеF3·3H2О, яка передбачає диспергування мате-

ріалу при видаленні молекул H2О із позицій (2b) та (8g) та формування в ре-

зультаті наноструктурованого стану дегідратованих фаз фторидів заліза. 

3. Вирішено проблему однозначної ідентифікації кристалічної струк-

тури фази β-FеF3·3H2О методом Х-променевого структурно-фазового аналізу 

шляхом модифікації її кристалографічного базису іонів F
-
 та О

2-
 в позиціях 

(8g) за умови надструктурного впорядкування молекул H2О. 

4. Вперше з‘ясовано, що в порівнянні з іншими атмосферами відпалу 

надлишковий парціальний тиск водяної пари при дегідратації криста-

логідрату β-FеF3·3H2О забезпечує стрибкоподібний фазовий перехід β-

FеF3·3H2О HTB-FеF3·0,33H2О у вузькому діапазоні температур (145-150
о
С). 

5. Вперше проаналізовано вплив температури та розмірних ефектів на 

перебіг фазового переходу "магнітовпорядкований стан – суперпарамаг-

нітний стан" для наночастинок фази r-FеF3 та встановлено характерні значен-

ня критичних розмірів монодоменних наночастинок цієї фази (D = 23-24 нм). 

6. Вперше встановлено, що для мезопористого магеміту в діапазоні 

ступенів впровадження х ≤ 0,4-0,5 процес інтеркаляції має характер підпотен-

ціального осадження іонів літію на межі розділу катод / електроліт з подаль-

шою їх дифузією в приповерхневому шарі наночастинок товщиною 0,5 нм. 

7. Вперше запропоновано альтернативний механізм перебігу струмо-

творчих процесів в ЛДС на основі трифторидів заліза, який передбачає 

формування інтеркаляційної фази впровадження ймовірного складу Lі6Fе2F12 

із структурою Іа3d ізоморфною до Lі3Nа3Fе2F12. 

8. Вперше з‘ясовано, що основною причиною деградації ЛДС на осно-

ві наноструктурованих сполук заліза є інтеркаляційно-індукована аморфіза-

ція катодів. Для оксидів заліза цьому сприяють необоротні трансформації 

структури при відновленні іонів заліза, а для трифторидів заліза свій вклад 

вносить накопичення залишкового вмісту фаз впровадження LіF та Fе
0
. 
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9. Вперше встановлено, що фаза гематиту в складі нанокомпозитів 

FеF3 / α-Fе2О3 при значеннях ступеня впровадження х  1 виступає в ролі 

структурностабілізуючого агента і є пасивною щодо перебігу струмотворчих 

процесів. 

Практичне значення отриманих результатів. Встановлені в роботі 

механізми формування наноструктурованих станів оксидів і фторидів заліза 

та взаємозв‘язки між умовами отримання і властивостями кінцевих продуктів 

є науковим підгрунтям для подальшої розробки технологічних схем синтезу 

широкого спектру оксидів та фторидів перехідних 3d-металів в нанострукту-

рованому стані. Отримані результати також можуть бути використані для по-

дальшої оптимізації функціональних властивостей оксидів та фторидів заліза 

для інших можливих сфер застосування, як от фотокаталіз чи медицина. 

Зважаючи на високі значення експлуатаційних параметрів експери-

ментальних макетів ЛДС, які отримані при апробації синтезованих матеріа-

лів, результати роботи можуть бути використані в галузі електрохімічної 

енергетики для створення промислових прототипів високоефективних пер-

винних (≈ 920 А·год/кг) та вторинних (≈ 250 А·год/кг) джерел живлення. При 

цьому, запропоновані в роботі альтернативні механізми струмотворчих 

реакцій розширюють межі пошуку нових типів катодів ЛДС. 

Матеріали дисертації можуть також використовуватись для підго-

товки студентів фізичних, хімічних та матеріалознавчих спеціальностей. 

Особистий внесок здобувача. Здобувачем самостійно здійснено ана-

ліз літературних джерел із тематики дисертації та постановку завдань роботи, 

особисто проведено планування і виконання експериментальних досліджень 

для їх розв‘язання. Автор брав участь у інтерпретації, узагальненні і пред-

ставленні отриманих результатів, формулюванні узагальнюючих положень і 

висновків, написанні статей. Зокрема, у роботах [1-55], написаних у співав-

торстві, автору належать результати викладені в дисертації: в [17–19] аналіз 

проблематики дослідження; в [1–4, 8–9, 11, 15–16, 20–24, 28–29, 31–33, 36, 

40, 42–45, 55] участь в синтезі наноструктурованих оксидів заліза та модель-
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них структур складних оксидів; в [12–14, 26–27, 37, 50–51] синтез нанострук-

турованих фторидів заліза; в [6–8, 20, 28] участь у побудові моделей нуклеа-

ції при рідкофазному синтезі; в [1, 3–5, 8–9, 11–16, 23–24, 26–29, 31–37, 50–

51, 55] аналіз та інтерпретація результатів месбауерівської спектроскопії; в 

[12–14, 21] термогравіметричні дослідження. Здобувачем досліджено вплив 

умов синтезу на структурно-фазові та морфологічні характеристики матеріа-

лів [1–3, 8–9, 11–16, 20–23, 26–29, 31–37, 40, 42–44, 50, 51, 55], електронну 

структуру мезопористого магеміту [22, 41, 44–45, 54]. У [8, 21] представлено 

механізм формування мезопористої структури оксидів заліза, а у [12–13, 50] 

– аналіз процесу дегідратації кристалогідратів трифториду заліза і, зокрема в 

[13], запропоновану модель структурних трансформацій при дегідратації. В 

роботах [2, 10–11, 16, 25, 27–28, 30, 38–39, 46–49, 52–53] проведено дослі-

дження і аналіз кінетики процесів розряду ЛДС на основі синтезованих мате-

ріалів, запропоновано альтернативні механізми струмотворчих процесів. Об-

говорення та кінцевий аналіз результатів роботи здійснено спільно з нау-

ковим консультантом, чл.-кор. НАНУ, д.ф.-м.н., проф. Б.К. Остафійчуком, 

д.ф.-м.н., проф. В.О. Коцюбинським та к.ф.-м.н. А.Б. Груб‘яком. 

Апробація результатів дисертації. Результати роботи обговорюва-

лися на міжнародних і всеукраїнських конференціях: International Сonferenсe 

on Oxide Materials for Eleсtroniс Engineering (OMEE) (Lviv, Ukraine, 2014, 

2017); V Mezinárodni vĕdeсko-praktiсká сonferenсe «Aktuální vymoženosti vĕdy-

2009» (Praha, 2009); 11
th
 Biennial Сonferenсe on High Resolution X-Ray Dif-

fraсtion and Imaging (St.Petersburg, Russia, 2012); ХІ Міжнародній конференції 

«Мессбауэровская спектроскопия и ее применение» (Єкатеринбург, 2009); 

23rd Annual Meeting of MRS-J: Advanсed Materials Researсhes Breakthrough to 

the Innovations for Eсology and Energy (Yokohama, Japan, 2013); VІІ Міжна-

родній науковій конференції «Фуллерены и наноструктуры в конденсирован-

ных средах» (Мінськ, Білорусь, 2013); 9th International Сonferenсe «New Eleс-

triсal and Eleсtroniс teсhnologies and their Industrial Implementation» (Zakopane, 

2015); ІV Міжнародній науковій конференції НАНСИС (Київ, Україна, 2013); 
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Конференції присвяченій 70-річчю від дня заснування Інституту металофізи-

ки ім. Г. В. Курдюмова НАН України ―Сучасні проблеми фізики металів і ме-

талічних систем‖ (Київ, Україна, 2016); ХІІ, ХІV, ХV, ХVІ Міжнародній кон-

ференції «Physiсs and Teсhnology of Thin Films and Nanosystems» (Івано-

Франківськ, Україна, 2009, 2013, 2015, 2017); Науково-технічній конференції 

«Фізика, електроніка, електротехніка» (Суми, Україна, 2015, 2016); Конфе-

ренції молодих вчених з фізики напівпровідників "Лашкарьовські читання" 

(Київ, Україна, 2014, 2015, 2016); Міжнародній науково-технічній конферен-

ції «Функциональные и конструкционные материалы» (Донецьк, Україна, 

2009); Multifunсtional Nanomaterials, Mediterranean - East Europe meeting (Uzh-

gorod, 12-14 May 2011); ІІІ Всеросійській молодіжній конференції «Функцио-

нальные наноматериалы и высокочистые вещества» (Москва, Росія, 2012); 

ХV Науково-технічній конференції з проблем електроніки та інфокомуні-

каційних систем (Львів, Україна, 2012); ІІІ Міжнародній конференції 

«Modern problems of Сondensed Matter» (Київ, Україна, 2012); VІ Українській 

науковій конференції з фізики напівпровідників (Чернівці, Україна, 2013). 

Публікації. Матеріали дисертації висвітлено в 55 наукових працях: 

27 статей у фахових журналах [1-10, 12-28], зокрема 16 з них опубліковано в 

журналах, які внесено до реєстру міжнародних наукометричних баз Sсорus 

та/або Wеb оf Sсіеnсе [1-10, 12-16, 28], причому 7 із них в іноземних фахових 

виданнях [1-7]; 2 патенти України на винахід [29-30] та 26 матеріалів конфе-

ренцій [11, 31-55], з яких 1 внесено до реєстру міжнародної наукометричної 

бази Sсорus [11]. 

Структура та обсяг дисертації. Дисертація складається зі вступу, 

семи розділів, висновків та списку використаних літературних джерел. 

Робота викладена на 360 сторінках, містить 173 рисунки та 31 таблицю. 

Бібліографічний список включає 331 літературне джерело. 
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РОЗДІЛ 1 

СТРУКТУРА ТА ФІЗИЧНІ ВЛАСТИВОСТІ ОКСИДІВ І ФТОРИДІВ 

ЗАЛІЗА, ЇХ ВИКОРИСТАННЯ В ЛІТІЄВИХ ДЖЕРЕЛАХ СТРУМУ 

(ЛІТЕРАТУРНИЙ ОГЛЯД) 
 

1.1  Сполуки заліза як перспективні електродні матеріали літієвих 

джерел струму 
 

Основною областю використання пристроїв індивідуального енергоза-

безпечення на сьогоднішній день залишається портативна електроніка. В 

останні роки також надзвичайно інтенсивно ведуться дослідження та розроб-

ки в сфері автомобілебудування з метою створення ефективних гібридів та 

електромобілів. При цьому вимоги, які висуваються до джерел струму, дещо 

відрізняються. Так у випадку застосування в портативній електроніці критич-

ними параметрами виступають компактність, високі значення питомих об'єм-

них ємності та енергії. Натомість для акумуляторів електромобілів критични-

ми параметрами є довговічність, надійність, дешевизна, питомі масові єм-

ність, потужність та енергія. На даний час найбільш передовими є літієві та 

літій-іонні джерела струму (ЛДС). Вони володіють найвищими значеннями 

питомих енергетичних характеристик в порівнянні з іншими типами хімічних 

джерел струму. Необхідно відмітити, що розкид питомих енергетичних по-

казників для ЛДС є порівняно більший, що пов‘язано із існуючими можли-

востями для зміни компоновки даного класу батарей. 

Принцип дії ЛДС грунтується на перебігу двох основних реакцій 

окислення та відновлення [17], які призводять до вирівнювання балансу заря-

ду. Реакції протікають відповідно між літієм в аноді та атомом металу в като-

ді – електрон з аноду по зовнішньому колу прямує до катода на електронну 

оболонку атома металу, компенсуючи йому практично відірваний аніоном у 

нього електрон. Внаслідок цього електрон металу повністю приєднується до 

аніону, і утворене при цьому електричне поле затягує іон літію в проміжки 

між аніонними шарами. Таким чином, ключовими елементами катода є пере-
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хідний метал та аніон як зв'язуюча ланка, який своїми електронними хмарами 

захоплює іони літію. В якості аніонів найбільш доцільним є застосування 

кисню та фтору, що забезпечує формування практично повного іонного зв'яз-

ку з металами внаслідок чого покращується повнота перебігу електрохіміч-

них реакцій. Використання перехідних металів зумовлено наявністю в них 

валентних d-орбіталей, що дозволяє утворювати структури з різним числом 

зв'язків і, таким чином, створює передумови до формування проміжних спо-

лук впровадження при інтеркаляції літію в матеріал катоду. В результаті 

високі значення енергії ЛДС досягаються внаслідок того, що відновлюються 

не зовнішні електрони, а більш глибокі d-електрони. 

На даний час практично всі розробки грунтуються на чотирьох пере-

хідних елементах Mn, Fе, Со, Nі. Їх вибір пов‘язаний із можливістю макси-

мально підвищити питомі характеристики ЛДС шляхом використання най-

більш легких перехідних металів. Із приведеного ряду елементів на сьогод-

нішній день широкого комерційного впровадження набули сполуки на основі 

Mn, Со та Nі. ЛДС на основі Со охоплюють близько 90% ринку, що пояс-

нюється їх достатньо хорошими питомими характеристиками (160 А·год/кг) 

та стабільністю роботи. Однак кобальт є дороговартісним елементом і побу-

дова на його основі великих автомобільних батарей є нерентабельною. Като-

ди на основі Nі демонструють вищі ємнісні характеристики (190 А·год/кг), 

але структурна нестабільність його сполуки LіNіО2 в процесі розряду і нагрі-

вання ЛДС потребують подальших досліджень та пошуку можливих шляхів 

до вирішення цих проблем. Найбільш підходящим варіантом є катодний ма-

теріал на основі літій-марганцевої шпінелі, який при порівняно нижчих єм-

нісних характеристиках є набагато дешевшим за сполуки кобальту та нікелю. 

Окрім того цей матеріал демонструє надзвичайно високу стабільність роботи 

ЛДС. Для покращення його питомих енергетичних характеристик подальші 

пошуки зосереджені в напрямках легування та отримання його сплавів. 

Іонні сполуки Fе очікувано повинні бути ідеальними дешевими і по-

тужними катодами безпечними для навколишнього середовища. Однак ранні 
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повідомлення авторів [56] щодо низької здатності до циклювання мікро-

кристалічних зразків LіFеО2, яка зумовлена необоротною інтеркаляційно-

індукованою трансформацією їх кристалічної ґратки [57] призвели до втрати 

цікавості щодо експериментальних досліджень проблеми застосування спо-

лук заліза в ЛДС. Авторами [58] при дослідженні інтеркаляційних процесів 

впровадження літію в структуру нанорозмірних частинок гематиту (20 нм) 

було встановлено, що процес трансформації гратки відбувається при порівня-

но більших значеннях кількості впроваджених іонів літію х = 1,0. Окрім цьо-

го, також виявлено, що ступінь впровадження Lі
+
/Fе2О3 не залежить від вели-

чини розрядного струму, а визначається розміром частинок. Якщо напруга 

падає нижче 0,9 В може відбутися впровадження 2,0 молів Lі
+
, проте вони не 

можуть бути електрохімічно деінтеркальовані без руйнування структури. 

Більш оптимістичними є результати роботи [59], де вивчалася оборотна ін-

теркаляція Lі
+
 в пластівчасті нанокристали  – Fе2О3. Авторами виявлено, що 

даний матеріал характеризується стабільною ємкістю 680 А·год/кг, що відпо-

відає 4,0 молям Lі
+
 на 1,0 моль  – Fе2О3 при 80 циклах (кулонівська ефек-

тивність становить 98%). Таким чином, можна прогнозувати, що електрохі-

мічні властивості такого матеріалу та ефективність ЛДС будуть прямо пов‘я-

зані з розміром його частинок, величиною питомої поверхні та морфологією. 

Фториди заліза також є перспективними матеріалами для застосуван-

ня в ЛДС, що підтверджується значною інтенсифікацією даного напрямку 

досліджень починаючи із 2012 року. Перевагами їх застосування в оборотних 

ЛДС є порівняно висока напруга відкритого кола (до 4 В) та прогнозована 

оборотна ємність на рівні 200 А·год/кг [60]. Однак, в літературних джерелах 

наводяться суперечливі дані щодо величин питомих ємнісних та енергетич-

них характеристик даних катодних матеріалів та їх циклювальної здатності, 

що зумовлює продовження експериментальних робіт в даному напрямку. 

В подальших параграфах розглянемо структурні передумови для за-

безпечення ефективного перебігу інтеркаляційних процесів в оксидах та фто-

ридах заліза, проблематику отримання їх наноструктурованих форм та 
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композитів на їх основі, а також проведемо детальну оцінку ефективності 

застосування даних матеріалів в нанорозмірному стані як катодів ЛДС. 
 

1.2  Оксиди та гідроксиди заліза: класифікація, фізичні 

властивості, механізми формування кристалічної структури, методи 

отримання нанодисперсних форм 

 

Стрімкий розвиток нанотехнологій відкрив нові можливості практич-

ного застосування оксидів та гідроксидів заліза в різних галузях науки, про-

мисловості та медицини, які пов‘язані з їх розмірночутливими властивостями 

порівняно з об‘ємними матеріалами. Зокрема, активно проводяться дослі-

дження в напрямках розробки на основі нанодисперсного  – Fе2О3 нових 

типів пристроїв запису інформації [61], систем магнітного охолодження [62] 

та магнітних сенсорів [63]. Перспективним є також використання матеріалу в 

ролі універсального гетерогенного каталізатора [64]–[66], поліфукціональ-

ного біомедичного матеріалу [67]–[70], базової компоненти багатофункціо-

нальних магнітних рідин [71] та електродних композицій ЛДС [72]. 
 

Таблиця 1.1 – Класифікація оксидів та гідроксидів заліза 
 

Оксиди заліза 

Гематит  α – Fе2О3 

Магеміт γ – Fе2О3 

  – Fе2О3 

  – Fе2О3 

Магнетит  Fе3О4 

Вюстит FеО 

Гідроксиди заліза 

Гетит  α – FеООH 

Лепідокрокіт  γ – FеООH 

Акаганеіт  – FеООH 

Фероксигіт  – FеООH 

Берналіт Fе(ОH)3 

 Fе(ОH)2 
 

При цьому важливими залишаються питання збереження та однорід-

ності фазового складу матеріалу при переході системи в нанодисперсний 

стан, особливостей кристалічної й магнітної мікроструктур матеріалу та ста-

ну поверхні [73]. Широка область застосування оксидів та гідроксидів заліза 

зумовлена різномаїттям їх фізичних властивостей, які, в свою чергу, визнача-
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ються типом кристалічної гратки матеріалу. В таблиці 1.1 приведено класи-

фікацію найбільш поширених відомих на даний час матеріалів, які відносять 

до груп оксидів та гідроксидів заліза. 
 

Таблиця 1.2 – Кристалографічні параметри оксидів і гідроксидів заліза 

Оксиди і гідроксиди 

заліза 
Сингонія 

Просторова 

група 

Сталі гратки, нм 

а b с 

α – FеООH орторомбічна Рnmа 0,9956 0,3021 0,4608 

γ – FеООH орторомбічна Bbmm 0,3071 1,252 0,3873 

 – FеООH моноклинна І2/m 1,0560 0,3031 1,0483 

 – FеООH гексагональна Р3ml 0,2930 – 0,4490 

Fе(ОH)3 орторомбічна Іmmm 0,7544 0,7560 0,7560 

α – Fе2О3 ромбоедрична R-3с 0,5034 – 1,3750 

γ – Fе2О3 кубічна Р4332 0,8347 – – 

 – Fе2О3 гексагональна Р3ml 0,3262 – 0,4590 

 – Fе2О3 орторомбічна Рnа21 0,5095 0,8790 0,9430 

Fе3О4 кубічна Fd3m 0,8396 – – 

FеО кубічна Fm3m 0,4302 – – 
 

В переважній більшості цих сполук іон заліза має ступінь окислення 

Fе
3+

. Натомість іони заліза Fе
2+

 входять до складу лише трьох сполук: Fе3О4, 

FеО та Fе(ОH)2. Структурні характеристики і основні фізичні властивості 

оксидів та гідроксидів заліза узагальнено в таблицях 1.2 та 1.3. 
 

Таблиця 1.3 – Основні фізичні властивості оксидів і гідроксидів заліза 

Оксиди і 

гідроксиди 

заліза 

Колір 
Тип 

магнетизму 

Температура 

Нееля, TN (°С) 

Енергія 

Гібса, ΔGf
0
 

(кДж/моль) 

α – FеООH жовтий антиферомагнетик 127 -488,6 

γ – FеООH оранжевий антиферомагнетик -196 -477,7 

 – FеООH жовтий антиферомагнетик 17 – 

 – FеООH червоний феримагнетик 167-187 – 

Fе(ОH)3 зелений – – – 

α – Fе2О3 червоний антиферомагнетик 692 -742,7 

γ – Fе2О3 коричневий феримагнетик 547-710 -1012,6 

 – Fе2О3 чорний антиферомагнетик -60 -711,1 

Fе3О4 чорний феримагнетик 577 -251,0 
 

В літературі запропоновано два механізми побудови кристалічної 

структури оксидів та гідроксидів заліза. Згідно першого підходу кристалічна 
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структура цих сполук формується в результаті об‘єднання між собою окта-

едрів [FеО6] і [FеО3(ОH)3] чи тетраедрів [FеО4] через суміжні вершини, ребра 

та грані, а також комбінації цих варіантів. Спосіб об‘єднання перелічених 

структурних формоутворень буде визначати довжину міжатомних відстаней 

Fе – Fе та Fе – О: найкоротші зв‘язки формуватимуться у випадку об‘єднання 

гранями, а найдовші зв‘язки характерні для сполук, що формуються в резуль-

таті об‘єднання октаедрів [FеО6] через вершини. Згідно моделювання [74] для 

ідеальної упаковки аніонної підгратки міжатомна відстань О – О для окта-

едрів [FеО6] рівна 0,304 нм, а для тетраедрів [FеО4] – 0,330 нм. Однак експе-

риментальні дослідження вказують на відмінності реальної упаковки від 

ідеальної, що пояснюється невідповідністю розмірів катіонів розмірам відпо-

відних порожнин всередині структурних формоутворень. 

Згідно другого підходу кристалічну структуру оксидів заліза розгляда-

ють як щільну гексагональну чи кубічну упаковку аніонів О
2-

 тетраедричні та 

октаедричні порожнини яких заповнюють катіони Fе
3+

 чи Fе
2+

. Аніонні шари 

формують кристалографічні площини відстань між якими для усіх оксидів 

заліза не перевищує 0,23-0,25 нм [74]. Відмінності кристалічної структури 

різних фаз оксидів заліза зумовлюються в першу чергу різним характером за-

повнення катіонами порожнин аніонної підгратки і, меншою мірою, пов‘язані 

зі зміною аніонного впорядкування. Для випадку утворення оксидів трива-

лентного заліза частина аніонних октаедрів залишається порожньою створю-

ючи при цьому можливості формування різних їх поліморфних модифікацій. 

В подальшому, беручи до уваги проведений нами в роботі [17] аналіз 

перспективних оксидних електродних матеріалів ЛДС, планується отримання 

нанодисперсних матеріалів на основі фаз гематиту та магеміту та досліджен-

ня ефективності їх застосування в ролі катодних матеріалів літієвих джерел 

струму. Вибір даних оксидних фаз зумовлений наявністю в їх структурі дос-

татньо великої кількості незаповнених аніонних порожнин, які є потенцій-

ними позиціями локалізації іонів літію внаслідок перебігу струмотворчих 

реакцій в ході інтеркаляційного впровадження. Окрім того, ланцюжки цих 
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незаповнених аніонних октаедрів формують канальну структуру матеріалів, 

що прогнозовано буде сприяти транспорту інтеркалюючих іонів до фронту 

перебігу струмотворчих реакцій. Отож далі ми більш детально розглянемо 

кристалічну структуру цих двох фаз, а також їх магнітну мікроструктуру, ос-

кільки передбачається залучення до дослідження сполук впровадження висо-

кочутливого методу месбауерівської спектроскопії, що дозволить встановити 

зміну зарядового стану іонів заліза в результаті реакцій інтеркаляції. 
 

1.2.1  Кристалічна та магнітна мікроструктура гематиту 
 

Елементарна гратка гематиту складається із 4 катіонів Fе
3+

 і 6 аніонів 

О
2-

. Щільна гексагональна аніонна підгратка на 2/3 заповнена катіонами Fе
3+

. 

Вакантна порожнина періодично чергується із двома катіонами Fе
3+

, утворю-

ючи при цьому гексагональні кільця у площині (001) (рис. 1.1). Кожен окта-

едр в структурі гематиту зв‘язаний вершинами з трьома інщими октаедрами в 

одній площині і однією гранню октаедра вздовж напрямку [001] із сусідньої 

площини. Їх об‘єднання гранями зумовлює тригональне спотворення гратки. 

                     
 

Рисунок 1.1 – Кристалічна структура гематиту 
 

Цікавим є факт схожості впорядкування атомів кисню і заліза в деяких 

площинах гематиту та інших фаз оксидів заліза (для прикладу, площини 

(001) гематиту та (111) магеміту), що створює передумови зародкоутворення 

для іншої фази та відкриває можливість до взаємоперетворення [75]. Згідно 

[76] при рідкофазному синтезі можливим є також часткове заміщення іонів 

О
2-

 на гідроксильну групу ОН
-
. Ймовірність даного процесу зростає при зни-
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женні температури синтезу, внаслідок чого пропорційно збільшується ймо-

вірність наявності в структурі гематиту структурнозв‘язаної води [77]. Авто-

рами [78] висловлюється припущення, що нанорозмірні частинки гематиту є 

структурно нестійкими і легко змінюють фазовий склад із формуванням ма-

геміту, однак експериментальні підтвердження можливості такої структурної 

трансформації на даний час відсутні. 

Гематит є типовим антиферомагнетиком при температурах нижче пе-

реходу Моріна (ТМ = -13°С) з орієнтацією спінів іонів Fе
3+

 вздовж осі [111] 

ромбоедричної гратки [79]. За температур ТМ  Т  ТN (ТN = 692°С) об‘ємний 

матеріал демонструє слабкий феромагнетизм зумовлений неколінеарним роз-

міщенням магнітних моментів підграток, які переорієнтовуються і розміщу-

ються в базисній площині (111) [80]. Спостерігається залежність магнітних 

властивостей гематиту від морфології матеріалу. Даний факт очевидно пов‘я-

заний із значним ступенем дефектності поверхневих шарів частинок внаслі-

док чого відкривається можливість як структурної так і спінової релаксації 

нанодисперсного матеріалу [81]. Значення точки переходу Моріна має 

тенденцію до зниження при зменшенні розміру частинок. Зокрема, авторами 

[82] було зафіксовано відсутність переходу Моріна для наностержнів 

гематиту з поперечним січенням  20 нм. Для нанодисперсних магнітних 

матеріалів також характерним є прояв міжчастинкової магнітної дипольної 

взаємодії, що призводить до підвищення температури суперпарамагнітного 

переходу [83] і зумовлює формування системи типу спінового скла [84]. 

Гематит є широкозонним напівпровідником з механізмом провідності 

типу електронного обміну між іонами:  

Fе
3+

 + Fе
3+

  Fе
2+

 + Fе
4+ 

(енергія активації 6,4 еВ); 

Fе
3+

 + О
2-

  Fе
2+

 + О
-
 (енергія активації 1,9-2,5 еВ). 

Матеріалу властива провідність р-типу. Утворення позитивних носіїв заряду 

найбільш ймовірно відбувається внаслідок електронного обміну з виникнен-

ням дірок в 2р-зоні, яким характерні вищі значення рухливості порівняно з 

дірками 3d-рівнів. Питомий опір гематиту за кімнатної температури стано-
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вить від 10
8
 Ом м до 10

11
 Ом м. Кулонівська взаємодія між 3d-електронами 

спричиняє часткове зняття виродження і розщеплення D-смуг. Ширина забо-

роненої зони мікрокристалічного матеріалу становить 2,3 еВ [79]. 

Таким чином приходимо до висновку, що використання гематиту як 

катодного матеріалу ЛДС має як свої переваги, так і певні недоліки. Наяв-

ність каналів в першому шарі октаедрів [FеО6] вздовж напрямків [001] і [100] 

вказує на придатність поверхні матеріалу до локалізації іонів літію. Однак 

канали не є наскрізними, вони не візуалізуються при збільшенні числа шарів 

октаедрів. Це утруднює іонний транспорт в даному матеріалі та викликає по-

требу до переходу в нанорозмірний стан і, як наслідок, буде визначати зв‘я-

зок між величиною питомої площі поверхні катодного матеріалу та ємніс-

ними характеристиками ЛДС. Окрім того, використання нанодисперсного 

гематиту за рахунок вагомої долі дефектної частини поверхневих шарів 

наночастинок прогнозовано дозволить покращити провідні властивості 

матеріалу для забезпечення повноти перебігу електрохімічних реакцій. 
 

1.2.2  Структура та магнітні властивості магеміту 
 

Елементарна гратка магеміту містить 32 іони О
2-

, які формують 32 

октаедричні та 64 тетраедричні порожнини (рис. 1.2). Іони Fе
3+

 займають 8 

тетраедричних позицій і, відповідно, 40/3 октаедричних [85]. Зарядова 

нейтральність матеріалу забезпечується наявністю катіонних вакансій в кіль-

кості 8/3, які відповідають октаедричним порожнинам. Склад гратки виража-

ється формулою Fе8
3+

[Fе40/3
3+

V8/3
Fе

]О32
2-

. Більша частина утворених аніонних 

порожнин (56 тетраедричних та 16 октаедричних) залишається незайнятою, 

що створює структурні передумови для електрохімічного впровадження іонів 

літію та вказує на місця їх можливої локалізації. Окрім того, це зумовлює 

наявність розвиненої канальної структури, зокрема в напрямках [100] та 

[110], і дозволяє прогнозувати хороший іонний транспорт в даному матеріалі. 

Характер розподілу вакансій визначає тип структури магеміту. Випадкове їх 

розміщення характерне для структури оберненої кубічної шпінелі [86] з про-
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сторовою групою симетрії Fd3m. В ряді випадків [87]–[88] має місце форму-

вання різного типу надструктурного впорядкування вакансій, що призводить 

відповідно до утворення структур з просторовими групами Р4332 та Р41212. 

           
 

Рисунок 1.2 – Кристалічна структура магеміту 
 

Структура оберненої шпінелі притаманна також ще одному оксиду за-

ліза – магнетиту (Fе3О4). Він володіє кубічною гранецентрованою елементар-

ною граткою (Fd3m), що утворюється 32 іонами О
2-

 формуючи при цьому та-

кож 32 октаедричні та 64 тетраедричні порожнини [89]. Формульна одиниця 

магнетиту виражається формулою Fе
3+

[Fе
2+ 

Fе
3+

]О4
2-

. Відмінності у власти-

востях магеміту та магнетиту викликані наявністю в структурі останнього 

іонів Fе
2+

 з більшим іонним радіусом, які займають половину октаедричних 

порожнин. Більша довжина зв‘язків Fе – О зумовлює зокрема порівняно 

вищу хімічну стійкість магнетиту [90]. При цьому для матеріалу характерна 

така ж розвинена канальна структура, що й у випадку магеміту (вздовж 

напрямків [100] та [110]). Схожість кристалічних структур магеміту та 

магнетиту не дозволяє проведення чіткої ідентифікації цих фаз методом Х-

променевого структурно-фазового аналізу (ХСФА). 

Ці матеріали володіють також схожими магнітними властивостями. 

Вони є нескомпенсованими антиферомагнетиками. Однак, якщо у випадку 

магеміту феримагнетизм виникає внаслідок нерівномірного розподілу катіо-

нів Fе
3+

 між октаедричними та тетраедричними позиціями, то для магнетиту 

свій вклад вносить також присутність в структурі іонів Fе
2+

 з меншим магніт-

ним моментом. Саме цей факт дозволяє за допомогою методу месбауерівсь-
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кої спектроскопії (МС) проводити чітку ідентифікацію фаз магнетиту та ма-

геміту, оскільки для останнього характерним є формування ефективних маг-

нітних полів більшої величини (489 кЕ) у порівнянні із магнетитом (459 кЕ).  

Магеміт є метастабільним при кімнатній температурі і в діапазоні від 

50°С до 700°С має місце перебіг фазового переходу γ – Fе2О3 → α – Fе2О3. 

Широкі межі температурного діапазону фазового переходу залежать від хі-

мічного складу оксиду і способу його приготування. Зокрема авторами [91] 

спостерігались зміни структури γ – Fе2О3 → α – Fе2О3 внаслідок прямого 

термічного нагріву наночастинок розміром 18 нм при температурі 468°С. 

Схожий результат отримано авторами [92], які зафіксували фазовий перехід 

γ – Fе2О3 → α – Fе2О3 при температурі 485°С. Було встановлено, що доміную-

чу роль відіграє температура, а не тривалість відпалу. Перехід до нанорозмір-

ного стану спричиняє також виникнення сильної обмінної взаємодії в нано-

частинках γ – Fе2О3 [93]. При цьому причинами виникнення особливостей 

магнітної мікроструктури для системи магнітних наночастинок, зокрема роз-

поділу надтонкого поля на ядрах заліза, є варіації ближнього оточення резо-

нансних ядер спричинені дефектами, поверхневою реконструкцією, дисперс-

ністю системи та наявністю дипольної міжчастинкової взаємодії [94]. Харак-

терним також є формування суперпарамагнітного стану наночастинок маге-

міту внаслідок прояву розмірного ефекту. Розмір монодоменних частинок, 

при якому відбувається фазовий магнітний перехід визначається константою 

магнітної анізотропії, яка також є розмірно-чутливим параметром [1], [23]. 

 

1.2.3  Методи отримання нанодисперсних оксидів заліза 

 

Впродовж останніх років спостерігається інтенсивний ріст кількості 

наукових робіт спрямованих на вдосконалення методів синтезу нанодисперс-

них форм оксидів заліза, що зумовлено широким спектром їх практичного 

використання. При цьому найбільш важливими контрольованими параметра-

ми є морфологічні характеристики матеріалів та розподіл частинок за розмі-

рами. Однак, в залежності від галузі застосування ефективне використання 
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матеріалу буде також залежати від його фазового складу та особливостей 

кристалічної і магнітної мікроструктури. Таким чином, проблема науково-

обгрунтованого вибору методу синтезу нанодисперсних та нанострук-

турованих оксидів заліза є надзвичайно актуальною, а її вирішення відкриває 

можливості отримання матеріалів з оптимальними властивостями адаптова-

ними до конкретної області застосування за мінімальних фінансових затрат. 

Згідно аналізу проведеного нами в роботі [18] з ряду методів для отри-

мання нанодисперсних форм оксидів заліза можна виділити наступні: хімічне 

осадження, термічний розклад металоорганіки, золь-гель синтез, сольвотер-

мальний синтез та синтез у мікроемульсіях. Кожен із методів має як свої пе-

реваги так і недоліки. Зокрема, метод хімічного осадження є ефективним та 

простим методом отримання наночастинок оксидів заліза [95]. Його пере-

важно використовують для осадження кристалогідратів та гідрооксидів заліза 

з суміші розчинів відповідних солей в лужному середовищі з наступним тер-

мічним розкладом продуктів реакції. Морфологічні характеристики в даному 

випадку визначаються типом солей (хлориди, сульфати, нітрати), темпера-

турою, молярною концентрацією, величиною рН середовища та умовами 

термічної постобробки [96]. Особливістю методу є можливість отримання 

відносно великої кількості матеріалу. Для запобігання агломерації частинок в 

ряді робіт [97]–[101] запропоновано використання стабілізуючих агентів, 

переважно слабких органічних кислот. Дія стабілізаторів полягає в конку-

руючому впливі процесів формування комплексних йонів, що спричиняє 

гальмування численних ядер кристалізації, та сорбцією хелатів на фазових 

зародках, що обмежує їх ріст і визначає розміри частинок отримуваного ма-

теріалу. Основним недоліком методу хімічного осадження є проблематич-

ність контролю розподілу частинок за розмірами та їх морфології, що призво-

дить до неоднорідності їх властивостей. Швидкість утворення зародків очіку-

ваної фази та контроль росту кристалітів є критичними параметрами для 

отримання монодисперсних частинок [102]–[110]. 
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Термічний розклад металоорганічних сполук на даний час є найбільш 

ефективним методом отримання монодисперсних систем на основі оксидів 

заліза з частинками нанометричних розмірів, який дозволяє чітко регулювати 

їх розмір та морфологію [111]–[112]. В якості металоорганічних прекурсорів 

застосовують ацетилацетонати [113] та карбоніли [114] заліза, а типовими 

ПАР, які запобігають агломерації, є жирні кислоти [115]–[116]. Критичними 

параметрами є співвідношення вихідних реагентів, температура та тривалість 

реакції. Найбільш яскраво можливості даного методу представлені у роботі 

[115]. Авторами на основі піролізу залізовмісних солей жирних кислот було 

отримано практично монодисперсні частинки Fе3О4 та представлено можли-

вість регулювання їх розміру від 3 нм до 50 нм. Для отримання монодисперс-

ного магеміту в роботах [117]–[118] було застосовано термічний розклад 

пентакарбонілу заліза в присутності олеїнової кислоти. Розмір частинок от-

риманого матеріалу становив від 4 нм до 16 нм в залежності від умов прове-

дення синтезу. Однак, всі вищезгадані переваги даного методу практично 

нівелюються застосуванням високотоксичних і дорогих металорганічних 

прекурсорів. Цей факт, незважаючи на надзвичайну ефективність методу в 

напрямку отримання монодисперсних систем, є вагомою перепоною до його 

широкого впровадження у виробництво та стимулом до пошуку більш 

простих і менш витратних методів навіть за умови їх меншої ефективності. 

Золь-гель метод є одним з різновидів хімічних методів синтезу, за до-

помогою якого можна також отримувати нанодисперсні матеріали. Він до-

зволяє формувати різноманітні структури при кімнатних температурах та 

забезпечувати однорідність багатокомпонентних систем за рахунок застосу-

вання рідкого реактивного середовища. Фазовий склад та морфологічні ха-

рактеристики нанодисперсних оксидів заліза одержаних золь-гель методом 

визначаються типом прекурсорів, їх молярною концентрацією, співвідношен-

ням між ними та значенням рН реактивного середовища. Золь-гель синтез ок-

сидів заліза передбачає ряд стадій: хімічну реакцію гідролітичної полікон-

денсації іонів заліза із розчинів його солей; утворення багатоядерних гідро-
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комплексів, агрегатація яких зумовлює зародкоутворення; етап формування 

золю та перетворення його в гель шляхом утворення тривимірної сітки гідро-

комплексів оксидів заліза. Класична методика золь-гель методу представлена 

в роботах [119]–[120], авторами яких було отримано наночастинки оксиду 

заліза із гелю гідрооксиду заліза, синтезованого змішуванням водних розчи-

нів FеСl3 та NаОH з наступним старінням гелю при 100°С протягом 8 днів. 

До недоліків методу слід віднести проблему повноти видалення розчинника 

та дегідратації матеріалу після закінчення основних реакції синтезу. В біль-

шості випадків застосовується поєднання висушування у вакуумі чи в інерт-

них атмосферах з наступним термічним відпалом, що може призвести до 

укрупнення частинок і зміни їх фазового складу на даних етапах постоброб-

ки. Однак, простота методу та відносна дешевизна в поєднанні із задовіль-

ними характеристиками отримуваних матеріалів забезпечують йому одне із 

чільних місць найбільш продуктивних методів синтезу наноматеріалів. 

Суть сольвотермального методу полягає у перебігу гетерогенної реак-

ції при відносно високому тиску (> 10 атм) і невисокій температурі (  250
°
С). 

Механізми протікання багатокомпонентних гетерогенних реакцій при засто-

суванні даного методу для синтезу оксидів заліза на даний час до кінця не 

з‘ясовані, проте він дозволяє отримати монофазні матеріали з складною мор-

фологією поверхні [121]. Одним із варіантів сольвотермального синтезу є 

гідротермальний метод, де в якості розчинника використовується вода. Зо-

крема, авторами [122] при його використанні було отримано монодисперсні 

гідрофільні мікросфери магнетиту розміром 200 нм в автоклаві при темпера-

турі 200
°
С із суміші прекурсорів: хлориду заліза, етиленгліколю, ацетату 

натрію і поліетиленгліколю. В даному випадку етиленгліколь застосовувався 

в якості високотемпературного відновника, ацетат натрію виступав у ролі 

стабілізатора для усунення електростатичної агломерації частинок, а поліети-

ленгліколь запобігав асоціації частинок. Основною перевагою гідротермаль-

ного методу є можливість активного впливу на морфологічні властивості 

синтезованих матеріалів. В останні роки запропоновано цілий ряд робіт, в 
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яких повідомляється про синтез одно-, двох- та трьохмірних наноструктур 

оксидів заліза. Цим методом отримано нанодроти [123], нанострічки [124], 

нанопластини [125] та інші типи ієрархічних наноструктур на основі оксидів 

заліза [126]–[149]. Незважаючи на універсальність методу та існуючі можли-

вості отримання наноструктур складної ієрархії його широкомасштабне 

впровадження у виробництво є проблематичним внаслідок порівняно повіль-

ної кінетики реакцій та труднощі з прогнозуванням морфології кінцевого 

продукту, оскільки механізми протікання гетерогенних реакцій в багато-

компонентній реакційній суміші на даний час до кінця не з‘ясовані. 

Синтез у мікроемульсіях передбачає формування системи, яка склада-

ється із термодинамічно стабілізованої нерозчинної дисперсної фази, яка ізо-

тропно диспергована у неперервному дисперсному середовищі. Для зни-

ження поверхневого натягу дисперсної фази з метою запобігання агломерації 

частинок до складу мікроемульсій вводять поверхнево-активні речовини 

(ПАР). В залежності від концентрації та типу компонентів дисперсної фази і 

дисперсного середовища можливе утворення прямих чи зворотніх міцел, в 

яких, власне, і відбувається синтез заданого матеріалу. Міцели виступають в 

ролі своєрідних мікрореакторів, розміри яких визначаються концентрацією 

ПАР у мікроемульсії [150]. Даним методом, згідно [151], можна синтезувати 

монодисперсні зразки сферичної, циліндричної чи пластинчастої форми в 

залежності від типу та концентрації застосовуваних ПАР. Зокрема, у роботі 

[152] при кімнатній температурі із розчину нітрату заліза в присутності ети-

леноксиду було синтезовано наностержні FеООH діаметром 8 нм. Авторами 

[153] отримано наночастинки магеміту розмірами від 3 нм до 4 нм з мікро-

емульсії приготовленій на олеїновій кислоті. Ще ряд робіт [154]–[156] в 

даному напрямку вказує на можливість отримання цим методом практично 

монодисперсних систем на основі оксидів заліза із наночастинками заданих 

розмірів та форми. Незважаючи на заявлену ефективність методу залишаєть-

ся проблема повноти видалення ПАР із кінцевого продукту, що передбачає 

додаткове відмивання матеріалу та його наступний термічний відпал. 
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Узагальнюючи літературні дані та беручи до уваги результати аналізу 

проведеного нами в роботі [18] щодо пошуку універсального методу отри-

мання наноструктурованих оксидів заліза приходимо до висновку, що най-

більш ефективним способом є золь-гель метод, який дозволяє контролювати і 

цілеспрямовано змінювати фазовий склад та морфологію матеріалу, форму-

вати різноманітні структури та здійснювати багатоплановий контроль проце-

су синтезу. Структура і фазовий склад отримуваних матеріалів визначається 

типом прекурсорів, співвідношенням між ними, початковими умовами синте-

зу та значенням рН реакційного середовища. В подальшому для отримання 

наноструктурованого магеміту прогнозовано з пористою морфологією нами 

планується використання комбінації методів золь-гель синтезу та термічного 

розкладу металорганічних прекурсорів, так званого методу Печіні [157]. Він 

дозволяє уникнути основних недоліків методу термічного розкладу метал-

органічних прекурсорів за рахунок використання дешевих та екологічно без-

печних прекурсорів. Однак, при цьому метод Печіні передбачає етап авто-

горіння гелю, що є значним недоліком з точки зору контролю морфологічних 

властивостей синтезованих систем. Нами заплановано здійснити модифіка-

цію цього методу, а саме запобігання автовідпалу утвореного металорга-

нічного гелю шляхом контролю температури та часу відпалу на кінцевій 

стадії отримання матеріалу. Також планується використання методу хімічно-

го осадження для отримання системи наночастинок гематиту. 
 

1.3  Фториди заліза різного ступеня гідратації: класифікація, 

структурно-фазові перетворення, методи отримання 

 

Протягом останніх років спостерігається активізація детальних дослі-

джень фторидів металів з метою застосування їх нанодисперсних форм в 

нанометалургії [158], наномедицині [159], трибології [160], каталізі [161]–

[163], фотоніці [164]–[166], як оптичні [167] та катодні матеріали ЛДС [60]. 

Трифториди заліза на даний час є одними із найбільш перспективних мате-

ріалів для катодів оборотніх ЛДС. Вони розглядаються як одні із основних 
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конкурентів домінуючих на ринку шаруватих матеріалів типу LіМеО2 (Ме –

 перехідний метал) та іншої перспективної сполуки – літійованого фосфату 

заліза (LіFеРО4). 

Таблиця 1.4 – Класифікація трифторидів заліза 

Безводні  

трифториди 

заліза 

із структурою пірохлору рyr – FеF3 – 

із структурою НТВ* НТВ – FеF3 блідо-зелений 

ромбоедрична модифікація r – FеF3 зелений 

Кристалогідрати 

трифторидів 

заліза 

– α – FеF3·3H2О – 

–  – FеF3·3H2О рожевий 

із структурою НТВ* НТВ – FеF3·0,33H2О блідо-зелений 

*Примітка. НТВ – структура типу гексагональної вольфрамової бронзи. 
 

В таблиці 1.4 приведено класифікацію трифторидів заліза та їх основних 

гідратованих форм. Структурні характеристики узагальнено в таблиці 1.5. 
 

Таблиця 1.5 – Кристалографічні параметри трифторидів заліза 

Трифториди 

заліза 
Сингонія 

Просторова 

група 

Сталі гратки, нм 

а b с 

рyr – FеF3 ортогональна Fd-3m 1,0423 1,2730 1,0326 

НТВ – FеF3 ортогональна Сmсm 0,7423 1,2730 0,7526 

r – FеF3 ромбоедрична R-3сR 0,5362 0,5362 0,5362 

α – FеF3·3H2О тригональна R-3mH 0,9500 0,9500 0,4820 

 – FеF3·3H2О тетрагональна Р4/n 0,7846 0,7846 0,7846 

НТВ – FеF3·0,33H2О ортогональна Сmсm 0,7423 1,2730 0,7526 
 

Надалі розглянемо більш детально структурні передумови цих мате-

ріалів для можливості ефективного перебігу процесів інтеркаляційного впро-

вадження іонів літію та їх подальшої прогнозованої локалізації в заданих 

структурах, а також проаналізуємо їх магнітну мікроструктуру. 
 

1.3.1  Кристалічна та магнітна мікроструктура поліморфних 

модифікацій безводних трифторидів заліза 
 

Безводний трифторид заліза може існувати в трьох модифікаціях 

(табл. 1.4), які фактично походять одна від одної. Авторами [168] запропоно-

вано механізм фазових перетворень, згідно якого структуру типу r – FеF3 

можна отримати із структури рyr – FеF3 внаслідок зміщення атомів у пло-
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щині (001) цієї структури з утворенням площини (111) фази r – FеF3. Для 

отримання r – FеF3 із НТВ – FеF3 необхідно здійснити обертання послідовних 

шарів октаедрів на кут 60° і перестановку самих аніонних октаедрів.  

Найбільш стабільною формою є ромбоедрична модифікація r – FеF3. 

Кристалічна структура даної фази являє собою просторову сітку ланцюгів 

координаційних октаедрів [FеF6], які об‘єднані між собою через два спільних 

ребра їх екваторіальних площин (рис. 1.3, а). При цьому октаедри розвернуті 

один відносно одного вздовж кристалографічної осі [001]. Зв‘язок ланцюгів 

октаедрів між собою здійснюється через спільні аксіальні вершини [169]. 

Структурі притаманна розвинена система каналів: візуалізуються два типи 

ромбоедричних каналів вздовж напрямку [100] і канали із січенням спотво-

реного гексагону взжовж осі [-101]. 

           
а)                                                          б) 

 
в) 

Рисунок 1.3 – Кристалічна структура поліморфних модифікацій 

безводних фторидів заліза: а) r – FеF3 (вигляд вздовж осі с); б) НТВ – FеF3 

(вигляд вздовж осі с); в) рyr – FеF3 (вигляд вздовж напрямку [011]). 
 

Для структури фази НТВ – FеF3 характерним є формування ламаних 

ланцюгів октаедрів [FеF6] вирівняних вздовж напрямків [100] і [010] 
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(рис. 1.3, б). При цьому об‘єднання октаедрів між собою відбувається через 4 

спільні аніони F
-
, які формують їх екваторіальну площину. Просторове 

розміщення ланцюгів октаедрів [FеF6] призводить до формування системи 

паралельних гексагональних каналів вздовж кристалографічного напрямку 

[001], що зумовлює набагато нижчу упакованість даної фази в порівнянні із 

ромбоедричною модифікацією трифториду заліза [170]. Згідно з [171] фаза 

НТВ – FеF3 утворюється в результаті дегідратації кристалогідрату НТВ –

 FеF3·0,33H2О без зміни його кристалічної структури. 

Просторове розміщення октаедрів [FеF6] в структурі рyr – FеF3 

представлено на рис. 1.3, в. Для цієї структури характерною є наявність 

системи каналів орієнтованих паралельно до кристалографічного напрямку 

[001] із поперечним перерізом у формі спотвореного гексагона, як і у випадку 

для структури r – FеF3 [171]. Фаза рyr – FеF3 є метастабільною при кімнатній 

температурі. В залежності від розміру та морфології частинок, складу 

атмосфери, типу та концентрації домішок температура фазового переходу 

рyr – FеF3 → r – FеF3 може варіювати в межах від 20
°
С до 525

°
С [171]. 

Незважаючи на схожість кристалічної будови усіх трьох модифікацій 

безводного трифториду заліза їх магнітна мікроструктура має ряд відміннос-

тей. Трифторид заліза ромбоедричної модифікації r – FеF3 при температурах 

нижчих точки Нееля є нескомпенсованим антиферомагнетиком [172]. Обмін-

на взаємодія відбувається між усіма шістьма іонами Fе
3+

, що перебувають в 

першій координаційній сфері по ланцюжках Fе
3+

 – F
-
 – Fе

3+
. Температура 

Нееля r – FеF3 знаходиться в діапазоні від 87
°
С до 121

°
С і є залежною від 

морфологічних характеристик матеріалу. Рядом авторів було зафіксовано 

зниження температури Нееля при зменшенні впорядкування фази r – FеF3. 

При переході від об‘ємного кристалічного матеріалу до нанодисперсних 

форм авторами [173] спостерігалось зменшення ТN в декілька разів (рис. 1.4). 

Месбауерівський спектр для r – FеF3 отриманий при температурах 

вищих за ТN представляє собою синглет [174]. За температур Т  ТN цією ж 

групою авторів було зафіксовано зееманівський секстиплет для випадку 
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магнітовпорядкованого стану r – FеF3, що чітко відповідає однотипному 

розміщенню іонів Fе
3+

 в октаедричних позиціях кристалічної гратки мате-

ріалу. Величина ефективного поля на ядрах Fе
57

 при цьому визначається 

поляризацією напівзаповненої 3d-оболонки іонів заліза Fе
3+

 (електронна 

конфігурація 4s
0
3d

5
), які перебувають у високоспіновому стані. 

 

 

Рисунок 1.4 – Температурна залежність 

ефективного магнітного поля на ядрах 

Fе
57

 в r – FеF3 для об‘ємного (1), мікро-

кристалічного (2), ультрадисперсного 

(3) та аморфного (4) матеріалу [173]. 

Магнітна мікроструктура НТВ – FеF3 формується в результаті 

взаємодії трьох феромагнітних підграток магнітні моменти яких розвернуті 

один відносно одного в площині (001) на кут 120°. Обмінна взаємодія між 

іонами заліза вздовж осі с є антиферомагнітною. Температура Нееля для 

НТВ – FеF3 становить близько -120°С [175]. Месбауерівський спектр НТВ –

 FеF3 при кімнатних температурах являє собою парамагнітний дублет з 

квадрупольним розщепленням QS = 0,23 мм/с і значенням ізомерного зсуву 

ІS = 0,45 мм/с (калібровка відносно металічного Fе
57

) [176]. 

Магнітна мікроструктура фази рyr – FеF3 формується в результаті 

взаємодії 4 феромагнітних підграток, які розвернуті одна відносно одної в 

просторі на кут 109°. Мале значення температури Нееля (-251°С [172]) та не-

колінеарність магнітної мікроструктури матеріалу призводять до дезор-

ганізації антиферомагнітної взаємодії, яка проявляється у статистичному 

характері орієнтації спінів іонів заліза [172], [177]. В результаті при 

температурах вищих за ТN фіксують типовий месбауерівський спектр для 

фази рyr – FеF3 у вигляді парамагнітного дублету з квадрупольним 

розщепленням 0,24 мм/с та значенням ізомерного зсуву 0,48 мм/с [178]. 

При синтезі нанодисперсних систем трифторидів заліза також існує 

ймовірність отримання аморфної форми фториду заліза, так званого а – FеF3. 
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Магнітні моменти окремих іонів Fе
3+

 в структурі даного матеріалу за 

кімнатних температур розподілені хаотично в просторі. При цьому кореляція 

між їх орієнтаціями відсутня і результуюча намагніченість матеріалу дорів-

нює нулю. Водночас, матеріал проявляє сперомагнітні властивості при тем-

пературах нижчих за ТN ~ -243°С. Зокрема, авторами [179] на основі аналізу 

кривих намагніченості та магнітної сприятливості за умови фіксації спінів в 

аморфному трифториді заліза при температурах нижчих -244°С спостері-

галось виникнення сильної антиферомагнітної обмінної взаємодії. Структура 

матеріалу в даному випадку розглядалась як топологічно випадкова сітка з 

октаедрів [FеF6], які формують 3, 4, 5 та 6-ланкові кільця. На месбауерівських 

спектрах аморфного фториду заліза отриманих при кімнатних температурах 

спостерігаються симетрично уширені парамагнітні дублети [180]–[181]. При 

цьому значення квадрупольного розщеплення та ізомерного зсуву є 

близькими до характерних відповідних величин для кристалічних форм рyr –

 FеF3 і НТВ – FеF3 зафіксованих в тих самих умовах, що є підтвердженням 

локалізації іонів Fе
3+

 в центрах аніонних октаедрів сформованих іонами F
-
. 

На формування сперомагнітного стану наноструктурованих зразків 

трифторидів заліза вказують дослідження проведені в роботах [182]–[183], 

авторами яких отримано дуже схожі результати. Будову матеріалу розгля-

дали як сукупність окремих зерен матеріалу, які володіють феромагнітними 

властивостями, оточених областями товщиною від 2 нм до 3 нм, де спосте-

рігається випадковий характер об‘єднання координаційних октаедрів через їх 

вершини і які володіють сперомагнітними властивостями. Перехід зерен до 

суперпарамагнітного стану при цьому спостерігався для розмірів областей 

когерентного розсіювання (ОКР) отримуваних матеріалів в діапазоні від 

10 нм до 15 нм. 

Таким чином, зважаючи на вимогу стабільності кристалічної струк-

тури катодного матеріалу джерел струму, нами для подальших досліджень та 

побудови і тестування ЛДС обрано ромбоедричну модифікацію безводного 

трифториду заліза як найбільш стійку його термодинамічну форму. 
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1.3.2  Кристалогідрати фторидів заліза FеF3·nH2О (n = 0,33; 3) 

 

Триводний кристалогідрат трифториду заліза існує в двох полі-

морфних модифікаціях (табл. 1.4): α – FеF3·3H2О з тригональною структурою 

та β – FеF3·3H2О з тетрагональною структурою. Фаза α – FеF3·3H2О з просто-

ровою групою симетрії R-3mH (табл. 1.5) формується октаедрами [FеF6] та 

[Fе(H2О)6] [184]. Кристалогідрат α – FеF3·3H2О є метастабільним при кімнат-

ній температурі і необоротно перетворюється в β – FеF3·3H2О на протязі 

кількох днів. Структура β – FеF3·3H2О (табл. 1.5) є термодинамічно стійкою 

формою кристалогідрату FеF3·3H2О. Вона формується з нескінченних ланцю-

гів деформованих октаедрів [Fе(H2О)2F4] в напрямку [001] (рис. 1.5), розді-

лених молекулами води [185]. В ланцюгах октаедри зв‘язані між собою через 

іони фтору у їх вершинах формуючи зв‘язки типу Fе
3+

 – F
-
 – Fе

3+
 з довжиною 

катіон-аніон 0,1926 нм [186]. Екваторіальна площина кожного аніонного 

октаедра формується статистично двома іонами фтору та двома іонами 

кисню. При цьому кожен з іонів кисню формує водневі зв‘язки з іонами 

водню утворюючи молекулу води в структурі кристалогідрату. Довжина 

зв‘язку катіон-аніон в екваторіальній площині становить 0,1938 нм [186]. 

                     
 

Рисунок 1.5 – Кристалічна структура кристалогідрату β – FеF3·3H2О 
 

При дегідратації триводного кристалогідрату β – FеF3·3H2О утворю-

ється кристалогідрат НТВ – FеF3·0,33H2О, який є ізоструктурним (табл. 1.5) 

до безводного трифториду заліза модифікації НТВ – FеF3. Однак у випадку 

НТВ – FеF3·0,33H2О існуючі в структурі гексагональні канали вздовж 
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напрямку [001] частково заповнені невеликою кількістю молекул води, які 

пов‘язані водневим зв‘язком з аніонами F
-
, що формують октаедри [FеF6]. 

Наявні молекули води в кристалогідраті НТВ – FеF3·0,33H2О відіграють роль 

структурного стабілізатора [187]–[188]. 

Диморфізм сполуки FеF3⋅3H2О зумовлює певні труднощі при вивченні 

її магнітних характеристик. Як вже згадувалось вище, при кімнатній темпе-

ратурі має місце фазовий перехід α – FеF3 3H2О  β – FеF3 3H2О. Магнітний 

момент для обидвох форм зростає із збільшенням температури. Для α-

модифікації він змінюється від 2,0 В до 4,7 В, а для β – FеF3 3H2О – від 

0,86 В до 4,10 В. Месбауерівські спектри цих сполук при кімнатній 

температурі є схожими і відрізняються тільки значеннями квадрупольного 

розщеплення QS – 0,37 мм/с та 0,60 мм/с для α- та β-фази відповідно [189] 

при незмінному ізомерному зсуві ІS. Відмінності фіксуються при температу-

рах рідкого гелію (табл. 1.6). Зокрема, для α – FеF3 3H2О при температурі -

269°С характерним магнітне впорядкування з формуванням ефективних 

магнітних полів на резонансних ядрах Hеф більшої величини в порівнянні із 

β-модифікацією. В роботі [189], пропонується модель структури β-FеF3 3H2О, 

згідно з якою молекули води розташовані почергово у вершинах структурних 

октаедрів. В результаті чого має місце формування ланцюгів Fе
3+

 – F
-
 – Fе

3+
 –

 H2О – Fе
3+

. Авторами висунуто припущення про розділення ланцюгів даного 

типу з формуванням окремих кластерів, які феромагнітно взаємодіють між 

собою, причому деякі з іонів Fе
3+

 виключені із цих взаємодій. 

Месбауерівський спектр кристалогідрату НТВ – FеF3·0,33H2О при кім-

натній температурі, як і у випадку безводної форми НТВ – FеF3, є парамаг-

нітним дублетом. Однак, величина квадрупольного розщеплення QS є суттєво 

більшою 0,64 мм/с в порівнянні з відповідним параметром для фази НТВ –

 FеF3, що зумовлено внеском в кристалічний градієнт електричного поля на 

резонансному ядрі від наявних в структурі кристалогідрату молекул води. Це 

призводить до збільшення ТN для фази НТВ – FеF3·0,33H2О до -144°С. 
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Таблиця 1.6 – Параметри месбауерівських спектрів трифторидів заліза 

Трифториди 

заліза 
Т, °С ІS, мм/с QS, мм/с Hеф, кЕ ТN, °С Література 

рyr – FеF3 
22 0,48 0,24 – 

-251 [172], [177] 
-269 0,58 -0,22 517 

НТВ – FеF3 
22 0,45 0,23 – 

-168 [176], [190] 
-269 0,60 0,07 586 

r – FеF3 
22 0,48 0,00 380 

90 
[172], [176], 

[191] -269 – – 618 

FеF3·3H2О 22 0,31 0,64 – – 

[192], [193] α – модифікація -269 0,35 0,12 446 – 

 – модифікація -269 0,34 0,22 434 – 

НТВ – FеF3·0,33H2О 
22 0,44 0,66 – 

-144 
[175], [176], 

[190] -269 0,54 – 560 
 

В табл. 1.6 узагальнено параметри месбауерівських спектрів криста-

лічних модифікацій трифторидів заліза та їх кристалогідратів. Зниження 

температури до точки рідкого гелію для усіх приведених сполук призводить 

до переходу їх у магнітовпорядкований стан із фіксацією відповідних зеема-

нівських секстиплетів. Магнітні властивості різних форм трифторидів заліза 

є прикладом впливу дезорганізаційних ефектів на колінеарні магнітні струк-

тури, який демонструє високу ефективність застосування методу месбауе-

рівської спектрометрії для критичного аналізу стану аморфних, кристалічних 

та нанодисперсних твердотільних систем. 

Для подальших досліджень з метою застосування в ЛДС доцільним 

також видається залучити фазу НТВ – FеF3·0,33H2О зважаючи на існуючі 

структурні передумови, а саме на наявність розвиненої системи гексаго-

нальних каналів. Канальна структура цього матеріалу прогнозовано повинна 

забезпечувати хороший іонний транспорт в ньому і, водночас, може 

слугувати в якості позицій можливої локалізації інтеркалюючих іонів літію. 

Для порівняння, очевидно, також слід використати триводний кристалогідрат 

β – FеF3 3H2О, з якого в процесі подальшої дегідратації планується 

отримувати відповідно фази НТВ – FеF3·0,33H2О та r – FеF3. 
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1.3.3  Методи отримання нанодисперсних трифторидів заліза 

різного ступеня гідратації та особливості формування нанокомпозитів із 

вуглецем на їх основі 
 

Розширення сфери застосування нанодисперсних систем на основі 

трифторидів заліза стимулює пошуки ефективних, економічно доцільних та 

екологічних методів їх отримання. В основному всі дослідження зосереджені 

в напрямку вдосконалення та модифікації уже розглянутої нами раніше гру-

пи рідкофазних методів синтезу для отримання нанодисперсних оксидів залі-

за (див. пп. 1.2.3): хімічне осадження, золь-гель синтез та сольвотермальний 

синтез. Однак синтез фторидів має ряд особливостей. Застосування рідкофаз-

них методів синтезу для отримання трифторидів заліза дозволяє в основному 

отримувати їх у формі кристалогідратів, які потребують подальшої дегід-

ратації. Незважаючи на актуальність даної проблематики, на даний час не 

існує єдиної теорії стосовно перебігу процесу дегідратації кристалогідратів 

трифторидів заліза, а сукупність літературних даних по даному напрямку є 

доволі різнорідною та часто суперечливою. Однією із невирішених проблем, 

яка призвела до виникнення даної ситуації, є висока ймовірність перебігу 

процесу пірогідролізу підчас дегідратації з утворення паразитної фази 

гематиту [194]. Ще однією, більш важливою, проблемою є надзвичайна 

гігроскопічність безводних модифікацій трифториду заліза та, як наслідок, 

висока ймовірність самовільних фазових переходів при доступі до водяної 

пари підчас процесу дегідратації чи на етапі зберігання кінцевого продукту: 

r – FеF3  НТВ – FеF3·0,33H2О  β – FеF3 3H2О. 

Таким чином, однією із важливих задач, які будуть вирішуватись в 

подальших наших дослідженнях, є вибір ефективного методу синтезу та 

пошук оптимальних технологічних умов для отримання нанодисперсних 

трифторидів заліза заданого ступеня гідратації та їх безводних форм. При 

цьому на передній план висуваються питання забезпечення монофазності 

кінцевих продуктів та отримання матеріалів заданої морфології. В роботі [19] 
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нами проведено детальний огляд методів отримання фторидів заліза та 

нанокомпозитів на їх основі з вуглецевими матеріалами. 

Метод хімічного осадження в переважній більшості використовують 

для осадження кристалогідратів фторидів заліза з суміші водних розчинів 

відповідних солей з наступним термічним розкладом гідратованих продуктів 

реакції [195]–[197]. В якості прекурсорів зручно використовувати водні 

розчини нітратів та хлоридів заліза. Із застосуванням даного способу в роботі 

[198] запропоновано методику приготування аморфного α – FеF3·3H2О в 

результаті лужного осадження з водного розчину FеСl3. Формування α-

модифікації відбувається при температурах нижче 50°С [193]. В роботі [199] 

в результаті осадження згідно реакції Fе2О3 + 6HF + 3H2О → 2FеF3·3H2О 

також отримано β-форму кристалогідрату трифториду заліза із частками 

розміром від 3 мкм до 10 мкм неправильної форми. Подальша дегідратація 

кристалогідрату дозволила отримати ромбоедричний r – FеF3 у вигляді 

часток тетрагональної та кубічної форми розміром від 1 мкм до 3 мкм. 

Класичний приклад отримання триводного кристалогідрату трифто-

риду заліза методом хімічного осадження представлено в роботі [200], де 

показано можливість формування β – FеF3·3H2О внаслідок перебігу реакції 

порошкоподібного заліза з водним розчином суміші фтороводневої і азотної 

кислот. Зручність використання при синтезі фторидів заліза в якості 

прекурсорів суміші саме цих двох кислот підтверджується цілим рядом робіт. 

Зокрема, авторами [186], [201]–[202] детально досліджено ріст кристалів β –

 FеF3·3H2О в сумішах HF і HNО3 при температурах 30, 40 і 50°С. Механізм 

росту передбачає певні умови, за яких кристалічний блок є нейтральним 

комплексом, а швидкість росту кристалів визначається швидкістю дисоціації 

однієї молекули води від внутрішньої гідратаційної сфери до окремої позиції 

в структурі. Швидкість росту β – FеF3·3H2О при цьому становить від 10
-12

 м/с 

до 10
-11

 м/с, а енергія активації – 61 кДж/моль. В роботі [203] показано 

можливість отримання цим методом наночастинок FеF3 з розмірами від 10 нм 

до 20 нм при наявності в реакційній суміші ПАР. Основним недоліком 
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методу хімічного осадження, як і для випадку синтезу оксидів заліза, є 

проблематичність прогнозування і контролю розмірів та морфології частинок 

кінцевого продукту, що призводить до неоднорідності його властивостей. 

Для синтезу фторидів металів золь-гель методом характерним є вико-

ристання в якості розчинника у реакційному середовищі розчинів фторовод-

невої кислоти. Дану модифікацію було запропоновано у 2003 році авторами 

[204]. Процес отримав назву "золь-гель фторування". Як і у випадку звичай-

ного золь-гель методу вибір належного прекурсору є дуже важливим для 

отримання матеріалів з наперед заданими властивостями. Зокрема, в роботі 

[205] за допомогою цього методу отримано нанокристали FеF3·0,33H2О з 

розмірами частинок 30 нм. Формування золю відбувається в результаті 

зневоднення Fе(NО3)3·9H2О в бензиловому спирті при наявності в реакційній 

суміші концентрованого розчину HF, який виступає в ролі агента 

фторування. Також таким методом авторами [206] отримані мезопористі 

частинки FеF3·3H2О з діаметром пор від 50 нм до 100 нм на основі реакційної 

суміші приготовленої із розчинів нітрату заліза Fе(NО3)3 та HF. Авторами 

[207] з реакційної суміші, до складу якої входили хлорид заліза в якості 

прекурсору, цетилтриметиламоній бромід (ЦТАБ) в якості ПАР та HF як 

реагент фторування, синтезовано FеF3 з розмірами частинок 200 нм. 

Ієрархічну структуру FеF3·0,33H2О у вигляді наноквіток діаметром 10 нм 

було отримано в роботі [208], авторами якої для фторування використано 

іонну рідину (BmіmBF4), яка одночасно також виступала в ролі розчинника. 

Для отримання трифторидів заліза різного ступеня гідратації авторами [187] 

застосовано термічну обробку кристалогідрату FеF3·3H2О, який синтезували 

із реакційної суміші, що містила трихлорид заліза, фтороводневу кислоту та 

гідроксид натрію. В результаті при температурі 180°С отримано 

FеF3·0,33H2О з частинками розміром від 0,3 мкм до 4,5 мкм, а при підвищенні 

температури до 400°С – безводну форму ромбоедричної модифікації. 

Узагальнюючи результати ряду робіт [204]–[211] слід відзначити, що 

властивості отримуваних методом золь-гель фторування трифторидів заліза, 
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як і у випадку звичайного золь-гель методу, визначаються типом прекурсо-

рів, співвідношенням між ними, умовами синтезу та значенням рН. Особли-

вістю методу є ретельний вибір агентів фторування та, власне, контроль про-

цесів фторування, що дозволяє отримувати нанодисперсні системи. 

Основною перевагою сольвотермального методу є можливість актив-

ного впливу на морфологію кінцевого продукту. Згідно літературних даних 

цим методом можливо формувати одно-, двох- та трьохмірні наноструктури 

фторидів заліза. Зокрема, у вигляді нанодротів [184], [212], наноквіток [213] 

та нанопризм [214]. В більшості випадків в якості прекурсорів використову-

ються нітрати та хлориди заліза, як сольвент використовують спирти, а 

фтороводнева кислота є агентом фторування. Для формування складних 

ієрархічних наноструктур до складу реакційної суміші додатково вводять 

ПАР. В залежності від вибору розчинника виділяють також модифікацію 

сольвотермального методу – гідротермальний синтез, для якого характерним 

є використання водних розчинів. Так, авторами [203] з суміші водних розчи-

нів Fе(NО3)3 і NH4HF2 за присутності лінолевої кислоти в якості ПАР 

гідротермальним синтезом отримано FеF3 з розмірами частинок від 10 нм до 

20 нм. Фториди заліза з різним вмістом гідратованої води було отримано в 

роботі [215] в результаті фторування плавиковою кислотою нонагідрату 

нітрату заліза. Авторами запропоновано механізм утворення FеF3·0,33H2О 

внаслідок перебігу оствальдівського старіння структури Fе1.9F4.75·0,95H2О. На 

основі реакційної суміші, до складу якої входили іонна рідина (BmіmBF4), 

етанол, плавикова кислота та Fе(NО3)3·9H2О, отримано 3D-ієрархічну струк-

туру трифториду заліза, основними складовими якої є окремі масиви типу 

«наноквіток» діаметром 1 мкм [213]. «Наноквітки» сформовані шляхом 

об‘єднання «нанопелюсток» розмірами 10 х 500 нм через єдиний центр, які, в 

свою чергу, складаються з окремих наночастинок (< 10 нм) та володіють 

мезопористою структурою із середнім діаметром пор 3 нм. Нанодротини FеF3 

з діаметром від 30 нм до 180 нм і довжиною від 2 мкм до 15 мкм отримані 

авторами [184], [212] за допомогою сольвотермального методу з наступною 
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дегідратацією при 350°С в атмосфері аргону. Як прекурсори використано 

нітрат заліза, етанол та плавикову кислоту. При використанні цього ж набору 

прекурсорів за умови наявності в реакційній суміші ЦТАБ авторами [214] в 

результаті наступного висушування при температурі 180°С отримано 

полідисперсний композит FеF3·3H2О / FеF3·0,33H2О у формі призм товщиною 

від 0,1 мм до 0,5 мм і довжиною від 1 мм до 3 мм. 

Для формування нанокомпозитів типу «трифторид заліза / вуглець» в 

більшості робіт застосовують високогенераційне перемелення в кульовому 

млині. Зокрема, авторами [203] для отримання нанокомпозиту використано 

перемелення в кульовому млині синтезованих наночастинки FеF3 з графітом. 

Таким же способом в роботі [214] сформовано композит FеF3·0,33H2/С з 

розміром частинок базового матеріалу 30 нм. Авторами [216]–[217] шляхом 

високоенергетичного помолу отримано нанокомпозити FеF3/С з розміром 

частинок фториду від 1 нм до 20 нм, які розміщені у вуглецевій матриці. В 

даній роботі також детально досліджено вплив типу вуглецевого матеріалу та 

тривалості помолу на розміри частинок базового матеріалу та провідні влас-

тивості отриманих нанокомпозитів.  

Також часто застосовують механічний помол ще на етапі синтезу 

матеріалу. Так у роботі [218] застосування високогенераційного перемелення 

реакційної суміші, до складу якої входили розчини FеСl3 та HF, за умови 

додавання вуглецевих нанотрубок дозволило отримати ієрархічну структуру, 

яка складаються з наноквіток FеF3 на вітках утворених вуглецевими нано-

трубками. Така побудова забезпечує повноцінний електропровідний контакт 

між активним матеріалом (FеF3) і провідним реагентом. Хіміко-механічним 

методом в аргоновій атмосфері синтезовано композит FеF3·0,33H2О/С, вико-

ристовуючи в якості прекурсорів Fе(NО3)3·9H2О та NH4F, поліетиленгліколь 

[219]. При цьому досягнуто рівномірного розподілу часток розміром ≈ 40 нм. 

Авторами [220] для активного впливу на розмір частинок та морфоло-

гію кінцевого продукту запропоновано використання методу ультразвуково-

го диспергування, що забезпечує утворення дефектів для центрів кристалі-
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зації частинок фториду заліза. Аналогічним способом в роботі [221] отри-

мано композит фторид заліза / графен. Як прекурсори використовувались 

нітрат заліза та розчин фтороводневої кислоти в етанолі. Для повного вида-

лення кристалічної води застосовано висушування в аргоновій атмосфері при 

150°С. Наночастинки FеF3 розмірами від 20 нм до 100 нм статистично 

закріплені на поверхні графенових листів. 

В літературі також широко представлено застосування рідкофазних 

методів синтезу для отримання нанокомпозитів типу «трифторид залі-

за / вуглець» за умови додавання в реакційну суміш попередньо синтезова-

них та підготовлених струмопровідних добавок, що дозволяє забезпечити 

щільний контакт між двома фазами. Зокрема, авторами [222] золь-гель 

методом синтезовано композит кристалогідрату трифториду заліза різного 

фазового складу та графену FеF3·хH2О/G. В роботі [223] гідротермальним 

методом в парах HF синтезовано композит FеF3 / r-GО (відновлений оксид 

графену). Було зафіксовано обернено пропорційну залежність розміру утво-

рених мікросфер від кількості оксиду графену в суміші. Схожі результати 

отримано авторами [224]–[225]. При використанні графену для формування 

нанокомпозитів в усіх випадках [221]–[225] спостерігається хаотичне 

розміщення наночастинок базової фази на поверхні графенових листів. 

Підсумовуючи проведений огляд методів отримання трифторидів 

заліза хочеться відзначити, що найбільш ефективним та перспективним з 

точки зору можливості формування складних 3-, 2- та 1-D ієрархічних нано-

структур фторидів видається сольвотермальний метод та його модифікація – 

гідротермальний синтез. Контроль та можливість варіації таких параметрів 

як тиск парів, температура і час реакції на етапі процесу синтезу дозволяє 

досягти максимально високої швидкості спонтанного зародкоутворення і, як 

наслідок, вузького розподілу наночастинок за розмірами. При цьому зали-

шається актуальною проблема вибору температурних режимів та атмосфери 

подальшого зневоднення утворених кристалогідратів для досягнення зада-

ного ступеня гідратації кінцевих продуктів синтезу. Цікавим, перспективним 
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та економічно-доцільним також видається спосіб формування наноком-

позитів на основі трифторидів заліза із вуглецевими струмопровідними 

добавками з використанням ультразвукового диспергування, який з однієї 

сторони, згідно літературних даних, доводить свою ефективність, а з іншої 

забезпечує необхідну чистоту сформованого кінцевого продукту. 

 

1.4  Застосування нанодисперсних оксидів та фторидів заліза в 

якості катодних матеріалів літієвих джерел струму 
 

В останнє десятиліття спостерігається пік активності досліджень 

ефективності застосування сполук заліза в нанорозмірному стані, зокрема 

оксидів та фторидів заліза, як катодів ЛДС. Різними авторами пропонується 

цілий ряд способів формування катодів на основі як нанодисперсних так і 

наноструктурованих систем, а також нанокомпозитів із струмопровідними 

добавками. Однак всі ці зусилля присвячені по суті своїй вирішенню двох 

найнагальніших проблем, з якими стикаються при побудові ЛДС – 

забезпечення хорошого іонного та електронного транспорту у високоіонних 

сполуках, які є основою катодів. Далі ми розглянемо здобутки світової науки 

в напрямку вирішення окреслених нами проблем при умові побудови ЛДС із 

застосуванням оксидів і фторидів заліза та основні запропоновані механізми 

струмотворчих реакцій в катодах на їх основі. 

 

1.4.1  Механізми електрохімічних реакцій в сполуках заліза 
 

Для сполук 3d-перехідних металів типу MеyАz (де Mе = Mn, Fе, Со, Nі 

та ін.; А = F, О, S та ін.) в літературі запропоновано струмотворчий механізм 

відмінний від класичної ідеї інтеркаляції / деінтеркаляції іонів літію, на якій 

грунтувався принцип дії ЛДС побудованих на основі шаруватих сполук типу 

LіMеО2. Він передбачає перебіг оборотніх реакцій наступного типу: 

MеyАz + хLі  zLіnА + yMе, де х = nz. (1.1) 

Згідно даної реакції сполука MеyАz при інтеркаляції іонів літію розкладається 

з утворенням нанокомпозиту Mе / LіnА. При цьому утворення літійвмісної 
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фази є обмежуючим фактором для інтенсивного росту кристалітів металу, 

внаслідок чого нанокомпозит формується у вигляді матриці LіnА в якій 

розміщені ізольовані наночастинки Mе з розмірами від 1 нм до 5 нм. Це 

призводить до їх високої електрохімічної активності та, як наслідок, відкри-

ває можливість перебігу оборотньої реакції окислення [226]. Однак запропо-

нований струмотворчий механізм (1.1) не заперечує процесів інтерка-

ляції / деінтеркаляції іонів літію на ранніх стадіях перебігу електрохімічних 

реакцій, для яких характерним є невеликі значення ступеня впровадження х. 

Зокрема, авторами [227], які вперше розглянули можливість застосу-

вання оксидів заліза в якості катодного матеріалу ЛДС, було встановлено, що 

інтеркаляція в діапазоні значень ступеня впровадження іонів літію 0 < х < 2 

супроводжується формуванням фаз впровадження LіхFе3О4 і LіхFе2О3. При 

цьому зафіксовано трансформацію гратки гематиту в кубічну щільно упако-

вану структуру при ступені впровадження х = 1 ат./форм.од. Авторами ви-

словлено ідею згідно якої кубічна фаза формується в процесі надструктурно-

го впорядкування іонів Lі
+
 в гратці гематиту. В процесі подальшого віднов-

лення фаза впровадження LіFе2О3 розпадається з утворенням кластерів мета-

лу та оксиду літію. Таким чином, струмотворчий механізм в даному випадку 

є двохстадійним, і має місце перебіг наступних електрохімічних реакцій: 

Fе2О3 + Lі  LіFе2О3; 

LіFе2О3 + 5Lі  3Lі2О + 2Fе. 

(1.2) 

(1.3) 

При цьому, утворення Lі2О та Fе, згідно [60], для оксиду заліза Fе2О3 перед-

бачає теоретичну питому ємність відповідного ЛДС на рівні 1007 А·год/кг. 

Ефективність застосування фторидів перехідних металів в якості като-

дів ЛДС вперше широко висвітлено авторами роботи [228]. Подальші дослі-

дження в даному напрямку [216]–[217], [229]–[231] доводять, що, як і у ви-

падку оксидів заліза, струмотворчий механізм є двохстадійним. Тобто, згідно 

із [60] він передбачає інтеркаляційне впровадження іонів літію на початко-

вому етапі розряду ЛДС та перебіг реакції конверсії при збільшенні значення 

ступеня впровадження іонів літію: 
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FеF3 + Lі  LіFеF3; 

LіFеF3 + 2Lі  3LіF + Fе. 

(1.4) 

(1.5) 

Слід зазначити, що реакція типу (1.4) проходить з утворенням проміжної 

сполуки впровадження Lі0,5FеF3. При забезпеченні повноти перебігу цих 

реакцій теоретична питома ємність трифториду заліза становить 712 А·год/кг 

[60]. В подальшому буде більш детально розкрито особливості перебігу 

струмотворчих реакцій для представленого ряду сполук заліза згідно 

приведених в літературі результатів досліджень в даному напрямку. 

 

1.4.2  Літієві джерела струму на основі гематиту 
 

В роботі [232] проведено порівняльний аналіз ефективності 

застосування гематиту різної морфології в якості катодного матеріалу ЛДС. 

                 
а)                                                                      б) 

Рисунок 1.6 – Розрядно-зарядні криві (а) та кулонівська ефективність (б) 

ЛДС на основі гематиту: полікристалічні наночастинки (крива - а), моно-

кристалічні наночастинки (крива - b), кубічні агломерати (крива - с) [232] 
 

На розрядних кривих, отриманих авторами, чітко спостерігаються три 

області (рис. 1.6). Відмінності у поведінці ходу розрядних кривих зумовлені 

впливом морфологічних властивостей досліджуваних матеріалів зафіксовано 

тільки для першої області, яка відповідає інтеркаляційному впровадженню 

іонів літію в структуру гематиту не спричиняючи при цьому трансформацію 

його гратки у кубічну. Встановлено чітку залежність між розмірами частинок 

матеріалів та протяжністю даної ділянки розрядних кривих. Протяжне плато 

із потенціалом ≈ 0,85 В відповідає перебігу реакції конверсії (1.3) з 

утворенням наночастинок заліза. Загалом для всіх трьох матеріалів досягнуто 
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значень питомої ємності, із врахуванням перших двох областей розрядних 

кривих, близьких до теоретично розрахованого значення 1007 А·год/кг [60]. 

 

 
 

Рисунок 1.7 – Заряд-розрядні криві 

ЛДС на основі гематиту з питомою 

площею поверхні [233]: S1 - 6 м
2
/г, 

S2 - 16 м
2
/г, S3 - 32 м

2
/г, S4 – 52 м

2
/г 

Третя область на розрядних кривих відповідає формуванню на поверхні 

частинок катодного матеріалу пасивуючих шарів іонів літію. Максимальну 

кулонівську ефективність демонструє катодний матеріал на основі 

монокристалічних наночастинок гематиту, для якого після 20 циклів заряд-

розряду характерним є збереження питомої ємності на рівні 670 А·год/кг. 

 

 

 

Рисунок 1.8 – Циклічні вольтамперо-

грами ЛДС на основі нанотрубок ге-

матиту (1, 10 і 20 цикли, швидкість 

сканування 0,5мВ/с) [233] 

 

Результати досліджень авторів [233] підтверджують наші припущення 

висловлені в пп.1.2.1 щодо ймовірної поверхневої локалізації іонів літію у 

випадку побудови ЛДС на основі гематиту внаслідок відсутності наскрізних 

каналів в цій структурі. Зокрема, в даній роботі зафіксовано чітку залежність 

між величиною питомої площі поверхні катодних матеріалів та ємнісними 

характеристиками відповідних ЛДС (рис. 1.7). На циклічних вольтамперо-

грамах, отриманих цими ж авторами [233] для ЛДС з катодом на основі нано-

трубок гематиту (рис. 1.8), спостерігаються два піки при 1,53 В та 0,5 В на 

катодній вітці для першого циклу, що пов‘язані відповідно з інтеркаляцією 
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літію та відновленням заліза. Для анодної вітки характерна наявність тільки 

одного піку 2,1 В, що відповідає окисленню заліза. З ростом числа циклів 

фіксується зсув катодних піків в сторону вищих потенціалів із зменшенням їх 

пікової інтенсивності, в той час як для анодного піку характерним є тільки 

зменшення пікової інтенсивності, що свідчить про часткову необоротність 

реакцій відновлення - окислення. 

Водночас, на противагу приведеним вище літературним даним, в 

роботі [234] повідомляється, що при застосуванні мікрокристалічного 

гематиту з розмірами частинок 0,3 мкм також можливо досягнути значень 

питомої ємності > 1000 А·год/кг. При цьому кулонівська ефективність ЛДС 

при циклюванні із густинами струмів 0,005, 0,01, 0,05 і 0,2 мА / см
2
 

становила 93, 84, 74 і 69 % відповідно. 
 

1.4.3  Електрохімічні властивості катодних матеріалів на основі 

магеміту 

 

В процесі електрохімічного впровадження іонів літію в структуру ма-

геміту рядом авторів [235]–[237] було зафіксовано ріст величини сталої 

гратки дефектної шпінелі та подальша трансформація кристалічної будови до 

структури типу кам‘яної солі. Зокрема, в роботі [236] запропоновано меха-

нізм трансформації як результат міграції іонів Fе
3+

 з 8а в 16с вузли при досяг-

ненні розрядного потенціалу 1,6 В відносно металічного літію (рис. 1.9). 
 

                 
а)                                                          б) 

 

Рисунок 1.9 – ХСФА вихідного матеріалу катоду (а) та відпрацьованого 

катоду після впровадження іонів літію х = 0,87 ат./форм.од (б) [236] 
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Авторами [237] встановлено лінійне зростання величини сталої гратки 

із збільшенням ступеня впровадження іонів літію у випадку побудови ЛДС 

на основі  – Fе2О3 з розміром частинок ≈ 7нм, який отримано термічним 

розкладом Fе(СО)5 (рис.1.10). В цій роботі також зафіксовано різку залеж-

ність питомої ємності від розміру частинок вихідного матеріалу (рис. 1.11). 

Результати месбауерівської спектроскопії вказують на відновлення прак-

тично половини всієї кількості іонів Fе
3+

 до Fе
2+

 в результаті розряду ЛДС на 

основі нанорозмірного магеміту, що призводить до їх міграції із 8а-позицій в 

незаповнені октаедричні 16с-позиції, які є більшими за розмірами і при-

датними до розміщення іонів Fе
2+

 з більшим іонним радіусом в порівнянні з 

Fе
3+

. Трансформації структури в даному випадку не спостерігається до 

значень х = 1,37 ат./форм.од. Аналогічне припущення стосовно локалізації 

іонів літію в 8а-позиціях і, відповідно, можливу міграцію іонів Fе
3+

 з цих 

позицій в 16с-порожнини було висловлене і підтверджене проведеними 

ХСФА-дослідженнями в роботі [235]. 

           

Рисунок 1.10 – Зміна сталої гратки 

нанодисперсного  – Fе2О3 як 

функція питомої ємності побу-

дованого на його основі ЛДС [237] 
 

Рисунок 1.11 – Розрядні криві ЛДС 

з катодами на основі  – Fе2О3 з 

частинками розмірами 7 нм та 

1 мкм [237] 

Цікавими також є результати роботи [238], авторами якої проведено 

порівняльний аналіз електрохімічних властивостей композиту оксид гра-

фену / магеміт та чистого магеміту. Композит демонструє лише незначне 

підвищення значення питомої ємності від 1032 А·год/кг (чистий  – Fе2О3) до 

1133 А·год/кг при розряді першого циклу, проте забезпечує хорошу куло-
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нівську ефективність після 50 циклів заряд-розряд – 666 А·год/кг проти 

224 А·год/кг у випадку чистого магеміту. Схожий композит графен /  – Fе2О3 

використовувався авторами [239] в ролі аноду ЛДС. В результаті досягнуто 

значення кулонівської ефективності 92% після 90 циклів заряд / розряду. 

 

1.4.4  Катодні композиції літієвих джерел струму на основі 

фторидів заліза та їх нанокомпозитів із вуглецем 
 

Вперше про успішне застосування FеF3 в якості катодного матеріалу 

ЛДС було заявлено авторами роботи [228]. Зокрема, досягнуто значення 

питомої ємності на першому циклі 140 А·год/кг. Зафіксовано різкий спад 

даного параметру до значень порядку 80 А·год/кг після другого розряду в 

діапазоні напруг від 4,5 В до 2,0 В, що, на думку авторів, зумовлено низькою 

електронною провідністю матеріалу. Це стало причиною скоординованості 

вектора подальших дослідженнь в даному напрямку на вирішення проблем 

мінімізації втрат оборотних реакцій інтеркаляції / деінтеркаляції та форму-

вання високопровідних катодних композицій на основі фторидів заліза. 

Зокрема, як один із шляхів вирішення поставлених проблем, авторами 

[240] запропоновано спосіб отримання катодів для ЛДС у вигляді плівок FеF3 

вирощених на струмопровідних підкладках. При цьому досягнуто значень 

розрядної ємності на рівні 500 А·год/кг в діапазоні напруг від 1,0 В до 4,5 В. 

В роботі [220] застосовано оригінальний підхід із використанням ультра-

звукового диспергування реакційної суміші з метою збільшення центрів 

кристалізації для подальшого утворення наночастинок фториду заліза. В 

результаті подальших тестувань ЛДС на основі синтезованих матеріалів в 

режимі 0,1 С отримано значення питомої ємності 118,1 А·год/кг із збере-

женням ємності на 50 циклі на рівні 56,6 %. 

Робота [241] присвячена детальному дослідженню представленого 

вище (див. пп. 1.4.1) двостадійного механізму розряду ЛДС з катодом на ос-

нові FеF3. Автори повідомляють про досягнення оборотньої ємності компо-

зиту FеF3 / С, отриманого механічним помолом, на рівні 730 А·год/кг (рис. 
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1.12). Процес розряду відбувається в два етапи згідно реакцій (1.4)–(1.5). На 

першому етапі має місце інтеркаляційне впровадження іонів літію з їх на-

ступною локалізацією в незайнятих іонами Fе
3+

 катіонних позицій в криста-

лографічній площині (204) структури матриці r-FеF3. Це призводить до фор-

мування фази впровадження Lі0,5FеF3 із структурою типу рутилу (Р42/mnm) з 

її подальшою трансформацією до LіFеF3 при відновленні Fе
3+

 до Fе
2+

. На дру-

гому етапі зафіксовано утворення ізольованих наночастинок металічного за-

ліза розмірами ≈ 3 нм в оточенні фази LіF та не ідентифікованої фази, до 

складу якої входять іони літію та фтору. В процесі заряду має місце форму-

вання серії нестехіометричних фаз, що в кінцевому результаті завершується 

утворенням фази FеF2 з кристалічною структрою типу рутилу (Р42/mnm). 

 

 

 

Рисунок 1.12 – Розрядна крива ЛДС 

з катодом на основі нанокомпозиту 

FеF3 /С, густина струму С/100 [241] 

 

Авторами [203] проведено порівняльний аналіз параметрів ЛДС з 

катодами на основі нанодисперсних матеріалів r – FеF3 з різними морфо-

логічними характеристиками, які отримані методом хімічного осадження з 

застосуванням ПАР (ЦТАБ, поліетиленгліколь) і гідротермальним методом. 

Максимальні характеристики демонструє матеріал з морфологією 3D-сітки 

утвореної об‘єднанням наночастинок, який було отримано із застосуванням 

поліетиленгліколю. Згідно результатів ХСФА досліджень вихідний матеріал 

містить аморфну складову та частинки r-FеF3 з розмірами в кілька десятків 

нанометрів (рис. 1.13, а). Електрохімічне впровадження іонів літію призво-

дить до появи нових рефлексів в околі кутів лічильника 32,5°, 35°, 53,2° та 

63°. При цьому спостерігається зменшення інтенсивності основного рефлек-

су (012) фази r – FеF3, в той час як інші характерні рефлекси для даної фази 
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перестають фіксуватись. При досягненні в процесі розряду потенціалу 2,0 В, 

згідно результатів ХСФА аналізу, кристалітів фази r – FеF3 не виявлено. На-

томість фіксується група нових піків, які відповідають фазам LіF та металіч-

ного заліза. Після розряду до 1,0 В фіксуються тільки фази LіF та Fе
0
. В про-

цесі заряду ЛДС спостерігається відновлення фази r – FеF3, рефлекси якої 

стають домінуючими при досягненні 4,5 В. Можливість перебігу оборотньої 

структурної перебудови матеріалу катоду в процесі роботи ЛДС підтвер-

джується характерним виглядом циклічної вольтамперограми (рис. 1.13, б). 

          
а)                                                           б) 

 

Рисунок 1.13 – ХСФА катодів на основі r – FеF3 на етапах процесу заряд-

розряду (а) та циклічна вольтамперограма відповідного ЛДС (б) [203] 
 

Авторами [242] для відслідковування змін ступеня окислення іонів за-

ліза в структурі r – FеF3 підчас перебігу електрохімічних реакцій застосовано 

метод месбауерівської спектроскопії. Вихідний спектр катоду окрім зеема-

нівського секстету містить також суперпарамагнітний дублет, який форму-

ється внаслідок резонансного поглинання на ядрах Fе
57

, що входять до складу 

нанорозмірних частинок r – FеF3. При досягненні ступеня впровадження 

іонів літію х = 1,0 близько 93% іонів Fе
3+

 відновлюється до Fе
2+

. На думку 

авторів, зафіксований результат буде сприяти аморфізації матеріалу, що під-

тверджується результатами ХСФА досліджень. 

Тестування кристалогідрату FеF3·0,33H2О в якості катодної компо-

ненти, проведене авторами [215], показало хорошу питому ємність розряду 

першого циклу – 210 А·год/кг і 100 А·год/кг в режимах С/10 та 1С відповід-



70 

но. Аналогічний результат демонструють ЛДС на основі отриманого у роботі 

[205] золь-гель методом такого ж типу кристалогідрату FеF3·0,33H2О. Питома 

ємність в діапазоні напруг від 1,6 В до 4,5 В при першому розряді становить 

90 А·год/кг і стабілізується після декількох циклів на рівні 50 А·год/кг. 

Авторами [187] більш детально досліджено вплив структурно-зв‘яза-

ної води в кристалогідратах трифторидів заліза на їх електрохімічні власти-

вості. Отримано значення питомих ємностей 30,5 А·год/кг, 88,0 А·год/кг і 

48,4 А·год/кг в діапазоні напруг від 2,0 В до 4,5 В відповідно для ЛДС на 

основі FеF3·3H2О, FеF3·0,33H2О і FеF3 в режимі С/2. Також зафіксовано знач-

не падіння значень питомих ємностей після 50 циклів – 26,0 А·год/кг 

55,9 А·год/кг і 26,4 А·год/кг відповідно. Отриманий максимальний результат 

для випадку кристалогідрату FеF3·0,33H2О авторами пояснюється підвищен-

ням електронної провідності матеріалу за рахунок наявності в його структурі 

невеликої кількості молекул води, які також відіграють роль структурного 

стабілізатора. Однак, їх надлишок в структурі FеF3·3H2О зумовлює струк-

турну нестійкість цієї фази, а також низьку питому ємність. 

При побудові ЛДС на основі трифторидів заліза у вигляді ієрархічних 

3D-наноструктур авторами [213] досягнуто стабільні значення питомої 

ємності протягом 50 циклів заряд-розряд на рівні 123 А·год/кг та 101 А·год/кг 

за умови одноелектронної передачі в режимах надвисоких густин струму 

розряду 3С та 10С відповідно. Отримані результати автори пояснюють 

проявом синергетичного ефекту швидкісного перенесення заряду пористою 

ієрархічною структурою, яка забезпечує хороший іонний транспорт. Тесту-

вання так званих наноквіток, отриманих в роботі [208], показують розрядну 

ємність 160 А·год/кг в діапазоні напруг від 1,6 В до 4,5 В. 

Для вирішення проблеми низької електронної провідності трифтори-

дів заліза рядом авторів запропоновано формування нанокомпозитів із стру-

мопровідними добавками. Зокрема, отримані авторами [187] методом меха-

нічного помолу композити фторидів заліза з ацетиленовою сажею демон-

струють початкові ємності 342 А·год/кг, 703 А·год/кг і 606 А·год/кг для 
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відповідних матеріалів FеF3·3H2О, FеF3·0,33H2О і FеF3. Однак, кулонівська 

ефективність цих композитів є доволі низькою. Збереження ємності стано-

вить 32,6 %, 23,7 % і 8,33 % після 35 циклів. У випадку одноелектронної 

передачі в діапазоні напруг від 2,0 В до 4,5 В композит FеF3·0,33H2О / сажа 

показав високу розрядну ємність 160,2 А·год/кг в режимі С/2 і 137,5 А·год/кг 

в режимі 5С [214]. Ще вищу ефективність продемонстрував нанокомпозит 

FеF3/С отриманий авторами [216]–[217], для якого зафіксовано значення роз-

рядної ємності в діапазоні потенціалів від 2,8 В до 3,4 В на рівні 200 А·год/кг. 

При зміщенні нижньої границі діапазону циклювання до 1,8 В значення 

питомої ємності становить близько 600 А·год/кг. Аналогічні результати при-

ведено в роботі [199], де для нанокомпозиту FеF3/С зафіксовано питому 

ємність 224 А·год/кг в діапазоні напруг від 2,0 В до 4,5 В з кулонівською 

ефективністю 71 %. Натомість авторами [220], використовуючи аналогічного 

складу композитний матеріал в тих же умовах, досягнуто значення ємності 

лише 179 А·год/кг, а також відмічається зниження кулонівської ефективності 

до 58,6 %. Близьке до 100% значення кулонівської ефективності зафіксовано 

авторами [219] при тестуванні ЛДС на основі композитного матеріалу 

FеF3·0,33H2О/С. В потенціальному інтервалі від 1,8 В до 4,5 В питома ємність 

першого розряду становить 233,9 А·год/кг. На другому розряді значення 

зменшується до 180 А·год/кг і залишається стабільним протягом 50 циклів. 

В ряді робіт [205], [207], [221]–[223], [225] нанокомпозити типу три-

фторид заліза / вуглець формувались з використанням графену, що, прогно-

зовано, повинно забезпечити шляхи для швидкого і безперервного електрон-

ного та іонного транспорту, а також уникнути аморфізації матеріалу підчас 

циклювання. Проте зафіксовані експлуатаційні характеристики ЛДС на їх ос-

нові не вказують на значний прогрес в даному напрямку. Отримані значення 

корелюють із відповідними величинами для ЛДС побудованими із викорис-

танням ацетиленової сажі. Діапазон досягнутих значень питомих ємностей 

ЛДС на основі трифторид заліза / графен становить переважно від 

100 А·год/кг до 290 А·год/кг при циклюванні в режимі 0,1С. 
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Підсумовуючи проведений вище аналіз перспективності побудови 

ЛДС на основі оксидів та фторидів заліза, а також основних досягнень та 

розробок світової науки у цій сфері слід відзначити наступне: 

1. При побудові ЛДС постійно актуальною залишається проблема 

підвищення їх енергоефективності за умови зменшення собівартості. Біль-

шість досліджень по цій проблематиці ведуться в напрямку розробки новіт-

ніх катодних композиційних матеріалів найрізноманітнішої морфології, що 

покликано вирішити дві найнагальніші задачі – забезпечення хорошого іон-

ного та електронного транспорту в структурі катоду. 

2. Серед оксидів заліза найбільш перспективними видаються нано-

структуровані матеріали на основі фаз гематиту та магеміту. Вибір зумовле-

ний двома факторами: наявністю в їх структурі великої кількості 

незаповнених аніонних порожнин, які можуть слугувати потенційними 

позиціями локалізації іонів літію при інтеркаляційному впровадженні, та 

розвинена канальна структура матеріалів, що дозволяє прогнозувати 

хороший транспорт інтеркалюючих іонів до фронту перебігу струмотворчих 

реакцій. Актуальними при цьому залишаються питання розробки методик 

роздільного отримання гематиту та метастабільного магеміту в нанострук-

турованому стані, які б дозволяли цілеспрямовано керувати фазовим складом 

та морфологією кінцевого продукту, що, в свою чергу, відкриє можливість 

для інтеркаляції іонами літію максимально можливого об‘єму матеріалу. 

3. Основними недоліками трифторидів заліза як основи катодної 

композиції ЛДС є їх низька електропровідність, що перешкоджає вільному 

транспорту електронів в зону струмотворчих реакцій, та схильність до 

самовільної гідратації. Одним із найбільш перспективних напрямків по 

оптимізації процесів переносу заряду в катодах на їх основі є перехід до 

використання наноструктурованих форм цих матеріалів і нанокомпозитів із 

струмопровідними добавками, що дозволить збільшити площу контакту з 

електролітом та зменшити довжини електронного та іонного пробігу в межах 

окремо вибраної частинки. Цілий ряд невирішених задач створює також над-
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звичайна гігроскопічність трифторидів заліза. На даний час сукупність літе-

ратурних даних стосовно механізмів дегідратації кристалогідратів трифто-

ридів заліза є доволі різнорідною та часто суперечливою. Однією із причин є 

висока ймовірність перебігу процесу пірогідролізу підчас дегідратації з утво-

рення паразитної фази гематиту. Також нез‘ясованими залишаються питання 

збереження та однорідності фазового складу матеріалу при переході системи 

в нанорозмірний стан внаслідок можливості перебігу оборотніх фазових пе-

реходів типу «безводна форма – кристалогідрат». Ефективне вирішення ви-

щеприведених проблем можливе за умови детальних досліджень взаємозв‘яз-

ків між технологічними умовами синтезу та структурно-морфологічними 

параметрами кінцевих продуктів, що дозволить в результаті отримувати 

монофазні матеріали вибраного ступеня гідратації та заданої морфології. 

4. Аналіз літературних даних стосовно енергоємнісних параметрів та 

кулонівської ефективності ЛДС на основі сполук заліза демонструє значний 

розкид значень відповідних величин. Разом із тим, значне зростання кількос-

ті публікацій протягом останніх років в даному напрямку свідчить на користь 

його перспективності та актуальності. Загалом, основними поставленими 

задачами тут є наступні: встановлення взаємозв‘язків між технологічними 

умовами синтезу та структурно-фазовими, морфологічними і електрохімічни-

ми властивостями матеріалів; детальне з‘ясування механізмів струмотворчих 

реакцій та проблематика збереження структурної стабільності матеріалів під-

час їх перебігу; створення оптимальних катодних композицій для досягнення 

максимальних значень енергоємнісних параметрів та кулонівської ефектив-

ності відповідних ЛДС. Комплексні дослідження вищеозначених наукових 

задач є актуальною науковою проблемою вирішення якої стане теоретичним 

підгрунтям для подальшого конструювання високоенергоефективних 

електрохімічних джерел струму. 

 

Література до розділу 

1, 17-19, 23, 56-242. 
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РОЗДІЛ 2 

МЕХАНІЗМИ ФОРМУВАННЯ НАНОСТРУКТУРОВАНИХ СИСТЕМ 

НА ОСНОВІ ОКСИДІВ ЗАЛІЗА 
 

2.1  Дослідження кінетики процесів утворення металорганічного 

ксерогелю на етапах золь-гель синтезу. Модифікація методу Печіні 

 

Ефективним способом отримання оксидних фаз високого ступеня го-

могенності є метод Печіні, який являє собою комбінацію методів золь-гель 

синтезу та термічного розкладу металорганічних прекурсорів. Суть його по-

лягає у формуванні на початковому етапі металорганічних гідрокомплексів в 

реакційній суміші, до складу якої входять водні розчини солей металів і кар-

бонових кислот, а також багатоатомні спирти. Це нівелює різницю в індиві-

дуальній поведінці катіонів у розчині, сприяє подальшій гомогенізації золю і 

дозволяє уникнути сепарації компонентів на наступних стадіях синтезу [157]. 

Після видалення, в результаті упарювання золю, надлишку води утворюється 

полімерний металорганічний ксерогель, який при подальшому нагріванні 

самозаймається при температурах від 150°С до 200°С. Це призводить до його 

автономного високотемпературного термічного розкладу (температура фрон-

ту горіння становить від 800°С до 1200°С) з утворенням стабільних оксидних 

фаз металів. Особливістю методу Печіні є забезпечення однорідності катіон-

ного складу розчину, що є величезною перевагою при синтезі високогомо-

генних фаз складних оксидів типу шпінелі, ортофериту чи гранату, а основ-

ним недоліком – неконтрольована температура вигорання органічної скла-

дової ксерогелю. Відомо також про застосування даного методу для синтезу 

гематиту, магнетиту та композитів на їх основі [243], однак повідомлення 

про можливість отримання при його використанні метастабільних фаз, зокре-

ма магеміту  – Fе2О3, відсутні. Нами запропоновано [29] модифікацію цього 

методу, яка полягає у запобіганні автовідпалу шляхом вибору оптимальної 

атмосфери при формуванні металоорганічного ксерогелю та контролю темпе-
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ратури на даному етапі, що прогнозовано дозволить отримати при подаль-

шому терморозкладі наноструктурований магеміт з пористою морфологією. 

Отримання золю металорганічних гідрокомплексів в реакційній сумі-

ші відбувається в результаті гідролітичної поліконденсації комплексних іонів 

у водних розчинах солей. Має місце перебіг наступних процесів [244]:  

а) гідроліз неорганічних солей заліза з утворенням мономерів; 

б) початковий етап нуклеації на якому має місце перебіг реакцій оляції та 

оксоляції між утвореними гідрокомплексами з формуванням олігомерів; 

в) формування тримірної сітки металорганічних гідрокомплексів в результаті 

старіння золю. 

Фазовий склад та морфологія кінцевого продукту визначаються типом солі, 

температурою, молярною концентрацією та величиною рН реакційного сере-

довища, умовами термічної обробки [96]. 

 

2.1.1  Гідроліз та нуклеація у водних розчинах солей заліза 

 

На першому етапі гідролізу в результаті дисоціації Fе(NО3)3·9H2О у 

водному розчині формуються октакоординовані гідрокомплекси [Fе(ОH2)6]
3+

 

з іонами Fе
3+

 у високоспіновому стані, що зумовлено виконанням умови 

Р > Δ (Р = 286 кДж/моль – енергія спарювання електронів; Δ = 165 кДж/моль 

– різниця енергій між t2g та еg групами d-орбіталей іона Fе
3+

). Для сформова-

ного гідрокомплексу спостерігається швидкий обмін із частотою 160 с
-1

 [245] 

молекул води лігандного оточення та об‘єму згідно реакції: 

[Fе(H2О)n]
z+

 + H2О* → [Fе(H2О)n-1(H2О*)]
z+

 + H2О (2.1) 

Депротонізація розпочинається за рівнянням: 

[Fе(H2О)6]
3+

 + H2О  [Fе(ОН)(H2О)5]
2+

 + H3О
+
 (2.2) 

Згідно квантово-механічних розрахунків авторів [246] зміна енергії 

Гібса для реакції (2.2) становить 244 кДж/моль. Характерні відстані Fе – О 

(гідрооксид) та Fе – О (оксид-гідрооксид) для комплексу [Fе(ОН)(H2О)5]
2+

 

становлять відповідно 1,76 Å та 2,15 Å [244]. Для вихідного гідрокомплексу 

[Fе(H2О)6]
3+

 довжина зв‘язку Fе – О змінюється в діапазоні від 2,01 Å до 
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2,05 Å [247]. Теоретичні розрахунки при застосуванні теорії функціонала 

електронної густини проведені авторами [246] встановили значення даного 

параметру близьке до 0,206 нм. Експериментально визначена довжина хіміч-

ного зв‘язку Fе – О в роботі [248] рівна 0,199 нм. Згідно результатів дослі-

джень методом ЕХАFS-спектроскопії [249] цей параметр рівний 1,98 Å і є 

близьким до кристалографічних розрахунків 2,00 Å. 

В результаті гідролізу неорганічних солей заліза у водних розчинах 

можливе існування наступних гідрокомплексів [250]: 

[Fе(H2О)6]
3+

         [Fе(ОН)(H2О)5]
2+

         [Fе(ОН)2(H2О)4]
+
 

Загальний вигляд реакції депротонізації наступний (h – ступінь гідролізації): 

[Fе(H2О)6]
3+

 + h·H2О  [Fе(ОН)h(H2О)6-h]
(3-h)+

 + h·H3О
+ (2.3) 

Таким чином, в результаті депротонізації первинного гідрокомплексу 

[Fе(H2О)6]
3+

 утворюються комплекси Fе(ОН)
2+

 та Fе(ОН)2
+
, які у водних роз-

чинах солі нітрату заліза існують у вигляді гідроструктур [Fе(ОН)(H2О)5]
2+

 та 

[Fе(ОН)2(H2О)4]
+
 відповідно. Димерні комплекси [Fе2(ОН)2]

4+
 та [Fе2О]

4+
 ут-

ворюються при наявності в реакційному середовищі органічних лігандів. 

Важливим при цьому є локалізація ОН-груп в таких мономерах. Згідно розра-

хунків [246], trаns-координація для гідрокомплексу [Fе(ОН)(H2О)5]
2+

 у вод-

них розчинах володіє незначною термодинамічною перевагою порівняно з 

сіs-формою (величини ΔG відповідно рівні 

3,85 та 4,37 кДж/моль). 

Згідно з теорією часткового заряду 

Генрі [251] ступінь гідролізації h мономерів 

[Fе(ОН)h(H2О)6-h]
(3-h)+

 є функцією рН реак-

ційного середовища. Розрахована нами за-

лежність ступеня гідролізації від рН реак-

ційної суміші [20], до складу якої входить 

нітрат заліза Fе(NО3)3·9H2О представлена 

на рис. 2.1. 

 
 

Рисунок 2.1 – Залежність сту-

пеня гідролізації h мономерів 

[Fе(ОН)h(H2О)6-h]
(3-h)+

 від рН 

реакційного середовища [20] 
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Існує два механізми депротонізації – прямий та ступінчастий. Перший 

механізм передбачає перебіг реакції (2.3), в результаті якої комплекси із сту-

пенем гідролізації h = 1; 2; 3 та 4 формуються безпосередньо в результаті ди-

соціації первинного мономеру [Fе(H2О)6]
3+

. Другий механізм передбачає сту-

пінчасте збільшення ступеня гідролізації h мономерів [Fе(ОН)h(H2О)6-h]
(3-h)+

 з 

кроком Δh = 1 згідно наступної реакції: 

[Fе(ОН)h(H2О)6-h]
(3-h)+

 + H2О  [Fе(ОН)(h+1)(H2О)6-(h+1)]
(3-(h+1))+

 + H3О
+ (2.4) 

На основі даних про величину констант рівноваги процесів, які мають 

місце у водних розчинах Fе
3+

 [252]–[253] нами розраховано залежність рівно-

важних концентрацій мономерів [Fе(ОН)h(H2О)6-h]
(3-h)+

 від величини рН реак-

ційного середовища для двох механізмів депротонізації (рис. 2.2). Для розчи-

нів із значенням 0  рН  2, згідно побудованих нами діаграм (рис. 2.1 та 2.2), 

продуктами гідролізу є мономери [Fе(ОН)(H2О)5]
2+

, які в результаті оляційної 

взаємодії формують димери [Fе2(ОH)3(H2О)7]
0
 за наступною реакцією: 

2[Fе(ОН)(H2О)5]
2+

 → [Fе2(ОН)3(H2О)7]
0
 + H

+
 + 2H2О

 
(2.5) 

Процес формування такого типу димерів зафіксовано в роботі [254] 

методом ЕХАFS-спектроскопії. Це також підтверджується результатами ро-

боти [255], в якій досліджувались процеси старіння водних розчинів нітрату 

заліза при кімнатній температурі (25ºС) і встановлено, що система перебуває 

в нерівноважному стані. Старіння супроводжується процесами оляції моно-

мерів з утворенням полімерного конденсату. Виявлено, що рН розчинів в 

процесі старіння зменшується стадійно. На першому етапі спостерігається 

різке падіння значення рН на протязі від 1 дня до 7 днів. Для другого етапу 

характерним є повільне зменшення рН на протязі періоду часу до 60 днів. 

Для розчинів із більшими значеннями співвідношення ОH
-
/Fе спостерігається 

більш різке зменшення величини рН на першому етапі релаксації, що супро-

воджується утворенням агломератів у вигляді ланцюгів. Процес старіння 

досліджуваних розчинів призводить до збільшення коефіцієнта седиментації, 

що свідчить про збільшення розміру агломератів. В роботі [249] встановлено, 

що для водних розчинів нітрату існує мінімальне порогове значення рНв 
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вище якого починається швидке осадження полімеру. Результати оптичної 

спектроскопії у видимому діапазоні показали, що для розчинів з рН > рНв 

спостерігається ріст поглинання світла при старінні золю. Схожі результати 

отримано авторами [256]–[257]. В роботі [258] запропоновано трьохста-

дійний процес старіння водних розчинів нітрату заліза при додаванні NаОH. 

Авторами цієї роботи також за-

пропоновано можливі механіз-

ми формування і старіння вод-

ного розчину нітрату заліза в 

результаті перебігу реакцій 

оляції та оксоляції з утворенням 

полімерів, в яких іони Fе
3+

 з‘єд-

нані між собою через ОН
-
-групи 

та іони О
2-

 відповідно. Для по-

шуку ефективних важелів впли-

ву на перебіг процесу поліме-

ризації нами проводились де-

тальні дослідження кінетики 

оляції та оксоляції при модель-

ному синтезі структури діок-

сиду титану із водного розчину 

тетрахлориду титану, для якого 

можливе формування в залеж-

ності від умов середовища ру-

тильної чи анатазної структур, 

що безпосередньо випадають в 

осад [6]–[7]. Було встановлено, що наявні в реакційній суміші сульфат 

аніони, блокуючи протяжний ріст полімерних ланцюгів [Tіn(ОН)4n(H2О)2]
0
, 

сприяють формуванню гвинтових полімерних структур, що призводить до 

формування анатазної структури. Утворення полімерних ланцюгів ком-

 
          (а) 

 
          (б) 

 

Рисунок 2.2 – Залежність концентрації 

комплексів [Fе(ОН)h(H2О)6-h]
(3-h)+

 від рН 

середовища: прямий (а) та ступінчастий 

(б) механізм депротонізації [20] 
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плексних іонів заліза відбувається внаслідок реакції оляції між мономерами 

за наступним механізмом, який є схожим до [7]: 

[[Fе(ОН)2(H2О)4/2]
+
]n+[Fе(H2О)6]

3+
[[Fе(ОН)2(H2О)4/2]

+
]n+1+2H

+
+2H2О

 (2.6) 

Конденсація полімерів відбувається в результаті депротонізації двох 

окремих ланцюгів з формуванням подвійного зв‘язку та їх об‘єднання кінця-

ми – реакція оксоляції [94]: 

2[[Fе(ОН)2(H2О)(4-2р)/2(ОН)2р/2]
(1-р)+

]n [FеО(H2О)(ОН)2/2О3/3]2n+ 

+2n(1-р)H
+
+2nH2О     (0 р 1) 

(2.7) 

Вірність побудованих нами [20] на основі теоретичних розрахунків 

діаграм (рис. 2.2) підтверджується результатами оптичної спектроскопії 

видимого та ультрафіолетового діапазону відібраних проб 0,001 М розчину 

нітрату заліза при його хімічному титруванні аміачною водою (5% водний 

розчин) (рис. 2.3) (спектрофотометр ULАB 102UV). На отриманих залеж-

ностях оптичної густини А = lg (І / І0) (де І0 та І – інтенсивності світлового 

пучка після проходження його через відповідно контрольний та досліджу-

ваний розчини) від довжини хвилі  зафіксовано чіткі максимуми для зна-

чень рН = 1,1 та 3,2. Зсув максимуму області пропускання з 340  нм до 300 нм 

відповідає переходу між рів-

новажними станами системи із 

сформованими в досліджува-

ному розчині гідрокомплек-

сами [Fе(ОН)(H2О)5]
2+

 та 

[Fе(ОН)2(H2О)4]
+
 відповідно. 

Таким чином, в нашому ви-

падку для водних розчинів 

нітрату заліза із значенням 

рН  3,2 характерним є домі-

нування мономерів типу 

[Fе(ОН)(H2О)5]
2+

. 

 
 

Рисунок 2.3 – Спектри пропускання роз-

чинів нітрату заліза (0,001 М) при різних 

значеннях їх рН 
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2.1.2  Механізм впливу цитрат-аніонів на процеси гідролізу та 

нуклеації оксидів заліза 
 

В ряді робіт [74], [94], [259]–[266] було зафіксовано залежність харак-

теру гідролізації, нуклеації та подальшої кристалізації оксидів та гідроксидів 

заліза від наявності в реакційному середовищі гідроксикарбоксильних кис-

лот. Зокрема, в [74] спостерігалось зменшення швидкості кристалізації 

аморфного Fе(ОH)3 з наступним формуванням α – FеООH чи α – Fе2О3 в 

присутності цитрат-аніонів. Було відмічено, що максимальний ефект фік-

сується саме для випадку монокарбоксильної лимонної кислоти (H4L). 

Аналізуючи наявні розрізнені літературні дані можна виділити два ме-

ханізми впливу цитрат-аніонів на процеси гідролізації та нуклеації гідроксид-

них фаз заліза. На 1 етапі має місце формування металорганічних комплексів. 

Наявність цитрат-аніонів в реакційній суміші зменшує ймовірність утворення 

полімерних ланцюгів за рахунок просторового обмеження реакцій нуклеації 

мономерів. В результаті форму-

ється велика кількість дрібних 

зародків і механізм впливу цит-

рат-аніонів змінюється. На 2 

етапі визначальною є адсорбція 

аніонів лимонної кислоти на по-

верхні утворених зародків, що 

забезпечує їх стабілізацію та за-

побігає подальшій агломерації. 

Важливим при цьому є тип до-

мінуючих в реакційному сере-

довищі цитрат-аніонів. 

Беручи до уваги значення констант дисоціації лимонної кислоти у 

водному розчині (рKа1 = 3,13; рKа2 = 4,76; рKа3 = 6,40 за н.у.) нами було 

побудовано концентраційну діаграму для можливих типів цитрат-аніонів (H4-

 
 

Рисунок 2.4 – Діаграма залежності кон-

центрації аніонів (H4-hL)
-h

 (h = 1, 2, 3) від 

молярної концентрації водних розчинів 

лимонної кислоти та значення їх рН 
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hL)
-h

 (h = 1, 2, 3), які утворюються при дисоціації лимонної кислоти, в 

залежності від молярної концентрації розчинів та величини їх рН (рис. 2.4). 

Встановлено, що за нормальних умов при значеннях рН  3 в розчині будуть 

домінувати аніони (H3L)
-
. Температурні залежності констант дисоціації не 

вносять значних змін в концентраційний розподіл типів аніонів (H4-hL)
-h

. 

Цитрат-аніони адсорбуються на поверхні гідроксидів за механізмом 

лігандного обміну: Fе – ОH + (H3L)
-
 = Fе – H3L + ОH

-
. При цьому можуть 

утворюватися як монодентатні так і бідентатні конфігурації, проде згідно з 

даними [260] перший варіант є ймовірніший. Хемосорбований аніон також 

може мігрувати по поверхні зародка, що зумовлює каталітичний вплив не-

значних концентрацій лимонної кислоти на формування гідроксидних фаз 

заліза [261]. В роботі [264] висувається припущення про ймовірне формуван-

ня лігандних містків між зародками гідрооксиду заліза. А це, в свою чергу, 

повинно просторово обмежити подальший ріст кластерів гідроксиду заліза та 

стабілізувати матеріал в нанодисперсній формі. Авторами [265] зафіксовано 

ріст питомої площі поверхні зразків  – FеООH при збільшенні вмісту в реак-

ційному середовищі цитрат-аніонів. Схожі результати представлено в роботі 

[259], де було виявлено зменшення швидкості росту зародків гідроксидів 

заліза α – і  – FеООH при збільщенні концентрації цитрат-аніонів у водному 

розчині. Для малих концентрацій лимонної кислоти (до 0,5 мол.%) авторами 

також зафіксовано вплив цього параметру на морфологію кінцевого 

продукту. Ріст зародків відбувається вздовж кристалографічної осі b, в той 

час як ріст вздовж осі с припиняється. В роботі [266] стверджується, що в 

присутності цитрат-аніонів переваги до утворення матиме фаза  – FеООH. 

 

2.1.3  Дослідження процесів формування цитратних комплексів 

заліза 
 

Як свідчать літературні дані [262], [267]–[273], при змішуванні водних 

розчинів нітрату заліза та лимонної кислоти в результаті гідролізу в залеж-

ності від рН середовища та молярної концентрації розчинів можуть форму-
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ватися комплекси цитрату заліза різного складу. Величини типових констант 

рівноваги їх утворення отримано авторами [267] (табл. 2.1.). 
 

Таблиця 2.1 – Константи рівноваги реакцій формування цитратних 

комплексів заліза (Fе
3+

) [267] 
 

Комплекси 
lgK 

Вольтамперометрія Спектрофотометрія 

(FеLH)
0
 – 36.27 0.01 

(FеL2)
5-

 36,27 0,21 38.85 0.08 

(FеL2H)
4-

 41,40 0,48 44.60 0.01 

(FеL2H2)
3-

 47,46 0,10 48.06 0.01 
 

Для з‘ясування кінетичних характеристик реакцій формування комп-

лексних іонів цитрату заліза при дослідженнях взаємодії водних розчинів 

нітрату заліза та лимонної кислоти нами було застосовано метод оптичної 

спектрофотометрії. В нашому випадку рН робочих розчинів нітрату заліза та 

лимонної кислоти з молярними концентраціями 0,001 М становило відповід-

но 2,31 та 2,62. Порівнювалися 

спектри поглинання розчинів в 

яких концентрація іонів металу 

СМе була фіксована, а моляр-

ний вміст лимонної кислоти СL 

змінювався (рис. 2.5). Отрима-

ні спектри поглинання є прак-

тично ідентичними, що вказує 

на формування в результаті ре-

акції комплексоутворення тіль-

ки одного типу гідроком-

плексів цитрату заліза [274]. 

Для встановлення стехіометричного складу утворених комплексів 

було застосовано метод Остромисленного-Жоба, який грунтується на 

функціональній залежності оптичної густини середовища А від концентрації 

поглинаючих світло частинок: 

 
 

Рисунок 2.5 – Спектри поглинання гідро-

комплексів цитрату заліза отримані за 

умови співвідношень молярних концен-

трацій нітрату заліза та лимонної кислоти 

як 1:1, 1:10, 1:100 
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А  = Сd (2.8) 

де  – коефіцієнт молярного поглинання; С – концентрація розчину, моль/л; 

d – товщина поглинаючого шару розчину, м. 

Формування металорганічних комплексів відбувається згідно реакції: 

Fе
3+

 + n(H4-hL)
-h

  Fе((H4-hL)
-h

)n (2.9) 

де n – стехіометричний коефіцієнт. 

Константа рівноваги реакції утворення комплексів визначається як: 

K = [Fе((H4-hL)
-h

)n] / ([Fе]·[(H4-hL)
-h

]
n
) (2.10) 

де [Fе((H4-hL)
-h

)n] – концентрація утворених металорганічних комплексів; 

[Fе] – концентрація іонів Fе
3+

 у вихідному розчині; [(H4-hL)
-h

] – концентрація 

цитрат-аніонів у вихідному розчині. 

Таким чином, оптична густина середовища буде прямо пропорційна 

до концентрації утворених металорганічних комплексів за умови, що погли-

нанням світла на розчинах вихідних речовин можна знехтувати: 

А  = соnst·[Fе((H4-hL)
-h

)n] (2.11) 

Згідно проведених досліджень прекурсорів (рис. 2.6) розчин лимонної 

кислоти (0,001 М) є прозорим у всьому видимому діапазоні довжин хвиль. 

Оптичний спектр розчину нітрату заліза (0,001 М) містить максимум погли-

нання в околі 300 нм, який не 

простягається далі  = 450 нм. 

Для забезпечення умови оп-

тичної прозорості дослідження 

проводилися в вікні довжин 

хвиль 475    575 нм. Готу-

валися серії розчинів з відмін-

ними співвідношеннями об‘є-

мів нітрату заліза VFе і лимон-

ної кислоти VL при фіксовано-

му загальному об‘ємі V. 
 

 
 

Рисунок 2.6 – Спектри поглинання вод-

них розчинів (0,001М) нітрату заліза (1) 

та лимонної кислоти (2) 
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Рисунок 2.7 – Експериментальні 

залежності lg А від lg b для розчи-

нів, які містять гідрокомплекси 

цитрату заліза типу [Fе((H4-hL)
-h

)n] 

 

 

Кожен розчин характеризувався параметром b = VL/VFе – співвідно-

шенням між об‘ємами розчинів лимонної кислоти і нітрату заліза. На отрима-

них залежностях lg А від lg b для розчинів, які містять гідрокомплекси цит-

рату заліза фіксуються максимуми для значень lg b близьких до 0 (рис. 2.7), 

що відповідає співвідношенню між об‘ємами розчинів лимонної кислоти і 

нітрату заліза VL/VFе = 1. Тобто має місце формування однотипних комплек-

сів [Fе((H4-hL)
-h

)n] із стехіометричним коефіцієнтом n = 1. Це також підтвер-

джується залежністю lg(рН) від lg b (рис. 2.8). Мінімальні значення рН 

реакційного середовища фіксуються для розчинів із величиною b ≈ 1, що 

свідчить про максимальну інтенсивність перебігу реакцій депротонізації і, як 
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наслідок, відповідає максимальній концентрації металорганічних комплексів 

типу [Fе(H4-hL)
-h

] в робочому розчині. При цьому на початковому етапі 

гідролізації в реакційному середовищі домінували мономерні гідрокомплекси 

[Fе(ОН)(H2О)5]
2+

 внаслідок виконання умови рН  3,2 (див. пп. 2.1.1.1) для 

вихідного розчину нітрату заліза (0,001 М, рН = 2,31). Беручи до уваги, що за 

цих умов ступінь дисоціації лимонної кислоти у водному розчині становить 

h = 1, то ймовірним є два варіанти процесу комплексоутворення: 

[Fе(ОН)(H2О)5]
2+

 + (H3L)
-
  [Fе(ОН)(H2L)

2-
(H2О)3]

0
 + H

+
 + 2H2О 

[Fе(ОН)(H2О)5]
2+

 + (H3L)
-
  [Fе(ОН)2(H2L)

2-
(H2О)2]

-
 + 2H

+
 + 2H2О 

(2.12) 

(2.13) 

Реакція (2.13) має термодинамічні переваги, оскільки цей варіант про-

цесу комплексоутворення супроводжується ростом симетрії утвореної струк-

тури порівняно із комплексом [Fе(ОН)(H2L)
2-

(H2О)3]
0
. Для металорганічного 

комплексу [Fе(ОН)2(H2L)
2-

(H2О)2]
-
 характерною є координація молекул води 

в аксіальних положеннях, а приєднання ліганда (H2L)
2-

 та формування двох 

зв‘язків Fе – ОH відбувається в екваторіальній площині. Внаслідок цього 

формується моноядерний бідентатний комплекс цитрату заліза (рис. 2.9, а). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Процес комплексоутворення супроводжується зниженням рН 

реакційного середовища. При взаємодії рівних об‘ємів 0,001М розчинів ли-

монної кислоти (рН = 2,62) та нітрату заліза (рН = 2,31) величина рН розчину 

 
 

Рисунок 2.8 – Залежність lg (рН) від lg b 

для розчинів, які містять гідрокомплекси 

цитрату заліза [Fе(H4-hL)
-h

] 

 
(а) 

 

 
(б) 

 

Рисунок 2.9 – Моноядерні бі-

дентатний (а) і тридентатний 

(б) комплекси цитрату заліза 



86 

продуктів реакції становить рН = 1,76. Як свідчить експериментальна залеж-

ність зміни оптичної густини водного розчину цитрату заліза від значення 

його рН (рис. 2.10), сформований бідентатний комплекс є нестійким. Ймовір-

ність його руйнування зростає із появою вільних мономерних гідрокомплек-

сів заліза при збільшенні рН. Основними можливими причинами його руйну-

вання можна вважати ріст ймовірності обриву зв‘язку Fе
3+

 – (H2L)
2-

 та пору-

шення симетрії комплексу при депротонізації однієї з аксіально-коорди-

нованих молекул води. При досягненні рН ≈ 5 відбувається повна дисоціація 

лимонної кислоти і, як наслідок, різко зростає ймовірність формування міц-

ного моноядерного тридентатного комплексу цитрату заліза (рис. 2.9, б). 

Таким чином, можна чіт-

ко розділити діапазони значень 

рН при яких в реакційному 

середовищі домінуватимуть два 

різних типи моноядерних гідро-

комплексів цитрату заліза. При  

рН < 3 водний розчин містить 

нестійкі бідентатні комплекси 

[Fе(ОН)2(H2L)
2-

(H2О)2]
-
, в яких 

іони октакоординованого Fе
3+

 

формують зв‘язки із ОН-група-

ми в екваторіальних позиціях та молекулами води відповідно в аксіальних 

вершинах. При рН > 6 в розчині формуються міцні моноядерні тридентатні 

комплекси цитрату заліза [Fе(ОН)2(HL)
3-

(H2О)]
2-

. 

Для встановлення константи рівноваги реакції формування металорга-

нічних комплексів (2.10) нами було застосовано оригінальний підхід, який 

можна розглядати як вдосконалену модифікацію методу Остромисленного-

Жоба. Для нашого випадку функціональну залежність оптичної густини роз-

чину від концентрації сформованих цитратних комплексів (2.8) із враху-

ванням (2.10) можна записати наступним чином: 

 
 

Рисунок 2.10 – Залежність оптичної гус-

тини робочих розчинів цитрату заліза від 

величини рН реакційного середовища 
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А  = К [Fе]·[(H4-hL)
-h

]
n
 d = S( )К [Fе]·[(H4-hL)

-h
]

n
 (2.14) 

де S( ) = d – функція, що визначає залежність А від довжини хвилі. 

Беручи до уваги умову застосування методу Остромисленного-Жоба 

(VL + VFе) = соnst можна вважати, що в реакційному середовищі концентрації 

іонів Fе
3+

 та аніонів (H4-hL)
-h

 є пропорційними до об‘ємів водних розчинів 

відповідних прекурсорів VFе та VL, які використані при його приготуванні. І 

тоді для робочого розчину буде справедливим відношення: 

b = VL / VFе = [(H4-hL)
-h

] / [Fе] (2.15) 

Із врахуванням (2.15) рівність (2.14) можна записати як: 

А  = S( )K·[Fе]
n+1

·b
n
 (2.16) 

Застосувавши логарифмування та врахувавши, що стехіометричний 

коефіцієнт в нашому випадку, як було встановлено вище, n = 1, отримуємо: 

lgА  = lgS( ) + lgK + 2lg[Fе] + lgb (2.17) 

Для кожного значення параметру b було побудовано лінійні залеж-

ності lgА = f(lgb). Встановлено, що сума Р = (lgK + 2lg[Fе] + lgb) для всього 

масиву даних в діапазоні зміни параметра b від 0,2 до 2,8 залишається прак-

тично незмінною (табл. 2.2). 

Таблиця 2.2  

b 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 

[Fе], мМ 0,828 0,919 0,969 1,000 1,196 1,128 0,984 0,985 

Р 5,99 6,04 5,92 5,59 5,36 5,68 6,11 6,17 

lgK 12,85 12,64 12,35 11,89 11,43 11,73 12,22 12,22 

b 1 1,2 1,4 1,6 1,8 2 2,4 2,8 

[Fе], мМ 1,000 0,968 0,964 0,862 0,836 1,028 0,921 0,875 

Р 6,06 6,27 6,26 6,59 6,55 5,92 6,08 6,21 

lgK 12,06 12,22 12,15 12,52 12,45 11,60 11,77 11,88 
 

Концентрація іонів Fе
3+

 для заданого параметру b визначалась як: 

[Fе]b = [Fе]b=1 · (Аb/Аb=1) (2.18) 

де [Fе]b=1 – концентрація іонів Fе
3+

 в реакційному середовищі за умови рів-

ності об‘ємів водних розчинів лимонної кислоти та нітрату заліза, що 

відповідає повноті перебігу реакції формування цитратних комплексів заліза. 

На основі отриманих даних нами було розраховано константу рівноваги 
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реакції утворення цитрату заліза К. Достовірність отриманих числових зна-

чень забезпечується можливістю проведення статистичного аналізу отрима-

ної сукупності даних. Згідно розрахунків, усереднене значення константи 

рівноваги реакції (2.13) формування моноядерних бідентатних комплексів 

цитрату заліза [Fе(ОН)2(H2L)
2-

(H2О)2]
-
 становить lgK = 12,12 0,39, що узго-

джується із результатами авторів [262] (lgK = 11,4). 
 

2.2  Методи отримання та термічної постобробки систем мезопо-

ристого та нанодисперсного магеміту 
 

Для отримання систем мезопористого та нанодисперсного магеміту 

застосовувався цитратний золь-гель метод в декількох модифікаціях, умови 

реалізації яких визначали морфологічні характеристики кінцевого продукту. 

В усіх варіантах в якості вихідних прекурсорів використано нонагідрат нітра-

ту заліза Fе(NО3)3 9H2О (Аррlі Сhеm GmbH) та моногідрат лимонної кислоти 

С6H8О7 H2О. Реакційне середовище формували шляхом крапельного введен-

ня водного розчину Fе(NО3)3 9H2О у водний розчин С6H8О7·H2О з перемішу-

ванням при температурі 35 – 45
о
С (рис. 2.11). Перебіг реакцій комплексо-

утворення веде до формування у реакційному середовищі моноядерних ком-

плексів цитрату заліза. Контроль молярної концентрації розчинів прекурсорів 

та значення їх рН, а також величина рН реакційного середовища дозволяє 

цілеспрямовано впливати на процеси перебігу реакцій гідролізу, оляції та 

поліконденсації. Це, в свою чергу, дозволяє контролювати тип утворених 

цитратних комплексів та ступінь гідроксильованості цитрату заліза. 

На другому етапі сформований колоїдний розчин цитрату заліза вису-

шували протягом 5 – 7 днів при температурі 60 – 70
о
С в результаті чого 

отримували ксерогель гідрату цитрату заліза. Було застосовано дві різні 

атмосфери висушування: в атмосфері продуктів висушування з надлишковим 

тиском водяних парів (досягнення точки роси при заданій температурі вису-

шування) та у вакуумі (0,1 атм.). Це зумовлює формування ксерогелю гідрату 

цитрату заліза з різною внутрішньою будовою. Висушування у вакуумі при-
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зводить до формування щільного ксерогелю у вигляді пористих скловидних 

агломератів (рис. 2.11). Натомість, застосування атмосфери з надлишковим 

тиском водяних парів забезпечує утворення ксерогелю низької щільності, для 

якого характерним є наявність розвиненої макропористої структури. 

 
 

Рисунок 2.11 – Схема формування ксерогелів кристалогідрату цитрату 

заліза при застосуванні модифікованого цитратного золь-гель методу 
 

Різні типи структур ксерогелю формуються в результаті перебігу від-

мінних процесів висушування. У вакуумі процес висушування колоїдного 

розчину характеризується наявністю градієнта плоского фронту висушування 

із напрямком від межі розділу «колоїд – атмосфера» вглиб колоїду, що при-

зводить до формування твердої фази ксерогелю гідрату цитрату заліза на по-

верхні з поступовим її поширенням в об‘єм. Знижений тиск над поверхнею 

ксерогелю забезпечує формування пористої структури агломератів. У випад-

ку застосування атмосфери продуктів розкладу наявність насиченої водяної 
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пари убезпечує від формування твердої фази ксерогелю цитрату заліза на ме-

жі розділу «колоїд – атмосфера». Процес висушування супроводжується 

збільшенням в‘язкості колоїду, внаслідок чого об‘ємна дегазація призводить 

до формування в ньому сферичних макропор. Запропонований механізм під-

тверджується як будовою внутрішньої структури сформованого ксерогелю 

(рис. 2.12), так і його загальним виглядом – напівсферична форма (рис. 2.11). 

СЕМ зображення зразка ксерогелю 

цитрату заліза (рис. 2.12) серії 0.1 М сис-

теми МПБ (табл. 2.3) свідчить про форму-

вання в результаті висушування в атмо-

сфері насиченої водяної пари складної 

розвиненої макропористої структури ксе-

рогелю з сферичними пустотами різного 

діаметру, а також вказує на наявність 

щільної полімерної плівки як на внут-

рішніх, так і на зовнішніх їх поверхнях. 

На третьому етапі було застосовано метод термічного розкладу син-

тезованого металорганічного ксерогелю в діапазоні температур від 125
о
С до 

250
о
С на повітрі для отримання оксидних фаз заліза. Для встановлення впли-

ву перерахованих факторів та температурних режимів постобробки на струк-

турно-фазові та морфологічні властивості кінцевих продуктів було синте-

зовано 4 системи зразків умови отримання яких приведено в таблиці 2.3. 

Таким чином, система зразків МПБ отримана в результаті термічного 

розкладу макропористого ксерогелю на основі моноядерних бідентатних 

комплексів цитрату заліза. Вона складається з 5 серій зразків, які відріз-

нялись молярною концентрацією водних розчинів вихідних прекурсорів (від-

повідні позначення серій 0.025М; 0.05М; 0.1М; 0.3М; та 0.5М) при збережен-

ні рівності молярного відношення між ними. 

При синтезі зразків системи МПТ було застосовано регулятор кислот-

ності реакційної суміші (25% водний розчин аміаку) для досягнення вели-

 
 

Рисунок 2.12 – СЕМ зображен-

ня поверхні ксерогелю цитрату 

заліза серії 0.1 М системи МПБ 

(табл. 2.3) (SUРRА 40-25-50) 
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чини рН > 6, що дозволило сформувати колоїдний золь цитрату заліза на 

основі міцних моноядерних тридентатних комплексів [Fе(ОН)2(HL)
3-

(H2О)]
2-

 

(рис. 2.10). Застосування в цьому випадку при подальшому висушуванні зо-

лю атмосфери з насиченою водяною парою також призводить до отримання 

ксерогелю кристалогідрату цитрату заліза з розвиненою макропористою 

структурою, як і для випадку системи зразків МПБ (рис. 2.11). 
 

Таблиця 2.3 – Умови формування різних типів ксерогелів кристало-

гідрату цитрату заліза та температурні режими їх терморозкладу 

серія 
1Fе:L, 

моль 

2Молярність, 

М 
3рН 

Атмосфера 

висушування 

Температура 

терморозкладу, оС 

Система MПБ 

(магеміт мезопористий, бідентатні цитратні комплекси) 

0.025М 

1:1 

0,025 1,2 

атмосфера 

продуктів 

висушування  

125, 150, 175, 

200, 225, 250оС 

0.05М 0,05 1,1 

0.1М 0,1 0,9 

0.3М 0,3 0,6 

0.5М 0,5 0,3 

Система MПT 

(магеміт мезопористий, тридентатні цитратні комплекси) 

0.3М 1:1 0,3 46,5 

атмосфера 

продуктів 

висушування 

125, 150, 175, 

225, 250оС 

Система MДБ 

(магеміт нанодисперсний, бідентатні цитратні комплекси) 

0.1М 
1:1 

0,1 0,9 
вакуум 

(0,1 атм.) 
150оС 0.3М 0,3 0,6 

0.5М 0,5 0,3 

Система ГДА 

(гематит нанодисперсний, автогоріння ксерогелю) 

0.1М 1:4 0,1 1.0 
вакуум 

(0,1 атм.) 
5150оС 

Примітка. 
1
Молярне відношення між Fе(NО3)3 9H2О та С6H8О7·H2О в реакційному середовищі. 

2
Молярна концентрація вихідних водних розчинів Fе(NО3)3 9H2О та С6H8О7·H2О. 

3
Величина рН реакційного середовища. 

4
В якості регулятора кислотності застосовано водний розчин аміаку (25%). 

5
При вказаній температурі розпочинається процес автогоріння з подальшим некон-

трольованим її зростанням. Тривалість процесу визначається закінченням реакції 

автогоріння. Для всіх інших систем тривалість терморозкладу становить 1,5 год. 
 

Реакційні суміші для отримання зразків системи МДБ було сформо-

вано аналогічно як і для системи МПБ для відповідних серій 0.1М, 0.3М та 

0.5М, що відповідає утворенню золів на основі моноядерних бідентатних 

комплексів цитрату заліза. Однак, заміна атмосфери висушування на вакуум 
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(0,1 атм.) дозволяє отримати ксерогелі гідрату цитрату заліза у вигляді 

щільних пористих скловидних агломератів (рис. 2.11), термічний розклад 

яких за температури 150
о
С протягом 1,5 год на повітрі супроводжувався 

утворенням зразків нанодисперсного магеміту. 

Система зразків ГДА отримана на основі реакційної суміші сформо-

ваної за умови надлишку цитрат-аніонів (Fе / L = 1/4) при формуванні моно-

ядерних комплексів цитрату заліза стехіометричного складу [Fе((H4-hL)
-h

)n] 

для встановлення впливу цього фактору на можливість синтезу монофазного 

нанодисперсного магеміту за інших рівних умов відповідно системи МДБ. 

 

2.3  Синтез нанодисперсного гематиту методом хімічного осадження 

 

Для синтезу зразків нанодисперсного гематиту за основу було вико-

ристано оригінальні ідеї авторів [275]–[277]. Згідно [275] при формуванні гід-

рогелю заліза в результаті взаємодії водних розчинів FеСl3 та NаОH випадає 

осад, який складається із аморфних агрегатів розмірами порядку 100 нм, що 

утворені із неокристалізованих так званих «первинних часток» розмірами 

близько 3-4 нм. Надзвичайно цікавим фактом є те, що згідно мікроскопічних 

досліджень зміна ключових параметрів синтезу в достатньо широких межах – 

рН реакційного середовища від 4 до 14, температура розчинів від 20
о
С до 

100
о
С, концентрація розчинів від 0,5-нормальних до 6-нормальних – прак-

тично не впливає на розмір «первинних часток». При цьому питання щодо 

фазового складу «первинних часток» залишається відкритим. Існує цілий ряд 

робіт в яких склад такого свіжоприготовленого осаду вважають відповідним 

до Fе(ОН)3. Однак, форма Fе(ОН)3 є нестійкою внаслідок практично рівності 

нулю теплоти її утворення із Fе2О3 і Н2О. Тому більшість авторів розгляда-

ють гель гідрооксиду заліза як сполуку змінного складу хFе2О3·Н2О. Загалом, 

свіжоприготовлений осад гідрогелю заліза є трьохмірним просторовим полі-

мером, який утворюється в результаті приведених в пп. 2.1.1 реакцій оляції 

(2.6) та оксоляції (2.7). Таким чином, «первинні частки» якраз і являють со-

бою ядра міцел утвореного колоїду. Полімерна структура ядер міцел є 
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нестійкою, оскільки вона формується в момент сильного перенасичення 

розчину при осадженні, і тому буде поступово розпадатися після утворення. 

Незмінність розмірів «первинних часток» (3-4 нм) в [276] поясню-

ється швидкоплинністю процесу утворення і коагуляції колоїдних частинок, 

ізоляцією їх дифузним шаром протиіонів та видаленням їх із зони перебігу 

реакції. Це призводить до того, що їх розмір буде близьким до критичного 

розміру зародків частинок, який визначає умову їх стійкості [278]: 

lкрит = 2σМ / 3ρRT lnγ, де γ = Смакс/С0, (2.19) 

σ – поверхневий натяг; Смакс – концентрація перенасиченого розчину; М, ρ та 

С0 – молекулярна маса, густина та розчинність нової фази. 

Оскільки вищеприведені варіації технологічних параметрів синтезу 

практично не впливають на значення σ, Т і γ, тому і розмір «первинних час-

ток» в проведених в [276] дослідженнях є практично незмінним. При їх ста-

рінні в маточному розчині відбувається деполімеризація з наступним пере-

творенням у центри кристалізації вторинних кристалів, які в залежності від 

умов є фазами гематиту чи гетиту. 

Нашою основною задачею для синтезу нанодисперсного гематиту є 

приготування осаду «первинних часток», їх швидке відділення від маточного 

розчину, промивання та дегідратація при 100
о
С, що повинно призвести до 

руйнування полімерної структури та кристалізації «первинних часток» поза 

межами маточного розчину при збереженні їх початкових розмірів порядку 

кількох нанометрів. Для цього застосовано методику [277]. Осад гідрогелю 

заліза отримували шляхом одночасного вливання однонормальних розчинів 

FеСl3 та NаОH у дистильовану воду із заданим значенням рН = 7, яке 

підтримувалось сталим впродовж процесу синтезу. Осадження проводили 

протягом 0,5 год при 20°С. Промивання при рН осадів до появи перших 

ознак пептизації методом декантації. Дегідратацію осаду проводили на повіт-

рі протягом 4 год при температурі 110°С. Позначення зразків – система ГДХ 

– гематит нанодисперсний, хімічно осаджений. Очікуваний розмір наночас-

ток гематиту порядку кількох нанометрів. 
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Таким чином, в розділі проведено комплексні дослідження перебігу 

всіх процесів, що мають місце на етапах золь-гель синтезу ксерогелів криста-

логідрату цитрату заліза. Зокрема, досягнуто наступних результатів:  

1. Отримано концентраційні залежності переважаючих типів 

гідрокомплексу [Fе(ОН)h(H2О)6-h]
(3-h)+

 від величини рН реакційного середови-

ща при прямому та ступінчастому механізмах депротонізації. При цьому екс-

периментально встановлено, що для застосованих нами умов синтезу харак-

терним є домінування мономерів типу [Fе(ОН)(H2О)5]
2+

. Встановлено чітко 

розділені характерні діапазони значень рН реакційного середовища при яких 

має місце формування двох різних типів моноядерних гідрокомплексів цит-

рату заліза: при значеннях рН < 3 утворюються нестійкі бідентатні комплек-

си [Fе(ОН)2(H2L)
2-

(H2О)2]
-
, а при рН > 6 формуються міцні тридентатні ком-

плекси [Fе(ОН)2(HL)
3-

(H2О)]
2-

. 

2. Здійснено модифікацію методу Остромисленського-Жоба, що 

дозволило встановити усереднене значення константи рівноваги реакції 

формування нестійких моноядерних бідентатних комплексів цитрату заліза 

[Fе(ОН)2(H2L)
2-

(H2О)2]
-
, яке рівне lgK = 12,12 0,39. 

3. Запропоновано модифікацію методу Печіні для синтезу нанострук-

турованих оксидів заліза, яка полягає у запобіганні автовідпалу шляхом ви-

бору оптимальної атмосфери на етапі формуванні металоорганічного ксе-

рогелю з жорстким контролем температури. Встановлено, що висушування у 

вакуумі призводить до формування щільного ксерогелю у вигляді скловид-

них агломератів, а застосування атмосфери з надлишковим тиском водяних 

парів забезпечує утворення ксерогелю низької щільності, для якого характер-

ним є наявність розвиненої макропористої структури. Це дозволяє прогно-

зувати отримання наноструктурованих форм оксидів заліза з пористою 

морфологією при контрольованому терморозкладі синтезованих ксерогелів. 

 

Література до розділу 

6, 7, 20, 29, 74, 94, 96, 157, 243-278. 
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РОЗДІЛ 3 

СТРУКТУРНО-ФАЗОВИЙ СТАН, МОРФОЛОГІЯ ТА МАГНІТНА 

МІКРОСТРУКТУРА НАНОСТРУКТУРОВАНИХ ОКСИДІВ ЗАЛІЗА 
 

Керований синтез наноструктурованих оксидів заліза з певним набо-

ром фізико-хімічних параметрів прогнозовано пористої морфології відкриває 

перспективи їх використання в якості потужних та високоекологічних катод-

них матеріалів ЛДС з низькою собівартістю. Основними факторами впливу 

при застосуванні запропонованого нами цитратного золь-гель методу є тип 

прекурсорів, концентрація їх розчинів та співвідношення між ними в реакцій-

ному середовищі, температура і значення рН самого реакційного середовища, 

умови формування металорганічного ксерогелю та технологічні режими його 

наступного терморозкладу. Вплив вищеозначених факторів на механізми за-

родкоутворення оксидних фаз заліза підчас перебігу оляційно-оксоляційних 

процесів та на формування просторової сітки металорганічного ксерогелю 

кристалогідрату цитрату заліза дає можливість уже на стадії одержання 

матеріалу цілеспрямовано впливати на його фазовий склад та структуру. 
 

3.1  Дослідження формування мезопористої структури в зразках 

магеміту отриманих термічним розкладом ксерогелів цитрату заліза 

висушених в атмосфері насичених водяних парів 

 

Другий етап цитратного золь-гель методу синтезу наноструктурова-

них оксидів заліза, згідно із запропонованою нами модифікацією методу Пе-

чіні (див. п. 2.2), передбачає висушування утвореного колоїдного розчину 

цитрату заліза в результаті чого формується металорганічний ксерогель гід-

рату цитрату заліза. В перших наших роботах [9], [32]–[35] при синтезі було 

застосовано висушування на повітрі. Це призводило до формування гелю у 

вигляді щільної тонкої полімерної плівки. В результаті подальшого терміч-

ного відпалу при 200
о
С висушеного гелю утворювався матеріал, який являв 

собою композит, що складається із кластерів гематиту оточених частинками 

магеміту [9]. При цьому співвідношення між прекурсорами (Fе(NО3)3 9H2О 
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та С6H8О7·H2О) у реакційній суміші є визначальним щодо кількісного вмісту 

фаз гематиту та магеміту в композиті. Оптимальним співвідношенням пре-

курсорів з огляду на спробу досягти максимального вмісту фази магеміту є 

Fе / L = 1 / 1, що й було застосовано нами при виборі умов синтезу монофаз-

них матеріалів згідно (табл. 2.3.). При такому співвідношенні, згідно резуль-

татів МС, вміст фази магеміту досягає 82% [35]. При цьому композит склада-

ється із кластерів гематиту розмірами близько 26 нм, що оточені наночастин-

ками магеміту з розмірами в околі 6 нм [35]. Як свідчать результати зафіксо-

вані нами в [34], наночастинки магеміту формують на МС спектрах як 

зееманівський секстиплет, що відповідає магнітовпорядкованій складовій фа-

зи γ – Fе2О3, так і дублетну складову, яка відповідає суперпарамагнітному 

стану наночастинок. За даними низькотемпературної МС [32] визначено зна-

чення константи магнітної анізотропії К = (1,3-1,9)·10
5
 Дж/м

3
, що дало змогу 

провести оцінку розподілу наночастинок за розмірами. Згідно із [33], нано-

частинки магеміту із розмірами в діапазоні значень від 4,5 до 5,4 нм перебу-

вають в суперпарамагнітному стані, а їх вагова доля становить 43%. Магніто-

впорядковану складову формують частинки із розмірами від 5,4 до 7,2 нм. 

При цьому, вагова доля частинок із розмірами від 5,4 до 6,0 нм становить 

24%, а для частинок від 6,0 до 7,2 нм – 33%. 

Опираючись на вищеприведені результати, що свідчать про можли-

вість отримання за даною методикою фазу магеміту в нанорозмірному стані, 

нами було запропоновано використання на другому етапі цитратного золь-

гель методу синтезу, який передбачає формування металорганічного ксеро-

гелю, двох відмінних атмосфер висушування. А саме, атмосферу продуктів 

висушування з надлишковим тиском водяних парів (досягнення точки роси 

при заданій температурі висушування) та у вакуумі (0,1 атм.). В результаті, 

згідно експериментальних даних приведених в п. 2.2, це зумовлює формуван-

ня ксерогелю гідрату цитрату заліза з різною внутрішньою будовою. Застосу-

вання атмосфери продуктів висушування забезпечує утворення металорганіч-

ного ксерогелю з розвиненою макропористою структурою (рис. 2.11, 2.12), а 
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висушування у вакуумі зумовлює формування щільного ксерогелю у вигляді 

пористих скловидних агломератів (рис. 2.11). Передбачається, що морфологія 

ксерогелів гідрату цитрату заліза стане ключовим фактором при їх подаль-

шому терморозкладі для отримання наноструктурованих форм оксидів заліза. 
 

3.1.1  Система МПБ отримана за умови формування ксерогелю 

цитрату заліза із бідентантних комплексів 
 

Система зразків МПБ (магеміт мезопористий, бідентантні комплекси) 

отримана на основі водних розчинів прекурсорів із молярними концентрація-

ми відповідно 0,025М, 0,05М, 0,1М 0,3М та 0,5М та кислотності реакційних 

середовищ рН < 3 при застосуванні атмосфери висушування з надлишковим 

тиском водяних парів (табл. 2.3.). Відповідні сформовані металорганічні ксе-

рогелі кристалогідрату цитрату заліза володіють розвиненою макропористою 

структурою (рис. 2.12). Вибір температурних режимів їх терморозкладу 

здійснювався на основі аналізу результатів їх термогравіметричних дослі-

джень [21] в діапазоні температур від 20
о
С до 700

о
С з швидкістю зростання 

температури 5
о
С/хв при застосуванні аргону в якості транспортного газу для 

видалення газоподібних продуктів термічного розкладу із зони проведення 

вимірів (термічний аналізатор STА 449 F3 Juріtеr) (рис. 3.1). 

Термогравіметричні криві (ТГ) для усіх серій зразків системи МПБ є 

однотипними, що свідчить про перебіг однакових процесів при термороз-

кладі синтезованих ксерогелів незалежно від зміни молярних концентрацій 

вихідних прекурсорів в діапазоні від 0,025 М до 0,5 М у відповідних реакцій-

них середовищах. Спостерігається стадійний характер втрати маси з ростом 

температури. В діапазоні температур від 100
о
С до 150

о
С зафіксовано моно-

тонну втрату маси близько 7 – 13 %, яка зумовлена видаленням адсорбованих 

молекул води та початком процесу розкладу цитрату заліза. В околі тем-

ператури 150
о
С для всіх зразків спостерігається стрибкоподібна втрата маси, 

яка однозначно відповідає фазовому переходу пентагідрату цитрату заліза 

С6H5О7Fе·5H2О в тригідрат С6H5О7Fе·3H2О. Для зразків, що були отримані за 
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умови меншої молярної концентрації прекурсорів, характерним є зміщення 

максимуму інтенсивності газовиділення в сторону менших температур на ди-

ференціальних термогравіметричних кривих (ДТГ) (рис. 3.2) . За температури 

165
о
С характерна втрата маси для усіх зразків ксерогелю гідрату цитрату 

заліза системи МПБ становить близько 20 %. 

     
 

     

 

 

 

 

Рисунок 3.1 – Результати термо-

гравіметричного аналізу зразків 

ксерогелів системи МПБ 

 

 

Подальший процес дегідратації кристалогідрату С6H5О7Fе·3H2О відбу-

вається в температурному діапазоні від 165
о
С до 250

о
С. Максимум швидкості 

втрати маси для цього етапу зафіксовано для температур 189 –195
о
С. Інте-

гральна втрата маси у вказаному діапазоні становить 38,9 – 41,3 %. Цей етап 

супроводжується виділенням вуглекислого газу і водяної пари через пори 
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ксерогелю та паралельним ут-

воренням оксидних фаз. За-

гальна втрата маси при досяг-

ненні температури 250
о
С для 

усіх зразків системи МПБ ста-

новить близько 50 %, що відпо-

відає як видаленню води, ін-

капсульованої в гелі, так і 

дегідратації та декомпозиції 

цитрату заліза. Таким чином, 

можна стверджувати, шо в тем-

пературному діапазоні від 

125
о
С до 250

о
С процес терміч-

ного розкладу ксерогелю гід-

рату цитрату заліза відбуваєть-

ся просторово неоднорідно. Це 

є наслідком наявності щільної 

полімерної плівки на поверхні 

сформованих в структурі ксе-

рогелю макропор різного діа-

метру, термічний розклад якої 

відбувається при відносно ви-

щих температурах, ніж ксеро-

гелю у внутрішніх шарах. Ос-

таточна декомпозиція металорганіки відбувається в діапазоні 250-330
о
С. 

Загальні втрати маси зразків ксерогелю цитрату заліза системи МПБ в 

результаті їх термічного розкладу в температурному інтервалі від 20
о
С до 

700
о
С представлено на рисунку 3.3. 

Використовуючи криві ДТА нами розраховано енергії активації реак-

ції утворення оксиду заліза Fе2О3 при термічному розкладі кристалогідрату 

 
 

Рисунок 3.2 – ДТГ залежності отримані 

при терморозкладі ксерогелів системи 

МПБ серій 0.025М, 0.05М, 0.1М та 0.5М  

 
 

Рисунок 3.3 – Втрати маси для ксерогелів 

цитрату заліза системи МПБ при термо-

розкладі в інтервалі 20-700
о
С в залежнос-

ті від молярності вихідних прекурсорів 
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цитрату заліза. Для цього побудовано залежності типу ln(Δt) = f(1/T) функ-

ціональний зв‘язок між якими задає рівняння Арреніуса: 

ln(Δt) = -(Е/RT)+С (3.1) 

де Δt – глибина початкової вітки піка кривої ДТА пропорційна константі 

швидкості фазового переходу при температурі T; Е – енергія активації; R –

 універсальна газова стала; С – константа. 

Звідси енергія активації буде рівна: 

Е = -R·tgυ (3.2) 

де υ – тупий кут нахилу кривої ln(Δt) = f(1/T) до осі абсцис. 

Розраховані значення енергій активації реакції утворення оксиду за-

ліза приведено в таблиці 3.1. 

 

Таблиця 3.1  

Серія 0.025 М 0.05 М 0.1 М 0.3 М 0.5 М 

Енергія активації, кДж 29,7 30,1 30,8 33,3 36,6 
 

Таким чином, для серій із вищою молярною концентрацією водних 

розчинів прекурсорів характерними є більші значення енергії активації, що 

пояснюється різною щільністю отриманих металорганічних ксерогелів, ос-

кільки, при всіх інших рівних умовах, вона також буде визначатись моляр-

ною концентрацією розчинів нітрату заліза та лимонної кислоти. Втрата маси 

при піднятті температури вище 330
о
С, очевидно, пов‘язана з процесом утво-

рення оксидів FеО, що є ймовірним, оскільки проведення термогравімет-

ричних досліджень здійснювалось в інертній атмосфері аргону (термічний 

аналізатор STА 449 F3 Juріtеr) для видалення газоподібних продуктів термо-

розкладу. Відповідно до [268], енергія активації цього процесу 34,64 кДж. 

На основі аналізу результатів термогравіметричних досліджень для 

отримання наноструктурованих оксидів заліза шляхом термічного розкладу 

зразків ксерогелю кристалогідрату цитрату заліза було вибрано наступний 

температурний діапазон відпалу від 125
о
С до 250

о
С з кроком ΔТ = 25

о
С, який 

охоплює всі характерні етапи дегідратації та декомпозиції металорганіки. 
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Рисунок 3.4 – Дифрактограми 

зразків системи МПБ, які отрима-

ні в результаті термічного розкла-

ду ксерогелів цитрату заліза при 

заданій температурі 

 

 

Згідно результатів ХСФА (рис. 3.4, дифрактометр Rіgаku D/Mах 2200 

РС Ultіmа ІІІ, мідний анод) прожарювання протягом 1,5 год аморфних зразків 

ксерогелів системи МПБ вже за температури 125
о
С призводить до формуван-

ня слабокристалічного нанодисперсного магеміту [22]. При цьому збільшен-

ня температури прожарювання зразків у вибраному діапазоні практично не 

впливає на зафіксований склад та мікроструктуру отримуваних матеріалів. 
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Кристалічна структура магеміту є ізоморфною до структури магнети-

ту (див. пп. 1.2.2), що утруднює його однозначну ідентифікацію на основі 

ХСФА аналізу. Відмінності у властивостях магеміту та магнетиту зумовлю-

ються наявністю в структурі останнього іонів Fе
2+

 з більшим іонним радіу-

сом. Однак, дифрактограма магеміту відрізняється від дифрактограми обер-

неної шпінелі Fе3О4 лише появою малоінтенсивних рефлексів (111), (222) та 

(511) внаслідок впорядкування кисневих вакансій при формуванні октаедрич-

них позицій структури γ – Fе2О3 [279]. При аналізі дифрактограм ультра-

дисперсних зразків, для яких характерним є значне уширення ліній внаслідок 

прояву розмірного ефекту, ізоморфність структур магеміту та магнетиту не 

дозволяє проведення чіткої ідентифікації цих фаз методом ХСФА. При цьо-

му, внаслідок наявності в структурі магнетиту іонів Fе
2+

, їх електронна бу-

дова є різною, що зумовлює 

відмінні електропровідні влас-

тивості цих матеріалів. Шири-

на забороненої зони магнетиту 

становить 0,1 еВ [280], а для 

мікрокристалічного магеміту – 

2,06 еВ [281]. В результаті 

питома провідність магнетиту 

рівна від 10
2
 Ом

-1
см

-1
 до 

10
3
 Ом

-1
см

-1
,а для магеміту 

відповідна величина є нижчою 

на 8-9 порядків [74]. 

На рис. 3.5 представлено частотні залежності дійсної частини питомої 

провідності ( ) досліджуваних зразків системи МПБ, які отримані методом 

імпедансної спектроскопії (імпедансний спектрометр АUTОLАB РGSTАT12, 

модуль FRА2, діапазон частот від 10
-2

 Гц до 10
5
 Гц). В області низьких частот 

фіксуються частотно-незалежні горизонтальні ділянки кривих залежностей 

( ). Їх екстраполяція до нульової частоти дає можливість визначити величи-

 
 

Рисунок 3.5 – Частотні залежності дійсної 

складової питомої провідності для зразків 

системи МПБ отриманих при термороз-

кладі за температури 250
о
С 
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ну провідностей в режимі постійного струму, яка для досліджуваних зразків 

становить від 10
-6

 Ом
-1

см
-1

 до 10
-7

 Ом
-1

см
-1

 [3]. 

Таким чином, застосований спосіб перехресного аналізу взаємодопов-

нюючими методами ХСФА аналізу та імпедансної спектроскопії дозволяє 

однозначно ідентифікувати єдину кристалографічну фазу кінцевих продуктів 

терморозкладу ксерогелів цитрату заліза як магеміт з параметром гратки 

а = 0,83388±0,00015 нм. На дифрактограмах отриманих матеріалів також 

спостерігається гало дифузного розсіювання в області кутів від 10
о
 до 20

о
, що 

засвідчує наявність в зразках рентгеноаморфної складової. Ймовірно, що 

перебіг процесу газовиділення запобігає укрупненню частинок в процесі 

відпалу та є причиною диспергування матеріалу. При цьому встановлено, що 

відмінностями в розмірах ОКР характеризуються лише зразки серії 0.5 М. 

Оцінені за допомогою побудови Вільямсона-Хола середньозважені розміри 

ОКР ( D ) для зразків серій 0.025 М, 0.05 М, 0.1 М та 0.3 М лежать в діапа-

зоні від 6 нм до 10 нм, а для серії 0.5 М – від 10 нм до 12 нм (рис. 3.6) [22] 

(похибка розрахунку не більше ±0,5 нм). Розрахунки проводились на основі 

визначення ширини максимального за інтенсивністю рефлексу (311) з куто-

вим положенням в діапазоні 2θ 

від 35,49
о
 до 35,57

о
. Зважаючи 

на близькість усереднених 

розмірів ОКР для зразків серій 

0.025 М, 0.05 М, 0.1 М та 

0.3 М, надалі буде представ-

лено результати досліджень 

зразків двох основних серій 

0.3 М та 0.5 М, які характери-

зуються значними відміннос-

тями, і здійснено їх порівняль-

ний аналіз. 

 

 
 

Рисунок 3.6 – Залежність усереднених 

розмірів ОКР для серій 0.3 М та 0.5 М від 

температури терморозкладу ксерогелю 
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Рисунок 3.7 – СЕМ зображення зразків серії 0.1М системи МПБ 

(результат терморозкладу ксерогелю при температурах від 125
о
С до 250

о
С) 

 

Встановлено, що збільшення температури відпалу призводить до зрос-

тання усереднених розмірів ОКР матеріалів (рис. 3.6), однак при цьому спо-

стерігається формування локальних мінімумів на кривих відповідних залеж-

ностей в діапазоні температур від 175
о
С до 200

о
С [8]. Зафіксований результат 

є наслідком одночасного перебігу в зразках при термічному розкладі двох 

процесів – укрупнення частинок внаслідок відпалу та диспергування мате-

ріалу внаслідок дегазації. Реалізація такого механізму забезпечується просто-



105 

ровою неоднорідністю перебігу процесів терморозкладу в діапазоні темпе-

ратур 110-250
о
С, про що свідчить співставлення результатів термогравіметрії 

та ХСФА аналізу. При цьому, області, де розклад уже відбувся і сформували-

ся зародки фази магеміту співіснують з областями ксерогелю цитрату заліза. 

Запропонований механізм термічного розкладу підтверджується пря-

мими спостереженнями методом скануючої електронної мікроскопії (сканую-

чий електронний мікроскоп SUРRА 40-25-50) (рис. 3.7). Вже при першій за-

стосованій температурі відпалу 125
о
С зразка ксерогелю серії 0.1 М зафіксова-

но «розпушування» приповерхневих шарів частинок ксерогелю цитрату 

заліза внаслідок чого відбувається руйнування наявних в його структурі мак-

ропор (рис. 2.12, 3.7). При цьому спостерігається співіснування двох типів 

областей матеріалу, які являють собою відповідно зародки фази магеміту та 

ділянки щільної полімерної плівки цитрату заліза. Зафіксований результат 

для випадку макропор, очевидно, буде справедливим і у випадку мезопор, які 

з великою ймовірністю є наявними у структурі вихідних ксерогелів, оскільки 

видима спостережувана частина пористої структури ксерогелів характери-

зується значною дисперсією. При збільшенні температури відпалу дегазація 

зумовлює часткове диспергування матеріалу внаслідок розкриття як 

макропор так і мезопор. При цьому, отримуваний  - Fе2О3 зберігає мезо-

пористу структуру вихідного ксерогелю і являє собою тримірну сітку типу 

«губка» з нанорозмірними порами для температур відпалу 175-250
о
С. 

Для зразка серії 0.3 М отриманого в результаті терморозкладу при 

125
о
С (рис. 3.8) характерною є більш щільна структура поверхні агломератів 

матеріалу, яка залишається неушкодженою при відпалі. При підвищенні тем-

ператур терморозкладу спостерігається розтріскування приповерхневих ша-

рів з утворенням в зонах руйнування кристалічної сітки магеміту внаслідок 

виносу з об‘єму агломератів частинок диспергованої речовини. Очевидно, що 

саме в таких областях ефективність формування оксидних фаз, в нашому 

випадку – магеміту, є максимальною. Зафіксований механізм терморозкладу 

ксерогелів кристалогідрату цитрату заліза є ще одним підтвердженням неод-
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норідності їх внутрішньої структури. Наявність щільної полімерної плівки як 

на внутрішніх, так і на зовнішніх поверхнях розвинутої системи пор, діаметр 

яких варіює в широких межах, зумовлює необхідність застосування вищих 

температур для її терморозкладу порівняно з відпалом металорганіки із 

внутрішніх шарів ксерогелю. В результаті об‘ємна дегазація із внутрішніх 

областей утвореної фази магеміту призводить до диспергування матеріалу 

при збереженні мезопористої структури. 

  

  

  
 

Рисунок 3.8 – СЕМ зображення зразків серії 0.3М системи МПБ 

(температури терморозкладу 125
о
С, 150

о
С, 175

о
С, 200

о
С, 225

о
С та 250

о
С) 
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Для випадку серії 0.3 М системи МПБ практично повна декомпозиція 

поверхневої полімерної плівки спостерігається для температури відпалу 

200
о
С, що відповідає мінімальному середньому розміру ОКР в цій серії зраз-

ків (близько 7 нм) та, відповідно, максимальній дисперсності матеріалу. 

СЕМ зображення зразків серії 0.5 М (рис. 3.9) повністю узгоджуються 

та підтверджують запропонований вище механізм термічного розкладу ксе-

рогелів цитрату заліза, сформованих на основі бідентатних комплексів. 

  

  

  
 

Рисунок 3.9 – СЕМ зображення зразків серії 0.5М системи МПБ 

(результат терморозкладу при температурах від 125
о
С до 250

о
С) 
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Для матеріалів відпалених при температурах 125
о
С та 150

о
С чітко 

простежуються ділянки незруйнованої щільної полімерної плівки та внут-

рішні пористі області. Для зразка серії 0.5 М відпаленого при температурі 

175
о
С характерним є повна декомпозиція поверхневої плівки та наявність 

сильно розвинутої мезопористої структури. При цьому для даного матеріалу 

зафіксовано мінімальний усереднений розмір ОКР серед зразків серії 0.5 М, 

який становить 10 нм. Подальше підняття температури відпалу призводить 

до формування на поверхні матеріалів серії 0.5 М квазіперіодичних структур. 

Для матеріалу цієї серії, відпаленого при температурі 200
о
С, чітко спосте-

рігається його волокниста субструктура (рис. 3.9), яка трансформується при 

рості температури термообробки до 225
о
С в складний узор, сформований з 

областей магеміту внаслідок їх подальшого спікання між собою. 

При застосуванні температури термообробки 250
о
С перебіг процесу 

спікання частинок фази магеміту є домінуючим для всіх досліджуваних серій 

зразків, що призводить до формування агломератів мікроскопічних розмірів з 

однорідними поверхневими шарами, для яких характерним є залишкове збе-

реження мезопористої структури. Причому, ступінь її збереження зменшу-

ється із зростанням щільності ксерогелів від серії 0.1 М до 0.5М, яка, в свою 

чергу, визначається молярною концентрацією водних розчинів вихідних пре-

курсорів, що були застосовані при отриманні ксерогелів. Порівняно вища 

щільність ксерогелю серії 0.5 М зумовлює також вищу ступінь кристаліч-

ності отриманих матеріалів, про що свідчать їх дифрактограми, які характе-

ризуються порівняно меншою шириною лінії дифракційних рефлексів. 

Для детального дослідження морфологічних властивостей синтезова-

них матеріалів було застосовано метод ізотермічної адсорбції азоту (сорбо-

метр Quаntасhrоmе Аutоsоrb Nоvа 2200е), що дозволило встановити такі 

параметри пористої структури як питома площа поверхні, загальний об'єм 

пор та їх розподіл за розмірами. Отримані ізотерми адсорбції/десорбції для 

усіх зразків серій 0.3 М та 0.5 М характеризуються гістерезисом H4 типу за 

класифікацією ІUРАС, який характерний для мезопористих матеріалів з 
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порами діаметром від 2 нм до 50 нм. Для зразка серії 0.5 М отриманого в 

результаті відпалу при температурі 200
о
С петля гістерезису починається при 

більшому відносному тиску р/р0, ніж для відповідногозразка серії 0.3 М, що 

свідчить про менший ступінь агрегатованості частинок матеріалу. 

Для серії 0.5 М виявлено температурну залежність початку петлі гісте-

резису (рис. 3.10). Її положення знижується від значення р/р0 = 0,69 для 

зразка отриманого при температурі 125
о
С до р/р0 = 0,52 у випадку зразка 

відпаленого при 200
о
С. Подальше підвищення температури відпалу 

призводить до зростання параметра р/р0 досягаючи значення 0,59 при 250
о
С. 

Аналогічна залежність прослідковується і для величини площі петлі гістере-

зису (рис. 3.11), значення якої зростає з ростом температури відпалу досягаю-

чи максимуму при 200
о
С, а при подальшому підвищенні – поступово змен-

шується. Отримані результати свідчать про перебіг процесів диспергування 

матеріалів в діапазоні температур відпалу від 125
о
С до 200

о
С. Натомість 

відпал при 225
о
С і 250

о
С призводить до часткового спікання частинок. 

Встановлено, що усі синтезовані зразки системи МПБ є високопорис-

тими матеріалами. При цьому досягнуті значення площі питомих поверхонь є 

вищими порівняно з відомими літературними даними для випадку мезопо-

ристих оксидів заліза [282]–[283]. Для зразків серій 0.3 М та 0.5 М в залеж-

 
 

Рисунок 3.10 – Залежність по-

ложення початку петлі гіс-

терезису ізотерм адсорбції/де-

сорбції азоту для зразків серії 

0.5 М від температури відпалу 

 
 

Рисунок 3.11 – Залежність ве-

личини площі петлі гістерезису 

ізотерм адсорбції/десорбції 

азоту для зразків серії 0.5 М 

від температури терморозкладу 



110 

ності від температури термічного розкладу величина питомої площі поверхні 

змінюється в межах від 130 м
2
/г до 180 м

2
/г та від 115 м

2
/г до 135 м

2
/г 

відповідно (рис. 3.12) (похибка вимірювання не перевищує ±2 м
2
/г). 

Зафіксоване для серії 

0.3 М різке зменшення значен-

ня площі питомої поверхні на 

30 м
2
/г при збільшенні темпе-

ратури відпалу від 125
о
С до 

150
о
С, очевидно, зумовлене 

частковим руйнуванням порис-

тої структури матеріалу внаслі-

док перебігу швидкого фазо-

вого переходу кристалогідрату 

цитрату заліза в оксид заліза 

при температурі 125
о
С в ре-

зультаті просторової неоднорідності процесів формування областей з 

структурою магеміту. Залежності питомого об‘єму пор від їх розміру для 

зразків цієї серії при температурах відпалу 125
о
С та 150

о
С характеризуються 

розподілом розмірів пор в інтервалі від 2 нм до 12 нм з кількома наявними 

максимумами в околі 2,5 нм, 3,5 нм та 5 нм (рис. 3.13). Як встановлено нами 

в роботі [55], максимальний вміст мезопор діаметром від 2 нм до 3 нм 

зафіксовано для температури відпалу 125
о
С. Подальший ріст температури 

терморозкладу призводить до їх повного руйнування вже за температури 

225
о
С. При цьому відносний вміст пор з діаметрами 3,5 нм та 5 нм зростає 

набуваючи максимального значення для зразків відпалених при 200
о
С. Ці 

зразки характеризуються максимальним об‘ємом пор в серії 0.3 М –

0,171 см
3
/г. Основний вклад вносять пори із діаметром в околі 5 нм. 

Одночасно з цим для зразків даної серії зафіксовано збільшення 

величини питомої площі поверхні до 164 м
2
/г при відповідному зростанні 

температури відпалу від 150
о
С до 200

о
С [55]. Співвідношення середнього 

 
 

Рисунок 3.12 – Залежність величини пи-

томої площі поверхні зразків серій 0.3 М 

та 0.5 М від температури відпалу 
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діаметру пор, їх повного об‘єму та питомої площі поверхні зразків серії 0.3 М 

вказують на перебіг при терморозкладі металорганіки в усьому діапазоні 

температур відпалу двох конкуруючих процесів – диспергування матеріалу 

внаслідок його дегазації і часткового руйнування мезопористої структури та 

спікання утворених при цьому наночастинок магеміту. 

 

 

 
 

Рисунок 3.13 – Функції розподілу пор за розмірами для зразків 

серій 0.3 М та 0.5 М системи МПБ 
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Для зразків серії 0.5 М 

картина термічного розкладу є 

ще більш складною (рис. 3.14). 

На початковому етапі відпалу 

125-150
о
С при формуванні за-

родків магеміту має місце руй-

нування макропористої струк-

тури ксерогелю з одночасним 

диспергуванням матеріалу, на 

що вказують зменшення серед-

нього діаметру пор та зростання питомої площі поверхні відповідних зразків 

від 116 м
2
/г до 125 м

2
/г. При температурі 175

о
С активізація газовиділення 

веде до росту пористості матеріалу (рис. 3.13 та рис. 3.14). При подальшому 

піднятті температури відпалу до 225
о
С домінуючим процесом, очевидно стає 

спікання частинок за умови присутності в зразку органічної складової, про 

що свідчать синхронний спад значень середнього діаметру пор, їх повного 

об‘єму та питомої площі поверхні матеріалу, а також зростання середнього 

розміру ОКР цих зразків. При відпалі за температури 250
о
С одночасний пара-

лельний перебіг процесів диспергування матеріалу внаслідок активної дега-

зації та спікання утворених частинок магеміту призводить до формування 

матеріалу із максимальним для даної серії розміром ОКР – близько 12 нм. 

При цьому значення питомої площі поверхні становить 134 м
2
/г. 

Максимальна пористість зразків обидвох серій зафіксована для темпе-

ратур відпалу 175
о
С та 200

о
С, які відповідають локальним максимумам ве-

личин питомої площі поверхні відповідних матеріалів (рис. 3.12). Для зразка 

серії 0.3 М відпаленого при 200
о
С об'єм пор рівний 0,171 см

3
/г, в той час як 

для зразка серії 0.5 М, відпаленого при тій же температурі – 0,145 см
3
/г. 

Висновки щодо отримання високодисперсних зразків магеміту систе-

ми МПБ з частинками нанометричних розмірів підтверджуються резуль-

татами месбауерівської спектроскопії (рис. 3.15) (месбауерівський спектро-

 
 

Рисунок 3.14 – Залежності середнього 

діаметру пор та їх повного об‘єму від 

температур відпалу для серії 0.5 М 
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метр MS1104Еm, джерело Со
57

(Сr), калібровка спектрів відносно металічного 

α-заліза). Для синтезованих серій зразків характерним є домінування на 

месбауерівських спектрах дублетної компоненти, яка відповідає іонам Fе
3+

 у 

суперпарамагнітному стані, що неодноразово було зафіксовано нами для 

такого типу матеріалів у роботах [1], [23]–[24], [31], [36], [40], [42]–[43], [55]. 

Наявність цієї складової 

МС спектрів пояснюється проява-

ми явища суперпарамагнетизму 

[284]. Розмір монодоменних час-

тинок, при якому відбувається 

фазовий магнітний перехід визна-

чається при заданій температурі 

константою магнітної анізотропії, 

яка також є розмірно-чутливим 

параметром [1], [23]. Для об‘єм-

них зразків її значення становить 

4,7 10
3
 Дж/м

3
 [285]. При переході 

до систем нанорозмірних части-

нок величина константи магнітної 

анізотропії збільшується до величин порядку від 10
5
 Дж/м

3
 до 10

6
 Дж/м

3
 для 

випадку магеміту [286]. Нами для відповідних матеріалів, що містять в 

своєму складі наночастинки магеміту в суперпарамагнітному стані, за 

результатами месбауерівської спектроскопії при низьких температурах в 

роботах [1], [23] було встановлено наступне значення цього параметру 

5·10
5
 Дж/м

3
 при розмірах частинок від 4 до 5 нм. Літературні дані щодо 

характерних розмірів наночастинок фази магеміту, які відповідають переходу 

в суперпарамагнітний стан є неоднозначними, що зумовлено труднощами в 

синтезі монодисперсних систем. Однак, узагальнюючи їх можна ствер-

джувати, що критичне значення знаходиться в діапазоні від 5 нм до 15 нм. 

 
 

Рисунок 3.15 – МС спектри зразків серій 

0.1М, 0.3М та 0.5М після відпалу ксе-

рогелів при температурі 125
о
С [3] 
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З ростом молярної концентрації водних розчинів прекурсорів ймо-

вірність появи в зразках частинок у магнітовпорядкованому стані зростає 

(рис. 3.15). Збільшення температури відпалу мало впливає на відносний вміст 

в спектрах зееманівських складових (рис. 3.16). При цьому для зразків серії 

0.3 М магнітовпорядкована фаза фіксується тільки якісно при температурах 

терморозкладу 225
о
С та 250

о
С, тоді як спектри зразків серії 0.5 М є супер-

позицією релаксаційних секстиплетів та дублетних компонент.  

  
 

Рисунок 3.16 – МС спектри зразків серій 0.3 М та 0.5 М системи МПБ 
 

На рис. 3.17 представлено результат типової розшифровки МС спект-

рів досліджуваних серій зразків 0.3 М та 0.5 М. Для всіх застосованих темпе-

ратурних режимів терморозкладу металорганічних ксерогелів серій 0.3 М та 

0.5 М характерним є представлення центральної парамагнітної складової 

месбауерівських спектрів як суперпозиції двох дублетних компонент. При 

цьому для дублетів зафіксовано близькі значення ізомерних зсувів в околі 

ІS = 0,33 мм/с. Натомість, значення квадрупольного розщеплення QS є відмін-

ними і відповідно рівні 0,71 та 0,98 мм/с для зразків серії 0.3М і 0,57 та 

0,92 мм/с для зразків серії 0.5М (похибки визначення параметрів МС спектрів 

не перевищують ±0,01 мм/с (ІS, QS), ±1 кЕ (Неф) та ±1% для значень віднос-

ного вмісту компонент). Відповідно до [287] характеристичні параметри 
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зафіксованих нами дублетних компонент свідчать, що вони формуються 

іонами Fе
3+

, які знаходяться в тетраедричному оточенні у високоспіновому 

стані. Оскільки, згідно результатів ХСФА, єдиною рентгенокристалічною 

фазою у зразках є магеміт, то однозначно можна стверджувати, що обидві 

дублетні компоненти відповідають наночастинкам цієї фази, які перебувають 

у суперпарамагнітному стані. 

 

  
 

Рисунок 3.17 –МС спектри (точки) зразків системи МПБ серій 0.3 М та 

0.5 М отриманих відпалом при 200
о
С і результати їх апроксимації (лінії) 

(зверху) [8] та низькотемпературні МС спектри цих зразків (знизу). 
 

Беручи до уваги, що значення QS визначається симетрією ближнього 

оточення резонансних ядер і, внаслідок чого, залежить від величини пружної 
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деформації гратки, яка зумовлена лапласівським тиском, що зростає оберне-

но пропорційно до розмірів наночастинок, то тенденції до зменшення цього 

параметру будуть визначатися релаксацією кристалічної гратки матеріалу та 

зменшенням числа наночастинок з розмірами меншими за критичні. Відпо-

відно до вищесказаного ймовірним є припустити, що зафіксовані нами дві 

дублетні компоненти з різними значеннями квадрупольного розщеплення 

формуються резонансними ядрами Fе
57

 фази магеміту, які знаходяться в 

кристалічно нееквівалентних позиціях із різним ближнім оточенням. 

Параметри першого дублету, який спостерігається на спектрах обидвох серій 

зразків, очевидно відповідають добре закристалізованим центральним ядрам 

частинок магеміту і добре узгоджуються з літературними даними для нано-

частинок -Fе2О3 у суперпарамагнітному стані [288]. При формуванні маге-

міту внаслідок терморозкладу має місце просторово неоднорідний перебіг 

процесу, що зумовлено одночасним спіканням та диспергуванням частинок 

матеріалу. При цьому ймовірним є формування проміжних приповерхневих 

структур із включенням в них домішкових атомів, що призводить до прояву 

реконструкційних ефектів на поверхні наночастинок магеміту [289]. Накопи-

чення в приповерхневих областях структурних дефектів викликає зменшення 

симетрії ближнього оточення іонів Fе
3+

 і, як наслідок, зумовлює збільшення 

квадрупольного розщеплення суперпарамагнітних компонент МС спектрів. 

Таким чином, друга суперпарамагнітна компонента зразків обох серій 

формується в результаті резонансного поглинання ядрами Fе
57

, які пере-

бувають у несиметричному ближньому оточенні в дефектних приповерх-

невих шарах наночастинок магеміту. 

Як було показано вище (рис. 3.16) збільшення температури відпалу 

практично не впливає на співвідношення інтегральних інтенсивностей супер-

парамагнітних та зееманівських складових відповідних месбауерівських 

спектрів. Однак, при цьому прослідковується залежність зміни інтегральної 

інтенсивності обох дублетних компонент суперпарамагнітної складової МС 

спектрів зразків серій 0.3М та 0.5М від температури відпалу (рис.3.18). 
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Рисунок 3.18 – Залежність зміни інтегральної інтенсивності дублетних 

компонент суперпарамагнітної складової МС спектрів зразків системи 

МПБ серій 0.3М та 0.5М 
 

Динаміка зміни відносної інтегральної інтенсивності першої дублет-

ної компоненти, яка, згідно наших припущень, формується добре закриста-

лізованими внутрішніми ядрами наночастинок магеміту, для обох серій 

зразків з ростом температури є схожою. При підвищенні температури від 

125
о
С до 175

о
С спостерігаємо незначне її зростання, що викликано початком 

процесу формування фази магеміту. Однак, поведінка відповідних залежнос-

тей другої дублетної компоненти (рис.3.18) свідчить, що при низьких темпе-

ратурах терморозкладу має місце також конкуруючий процес диспергування 

матеріалу. Це супроводжується збільшенням відносної кількості ядер 
57

Fе, 

які зосереджені у дефектних приповерхневих шарах. Максимальне доміну-

вання процесу диспергування спостерігається для температури 200
о
С, після 

чого спостерігається різке сповільнення його швидкості з наступною ста-

білізацією при температурах 225 та 250
о
С. Це також підтверджується тим 

фактом, що на відповідних залежностях для першої дублетної компоненти 

фіксується локальний мінімум при даній температурі з наступним її подаль-

шим різким зростанням, яке вказує на початок процесів спікання матеріалу. 

Таким чином, при температурі 200
о
С завершується процес диспергування ма-

теріалу в результаті терморозкладу металорганіки і домінуючим стає процес 

спікання наночастинок магеміту з формуванням мезопористої структури 

матеріалу. Одержані результати добре корелюють із вищеприведеними 
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дослідженнями морфологічних характеристик цих серій зразків 0.3М та 0.5М 

системи МПБ. Адже саме для температури відпалу в околі 200
о
С нами 

зафіксовано мінімальні значення розмірів наночасток та максимальні вели-

чини питомої площі поверхні і пористості відповідних матеріалів. 

Необхідно відзначити, що для зразка 0.3М отриманого після відпалу 

при температурі 125
о
С спостерігається початкове достатньо високе значення 

інтегральної інтенсивності другої дублетної компоненти, яка відповідає 

ядрам Fе
57

 зосереджених у дефектних приповерхневих шарах, що повністю 

підтверджує початковий хід кривої залежності питомої площі поверхні 

зразків цієї серії від температури (рис.3.12). 

Магнітовпорядкована складова месбауерівських спектрів зразків серій 

0.3М та 0.5М являє собою суперпозицію уширених зееманівських релак-

саційних секстиплетів, які формуються в результаті резонансного поглинання 

-квантів ядрами Fе
57

 в наночастинках магеміту з розмірами, що відповідають 

перехідному стану між суперпарамагнітним та магнітовпорядкованим. При 

цьому на спектрах зразків серії 0.5М (рис.3.16 та 3.17) також наявна зеема-

нівська складова характеристичні параметри якої відповідають фазі гематиту: 

Неф = 514 кЕ, ІS = 0,35 мм/с та QS = -0,21 мм/с. Близький набір параметрів 

(Неф = 515 кЕ, ІS = 0,38 мм/с та QS = -0,24 мм/с) для фази мікрокристалічного 

гематиту α-Fе2О3 був зафіксований авторами [287]. Відносний вміст цієї фази 

незначний, він становить близько 3%. Очевидно, що саме із цієї причини на 

дифрактограмах відповідних зразків не було зафіксовано жодних рефлексів 

кристалічної структури фази α-Fе2О3. Тут потрібно відзначити практично 

повну відсутність впливу температури відпалу на відносний вміст гематиту у 

зразках серії 0.5М (рис.3.16), що вказує на ключовий фактор, який зумовлює 

формування цієї паразитної фази – збільшення молярної концентрація водних 

розчинів вихідних прекурсорів від 0,3М до 0,5М. Вміст фази гематиту є прак-

тично незмінним і при застосуванні низькотемпературних МС досліджень 

зразка серії 0.5М отриманого терморокладом при 200
о
С, він становить ≈ 3%. 
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Результати низькотемпературних МС досліджень зразка серії 0.3М от-

риманого терморокладом при 200
о
С повністю підтверджують його моно-

фазний склад. Характеристичні параметри зееманівської складової, яка чітко 

фіксується вже при температурі кріозйомки 140 К і вміст якої зростає до 

≈ 50% при 88 К, становлять Неф = 473 кЕ, ІS = 0,44 мм/с та QS = 0,01 мм/с і є 

типовими для шпінельної структури магеміту. При цьому МС спектр отрима-

ний при температурі кріозйомки 88 К містить значну релаксаційну складову 

до ≈ 38% та залишковий вміст суперпарамагнітної складової ≈ 17%, що, 

згідно проведених оцінок, вказує на наявність в складі зразка наночастинок із 

розмірами менше 4 нм. Схожа ситуація спостерігається і для зразка серії 

0.5М отриманого терморокладом при 200
о
С (рис. 3.17). Сумарний залиш-

ковий вміст релаксаційної та суперпарамагнітної складових становить ≈ 40% 

при температурі кріозйомки 88 К. При цьому, із зменшенням температури 

зйомок вміст магнітовпорядкованої складової зростає від 24% до 57%. 

Важливим також є доведений нами факт відсутності в синтезованих 

зразках іонів Fе
2+

. Хоча з огляду на перебіг просторово неоднорідних 

процесів утворення фази магеміту, для яких характерним є формування 

проміжних приповерхневих структур з поступовим накопиченням дефектів, 

ймовірність фіксації на МС спектрах дублетної компоненти із QS ≥ 2 мм/с від 

іонів Fе
2+

 була доволі високою. На це вказують результати нашої роботи [4] 

по МС дослідженнях модельної структури епітаксійних плівок залізо-ітріє-

вого гранату, для яких було встановлено факт наявності навіть у високо-

досконалих структурах саме в приповерхневих шарах невеликої кількості 

іонів заліза із проміжним ступенем окислення між «+2» і «+3», що формують 

незначний парамагнітний дублет (2%). В результаті це призводило до 

порушення симетрії аніонної підгратки і, як наслідок, до формування додат-

кової магнітонееквівалентної d-позиції в структурі плівок, що значним чином 

впливало на їх магнітні властивості. Проте, на отриманих МС спектрах 

зразків системи МПБ серій 0.3М та 0.5М не зафіксовано жодних слідів дуб-

летних компонент із квадрупольним розщепленням QS ≥ 2 мм/с, що свідчить 
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про дуже малу ймовірність наявності включень структурно близької фази 

магнетиту, а також можливої фази в‘юститу, як результат недоокислення 

металорганічного прекурсору в киснезбідненій атмосфері при швидкому 

перебігу процесів терморозкладу. 
 

3.1.2  Дослідження дефектності структури мезопористого магеміту ме-

тодами оптичної спектроскопії. Модель формування мезопористої структури 
 

Взаємозв‘язок між лінійними розмірами наночастинок та електрон-

ною структурою відповідного матеріалу при переході системи в нанорозмір-

ний стан, для якого характерним є наявність співмірних об‘ємних частин 

кристалічних центральних ядер та дефектних поверхневих шарів, призводить 

до прояву розмірних ефектів, зокрема до зміни його оптичних властивостей 

[289]. При цьому ефективним засобом дослідження дефектності структури 

мезопористих оксидів заліза із частинками нанометричних розмірів та відпо-

відних взаємозв‘язків із умовами їх отримання стає метод спектрофотометрії 

у видимій та ближній інфрачервоній областях спектру (спектрометри USB 

2000 Fіbеr Орtіс Sресtrоmеtеr та ThеrmоNісоlеt 6700 відповідно). 

 
 

Рисунок 3.19 – Оптичні спектри поглинання зразків  

системи МПБ серій 0.3М та 0.5М 
 

Оптичні спектри поглинання, які являють собою залежності безроз-

мірного коефіцієнта оптичної густини пропускання А від довжини хвилі 

випромінювання λ, для зразків системи МПБ серій 0.3М та 0.5М для всього 

діапазону застосованих температур терморозкладу представлено на рис. 3.19. 
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Слід відзначити значну схожість спектрів поглинання як між зразками однієї 

серії отриманих при терморозкладі металорганічних ксерогелів в застосова-

ному діапазоні температур відпалу, так і між серіями 0.3М та 0.5М загалом. 

Зв‘язок між шириною забороненої зони напівпровідника Еg, коефіці-

єнтом оптичного поглинання , який є прямопропорційним до коефіцієнта 

оптичної густини пропускання А, та частотою випромінювання  виража-

ється наступним чином: 

α = ∑αі = ∑ [Сі(hν - Еgі)
mі

] / hν (3.3) 

де Сі – коефіцієнт; Еgі – енергія ширини забороненої зони; mі – коефіцієнт, що 

визначає природу оптичного переходу (може приймати значення 1/2, 3/2, 2 

або 3 для відповідно прямих дозволених, прямих заборонених, непрямих 

дозволених та непрямих заборонених переходів [290]. 

Перетворивши вираз (3.3) та застосувавши покроково логариф-

мування та диференціювання по (hν) отримаємо: 

d(ln(α·hν)) / d(hν) = m / (hν-Еg) (3.4) 

Таким чином, ширина забороненої зони може бути визначена за положенням 

максимумів залежності (3.4) як функції f(hν) = m / (hν-Еg) [291]. 

 
 

Рисунок 3.20 – Функціональна залежність d(ln(α·hν)) / d(hν) = m / (hν-Еg) 

для зразків серій 0.3М та 0.5М системи МПБ 
 

Отримана на основі масиву експериментальних даних (рис. 3.19) 

функціональна залежність f(hν) = d(ln(α·hν)) / d(hν) = m / (hν-Еg) (рис. 3.20) є 

немонотонною [44]–[45]. Наявність декількох максимумів вказує на складну 
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будову електронної структури синтезованих матеріалів і можливість цілого 

ряду дозволених електронних переходів. Чітко виділяються два кардинально 

різних діапазони енергій. Для першого діапазону 1,45-1,65 еВ властивим є 

наявність двох різких максимумів Еg1 і Еg2. В другому діапазоні 1,75-3,50 еВ 

спостерігаємо неперервну зміну функції f(hν) = d(ln(α·hν)) / d(hν) = m / (hν-Еg) 

з кількома характерними локальними максимумами. Одне із зафік-

сованихзначень енергії локального максимуму на цьому діапазоні для всіх 

зразків обох серій становить 2,06 еВ, що чітко відповідає ширині забороненої 

зони мікрокристалічного магеміту Еg
bulk

 [281] (рис. 3.20). 

Прояв розмірного ефекту для наночастинок напівпровідників 

детально розглядався в роботі [292]. Було виявлено, що при зміні розміру 

наночастинок відбувається зсув краю смуги поглинання і екситонного піку 

порівняно з їх положенням для об‘ємного матеріалу. Взаємозв‘язок між цими 

величинами задає формула Бруса: 
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(3.5) 

де ΔЕg = Еg - Еg
bulk

 – зсув ширини забороненої зони; Еg
bulk

 – ширина 

забороненої зони мікрокристалічного матеріалу; R – усереднений радіус 

частинки; mе* та mf* – ефективні маси електрона і дірки в напівпровіднику; 

 – діелектрична проникність напівпровідника; 0 – діелектрична стала. 

Вигляд функціональної залежності (3.5) для наночастинок магеміту 

представлено на рис. 3.21 (крива 1). Крива 2 демонструє модифіковану фор-

мулу Бруса, яка також приведена на рис. 3.21. Як бачимо, зсув ширини забо-

роненої зони для наночастинок магеміту при зменшенні їх розмірів до поряд-

ку кількох нанометрів стрімко зростає. На основі формули Бруса проведено 

цілий ряд успішних досліджень морфологічних характеристик наночастинок 

оксидів заліза. В роботі [293] отримано практично повне співпадіння експе-

риментальних значень величини енергії зсуву ширини забороненої зони від 
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лінійних розмірів наночастинок гематиту та відповідної теоретичної кривої, 

яка побудована на основі цієї формули (рис. 3.22). 

Таким чином, можна 

стверджувати, що при змен-

шенні лінійних розмірів нано-

частинок оксидів заліза очіку-

ється збільшення ширини за-

бороненої зони відповідних 

матеріалів. Однак в нашій ро-

боті спостерігається карди-

нально інша ситуація. Два 

найбільших чітких максимуми 

Еg1 і Еg2 знаходяться в області 

менших енергій за ширину за-

бороненої зони мікрокриста-

лічного магеміту Еg
bulk

. Їх по-

ложення виявляли із застосу-

ванням розділення суперпози-

цією функцій Гауса. Встанов-

лено, що для зразків серії 

0.3М вони відповідають зна-

ченням ширини забороненої 

зони Еg1 = 1,434-1,488 еВ та 

Еg2 = 1,572-1,586 еВ, а для 

серії 0.5М відповідно вони 

рівні Еg1 = 1,491-1,500 еВ та 

Еg2 = 1,577-1,584 еВ. Цікавим є факт схожої динаміки зміни величин Еg1 і Еg2 

із ростом температури терморозкладу для обох серій зразків. Потрібно також 

відмітити різку зміну ходу побудованих кривих в діапазоні температур 200-

225
о
С (рис.3.23). При цьому, значення Еg2, що відповідає найбільш інтен-

 
 

Рисунок 3.21 – Розмірна залежність зсуву 

ширини забороненої зони для наночас-

тинок магеміту на основі формули Бруса 

 
 

Рисунок 3.22 – Розмірна залежність зсуву 

ширини забороненої зони для наночасти-

нок гематиту (точки – експеримент, лінія 

– теоретична залежність розрахована на 

основі формули Бруса) [293] 
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сивному максимуму, змінюється порівняно слабо і є приблизно рівним для 

обох серій зразків [54]. Схожі результати були отримані в ході досліджень 

проведених в роботі [289]. Авторами також фіксувалось зменшення ширини 

забороненої зони для нанодисперсного магеміту до 1,3 еВ порівняно з об‘єм-

ними мікрокристалічними зразками. Спостережувані зміни було пояснено 

«реконструкційними ефектами» в структурі поверхневих шарів наночас-

тинки. Перебіг запропонованих процесів є можливим завдяки наявності в 

шпінельній кристалічній структурі магеміту хаотично розвпорядкованих 

катіонних вакансій у В-позиціях. Це відкриває можливості мінімізувати 

енергію дефектної структури поверхневих шарів наночастинок шляхом 

утворення проміжних структур та включенням домішкових атомів, так звані 

«реконструкційні ефекти». При цьому, спостерігається формуванння енерге-

тичних станів, які є нехарактерними для мікрокристалічних зразків. 

Очевидно, що зафіксовані нами результати стосовно зміщення най-

більших чітких максимумів Еg1 і Еg2 в область менших енергій за ширину 

забороненої зони мікрокристалічного магеміту Еg
bulk

 є наслідком схожих до 

запропонованих в [289] «реконструкційних ефектів». Значна відносна інтен-

сивність максимумів Еg1 і Еg2 дозволяє зробити припущення, що поверхневі 

шари з «реконструйованою» структурою становлять значну долю об‘єму на-

ночастинки. На це також вказують результати месбауерівської спектроскопії 

(див. пп. 3.1.1), згідно яких відносна інтегральна інтенсивність дублетної 

компоненти (№2), що відповідає ядрам Fе
57

 зосереджених у дефектних при-

поверхневих шарах значно перевищує суперпарамагнітну компоненту (№1) 

від добре закристалізованих внутрішніх об‘ємних шарів наночастинок маге-

міту. Ймовірним також видається припущення, що свою роль тут відіграє ще 

й формування мезопористої структури, адже вона, власне, і утворюється в 

результаті спікання наночастинок між собою за рахунок дефектних поверх-

невих областей. На підтвердження висловлених припущень варто відзначити 

той факт, що для зразків серії 0.5М з підвищенням температури відпалу 

спостерігається ріст інтегральної інтенсивності максимуму з енергією 
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2,06 еВ. Це свідчить про зростання відносного вмісту фази мікрокриста-

лічного магеміту та добре корелює із результатами МС та ХСФА. 

 
 

Рисунок 3.23 – Зміна параметрів Еg1 та Еg2 з ростом температури відпалу 

для зразків серій 0.3М та 0.5М системи МПБ 
 

Зважаючи на вищеприведені результати і припущення, очевидним 

стає необхідність проведення досліджень стану поверхні наночастинок. Від-

повідно до даних інфрачервоної спектроскопії (ІЧ) (рис.3.24), для синтезова-

них зразків системи МПБ характерним є наявність молекулярної недисоційо-

ваної води на поверхні наночастинок, на що вказує широка область погли-

нання в околі 3100–3600 см
-1

, яка відповідає модам коливань (Н-О) [294]. 

Пік з максимумом при 1600-1650 см
-1

 вказує також на присутність структур-

нозв‘язаних ОH-груп. Інтенсив-

ність поглинання для цих облас-

тей зменшується із збільшенням 

температури відпалу, що свід-

чить про поступову дегідрата-

цію синтезованих зразків. Ха-

рактерним для ІЧ-спектрів є та-

кож наявність СОО− симетрич-

них коливних мод в околі 1400-

1440 см
−1

 [νs(СОО−)] [295]. 

Разом із тим пік поглинання  в 

 
 

Рисунок 3.24 – ІЧ-спектри зразків серії 

0.5М системи МПБ для застосованого 

діапазону температур терморозкладу 
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околі 1410 см
-1

 є характерним для площинних зв‘язків О–Н··О [296]. Харак-

теристичні піки в областях 1465-1542 см
-1

, 1430-1460 см
-1

 та 860-885 см
-1

 

також вказують на високу ймовірність наявності на поверхні частинок 

матеріалу адсорбованих груп СО3
2-

 [296] (рис.3.24). Таким чином, для мезо-

пористої структури характерним є наявність сорбованих карбоксильних та 

гідроксильних груп в результаті недоокислення металорганічного прекурсору 

при достатньо низьких температурах терморозкладу. 

Модель формування мезопористої структури магеміту. 

Внаслідок газовиділення при відпалі макропористого ксерогелю кри-

сталогідрату цитрату заліза матеріал диспергується, що призводить до 

формування розвиненої поверхні. При цьому саме макропориста структура 

ксерогелю забезпечує велику кількість центрів зародкоутворення фази маге-

міту, що дозволяє підібрати технологічні умови за яких ймовірність подаль-

шого фазового переходу магеміт – гематит буде мінімальною. Однак, збіль-

шення молярної концентрації водних розчинів вихідних прекурсорів до зна-

чення 0,5М призводить до формування більш щільної структури ксерогелю і, 

як результат, унеможливлює запобігти утворенню паразитної фази гематиту 

в кінцевому продукті. Поверхня наночастинок магеміту залишається вкритою 

карбоксильними та гідроксильними групами в результаті недоокислення 

металорганічного прекурсору в киснезбідненій атмосфері за умови перебігу 

процесів терморозкладу при достатньо низьких температурах. Одночасний 

паралельний перебіг процесів диспергування матеріалу внаслідок активної 

дегазації та спікання утворених при цьому частинок магеміту призводить до 

формування високодефектної мезопористої структури матеріалу, причому 

високоймовірним є входження в структуру домішкових атомів, зокрема 

вуглецю. В результаті просторової неоднорідності процесів формування об-

ластей з структурою магеміту матеріал стає фазово неоднорідним. Присутні 

як області з характеристиками властивими для об‘ємної фази магеміту, про 

що яскраво свідчить широкий максимум в околі 2,06 еВ для усіх синтезова-

них зразків системи МПБ, який характеризує прямий дозволений перехід для 
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термодинамічно стабільного мікрокристалічного магеміту, так і високоде-

фектні зони, для яких є характерні значні зміни ширини забороненої зони при 

збереженні кристалічного впорядкування. Зсув цього параметру в область 

менших енергій очевидно зумовлений формуванням кількох квазістабільних 

станів внаслідок ефектів самовпорядкування в цих системах при утворенні 

мезопористої структури. 
 

3.1.3  Система МПТ при формуванні ксерогелю цитрату заліза із 

тридентантних комплексів. Порівняльний аналіз стабільності мезопо-

ристих структур систем МПБ та МПТ 
 

Основною ідеєю подальших досліджень є з‘ясування можливостей 

формування мезопористої структури магеміту при збереженні монофазності 

та нанорозмірного стану кінцевого продукту за умови використання реакцій-

ного середовища із рН близьким до нейтрального. Реалізація цієї ідеї дозво-

лить суттєво знизити рівень викидів кислих газів на етапі отримання ме-

талорганічного ксерогелю кристалогідрату цитрату заліза та підвищить еко-

логічність запропонованої нами технології – цитратного золь-гель синтезу. 

Беручи до уваги отримані нами результати щодо визначального впли-

ву величини молярної концентрації водних розчинів вихідних прекурсорів 

(≥ 0,5М) на щільність структури ксерогелю і, як наслідок, на ймовірність 

зародкоутворення паразитної фази гематиту в кінцевому продукті 

(див. пп. 3.1.1), для даного блоку досліджень синтез зразків здійснювався при 

застосуванні 0,3М розчинів прекурсорів. Згідно результатів досліджень про-

цесів формування цитратних комплексів заліза проведених у розділі 2 при 

досягненні кислотності реакційного середовища рН > 6 відбувається повна 

дисоціація лимонної кислоти і, як наслідок, в розчині формуються міцні 

моноядерні тридентатні комплекси цитрату заліза [Fе(ОН)2(HL)
3-

(H2О)]
2-

. 

При подальшому висушуванні застосування атмосфери з надлишковим 

тиском водяних парів забезпечує, як і у випадку синтезу системи МПБ, 

утворення ксерогелю з розвиненою макропористою структурою. Необхідно 
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відзначити той факт, що для ксерогелів сформованої нами системи зразків 

МПТ (на основі моноядерних тридентатних комплексів) характерним є 

домінування макропор більшого діаметру, ніж у випадку системи МПБ. 

Порівняльний дериватографічний аналіз систем зразків МПБ та МПТ, 

отриманих за умови приготування реакційних середовищ із 0,3М водних 

розчинів вихідних прекурсорів, свідчить про перебіг однакових процесів при 

терморозкладі відповідних ксерогелів. На це вказує однотипний хід термо-

гравіметричних кривих відзнятих для обидвох систем (рис. 3.25, а). 

  
 

Рисунок 3.25 – Результати порівняльного дериватографічного аналізу 

зразків систем МПБ та МПТ: ТГ криві (а), ДТГ криві (б) 
 

Як було показано вище (рис. 3.2), ДТГ криві отримані при термороз-

кладі ксерогелів серій 0.025М, 0.05М, 0.1М та 0.3М системи МПБ є практич-

но ідентичними. Перший максимум швидкості дегідратації спостерігається у 

вузькому околі температури 146
о
С (рис.3.2 та рис.3.25, б). Відмінності були 

зафіксовані тільки для серії 0.5М системи МПБ. Їх суть полягала у появі до-

даткового уширеного максимуму швидкості дегідратації в околі температури 

107
о
С та перерозподілу інтенсивності решту зафіксованих піків (рис.3.2). 

Наявність додаткового максимуму в області низьких температур, ймовірно, 

зумовлена видаленням молекул води, які адсорбовані центральними об‘єм-

ними зонами відносно великих макроблоків ксерогелю при його формуванні. 

Для відносно менших макроблоків у випадку ксерогелів серій 0.025М, 0.05М, 

0.1М та 0.3М системи МПБ цей процес завершується на етапі висушування. 

Схожа ситуація спостерігається нами і зараз для системи МПТ. Перший 
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уширений максимум швидкості 

дегідратації невисокої інтен-

сивності формується в в околі 

107
о
С (рис.3.25, б). При цьому 

інтенсивність основного макси-

муму втрати маси в результаті 

зневоднення ксерогелів в околі 

146
о
С, який є типовим для сис-

теми МПБ за умови низьких 

молярних концентрацій вихід-

них розчинів  0.3М, різко спа-

дає. Натомість формується ви-

сокоінтенсивний максимум в околі 195
о
С, який відповідає в даному випадку 

перебігу двох одночасних процесів. По-перше, має місце фазовий перехід 

пентагідрату цитрату заліза С6H5О7Fе·5H2О в тригідрат С6H5О7Fе·3H2О, що 

розпочинається ще при температурі 146
о
С. Тривалий характер цього фазо-

вого переходу зумовлений в даному випадку низькою швидкістю його пере-

бігу внаслідок великих розмірів макроблоків, що гальмує швидке зневод-

нення їх центральних об‘ємних зон. По-друге, на цьому етапі також спо-

стерігається значне виділення вуглекислого газу, що свідчить про 

інтенсивний перебіг терморозкладу металорганіки з утворенням оксидних 

фаз. Зміщення області фазового переходу пентагідрату С6H5О7Fе·5H2О в 

тригідрат С6H5О7Fе·3H2О в сторону вищих температур унеможливлює фор-

мування центрів кристалізації фази магеміту при відпалі ксерогелю за темпе-

ратури 125
о
С на протязі 1,5 год. Це яскраво ілюструє вигляд відповідної ди-

фрактограми (рис. 3.26), яка вказує на аморфну природу отриманого матеріа-

лу. При цих же умовах для системи МПБ кінцевий продукт ідентифікувався 

як слабокристалічний магеміт (рис. 3.4). При цьому загальний вигляд МС 

спектрів і, відповідно, характеристичні параметри парамагнітної складової 

обидвох систем є аналогічними (рис. 3.27 та рис. 3.16). 

 
 

Рисунок 3.26 – Дифрактограми зразків 

системи МПТ отриманих в результаті ізо-

хронного відпалу протягом 1,5 год при 

вказаних температурах терморозкладу 



130 

Однак, вже при підвищенні темпе-

ратури відпалу ксерогелю системи МПТ 

до 150
о
С на відповідній дифрактограмі 

фіксуються інтенсивні уширені рефлекси 

фази магеміту (рис. 3.26). На МС спектрі 

цього зразка чітко спостерігається релак-

саційний зееманівський секстиплет, що 

відповідає проміжному стану матеріалу 

між суперпарамагнітним і магнітного впо-

рядкування (рис. 3.27). При цьому цент-

ральна частина спектру містить інтенсив-

ний суперпарамагнітний дублет, який 

формується наночастинками фази маге-

міту. Подальше підвищення температури 

відпалу призводить до зростання відносної частки матеріалу, для якої харак-

терним є стан магнітного впорядкування. Натомість, відповідні дифрак-

тограми при підвищенні температур відпалу починаючи із 150
о
С і вище є 

практично ідентичними (рис. 3.26), за винятком незначного зростання 

інтенсивності основних рефлексів фази магеміту, що свідчить про перебіг 

малоінтенсивних процесів спікання матеріалу. 

Зафіксовані відмінності між МС спектрами зразків систем МПБ та 

МПТ, що отримані за однакових температур відпалу визначаються, очевидно, 

різницею в розмірах частинок матеріалів. Матеріали системи МПБ отримані 

в результаті відпалу при температурах від 125
о
С до 250

о
С містять в своєму 

складі наночастинки, що перебувають в суперпарамагнітному стані за кім-

натної температури. Для матеріалів системи МПТ відносний вміст зеема-

нівської складової спектру монотонно збільшується з ростом температури 

відпалу, що також, як і результати ХСФА аналізу, вказує на укрупнення 

частинок магеміту. Причому ця компонента вже для матеріалу синтезованого 

при відпалі ксерогелю за температури 250
о
С стає домінуючою (рис. 3.27). 

 
 

Рисунок 3.27 – МС спектри 

зразків системи МПТ для за-

стосованого діапазону тем-

ператур терморозкладу 
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Рисунок 3.28 – Дифрактограми зразків систем МПБ та МПТ отриманих в 

результаті подальшого ізохронного відпалу протягом 1,5 год при 

температурах в діапазоні від 300
о
С до 500

о
С 

 

Для встановлення структурної стабільності синтезованих матеріалів 

систем МПБ та МПТ зразки отримані в результаті відпалу при 250
о
С додат-

ково прожарювались на повітрі при температурах 300-500
о
С протягом 

1,5 год. Відповідні дифрактограми представлено на рис. 3.28. Відомо, що 

магеміт є метастабільною фазою і необоротно трансформується в гематит. 

Температура фазового переходу є розмірночутливим параметром. На неї 

також чинять вплив морфологічні характеристики матеріалу, стан поверхні 

та наявність і тип дефектів. Зокрема, авторами [297] для наночастинок γ-

Fе2О3 розмірами близько 25 нм фазовий перехід зформуванням гематиту 

фіксувався при температурі 500
о
С. Для мікрокристалічного магеміту, як свід-

чать результати роботи [298], характерним діапазоном температур для фазо-

вого переходу магеміт – гематит є 510 – 660°С. У роботі [299] встановлено, 

що при зменшенні розмірів наночастинок температура фазового переходу 

знижується. Для матеріалу, що містить наночастинки розмірами від 5 нм до 

50 нм перехід розпочинається при температурі нижче 250
о
С і завершується 

вже після відпалу при 450
о
С. Отриманий результат було пояснено початком 

переходу γ-Fе2О3 α-Fе2О3 для частинок мінімальних розмірів, що призво-

дило до подальшої кристалізації фази гематиту на цих зародкових центрах. 

В нашому випадку підвищення температури відпалу до 300
о
С для 

зразка системи МПБ призводить до появи слідів формування магнітовпоряд-
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кованої складової матеріалу, яка відповідно до значень характеристичних 

параметрів зееманівського секстиплету є фазою гематиту (рис. 3.29). Повна 

фазова трансформація γ-Fе2О3 α-Fе2О3, згідно результатів ХСФА аналізу та 

МС спектроскопії, відбувається в діапазоні температур 350-400
о
С. МС спектр 

зразка отриманого в результаті прожарювання при температурі 400
о
С свід-

чить про повне магнітне впорядкування матеріалу і є типовим для фази мік-

рокристалічного гематиту. Подальше підвищення температури відпалу до 

450
о
С стимулює подальше укрупнення мікрокристалітів гематиту, на що вка-

зують звуження ширин основних рефлексів цієї фази на дифрактограмі 

(рис. 3.28) та ліній характерного зееманівського секстиплету (рис. 3.29). 

Застосовуючи формулу Дебая-Шерера були простежені зміни розмірів 

ОКР для фаз γ-Fе2О3 та α-Fе2О3 (рис. 3.30). Розрахунки здійснено на основі 

визначення ширин найбільш інтенсивних рефлексів відповідно (220), (311) та 

(511) для фази γ-Fе2О3 та (012), (104), (110) та (116) для фази α-Fе2О3. Розра-

ховані розміри ОКР для фаз γ-Fе2О3 та α-Fе2О3 системи МПБ становлять 

відповідно – 7-10 нм і 20-27 нм. 

   
 

Рисунок 3.29 – МС спектри зразків систем МПБ та МПТ отриманих в 

результаті відпалу при температурах від 300
о
С до 500

о
С 
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Необхідно відзначити 

наступний надзвичайно ціка-

вий результат. Згідно даних 

МС спектроскопії зразків сис-

теми МПБ (рис. 3.29), фазовий 

перехід магеміт – гематит від-

бувається практично без укруп-

нення наночастинок магеміту 

(рис. 3.30). Тобто, підвищення 

температури відпалу до 300
о
С 

не призводить до їх спікання, а 

одразу стимулює початок фазо-

вої трасформації. При вищій 

температурі 350
о
С ситуація повторюється. Спостерігаємо перебіг фазового 

переходу без збільшення розмірів частинок залишкової фази магеміту. 

Однак, при цьому має місце укрупнення кристалітів фази гематиту. Зафік-

сований результат свідчить на користь хорошої структурної стабільності 

мезопористого формування на основі наночастинок фази магеміту, що 

дозволяє прогнозувати швидкий іонний транспорт в катодних композиціях на 

основі такого типу матеріалів. При цьому встановлене нами в пп. 3.1.2 

зменшення ширини забороненої зони для зразків системи МПБ дозволяє 

також припускати значне покращення також і електронного транспорту по 

високодефектних приповерхневих шарах. 

Для системи МПТ початок фазового переходу магеміт – гематит, 

згідно результатів ХСФА аналізу та месбауерівської спектроскопії, однознач-

но фіксується тільки починаючи із температури відпалу 450
о
С. Кінцева 

застосована температура прожарювання 500
о
С не призводить до закінчення 

повного фазового переходу. При цьому, домінуючою фазою є магеміт. Необ-

хідно також відзначити, що для фази γ-Fе2О3 зразків системи МПТ в усьому 

застосованому діапазоні температур відпалу від 150
о
С до 500

о
С середні роз-

 
 

Рисунок 3.30 – Залежність розмірів ОКР 

для фази магеміту в зразках систем МПБ 

та МПТ від температур відпалу (для сис-

теми МПБ розмір ОКР при температурі 

400
о
С відповідає фазі гематиту) 
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міри наночастинок змінюються незначним чином (рис.3.30). Розраховані 

розміри ОКР для фаз γ-Fе2О3 та α-Fе2О3 системи МПТ знаходяться в діапазоні 

8-10 нм та 30-35 нм відповідно. При цьому середні розміри ОКР фази маге-

міту системи МПТ переважно для всіх температур відпалу від 150
о
С до 500

о
С 

є більшими за відповідні значення для зразків системи МПБ. 

Встановлені результати 

повністю узгоджуються із да-

ними про термостимульовані 

зміни морфологічних характе-

ристик досліджуваних систем. 

Було проведено порівняльний 

аналіз динаміки змін питомих 

площ поверхонь зразків систем 

МПБ і МПТ від температури 

відпалу (рис. 3.31). Встанов-

лено, що для зразків системи 

МПТ до температури 250
о
С 

спостерігається практично 

лінійне зростання питомої пло-

щі поверхні. Максимальне за-

фіксоване значення становить 

75 м
2
/г, що є вдвічі менше за 

максимальну питому площу по-

верхні досягнуту для системи 

МПБ. При цьому залежність 

питомого об‘єму пор від їх роз-

міру для системи МПТ характеризується наявністю мезопор розміром 3-8 нм 

(рис. 3.32). Основний вклад у об‘єм пор системи МПТ вносять мезопори 

розміром 3-4 нм. При температурах вищих 300
о
С для цієї системи намі-

чається подальша тенденція до спаду значень питомої площі поверхні. 

 
 

Рисунок 3.31 – Залежність питомої площі 

поверхні зразків систем МПБ та МПТ від 

температур відпалу 

 
 

Рисунок 3.32 – Розподіл пор за розмірами 

зразка системи МПТ, відпал при 200
о
С 
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Для системи МПБ застосу-

вання високих температур відпалу 

300-500
о
С призводить до різкого 

зниження питомої площі поверхні до 

значень характерних для відповід-

них зразків системи МПТ. Основною 

причиною, очевидно, є зародження 

великої кількості центрів кристалі-

зації фази гематиту, що й призво-

дить до часткового руйнування ме-

зопористої структури відповідних 

матеріалів із зменшенням їх питомої 

площі поверхні. Відносна втрата ма-

си в діапазоні температур 125–250
о
С 

для обох систем становить близько 

38 % (рис. 3.25, а). Видається оче-

видним, що відмінності в морфоло-

гічних характеристиках матеріалів 

цих двох систем МПБ та МПТ зу-

мовлені різною будовою металор-

ганічних ксерогелів до чого призво-

дить перебіг відмінних процесів ще 

на стадії поліконденсації золю. 

В кислому середовищі 

(рН < 3) основним лімітуючим фак-

тором процесу формування гелю є 

швидкість реакції поліконденсації. При цьому характерним є формування по 

всьому об‘єму золю великої кількості мономерів та олігомерів з реакційними 

групами. Їх об‘єднання призводить до формування слаборозгалужених 

полімерних ланцюгів. Результатом є конденсація кластерів з формуванням 

 

 

 
 

Рисунок 3.33 – СЕМ зображення 

поверхні зразків системи МПТ отри-

маних в результаті терморозкладу 

відповідного металорганічного 

ксерогелю при 125
о
С, 150

о
С та 200

о
С 
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полімерної сітки з порами малого радіусу [300]. Таким чином, для випадку 

системи МПБ реалізовується реакція обмеженої агрегації кластерів. Нато-

мість при рН > 6 лімітуючим фактором процесу формування гелю є гідроліз. 

Утворення кластерів здійснюється шляхом об‘єднання мономерів. В резуль-

таті полімерна сітка формується великими макроблоками, а для гелю харак-

терним є наявність пор відносно великого радіусу. Таким чином, реалі-

зовується реакція обмеженого росту кластерів з мономерів (механізм Ідена) 

[300]. При цьому тримірна просторова сітка гелю утворюється в результаті 

взаємодії окремих кластерів, що і спостерігається для системи МПТ. 

Запропоновані механізми формування внутрішньої будови ксерогелів 

систем МПБ та МПТ підтверджуються прямими СЕМ зображеннями їх по-

верхні. Зокрема, для системи МПБ зафіксовано формування в результаті ви-

сушування в атмосфері насиченої водяної пари складної розвиненої мак-

ропористої структури ксерогелю з сферичними пустотами різного діаметру 

(рис. 2.12). Також слід відмітити наявність щільної полімерної плівки як на 

внутрішніх, так і на зовнішніх їх поверхнях. Для системи МПТ при 

температурі терморозкладу відповідних ксерогелів 125
о
С сформовані, згідно 

механізму Ідена [300], структурні макроблоки залишаються неушкодженими 

з наявністю характерної поверхневої полімерної «кірки» (рис. 3.33). Початок 

їх руйнування фіксується при температурі 150
о
С. В діапазоні температур 175-

250
о
С процеси газовиділення різко інтенсифікуються, в результаті чого 

матеріал диспергується при збереженні блочної макроструктури. 

 

3.2  Структурно-морфологічні параметри та магнітна мікрострук-

тура нанодисперсних оксидів заліза отриманих термічним розкладом 

ксерогелів цитрату заліза висушених у вакуумі 
 

Основною ідеєю наступних етапів досліджень було з‘ясування можли-

вості суттєвого скорочення тривалості етапу формування металорганічного 

ксерогелю за умови збереження заданих морфологічних характеристик 

кінцевого продукту. Для її реалізації на етапі висушування було застосовано 
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розрідження повітряної атмосфери (вакуумне висушування, 0,1 атм.). Такий 

підхід прогнозовано дозволить суттєво підвищити рівень економічності 

запропонованої технології. 
 

3.2.1  Система МДБ отримана за умови рівності молярного 

співвідношення метал / цитрат-аніон 

 

Система зразків МДБ (магеміт нанодисперсний, бідентатні цитратні 

комплекси) синтезована при молярному співвідношенні вихідних прекур-

сорів в реакційному середовищі Fе / L = 1 / 1, що відповідало кислотності 

останнього рН < 3 (див. табл. 2.3). Застосовано молярні концентрації водних 

розчинів прекурсорів 0,1М, 0,3М та 0,5М з відповідним позначенням зразків. 

Формування ксерогелю відповідно проводилось в умовах розрідженої 

атмосфери (0,1 атм.). Висушування у вакуумі призводить до формування 

щільного ксерогелю у вигляді пористих скловидних агломератів (рис. 2.11). 

Беручи до уваги результати вищепроведених досліджень, терморозклад 

металорганіки здійснювався при понижених температурах для уникнення 

можливості перебігу фазового переходу магеміт – гематит. Для отримання 

при цих умовах монофазних кінцевих продуктів було застосовано стадійний 

термічний відпал по наступній схемі: 

(100
о
С – 2 год) → (125

о
С – 2 год) → (150

о
С – 2 год) 

Згідно даних ХСФА аналізу синтезованих зразків, отримані дифрак-

тограми містять всі основні рефлекси фази магеміту (рис. 3.34). Жодних 

інших рефлексів, які б свідчили про утворення додаткових фаз, не виявлено. 

Необхідно відмітити, що дифрактограми зразків 0.1М, 0.3М та 0.5М є прак-

тично ідентичними, що вказує на схожість їх морфологічних характеристик. 

Розраховані за допомогою побудови Вільямсона-Хола середні розміри ОКР 

для системи МДБ становлять 8, 6 та 7 нм відповідно для зразків 0.1М, 0.3М 

та 0.5М, що також підтверджує це припущення. Як бачимо, встановлення 

верхньої границі температур відпалу в околі 150
о
С та застосування стадійно-

го термічного відпалу з відповідними витримками є дієвим фактором стосов-
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но уникнення формування паразитної фази гематиту. Також цим самим, 

очевидно, ми запобігаємо стадії спікання матеріалів. На цей факт вказують 

дещо менші розміри ОКР зразка 0.5М даної системи (7 нм) порівняно із 

відповідним зразком системи МПБ (11 нм). 

   
 

Рисунок 3.34 – Дифрактограми (зліва) та МС спектри (справа) зразків 

системи МДБ отриманих за умови молярної концентрації водних розчинів 

прекурсорів відповідно 0,1М, 0,3М та 0,5М (температура відпалу 150
о
С) 

 

На відміну від результатів ХСФА аналізу, дані МС спектроскопії 

свідчать про наявність суттєвих відмінностей між отриманими спектрами для 

відповідних зразків (рис. 3.34), а також виявляють присутність паразитних 

іонів Fе
2+

. Основна відмінність між спектрами зразків системи МДБ полягає у 

наявності зееманівського секстиплету, що відповідає магнітовпорядкованому 

стану матеріалу. Так, для зразка 0.3М, для якого характерними є найменші 

розміри ОКР (6 нм), властивим є формування суперпарамагнітного стану 

матеріалу (рис. 3.34). Фіксуються лише сліди незначної (≈ 8%) релаксаційної 

складової. Для зразків 0.1М та 0.5М незначне збільшення розмірів ОКР до 

відповідно 8 нм та 7 нм призводить до формування зееманівських секстетів із 

сумарною відносною інтегральною інтенсивністю відповідно 29% та 39%. 

При цьому обидва спектри містять також релаксаційні складові – 10% та 20% 

відповідно. Висока роздільна здатність МС спектроскопії дозволила виявити 

формування близько 2% магнітовпорядкованої фази гематиту у цих зразках. 
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На спектрах усіх зразків фіксується дублетна компонента, що відпові-

дає іонам Fе
2+

. Їх вклад становить 13, 9 та 10% відповідно для зразків 0.1М, 

0.3М та 0.5М. Наявність іонів Fе
2+

, найбільш ймовірно, зумовлена віднов-

ленням іонів Fе
3+

 при умові вигорання вуглецевого скелету металорганічного 

прекурсору в киснезбідненій атмосфері. Зафіксований результат, очевидно, є 

проявом застосування вакуумного висушування, внаслідок чого макропо-

риста структура відповідних ксерогелів є частково вакуумована, що власне і 

призводить до нестачі кисню при відпалі. Підтвердженням цьому є резуль-

тати проведеного аналізу елементного складу синтезованих матеріалів, згідно 

якого всі матеріали містять домішкові атоми вуглецю: 14, 11 та 10% відпо-

відно для зразків 0.1М, 0.3М та 0.5М (похибка визначення не більше ±1%). 

  
 

Рисунок 3.35 – Енергетичний розподіл Fеsd- та Ор-електронів зразків 

системи МДБ відповідно 0.1М, 0.3М та 0.5М 
 

Зниження ступеня окислення іонів заліза підтверджено методом Х-

променевої емісійної спектроскопії [41] (рис. 3.35). Для зразка 0.1М харак-

терним є звуження розподілу Fеsd- електронів в короткохвильовій області за 

рахунок їх зміщення в сторону високих енергій. Як виявило порівняння ОKα 

смуг, для серії 0.5М спостерігається звуження енергетичного розподілу Ор-

електронів у високоенергетичній області за рахунок їх перерозподілу в об-

ласть низьких енергій. В той же час для системи 0.3М, яка характеризується 

мінімальними розмірами частинок звуження розподілу відбувається в низь-



140 

коенергетичній області спектру і енергетичне положення цих електронів зро-

стає, що відображає зміщення центру ваги ОKα в високоенергетичну область. 

  
 

Рисунок 3.36 – Результати низькотемпературних месбауерівських 

досліджень зразків 0.3М та 0.5М системи МДБ 
 

Застосування низькотемпературної МС спектроскопії дало змогу 

більш детально проаналізувати умови формування суперпарамагнітного ста-

ну зразків системи МДБ. Для зразка 0.5М цієї системи зниження температури 

зйомки до -183
о
С (90 К) призводить до практично повного заморожування 

релаксацій магнітного моменту монодоменних наночастинок (рис. 3.36). 

Відносна інтегральна інтенсивність залишкового суперпарамагнітного дуб-

лету становить менше 7%. Це дозволяє, беручи до уваги результати отримані 

нами в роботі [9], стверджувати, що в основному даний зразок містить у 

своєму складі наночастинки магеміту з розмірами від 4 нм до 7 нм. Для 

зразка 0.3М при отриманні спектру за температури -183
о
С (90 К) також спо-

стерігається формування зееманівського секстету, що відповідає магнітовпо-

рядкованій складовій матеріалу. Однак, в цьому випадку її вклад становить 

лише близько 70%, що відповідає наночастинкам розміром від 4 нм до 6 нм. 

Решту 30% матеріалу складаються із наночастинок із розмірами меншими за 

4 нм і при температурі 90 К залишаються в суперпарамагнітному стані. 
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Для встановлення морфоло-

гічних характеристик досліджуваних 

зразків системи МДБ було застосова-

но метод ізотермічної адсорбції азо-

ту. В результаті зафіксовано, що для 

всіх зразків притаманні достатньо 

високі значення питомої площі по-

верхні, які знаходяться в діапазоні 

від 82 до 121 м
2
/г. При цьому макси-

мальне значення було встановлено 

для зразка 0.3М, що добре корелює 

із розмірами наночастинок цієї сис-

теми. Прямим підтвердженням за-

фіксованим результатам є ТЕМ зо-

браження зразків (рис. 3.37), які 

яскраво свідчать, що розміри нано-

частинок усіх зразків є меншими за 

10 нм, а також вказують на наявність 

формувань по типу агломератів цих 

наночастинок. Отриманий розподіл 

пор за розмірами (рис. 3.38) одно-

значно вказує, що ці агломерати є 

мезопористими утвореннями, як і 

для випадку систем МПБ та МПТ. 

Необхідно відмітити, що для зразків 0.3М та 0.5М динаміка форму-

вання мезопористої структури є дуже близькою, про що свідчать схожі 

розподіли пор за розмірами. Вони вказують на наявність домінуючих в цих 

матеріалах пор розмірами від 3 до 4 нм. Інша ситуація спостерігається для 

зразка 0.1М, для якого розподіл пор є достатньо рівномірним для широкого 

діапазону від2 до 8 нм. Ймовірно, що це зумовлено наявністю в складі цього 

 
 

 
 

 
 

Рисунок 3.37 – ТЕМ зображення 

зразків системи МДБ 
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матеріалу значної кількості до-

мішкової вуглевмісної компо-

ненти та паразитних аморфних 

фаз, що містять іони Fе
2+

. Вна-

слідок цього можливим є бло-

кування як питомої поверхні 

зразка, так і його мезопористої 

структури. 

Таким чином, застосу-

вання запропонованих змін в 

умовах синтезу дозволило от-

римати матеріал (зразок 0.3М 

система МДБ) з високим ступенем дисперсності при збереженні його мезопо-

ристої структури. При цьому характерним є високе значення питомої площі 

поверхні 121 м
2
/г за умови, що основний вклад у об‘єм пор вносять мезопори 

розміром 3-4 нм. Однак, в кінцевому продукті виявлено достатньо вагомий 

залишковий вміст вуглевмісної компоненти та наявність в складі іонів Fе
2+

. 

Зважаючи на його застосування в якості катодів ЛДС, це може стати 

додатковими позитивними характеристиками, які прогнозовано повинні по-

кращити електронний транспорт в цьому матеріалі. Зокрема, наявність іонів 

Fе
2+

 відкриває можливість перебігу перколяційного механізму провідності, а 

вуглецева компонента буде виступати в ролі струмопровідної добавки. 

 

3.2.2  Система ГДА отримана за умови надлишку цитрат-аніонів в 

реакційній суміші 
 

Завданням даного блоку досліджень стало з‘ясування можливостей 

формування при застосуванні запропонованої нами технології цитратного 

золь-гель методу мезопористого гематиту із нанорозмірними частинками 

(система ГДА – гематит дисперсний, автогоріння). Для цього за основу взято 

умови синтезу, які були застосовані при отриманні зразка 0.1М системи МДБ, 

 
 

Рисунок 3.38 – Розподіл пор за розмірами 

зразків системи МДБ 
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однак змінено співвідношення вихідних прекурсорів в реакційному середови-

щі (табл. 2.3). Реалізувалась ситуація надлишку цитрат-аніонів в реакційній 

суміші в кількості Fе / L = 1 / 4. Беручи до уваги результати наших робіт [5], 

[15], такий підхід дозволить реалізувати процес автогоріння в дрібнодисперс-

них локальних областях ксерогелю із суттєвим підвищенням температури 

фронту горіння, що створює необхідні умови для формування фази гематиту. 

   
 

Рисунок 3.39 – Дифрактограма (зліва) та МС спектр (справа) системи ГДА 

(молярна концентрація 0.1М, автогоріння при температурі 150
о
С) 

 

Згідно даних ХСФА аналізу синтезованого матеріалу, отримана ди-

фрактограма є типовою для фази гематиту (рис. 3.39). Жодних інших реф-

лексів, які б вказували на утворення додаткових фаз, не виявлено. Оцінка 

середніх розмірів ОКР, проведена за допомогою побудови Вільямсона-Хола, 

свідчить про формування частинок гематиту достатньо великих розмірів – 

близько 16 нм. Зафіксовані результати підтверджуються також даними 

месбауерівської спектроскопії, згідно яких більша частина матеріалу (≈ 60%) 

знаходиться в стані магнітного впорядкування (рис. 3.39), шо відповідає 

частинкам з розмірами ≥ 15 нм. Характеристичні параметри відповідного 

зееманівського секстиплету Неф = 512 кЕ, ІS = 0,37 мм/с та QS = -0,21 мм/с 

однозначно вказують на їх приналежність фазі гематиту. На спектрі присутня 

також суперпарамагнітна компонента, вміст якої становить ≈ 32%, що 

свідчить про наявність в матеріалі також наночастинок менших розмірів. 

Разом із тим, вміст релаксаційної складової при цьому є незначним (≈ 8%). 
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Ситуація, що склалась пояснюється на-

ступним чином: матеріал складається із 

двох чітко розділених фракцій, основна їх 

відмінність полягає у розмірі утворених 

частинок. Очевидно, що в процесі син-

тезу при досягненні критичної темпера-

тури, яка характеризує момент початку 

процесу автогоріння, в матеріалі форму-

ється велика кількість центрів зародко-

утворення фази гематиту. На наступному етапі, при поширенні фронту горін-

ня, подальше формування гематиту здійснюється за механізмом приростання 

більш дрібних утворень до бічних граней більших за розмірами центрів 

кристалізації за умови локалізації перебігу процесу в невеликих об‘ємах. 

Таким чином, в даному випадку це, очевидно, призводить до відсутності 

стадії спікання і, внаслідок чого, спостерігається чітке розділення матеріалу 

на дві фракції із відповідними характеристичними розмірами частинок. Од-

нак на жаль, це також унеможливлює формування в матеріалі мезопористої 

структури. Свідченням цьому є отримане СЕМ зображення поверхні матеріа-

лу (рис. 3.40). Переважно спостерігаються добре закристалізовані макро-

блоки розмірами порядку 5 мкм з характерною оплавленою поверхнею, що 

вказує на високі значення температури фронту горіння. Ще одним підтвер-

дженням відсутності в матеріалі макропористої структури стало встановлене 

значення питомої площі поверхні, яке рівне всього лиш 18 м
2
/г. 

 

3.3  Нанодисперсний гематит (система ГДХ): кристалічна та 

магнітна мікроструктура, морфологія 
 

Невдала спроба синтезу гематиту із розвиненою макропористою 

структурою (див. пп. 3.2.2 ) поставила нову ціль досліджень – отримання 

високодисперсної системи на основі фази гематиту із частинками нано-

метричних розмірів. Для цього було застосовано метод хімічного осадження 

 
 

Рисунок 3.40 – СЕМ зобра-

ження поверхні матеріалу сис-

теми ГДА 
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при умові реалізації оригінальних ідей авторів [275]–[277]. Детально схема 

синтезу та його основна ідея приведені в пп. 2.3. Позначення зразків – 

система ГДХ – гематит нанодисперсний, хімічно осаджений. Очікуваний 

розмір наночасток гематиту порядку кількох нанометрів. 

Прогнозовані результати підтверджуються даними ХСФА аналізу 

(рис. 3.41). Отримана дифрактограма для синтезованого матеріалу свідчить 

про його рентгеноаморфний стан. Фіксуються лише незначні сліди основних 

найбільш інтенсивних рефлексів (104) та (110) слабкокристалізованої фази 

гематиту. Розмір частинок цієї рентгенокристалічної складової матеріалу, 

згідно побудови Вільямсона-Хола, становить близько 10 нм. Власне ці 

наночастинки і формують магнітовпорядковану складову на месбауерівсь-

кому спектрі, відносний вміст якої становить ≈ 17% (рис. 3.41). 

   
 

Рисунок 3.41 – Дифрактограма (зліва) та МС спектр (справа) системи ГДХ 
 

Характеристичні параметри зееманівського секстиплету Неф = 513 кЕ, 

ІS = 0,37 мм/с та QS = -0,22 мм/с однозначно підтверджують їх приналежність 

фазі гематиту. На спектрі присутня також високоінтенсивна парамагнітна 

компонента, вміст якої становить ≈ 83%. 

На високу ступінь дисперсності отриманої системи вказує виміряне за 

допомогою методу ізотермічної адсорбції азоту значення питомої площі 

поверхні матеріалу, яке становить Sпит = 280 м
2
/г. Також це підтверджується 

отриманим ТЕМ зображення зразка (рис. 3.42), згідно якого середній розмір 

утворених домінуючих частинок становить близько 3-4 нм. 
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Для уточнення фазового складу 

матеріалу було проведено термогравімет-

ричні дослідження отриманого матеріалу 

(рис. 3.43). Встановлено, що в діапазоні 

температур від кімнатної до 360
о
С зразок 

втрачає близько 15% своєї маси, причому 

інтенсивність втрати маси є максималь-

ною в діапазоні від 20
о
С до 200

о
С. Цьому 

процесу відповідає зафіксований ендопік в 

околі температури 150
о
С. Таким чином, 

високоймовірним є, що парамагнітна скла-

дова формується резонансними ядрами 

Fе
57

, які входять до складу однієї із моди-

фікацій фази FеООH. Розраховані втрати 

маси цієї фази при дегідратації з утво-

ренням гематиту становлять близько 10%, 

а при утворенні сполуки FеО – 19%. 

Для підтвердження факту форму-

вання фази FеООH та встановлення її мо-

дифікації було застосовано низькотемпературні МС дослідження зразка 

системи ГДХ (рис. 3.44). Встановлено, що при всіх застосованих темпера-

турах кріозйомок в діапазоні від кімнатної до температури рідкого азоту 

відносна інтегральна інтенсивність зееманівського секстету, який відповідає 

магнітовпорядкованій фазі гематиту із частинками розміром 10 нм, залиша-

ється практично незмінною і становить близько 17% (рис. 3.45, а). При 

цьому, починаючи із температури 190 К намічається тенденція до розділення 

цієї складової на два секстети, що відрізняються значеннями квадрупольного 

розщеплення відповідно QS = -0,21 мм/с та QS = +0,21 мм/с (рис. 3.45, б). При 

застосуванні температур зйомок 120 К та 88 К їх вклад стає практично 

співмірним. Зафіксований результат слугує ще одним незаперечним доказом 

 
 

Рисунок 3.42 – ТЕМ зображен-

ня матеріалу системи ГДХ 

 
 

Рисунок 3.43 – Дериватограма 

системи ГДХ: ДТА (а) та ТГ 

криві (б) 
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відповідності цих компонент фазі гематиту. Адже він повністю логічно пояс-

нюється на основі будови магнітної структури цієї фази. Гематит є антиферо-

магнетиком в якому дві магнітні підгратки повністю компенсують одна одну. 

При цьому спостерігається незначна деформація октаедрів, що призводить до 

квадрупольного розщеплення із значенням модуль якого рівний 0,21 мм/с. 

Однак, теплові осциляції іонів гратки за кімнатної температури не дозволя-

ють розділити вклад цих двох магнітних підграток. При зниженні тем-

ператури теплові осциляції іонів сповільнюються і з‘являється можливість 

фіксації двох відповідних секстетів, що і демонструє графік на рис. 3.45, б. 

Застосування температури кріозйомок 120 К забезпечує повне зняття 

відповідного виродження з чіткою фіксацією двох магнітних підграток 

гематиту із антипаралельними магнітними моментами. 

   
 

Рисунок 3.44 – МС спектри системи ГДХ: 

низькотемпературні зйомки вихідного зразка (зліва) та 

зразків відпалених при температурах від 200
о
С до 500

о
С (справа) 
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При зниженні температури зйомок починаючи із 140 К також спосте-

рігається значний перерозподіл відносних інтегральних інтенсивностей пар-

амагнітної та релаксаційної компонет відповідних месбауерівських спектрів в 

сторону збільшення останньої (рис. 3.45, а). Залишковий вміст парамагнітної 

складової спектру при температурі зйомок 88 К складає 8%. При цьому, 

релаксаційна складова являє собою суперпозицію уширених значним чином 

зееманівських секстиплетів із параметрами ІS = 0,39 мм/с, QS = -0,26 мм/с та 

розподілом значень ефективних магнітних полів на резонансних ядрах в 

діапазоні від 212 кЕ до 446 кЕ з максимумами в околі Неф = 257 кЕ, 359 кЕ та 

437 кЕ. Отриманий результат для релаксаційної складової є характерним для 

фази лепідокрокіту γ-FеООH із температурою Нееля 77 К. 

   
 

Рисунок 3.45 – Динаміка змін відносних інтегральних інтенсивностей 

основних складових МС спектрів зразка ГДХ при проведенні кріозйомок 

(а) та зняття виродження для магнітовпорядкованої компоненти (б) 
 

Підтвердженням цьому слугують також практично ідентичні МС 

спектри зареєстровані в базі даних мінеральної спектроскопії Марсу (Mаrs 

Mіnеrаl Sресtrоsсорy Dаtаbаsе), які отримані для модельної суміші, що місти-

ла у співвідношенні один до одного синтетичний гематит (<5 мкм) і сілезсь-

кий лепідокрокіт (HMM 81159) (рис. 3.46) [301]. Однак, в нашому випадку 

фаза γ-FеООH є набагато дисперснішою, оскільки формування характерних 

зееманівських складових починається при суттєво нижчих температурах 

зйомки в діапазоні 120-88 К. Необхідно відмітити, що на спектрі модельної 
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суміші, який отриманий за температури зйомки 190 К, також, як і у нашому 

випадку, фіксувалось зняття виродження для фази гематиту з чіткою фікса-

цією двох магнітних підграток. 

   
 

Рисунок 3.46 – МС спектри для модельної суміші (1:1) синтетичний 

гематит (<5 мкм) і сілезський лепідокрокіт (HMM 81159) [301], 

температури реєстрації 270 К (зліва) та 190 К (справа) 
 

Для встановлення ступеня структурної стабільності матеріалу було 

застосовано відпал при високих температурах в діапазоні від 200
о
С до 500

о
С. 

Відповідні МС спектри представлено на рис. 3.44. В результаті зафіксовано, 

що відпал при температурі 200
о
С супроводжується лише незначним перероз-

поділом (≈ 5%) вмісту парамагнітної та магнітовпорядкованої складових 

(рис. 3.47, а). Однак, при цьому спостерігається значний ріст значення вели-

чини ефективного магнітного поля відповідного зееманівського секстету 

магнітовпорядкованої компоненти до 550 кЕ (рис. 3.47, б). Зафіксовані 

результати свідчать, що за даної температури відпалу наночастинки фази 

лепідокрокіту γ-FеООH є достатньо структурно стабільними і практично 

всією своєю масою залишаються у вихідному стані. В цей же час відбу-

вається відпал структурних дефектів в мікрокристалітах фази гематиту, що 

сприяє підвищенню ступеня структурної досконалості останніх і, як наслідок, 

росту значення величини ефективного магнітного поля відповідної зеема-

нівської складової. Подальше підвищення температур відпалу до вибраних, 

згідно термогравіметричних досліджень (рис. 3.43), характерних значень 

320
о
С, 360

о
С та 500

о
С призводить до прогнозованого перебігу фазового 
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переходу γ-FеООH  α-Fе2О3. При цьому перехід є тривалим і застосована 

кінцева температура відпалу 500
о
С не забезпечує повноти його перебігу. 

Відповідний залишковий вміст парамагнітної компоненти становить 11%. 

   
 

Рисунок 3.47 – Динаміка змін відносної інтегральної інтенсивності 

магнітовпорядкованої і парамагнітної складових МС спектрів зразка 

системи ГДХ (а) та ефективного магнітного поля магнітовпорядкованої 

складової (б) в залежності від температури відпалу 
 

Необхідно відмітити, що для процесу відпалу характерним є відсут-

ність на спектрах відповідних зразків релаксаційної складової (рис. 3.44), яка 

б свідчила про пряме перетворення наночастинок γ-FеООH у відповідні час-

тинки α-Fе2О3 з наступним їх спіканням та формуванням мікрокристалітів. В 

даному випадку, як і у пп. 3.2.2, має місце механізм росту кристалітів ге-

матиту за рахунок приростання наночастинок фази γ-FеООH з одночасним 

трансформуванням їх кристалічної структури до бічних граней більших за 

розмірами частинок фази α-Fе2О3. Значення середньозваженої величини 

ефективного магнітного поля відповідного зееманівського секстету магніто-

впорядкованої компоненти на початку перебігу фазового переходу знижу-

ється до рівня 498 кЕ (рис. 3.47, б) внаслідок формування дефектних міжзе-

ренних областей в кристалітах при їх рості і залишається практично незмін-

ним впродовж всього подальшого процесу відпалу. 
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Таким чином, в результаті проведених в розділі комплексних дослі-

джень взаємозв‘язків між структурно-фазовим станом, морфологією, магніт-

ною та електронною структурою синтезованих матеріалів з однієї сторони та 

умовами їх отримання з іншої, нами встановлено механізми формування на-

ноструктурованого стану оксидів заліза та запропоновано відповідні моделі 

їх утворення. При цьому досягнуто наступних результатів: 

1. Встановлено взаємозв‘язок між будовою макропористої структури 

металорганічних ксерогелів та морфологічними характеристиками отрима-

них в результаті їх терморозкладу відповідних систем зразків мезопористого 

магеміту. При відпалі реалізується механізм паралельного перебігу процесів 

диспергування матеріалу внаслідок активної дегазації та спікання утворених 

при цьому частинок магеміту, що й призводить до формування високоде-

фектної мезопористої структури. Макропориста структура ксерогелю забез-

печує велику кількість центрів зародкоутворення фази магеміту. 

2. Запропоновано ефективний спосіб синтезу мезопористого магеміту, 

що дозволяє отримувати матеріали із контрольованим значенням питомої 

площі поверхні в межах 160-170 м
2
/г, розподілом пор в діапазоні 2-7 нм і 

розміром наночастинок близько 7 нм. 

3. Встановлено, що збільшення щільності ксерогелю призводить до 

зміщення області фазового переходу С6H5О7Fе·5H2О → С6H5О7Fе·3H2О в сто-

рону вищих температур, що унеможливлює формування центрів кристаліза-

ції фази магеміту при відпалі за низьких температур внаслідок паралельного 

перебігу процесів дегідратації, терморозкладу і диспергації. В результаті це 

зумовлює збільшення розмірів наночастинок та підвищує ймовірність фор-

мування в кінцевому продукті домішкової фази гематиту. 

4. Формування металорганічного ксерогелю на основі тридентатних 

цитратних комплексів заліза призводить до збільшення щільності його 

внутрішньої структури внаслідок зміни механізму поліконденсації золю – 

реалізується реакція обмеженого росту кластерів при якій полімерна сітка 
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формується відносно великими макроблоками, а для гелю характерним є 

наявність пор відносно великого радіусу. 

5. Застосування вакуумного висушування золю призводить до форму-

вання металорганічного ксерогелю у вигляді скловидних агломератів, що 

дозволяє отримати мезопористу структуру магеміту з діаметром пор 3-4 нм, 

питомою площею поверхні до 121 м
2
/г і розміром наночастинок  6 нм. 

Однак, для цього матеріалу також характерним є залишковий вміст вуглець-

вмісної компоненти (≈ 11%) та наявність в складі іонів Fе
2+

 (≈ 9%), як наслі-

док неповного вигорання вуглецевого скелету цитрату заліза. 

6. Встановлено зменшення ширини забороненої зони для мезопорис-

того магеміту, що зумовлено високим ступенем дефектності приповерхневих 

шарів наночастинок та формуванням в результаті цього енергетичних станів, 

які є нехарактерними для мікрокристалічного матеріалу. 

7. Методом хімічного осадження синтезовано високодисперсний на-

нокомпозит із значенням питомої площі поверхні Sпит = 280 м
2
/г, який являє 

собою суміш нанокристалітів гематиту (≈ 10 нм) та фази FеООH (3-4 нм). 

Встановлено структурно-фазову стабільність матеріалу при відпалі за темпе-

ратур  200
о
С, що вказує на перспективність його застосування в ЛДС. 

 

Література до розділу 

1, 3-5, 8, 9, 15, 21-24, 31-36, 40-45, 54, 55, 74, 268, 275-277, 279-301. 
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РОЗДІЛ 4 

ОТРИМАННЯ НАНОСТРУКТУРОВАНИХ ФТОРИДІВ ЗАЛІЗА 

РІЗНОГО СТУПЕНЯ ГІДРАТАЦІЇ ТА 

КОМПОЗИТІВ ІЗ ВУГЛЕЦЕМ НА ЇХ ОСНОВІ 
 

При синтезі безводних фторидів заліза характерним є ряд особливос-

тей, які необхідно враховувати для успішної реалізації поставленої мети. По-

перше, це надзвичайна гігроскопічність безводних модифікацій трифториду 

заліза, що зумовлює високу ймовірність самовільних оборотних фазових 

переходів при контакті із молекулами води. По-друге, це можливий перебіг 

процесу пірогідролізу підчас дегідратації з утворення паразитної фази 

гематиту [194]. Як було показано нами в пп. 1.3.3, отримання трифторидів 

заліза рідкофазними гідрохімічними методами є достатньо продуктивним з 

точки зору формування нанорозмірних систем, але при цьому утворюються 

гідратовані кінцеві продукти [302], що потребують подальшої дегідратації.  

Детальний аналіз літературних даних показує, що на даний час не іс-

нує єдиної теорії стосовно перебігу процесу дегідратації кристалогідратів 

трифторидів заліза. При цьому, приведені результати по даному напрямку 

досліджень є доволі різнорідними та часто суперечливими. Таким чином, 

основними задачами на даному етапі досліджень є встановлення механізмів 

дегідратації кристалогідратів трифторидів заліза та розробка методик фор-

мування наноструктурованого стану в цих матеріалах при заданому ступені 

гідратації і нанокомпозитів підвищеної електропровідності на їх основі. При 

цьому на передній план висуваються умови забезпечення монофазності 

кінцевих продуктів та отримання матеріалів заданої морфології. 
 

4.1  Механізми терморозкладу кристалогідрату трифторида заліза в різ-

них атмосферах: на повітрі, в атмосфері продуктів розкладу, в потоці аргону 
 

Для встановлення механізмів дегідратації кристалогідратів трифто-

ридів заліза було застосовано ступеневий термогравіметричний аналіз з від-

бором проб для фазового аналізу в наступних атмосферах: на повітрі, в ат-
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мосфері продуктів розкладу, в потоці інертного газу (аргон, швидкість подачі 

42·10
-9 

м
3
/с). В ролі модельного зразка було використано комерційний мате-

ріал FeF3 3Н2О (ЗАТ Хімреактиви, хч). На етапі тестування вихідного зразка 

виникла проблема з однозначною ідентифікацією кристалічної структури 

фази β-FeF3·3H2O методами Х-променевого структурно-фазового аналізу, 

вирішенню якої і присвячений наступний параграф. 
 

4.1.1  Дослідження проблеми однозначної ідентифікації методами 

Х-променевого аналізу кристалічної фази β-FeF3·3H2O 
 

При розшифровці отриманої для вихідного матеріалу дифрактограми 

(рис. 4.1) за умови застосування кристалографічного базису фази кристало-

гідрату β-FeF3·3H2O, наведеного в роботі [303] (PDF: 85-0404, ICSD #14134), 

встановлено, що на теоретично розрахованій дифрактограмі відсутній реф-

лекс (101) та перерозподілена інтенсивність решту основних рефлексів при 

збереженні їх кутових позицій. Згідно аналізу літературних даних [187], 

[199], [214], [220], [304] та ін. така ситуація є типовою для робіт пов‘язаних із 

дослідженнями матеріалів 

даного типу. При ідентифі-

кації тригідрату трифтори-

ду заліза β-модифікації ни-

ми застосовувалась занесе-

на в базу даних PDF експе-

риментальна дифрак-

тограма фази β-FeF3·3H2O із 

[305] (PDF: 32-0464), яка 

містить високоінтенсивний 

рефлекс (101) (рис. 4.1), 

проте інформація про крис-

талографічний базис цієї 

структури відсутня. 

 
 

Рисунок 4.1 – Експериментальні (вихідний 

матеріал та PDF: 32-0464 [305]) і теоретична 

(PDF: 85-0404 [303]) дифрактограми фази 

кристалогідрату β-FeF3·3H2O 
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Згідно із [171], в структурі фази β-

FeF3·3H2O із кристалографічним базисом 

[303] має місце спотворення октаедрич-

них позицій іонів Fе
3+

 шляхом зміщення 

екваторіальної площини (рис. 4.2, а), яке 

пов‘язане із розорієнтацією молекул води 

в гратці кристалогідрату відносно еквато-

ріальної площини в чотирьох позиціях 

(8g). В результаті проведеного моделю-

вання кристалічної структури фази β-

FeF3·3H2O (рис. 4.2, б) нами запропоно-

вано частково усунути це спотворення, 

припускаючи наявність надструктурного 

впорядкування молекул води в позиціях 

(8g), шляхом варіації координат іонів F
-
 

та O
2-

 в цих позиціях по осі OZ в процесі 

розшифровки. Встановлена таким чином 

модифікація кристалографічного базису 

фази β-FeF3·3H2O є наступною: зміна зна-

чень координат для іонів F
-
 та O

2-
 в позиціях (8g) із (0,2754; 0,1025; 0,1394) 

[303] на (0,2754; 0,1025; 0,8794) (табл. 4.1) [12]. При застосуванні цього 

базису нами було отримано задовільне наближення експериментальної (точ-

ки) і розрахункової (лінія) дифрактограм фази β-FeF3·3H2O (рис. 4.1). Аналі-

зуючи моделі структур цієї фази отриманих при використанні базису [303] та 

запропонованого нами необхідно відмітити, що експериментально вста-

новлені нові значення координат іонів F
-
 та O

2-
 в позиціях (8g) призводять до 

повного усунення спотворення відповідних структурних октаедрів (рис. 4.2). 

Таким чином можна стверджувати, що для даної структури в багатьох 

випадках характерним є формування надструктурного впорядкування моле-

кул води в позиціях (8g), що зумовлює відповідну зміну міжатомних відста-

 
(а) 

 
(б) 

 

Рисунок 4.2 – Моделі криста-

лічної структури кристалогід-

рату β-FeF3·3H2O при застосу-

ванні кристалографічного 

базису з роботи [303] (а) та 

запропонованого в даній 

роботі (табл. 4.1) (б). 
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ней (табл. 4.1) порівняно із результатами роботи [303]. Внаслідок цього для 

експериментальних дифрактограм фази β-FeF3·3H2O характерним є поява 

рефлексу (101) та перерозподіл інтенсивності решту основних рефлексів. 

Параметри кристалічної структури вихідного зразка β-FeF3·3H2O розраховані 

на основі отриманих дифрактометричних даних приведено в табл. 4.1. Серед-

ні розміри ОКР, оцінені на основі побудови Вільямсона-Хола, становлять 

53 нм. Величина питомої площі поверхні матеріалу становить Sпит = 2 м
2
/г. 

 

Таблиця 4.1 – Кристалографічний базис, міжатомні відстані та розра-

ховані параметри кристалічної структури для фази β-FeF3·3H2O (просторова 

група Р 4/n S (85)) комерційного зразка кристалогідрату трифторида заліза. 

Атом # Ст.ок. Поз. х y z SOF H ITF(B) 

  Fe 1 +3 2c 0 0,5 0,1453(12) 1 0 1,29 

  F 1 -1 2c 0 0,5 0,6421(42) 1 0 1,34 

  O 1 -2 2b 0 0 0,5 1 Н2 1,75 

  O 2 -2 8g 0,2754(9) 0,1025(9) 0,8794(11) 0,5 0 2,08 

  F 2 -1 8g 0,2754(9) 0,1025(9) 0,8794(11) 0,5 0 2,08 

Міжатомні відстані в β-FeF3·3H2O, Å 

Fe – (1)F 1,9509 (2) О,F – (1) F 2,8000 (1) О–(2) О,F 2,7349 

Fe – (1)F 1,9261 (2) О,F – (1) F 2,6821 (1) О – (1) F 3,9615 

Fe – (2)О,F 1,9394 (2) О,F –(2) О,F 2,7394 (1) О – (1) О 3,8770 
 

Зразок Фазовий склад Вміст, % *Параметри гратки, Å 

Вихідний β-FeF3·3H2O 100 а = 7,821 b = 7,821 с = 3,871 

*похибка визначення не більше ±0,0005 Å. 
 

Для отримання додаткової інформації про кристалічну та магнітну 

структуру вихідного зразка була застосована месбауерівська спектроскопія. 

Отриманий при кімнатній температурі МС спектр є симетричним дублетом з 

квадрупольним розщепленням QS = 0,62 мм/с та значенням ізомерного зсуву 

IS = 0,42 мм/с (калібровка відносно металічного Fe
57

). Зафіксовані характе-

ристичні параметри є типовими для гідратованих форм трифторидів заліза і 

добре узгоджуються із даними роботи [175]. Відсутність уширення ліній 

підтверджує зафіксовані згідно даних ХСФА аналізу характерні значення 

середніх розмірів ОКР.  
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4.1.2  Термогравіметричний аналіз розкладу сполуки β-FeF3·3H2O 

на повітрі та в атмосфері продуктів розкладу 
 

Механізми дегідратації фази β-FeF3·3H2O на повітрі та в атмосфері 

продуктів розкладу досліджувалися методом термогравіметричного аналізу в 

діапазоні температур 20-600
о
C (рис. 4.3). 

За умови застосу-

вання повітряної атмосфери 

в температурному діапазоні 

від 20
о
C до 125

о
C втрати 

маси зразка не фіксується 

(рис. 4.3, а). Різка зміна 

ходу ТГ кривої спостеріга-

ється вже після підвищення 

температури вище 125
о
C, 

яка відповідає початку про-

цесу дегідратації. Зневод-

нення зразка фіксується в 

температурному інтервалі 

125-225
о
C, при цьому за-

гальна втрата маси ста-

новить 34,3%. Для процесу 

дегідратації у вказаному 

діапазоні температур харак-

терним є наявність двох ос-

новних максимумів на ДТГ 

кривій в околі температур 154
о
C та 200

о
C, що відповідає різним значенням 

швидкості втрати маси зразком. У вказаному температурному діапазоні та-

кож зафіксовано інтенсивний асиметричний ендопік на ДТА кривій з макси-

мумом в околі 190
о
C. В результаті проведеного моделювання його було 

 

 
 

Рисунок 4.3 – Дериватографічний аналіз 

дегідратації фази β-FeF3·3H2O на повітрі (а) 

та в атмосфері продуктів розкладу (б) 
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представлено як суперпозицію двох гаусіан із відповідними значеннями по-

ложення їх центрів 159
о
C та 198

о
C, що дуже добре узгоджується із положен-

нями максимумів на ДТГ кривій. Таким чином, зафіксовані результати одно-

значно вказують на перебіг в діапазоні температур 125-225
о
C двох 

послідовних розділених фазових переходів β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O 

та HTB-FeF3·0,33H2O  FeF3 з максимальними швидкостями їх перебігу в 

околі температур відповідно 154-159
о
C та 198-200

о
C. Згідно розрахунків 

втрата маси при цьому повинна становити 32,3 %, що є дуже близьким до 

зафіксованого нами значення 34,3 %. При подальшому підвищенні темпера-

тури до 600
о
C хід ТГ кривої стає більш плавним, що відповідає зменшенню 

швидкості втрати маси, і супроводжується появою екзомаксимумів на ДТА 

кривій в околі температур 330
о
C та 510

о
C. Зафіксована втрата маси на цьому 

температурному інтервалі становить 12,2%. Це вказує на перебіг процесу 

пірогідролізу з утворенням фази гематиту. Отримані результати підтверджу-

ються даними ХСФА аналізу та МС спектроскопії (рис. 4.4, а, б), згідно яких 

до складу кінцевого продукту при досягненні температури 600
о
C входять фа-

зи r-FeF3 та α-Fe2O3. Характеристичні параметри відповідних зееманівських 

секстетів (рис. 4.4, а) становлять IS = 0,47 мм/с, QS = -0,01 мм/с, Неф = 410 кЕ 

та IS = 0,36 мм/с, QS = -0,21 мм/с, Неф = 511 кЕ. Їх вміст відповідно складає 40 

та 60%. Середні розміри ОКР для фаз r-FeF3 та α-Fe2O3 є близькими і 

становлять ≈ 32 нм. Слідів фази FeF2 внаслідок перетворення FeF3  FeF2, 

про що зауважувалось авторами [187, 306], не зафіксовано. 

Мікроскопічні зображення нанокомпозиту вказують на наявність 

типово різних областей, що відповідають фазам r-FeF3 (рис. 4.4, в) та α-Fe2O3 

(рис. 4.4, г). Для r-FeF3 характерним є формування макропористої структури 

в результаті невпорядкованого об‘єднання сферичних наночастинок роз-

мірами 30-50 нм. Агломерати гематиту являють собою щільні утворення ос-

новним структурним елементом яких є пластинчасті наночастинки квасоле-

подібної форми з лінійними розмірами у площині спостереження 35 х 100 нм. 

При цьому встановлено, що макропористі утворення фази r-FeF3 хаотично 
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розміщені у вигляді своєрідної «шуби» на поверхні щільних агломератів ге-

матиту. Величина питомої площі поверхні композиту становить Sпит = 28 м
2
/г. 

      
(а)                                                        (б) 

    
(в)                                                        (г) 

 

Рисунок 4.4 – Дифрактограма (а), МС спектр (б) та СЕМ зображення 

нанокомпозиту отриманого при дегідратації β-FeF3·3H2O на повітрі з 

швидкістю нагріву 5
о
C/хв до 600

о
С ((в) – r-FeF3, (г) – α-Fe2O3) 

 

Таким чином, можна стверджувати, що в процесі дегідратації мате-

ріалу перебіг реакції пірогідролізу із утворенням гематиту за умови вільного 

доступу молекул кисню має більш інтенсивний характер саме в щільних гли-

бинних шарах вихідного кристалогідрату внаслідок утрудненого транспорту 

молекул структурної води на поверхню макроблоків. Видалення молекул 

структурної води із позицій (2b) є також причиною, яка призводить до 

подрібнення частинок вихідного кристалогідрату та зумовлює формування 

макропористої структури фази r-FeF3 на поверхні агломератів гематиту. 
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При застосуванні для дегідратації фази β-FeF3·3H2O атмосфери про-

дуктів розкладу, яка являє собою атмосферу насиченої водяної пари, початок 

втрати маси фіксується в околі температури 105
о
C (рис. 4.3, б). Основні втра-

ти маси спостерігаються в діапазоні температур 105-235
о
C. При цьому нахил 

ТГ кривої на цій ділянці є дещо меншим, що, очевидно, і пояснює зміщення 

кінцевої температури на 10
о
C в сторону вищих значень. Зафіксована втрата 

маси на даному етапі становить 27,1%, що є на 7,2% менше ніж для випадку 

застосування терморозкладу на повітрі. Встановлені результати свідчать на 

користь більш плавного процесу дегідратації, що, очевидно, зумовлено над-

лишковим тиском водяних парів на межу розділу атмосфера – тверде тіло зі 

сторони атмосфери. Внаслідок цього значно зменшується швидкість фазово-

го переходу β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O, на що вказує відсутність ха-

рактерного піку на відповідній ДТГ кривій. Натомість, фіксується аси-

метричний пік із максимумом в околі 195
о
C, який являє собою суперпозицію 

двох гаусіан із значеннями положення їх центрів 160
о
C та 199

о
C. Таким чи-

ном, спостерігається перерозподіл інтенсивностей цих двох основних піків на 

ДТГ кривій порівняно із випадком застосування повітряної атмосфери, що 

відповідають фазовим переходам β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O та HTB-

FeF3·0,33H2O  FeF3. Очевидно, що наявність водяних парів призводить до 

розширення діапазону трансформації β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O в 

сторону високих температур за рахунок зменшення значення швидкості його 

перебігу. А це, в свою чергу, призводить до паралельного одночасного пере-

бігу цих двох фазових переходів починаючи із температури 170
о
C. 

Запропонований механізм дегідратації за умови застосування атмо-

сфери продуктів розкладу підтверджується також наявністю тільки одного 

ендопіку на відповідній ДТА кривій в околі 210
о
C, що свідчить на користь 

припущення про паралельний перебіг обидвох відповідних фазових пере-

ходів. Зафіксований зсув положення максимуму ендопіка на 20
о
C в сторону 

більших температур вказує також на розширення загалом температурного 

діапазону процесів дегідратації, що призводить до ймовірного залишкового 
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вмісту молекул води поза його верхньою межею. На це вказує також менша 

на 7,2% втрата маси зразком на етапі дегідратації в даному випадку. При 

подальшому зростанні температури до 500
о
C загальні втрати маси становлять 

36,1%. В діапазоні температур від 500
о
C до 600

о
C маса зразка є практично не-

змінною. В околі 435
о
C та 480

о
C наявні незначні ендо- і екзоефект, що відпо-

відають фазовим переходам HTB-FeF3·0,33H2O  FeF3 та FeF3  α-Fe2О3. 

Встановлені меха-

нізми перебігу процесів 

дегідратації та пірогідролі-

зу при проведенні термо-

аналізу в атмосфері про-

дуктів розкладу, підтвер-

джуються результатами 

ХСФА аналізу відібраних 

відповідних проб при тем-

пературах 400, 425, 450, 

500 та 600
о
C (рис. 4.5, 

табл. 4.2). Матеріал отри-

маний при досягненні тем-

ператури 400
о
C в атмосфері 

продуктів розкладу є склад-

ним композитом, що містить близько 25 % залишкового вмісту фази β-

FeF3·3H2O. Однак, вже за температури 425
о
C її слідів не фіксується. В пробах 

відібраних при температурах 400
о
C, 425

о
C, 450

о
C та 500

о
C наявна фаза із 

структурою HTB, однак встановити методом ХСФА ступінь її гідратованості 

є неможливим внаслідок ізоморфності кристалічних структур фаз HTB-FeF3 

та HTB-FeF3·0,33H2O. Остаточне її перетворення у безводну фазу r-FeF3 

відбувається тільки при 600
о
C. Фаза r-FeF3 є присутньою в усіх відібраних 

пробах, причому її вміст різко збільшується від 27 до 80% в температурному 

інтервалі 450-500
о
C (табл. 4.2). Наявний в околі температури 480

о
C екзо-

 
 

Рисунок 4.5 – Дифрактограми β-FeF3 3Н2О і 

проб відібраних в процесі дериватографічних 

досліджень в атмосфері продуктів дегідрата-

ції (знизу приведено еталонні дифрактограми 

гідратованих і безводної форм трифториду 

заліза та гематиту) 
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ефект, що відповідає перебігу процесу пірогідролізу, призводить до форму-

вання 4% фази гематиту у зразку отриманому при досягненні температури 

500
о
C, а вже при 600

о
C її вміст становить 9%. 

 

Таблиця 4.2 – Результати ХСФА аналізу продуктів термоіндукованого 

розкладу фази β-FeF3·3H2O в атмосфері продуктів розкладу 

Зразок Фазовий склад Вміст, % 
Параметри гратки 

а, Å b, Å с, Å 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 7,821 7,821 3,871 

400
о
С 

β-FeF3·3H2O 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

25 

58 

17 

7,829 

7,396 

5,266 

7,829 

12,772 

5,266 

3,889 

7,551 

13,533 

425
о
С 

(HTB-FeF3)+( HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

76 

24 

7,394 

5,261 

12,767 

5,261 

7,553 

13,487 

450
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

73 

27 

7,401 

5,283 

12,791 

5,283 

7,566 

13,413 

500
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

16 

80 

4 

7,358 

5,214 

5,027 

12,940 

5,214 

5,027 

7,551 

13,274 

13,786 

600
о
С 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

91 

9 

5,201 

5,026 

5,201 

5,026 

13,295 

13,743 
 

Розділити вміст двох ізоморфних за кристалічною структурою фаз 

HTB-FeF3 та HTB-FeF3·0,33H2O дозволяє метод месбауерівської спектроско-

пії. Резонансні ядра Fe
57

, що входять до складу обидвох фаз, формують на 

відповідних їм МС спектрах за кімнатної температури парамагнітні дублети. 

Однак, якщо у випадку фази HTB-FeF3 типове значення квадрупольного роз-

щеплення становить близько 0,10 мм/с, то наявність молекул води в струк-

турі фази HTB-FeF3·0,33H2O призводить до асиметрії локального оточення 

резонансних ядер і, як результат, до збільшення значення квадрупольного 

розщеплення до QS = 0,60 мм/с. 

Таким чином, в результаті застосованого перехресного порівняльного 

аналізу даних отриманих методом ХСФА (рис. 4.5, табл. 4.2) та МС спектро-

скопії (рис. 4.6, табл. 4.3) встановлено, що остаточне зневоднення матеріалу 

фіксується при досягненні температури 450
о
C. В пробах відібраних при 

400
о
C та 425

о
C міститься близько ≈ 33 % гідратованих форм фторидів заліза. 
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Для температури 400
о
C характер-

ним є формування наступного композиту: 

β-FeF3 3Н2О (25%); HTB-FeF3 0,33Н2О 

(8%); HTB-FeF3 (50%) і r-FeF3 (17%). 

Проба відібрана при 425
о
C містить HTB-

FeF3 0,33Н2О (32%); HTB-FeF3 (44%) і r-

FeF3 (24%), причому частинки фази r-FeF3 

перебувають в суперпарамагнітному стані. 

Вміст цієї фази при переході до наступної 

температури 450
о
C змінюється незначним 

чином і становить 27%, при цьому харак-

терним є збереження суперпарамагнітного 

стану частинок. Другою складовою цієї 

проби є інша безводна форма– HTB-FeF3 

(73%). Ця фаза також є наявною у пробі 

отриманій при 500
о
C, її вміст становить 

16 %. Згідно результатів месбауерівської 

спектроскопії при 500
о
C також зафіксовано утворення магнітовпорядкованої 

фази гематиту ≈ 12 %, що є на 8% більше ніж фіксується методом ХСФА і 

вказує на рентгеноаморфний стан більшої частини сформованого гематиту. В 

пробі відібраній за кінцевої температури досліджень 600
о
C вміст гематиту 

зростає до ≈ 19 % і повністю завершується фазовий перехід з трансфор-

мацією кристалічної структури HTB-FeF3  r-FeF3. Середні розміри ОКР 

оцінені за допомогою побудови Вільямсона-Хола для сформованих фаз 

гематиту та r-FeF3 становлять відповідно 39 та 34 нм, що є дещо більшим за 

відповідні значення, які отримані при застосуванні повітряної атмосфери 

терморозкладу. Однак, в даному випадку вміст паразитної фази гематиту є на 

40% меншим. Також необхідним є відмітити, що різке збільшення вмісту 

фази r-FeF3 від 27 до 80% в температурному інтервалі 450-500
о
C супрово-

джується збільшенням розміру її частинок, на що вказує їх перехід із супер-

 
 

Рисунок 4.6 – МС спектри фа-

зи β-FeF3·3H2O і проб відібра-

них в процесі проведення де-

риватографічних досліджень в 

атмосфері продуктів розкладу 
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парамагнітного стану в магнітовпорядкований. Магнітовпорядкована скла-

дова МС спектрів проб отриманих за температур 500
о
C та 600

о
C (за виклю-

ченням чітко відокремленого секстету фази гематиту) типово є суперпо-

зицією двох зееманівських секстетів з відмінними значеннями ефективних 

магнітних полів на резонансних ядрах 396-398 кЕ та 407-408 кЕ за умови 

рівності решту параметрів. Для цих зразків також характерним є наявність  

на МС спектрах дублетної компоненти (≈ 2%) з параметрами IS = 0,47 мм/с та 

QS = 2,04 мм/с, яка формується іонами заліза із ступенем окислення близьким 

до +2. Найбільш ймовірною причиною цього є формування високодефектної 

аморфної складової матеріалу з частковим відновленням іонів заліза. 
 

Таблиця 4.3 – Характеристичні параметри месбауерівських спектрів 

продуктів термоіндукованого розкладу фази β-FeF3·3H2O в атмосфері 

продуктів розкладу та їх фазова приналежність 

Зразок Фазовий склад 
Вм., 

% 

IS, 

мм/с 

QS, 

мм/с 

Hеф, 

кЕ 

ω, 

мм/с 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 0,42 0,62 – 0,37 

400
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

33 

67 

0,45 

0,47 

0,60 

0,17 

– 

– 

0,36 

0,26 

425
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

32 

68 

0,43 

0,47 

0,59 

0,16 

– 

– 

0,38 

0,26 

450
о
С (HTB-FeF3)+(r-FeF3) 100 0,47 0,14 – 0,40 

500
о
С 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

r-FeF3 (секстет 1) 

r-FeF3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

16 

27 

43 

12 

2 

0,48 

0,47 

0,47 

0,36 

0,47 

0,09 

0,01 

0,02 

-0,24 

2,04 

– 

396,0 

408,4 

502,8 

– 

0,37 

0,43 

0,29 

0,41 

0,20 

600
о
С 

r-FeF3 (секстет 1) 

r-FeF3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

30 

49 

19 

2 

0,47 

0,47 

0,37 

0,46 

0,01 

0,01 

-0,20 

2,03 

398,0 

407,5 

511,2 

– 

0,31 

0,24 

0,29 

0,20 
 

Таким чином, застосування атмосфери із надлишковим парціальним 

тиском водяних парів на межу розділу атмосфера – тверде тіло зменшує 

швидкість перебігу процесу дегідратації порівняно із повітряною атмосфе-

рою. Внаслідок цього температура фазового переходу β-FeF3·3H2O  HTB-

FeF3·0,33H2O зміщується в сторону більших значень. А це, в свою чергу, при-
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зводить до паралельного одночасного перебігу двох цих фазових переходів 

починаючи із температури 170
о
C розширюючи при цьому межі існування 

фази кристалогідрату β-FeF3·3H2O та метастабільної структури HTB-FeF3. 
 

4.1.3  Термогравіметричні дослідження процесів дегідратації фази 

β-FeF3·3H2O в потоці аргону 

 

Результати термогравіметричних досліджень процесів дегідратації фа-

зи β-FeF3·3H2O в потоці аргону представлено на рис. 4.7. Найбільш інтенсив-

на втрата маси зразка фіксується приблизно в тому самому діапазоні від 

115
о
C до 225

о
C, що й у випадку терморозкладу на повітрі та при викорис-

танні повітряної атмосфери. Однак, при цьому механізм дегідратації є карди-

нально іншим. На ДТГ кривій наявним є високоінтенсивний асиметричний 

пік із чітко вираженим мак-

симумом в околі 170
о
C та 

зміщеним центром ваги в 

його нижній частині в сто-

рону високих температур. 

При представленні його у 

вигляді суперпозиції двох 

гаусіан відповідні значення 

положення їх центрів на 

температурній шкалі ста-

новлять 171
о
C та 182

о
C. 

Таким чином, спостерігається перерозподіл інтенсивностей цих двох 

основних піків на ДТГ кривій, що відповідають фазовим переходам β-

FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O та HTB-FeF3·0,33H2O  FeF3, порівняно із 

застосуванням двох інших атмосфер. Швидке виведення водяної пари із зони 

перебігу дегідратаційних процесів в результаті застосування інертного транс-

портного газу (аргону) сприяє різкому зростанню інтенсивності перебігу фа-

зового переходу β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O у вузькому околі 

 
 

Рисунок 4.7 – Дериватографічний аналіз 

дегідратації β-FeF3·3H2O в потоці аргону 
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температури 171
о
C із втратою більшої кількості гідратованої води (2,67 

молекули H2O на формульну одиницю FeF3·3H2O). Втрати маси при цьому 

повинні становити 28,8% згідно [307]. Одночасно з цим спостерігається зсув 

в низькотемпературну область положення другого максимуму ДТГ кривої, 

що відповідає фазовому переходу HTB-FeF3·0,33H2O  FeF3. Таким чином, у 

випадку застосування терморозкладу в потоці аргону температурний зсув 

між цими двома фазовими переходами становить всього лиш близько ≈ 10
о
C. 

Запропонований ме-

ханізм дегідратації підтвер-

джується фіксацією тільки 

одного високоінтенсивного 

асиметричного піку із мак-

симумом в околі 176
о
C та 

зміщеним центром ваги в 

сторону високих темпера-

тур, що свідчить про 

близькі значення темпе-

ратур перебігу відповідних 

фазових переходів. Наявний 

зсув положення максимуму 

ендопіка в сторону низьких температур порівняно із застосуванням двох 

інших атмосфер вказує на звуження температурного діапазону процесів 

дегідратації та більш повного видалення молекул H2O із структури 

кристалогідрату в діапазоні від 115
о
C до 225

о
C. Це підтверджується також 

зафіксованим значенням загальної втрати маси зразком в даному 

температурному діапазоні, яке становить близько 30%. При зростанні 

температури до 450
о
C спостерігається подальша втрата маси зразком близько 

5-6%. При цьому на ДТА кривій фіксується наявність незначних ендо- і 

екзоефекту при температурах відповідно 425
о
C та 450

о
C, які відповідають 

остаточному завершенню фазового переходу HTB-FeF3·0,33H2O  FeF3 та 

 
 

Рисунок 4.8 – Дифрактограми β-FeF3 3Н2О і 

проб відібраних в ході проведення дерива-

тографічних досліджень в потоці аргону 
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перебігу процесу пірогідролізу FeF3  α-Fe2О3. В діапазоні від 450
о
C до 

600
о
C маса зразка є незмінною, температурних ефектів не фіксується. 

 

Таблиця 4.4 – Результати ХСФА аналізу продуктів термоіндукованого 

розкладу фази β-FeF3·3H2O в потоці аргону 

Зразок Фазовий склад Вміст, % 
Параметри гратки 

а, Å b, Å с, Å 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 7,821 7,821 3,871 

400
о
С 

β-FeF3·3H2O 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

5 

81 

14 

7,825 

7,388 

5,261 

7,825 

12,743 

5,269 

3,877 

7,539 

13,371 

425
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

77 

23 

7,401 

5,260 

12,759 

5,2600 

7,557 

13,366 

450
о
С 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

98 

2 

5,206 

5,034 

5,206 

5,034 

13,281 

13,753 

500
о
С 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

97 

3 

5,203 

5,021 

5,203 

5,021 

13,271 

13,795 

600
о
С 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

97 

3 

5,200 

5,009 

5,200 

5,009 

13,262 

13,854 
 

Результати ХСФА аналізу (рис. 4.8, табл. 4.4) підтверджують звужен-

ня температурного діапазону процесів дегідратації та більш повного вида-

лення молекул H2O із структури кристалогідрату при терморозкладі в потоці 

аргону. Для проби відібраній при температурі 400
о
C характерним є наявність 

всього лиш 5% залишкового вмісту фази β-FeF3·3H2O на відміну від зафік-

сованих 25% при застосуванні атмосфери продуктів розкладу. Це також 

призводить до завершення фазових переходів вже при досягненні темпера-

тури 450
о
C з формуванням безводної фази r-FeF3. При цьому проба містить 

близько 2-3% фази гематиту. Подальші відібрані проби при вищих темпе-

ратурах 500
о
C та 600

о
C по складу є аналогічними до даного зразка. Зростання 

температури терморозкладу призводить до відпалу дефектної складової час-

тинок фази r-FeF3, що супроводжується зменшенням лінійних розмірів пара-

метрів кристалічної гратки цієї фази (рис. 4.9). Характерним при цьому є за-

фіксований різкий синхронний спад значень обидвох параметрів при зростан-

ні температури відбору проб від 425
о
C до 450

о
C, що відповідає зменшенню 

об‘єму кристалічної гратки при повному обезводнюванні структури фази r-



168 

FeF3. Також необхідним є від-

мітити, що в зразках відібраних 

при 400
о
C та 425

о
C доміную-

чою є складова із структурою 

HTB, відповідно 81% та 77%. 

Для кількісної оцінки 

вмісту двох ізоморфних за 

кристалічною структурою фаз 

HTB-FeF3 та HTB-FeF3·0,33H2O 

також застосовано метод мес-

бауерівської спектроскопії 

(рис. 4.10, табл. 4.5). В резуль-

таті перехресного порівняльного аналізу встановлено, що в зразку віді-

браному при 425
о
C в наявності є близько 4% фази HTB-FeF3·0,33H2O. 

 

Таблиця 4.5 – Характеристичні параметри МС спектрів продуктів 

терморозкладу фази β-FeF3·3H2O в потоці аргону та їх фазова приналежність 

Зразок Фазовий склад 
Вм., 

% 

IS, 

мм/с 

QS, 

мм/с 

Hеф, 

кЕ 

ω, 

мм/с 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 0,42 0,62 – 0,37 

400
о
С 

(β-FeF3·3H2O + HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

5 

95 

0,40 

0,47 

0,61 

0,12 

– 

– 

0,30 

0,60 

425
о
С 

(β-FeF3·3H2O + HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

4 

96 

0,40 

0,47 

0,62 

0,12 

– 

– 

0,22 

0,60 

450
о
С 

r-FeF3 (секстет 1) 

r-FeF3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

52 

30 

12 

6 

0,46 

0,47 

0,37 

0,46 

-0,01 

-0,01 

-0,18 

1,97 

393,0 

404,5 

492,6 

– 

0,45 

0,24 

0,28 

0,20 

500
о
С 

r-FeF3 (секстет 1) 

r-FeF3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

53 

36 

14 

6 

0,46 

0,48 

0,38 

0,45 

-0,01 

-0,01 

-0,17 

1,97 

392,8 

404,8 

492,2 

– 

0,45 

0,25 

0,28 

0,20 

600
о
С 

r-FeF3 (секстет 1) 

r-FeF3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

42 

43 

14 

6 

0,47 

0,47 

0,36 

0,46 

0,01 

0,02 

-0,21 

2,02 

400,2 

409,5 

502,3 

– 

0,38 

0,25 

0,36 

0,19 
 

 

 
 

Рисунок 4.9 – Динаміка зміни параметрів 

гратки фази r-FeF3 в пробах відібраних в 

процесі дериватографічного аналізу в 

потоці аргону 
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Домінуючою в зразках відібраних 

при температурах 400
о
C та 425

о
C є мета-

стабільна безводна поліморфна форма 

трифториду заліза HTB-FeF3, яка необо-

ротно трансформується у фазу r-FeF3. 

Причому до складу зразка 400
о
C входить 

також і фаза r-FeF3, вміст якої становить 

14%, а частинки перебувають у суперпа-

рамагнітному стані. Для фази r-FeF3 тем-

пература Нееля становить 90
о
C і за 

кімнатної температури для цього матеріа-

лу характерним є стан магнітного впоряд-

кування. При цьому, значення квадру-

польного розщеплення відповідного зее-

манівського секстету є близьким до нуля. 

Водночас, в [173] було зафіксовано зменшення температури Нееля для фази 

r-FeF3 в кілька разів при переході від мікрокристалічного до нанодисперс-

ного стану матеріалу, який характеризується зниженням структурного впо-

рядкування. При цьому матеріал формується топологічно випадковою сіткою 

з фторидних октаедрів [FeF6], які формують 3-6 ланкові кільця, і для нього 

характерними є значення квадрупольного розщеплення 0,55-0,60 мм/с [308]. 

Для проби відібраної при температурі 425
о
C спостерігається ріст 

вмісту фази r-FeF3 до 23%. Частинки цієї фази також знаходяться в супер-

парамагнітному стані. Їх розмір не перевищує 16 нм [182], що узгоджується 

із результатами розрахунку середнього розміру ОКР за побудовою Вільям-

сона-Хола для цієї фази, який дає значення близько 17 нм. При температурі 

450
о
C на кривій ДТА спостерігається незначний екзопік, що вказує на 

формування зародків фази гематиту (α-Fe2O3). Згідно даних МС спектроско-

пії відносний вміст цієї фази становить близько 12%. Частинки гематиту, які 

формуються в результаті пірогідролізу трифториду заліза в водяній парі, 

 
 

Рисунок 4.10 – МС спектри 

фази β-FeF3·3H2O і продуктів її 

дегідратації в потоці аргону 
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перебувають як у рентгенокристалічному (2%, ОКР 14 нм), так і в рентгено-

аморфному (≈ 10%) стані. Водночас на цьому етапі завершуються переходи 

HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-FeF3  r-FeF3. Окрім того, зафіксовано близько 

6% складової, яка містить іони заліза із ступенем окислення, що приймає 

проміжні значення між +3 і +2. Ця складова швидше за все зумовлена форму-

ванням високодефектних зародків фази α-Fe2O3, які перебувають в суперпа-

рамагнітному стані [309]. Характерним для цього матеріалу також є перехід 

фази r-FeF3 у магнітовпорядкований стан, що є наслідком росту розмірів 

частинок від 17 нм до 25 нм. Це повністю узгоджується із фіксацією різкого 

спаду значень лінійних розмірів параметрів кристалічної гратки фази r-FeF3 

при досягненні температури відбору проби 450
о
C, що відповідає зменшенню 

об‘єму гратки при повному обезводнюванні структури фази r-FeF3 та відпа-

лом дефектної складової фази r-FeF3 з наступним спіканням наночастинок. 

Проби відібрані при температурах 500 та 600
о
C характеризуються 

близьким фазовим складом. Спостерігається тільки невеликий ріст процент-

ного вмісту фази гематиту в рентгеноаморфному стані до 14%. Середній 

розмір ОКР фази r-FeF3 залишається рівним близько 25 нм. Однак, при цьому 

спостерігається перерозподіл інтегральної інтенсивності зееманівських секс-

типлетів, що формуються складовими фази r-FeF3 з різним ступенем струк-

турної досконалості, в сторону більш досконалої кристалічної структури. 

Підсумовуючи, слід відмітити пер-

спективність матеріалу відібраного при 

температурі 450
о
C для подальших тесту-

вань в ЛДС. З метою встановлення ступе-

ня розвиненості питомої поверхні мате-

ріалу було отримано його мікроскопічні 

зображення (рис. 4.11) та проведено вимі-

рювання значення величини питомої пло-

щі поверхні, яке становить Sпит = 30 м
2
/г. 

 
 

Рисунок 4.11 – СЕМ зображен-

ня поверхні матеріалу відібра-

ного при термоаналізі за 450
о
C 
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На отриманій мікрофотографії чітко прослідковується сформована 

губчаста структура поверхні матеріалу, яка, очевидно, утворюється в ре-

зультаті інтенсивної дегідратації при безперервному нагріві з швидкістю 

5
о
C/хв до досягнення 450

о
С. Стінки даної структури представляють собою 

мозаїку об‘єднаних між собою в результаті спікання нанорозмірних частинок 

основної фази цього матеріалу r-FeF3. Тобто, спостерігається схоже, як для 

випадку оксидів заліза, формування макропористої структури матеріалу із 

частинками нанометричних розмірів. 
 

4.1.4  Методи отримання FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3) стадійним 

термічним відпалом в різних атмосферах комерційних зразків фази β-

FeF3·3H2O (системи FK та S) 
 

Основним завданням даного етапу роботи є розробка простих та низь-

козатратних способів отримання нано- та ультрадисперсних форм трифтори-

ду заліза різної ступені гідратації за умови формування монофазних кінцевих 

продуктів. Для цього було сконструйовано лабораторний реактор на базі 

трубчастої печі, який забезпечував можливість застосування в процесі від-

палу заданих атмосфер. Вихідний матеріал β-FeF3·3H2O (ЗАТ Хімреактиви, 

хч) поміщався у термічно та хімічно стійкий корундовий тигель і відпалював-

ся при заданих температурних режимах в наступних атмосферах: на повітрі, 

в атмосфері продуктів розкладу, в потоці аргону (42·10
-9

 м
3
/с).  

Вибір температур відпалу здійснювався на основі результатів відпо-

відних термогравіметричних досліджень (див. пп. 4.1.2 та 4.1.3). Зважаючи на 

складний фазовий склад проб відібраних в процесі термоаналізу, нами було 

застосовано двохстадійний термічний відпал у відповідних атмосферах 

(система FK). Для всіх зразків температура першої стадії відпалу становила 

150
о
C. Вибір даної конкретної температури здійснено на основі наступних 

міркувань. Для всіх застосованих атмосфер відпалу початок процесів 

дегідратації спостерігається при завідомо нижчих температурах в інтервалі 

105-125
о
C. Таким чином, це забезпечує попередню дегідратацію вихідного 
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матеріалу з видаленням більшої кількості гідратованої води (2,67 молекули 

H2O на формульну одиницю FeF3·3H2O) в результаті перебігу фазового пере-

ходу β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O. При цьому, ми також практично 

унеможливлюємо перебіг наступного дегідратаційного фазового переходу 

HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-FeF3 внаслідок того, що вибрана температура пер-

шої стадії відпалу є значно меншою за значення температур 182-199
о
C, при 

яких спостерігаються максимальні швидкості перебігу цього фазового пере-

ходу в застосованих атмосферах відпалу. Для забезпечення повноти видален-

ня молекул структурної води час витримки на першій стадії становив 2 год. 
 

Таблиця 4.6 – Умови отримання FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3) та фторидів 

заліза змішаної валентності на основі комерційного β-FeF3·3H2O 

1. Метод термічного розкладу (система FK) 

спосіб 1 

безперервний нагрів 

швидкість 5
о
C/хв 

охолодження контрольоване 5
о
C/хв 

спосіб 2 

двостадійний термічний розклад: 

150°С (2 год), задана температура (2 год) 

охолодження разом із реактором 

тип застосованої атмосфери 

потік аргону 

швидкість 42·10
-9 

м
3
/с 

повітря 
атмосфера продуктів розкладу 

(насичена водяна пара) 

кінцева задана температура температура 2 стадії відпалу 

в потоці аргону та атмосфері продуктів 

розкладу – 400, 425, 450, 500, 600
о
С; 

на повітрі – 600
о
С 

в усіх застосованих атмосферах* 

200, 250, 300, 350, 

400, 425, 450, 500
о
С 

2. Метод сонохімічного синтезу (система S) 

1 етап 2 етап 

ультразвукова обробка колоїду (80
о
С, 1 год) 

склад колоїду: оцтова кислота та зразок 

отриманий по способу 2 (200
о
С, повітря) 

просушування гелю (70-80
о
С) 

(зразок S1) 

ультразвукова обробка колоїду (80
о
С, 1 год) 

склад колоїду: оцтова кислота, ацетиленова 

сажа (10%), ПАР та зразок отриманий по 

способу 2 (200
о
С, повітря) 

просушування гелю (70-80
о
С) 

(зразок S2) 

відпал зразка S2 (150
о
С, 1 год) 

(зразок S3) 

*Примітка. В атмосфері продуктів розкладу додатково застосовано одностадійний термічний 

розклад з витримкою 2 години при температурах 100, 125, 140 та 145
о
С. 

 

На другій стадії проводився власне сам відпал на протязі 2 годин при 

заданій температурі (200, 250, 300, 350, 400, 425, 450 та 500
о
C) (табл. 4.6). 

Для отримання гідратованих форм фторидів заліза змішаної валентності 

(система S) додатково було застосовано метод сонохімічного синтезу основні 

етапи якого також представлено в табл. 4.6. 
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4.2 Синтез фторидів заліза гідротермальним методом (система FG). 

Термогравіметричний аналіз процесів дегідратації наноструктурованого 

кристалогідрату β-FeF3·3H2O з ламелярною структурою в потоці аргону 
 

Для формування наноструктурованого стану кристалогідрату трифто-

риду заліза FeF3·3H2O застосовано поєднання рідкофазного та гідротермаль-

ного методів. Перший етап передбачає отримання свіжоосадженого гідрок-

сиду заліза Fe(OH)3. Для цього у 0,1 М водний розчин Fe(NO3)3 крапельно 

вводили 25 % розчин аміаку в надлишку із застосуванням інтенсивного 

перемішування до випадання осаду гідроксиду заліза Fe(OH)3. Після витрим-

ки осаду впродовж 4 годин в маточному розчині проводилась його декантація 

до нейтрального рН = 6,7. На другому етапі свіжоосаджений гідроксид заліза 

Fe(OH)3 розчиняли у 40 % фтороводневій кислоті до утворення прозорого 

безбарвного розчину катіонів FeF6
3-

. Гідротермальна витримка отриманого 

розчину в автоклаві протягом 10 годин при 70
о
С з безперервним перемішу-

ванням зумовлювала зміну забарвлення розчину в рожевий колір, що 

свідчить про закінчення процесів поліконденсації з формуванням центрів 

кристалізації фази FeF3·3H2O. Наступне концентрування гелю шляхом 

упарювання на повітрі при 80
о
С призводило до випадання рожевого осаду 

FeF3·3H2O. Залишки непрореагованої фтороводневої кислоти і води видалені 

шляхом висушування отриманого матеріалу FeF3·3H2O (зразок FG3, цифра 

вказує на ступінь гідратації) при 80
о
С впродовж 12 годин у вакуумній печі. 

Згідно з результатами ХСФА аналізу (рис. 4.12) отриманий зразок 

FG3 являє собою фазу -FeF3·3H2O із модифікованим нами кристалографіч-

ним базисом (табл. 4.1). Однак, адекватна інтерпретація даних ХСФА аналізу 

цієї структури може бути забезпечена тільки в припущенні наявності тексту-

ри типу переважаючої орієнтації частинок пластинчастої форми з площиною 

зрізу (100), модель якої розроблена авторами [310]. Застосування цієї моделі 

дозволяє отримати задовільне наближення експериментальної і розрахун-

кової дифрактограм внаслідок перерозподілу інтенсивностей основних 

рефлексів фази -FeF3·3H2O, зокрема рефлексу (101). 
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В нашому випадку в площині переважаючої орієнтації частинок (100) 

вздовж кристалографічної осі [001] розташовані октаедри [Fe(Н2O)2F2F2], що 

формують структурні ланцюжки вздовж їх аксіальної осі, завдяки об‘єднан-

ню через спільні аніони F
-
 в аксіальних вершинах октаедрів. Це підтвер-

джується результатами месбауерівської спектроскопії (рис. 4.12, вставка), 

згідно яких основним структурним елементом синтезованого матеріалу є 

октаедри із центральним катіоном Fe
3+

, які зумовлюють формування 

дублетної компоненти з ха-

рактеристичними пара-

метрами IS = 0,42 мм/с та 

QS = 0,61 мм/с. Зафіксовані 

значення параметрів вказу-

ють також на рівноймовір-

ний характер заповнення 

екваторіальної площини ок-

таедрів іонами F
-
 та О

2-
. 

При цьому, структурні лан-

цюжки октаедрів розділені 

молекулами Н2О в позиціях 

(2b), які також розміщені 

вздовж осі [001] з довжи-

ною зв‘язку 3,8770 Å. 

На мікрофотографії (рис. 4.13, а) чітко виділяються макроблоки у 

формі паралелепіпеда та їх окремі фрагменти, що відповідає тетрагональній 

структурі фази β-FeF3·3H2O [13]. Усереднені значення лінійних розмірів цих 

макроблоків становлять 1 х 1 х 5 мкм. Схожі результати отримано авторами 

робіт [187, 202, 214], які відмічали, що основними структурними елементами 

фази β-FeF3·3H2O є тетрагональні блоки мікронних розмірів. Однак, в даному 

випадку має місце формування ламелярної структури в матеріалі, на що вка-

зує збільшене зображення поверхні окремого вибраного макроблоку зразка 

 
 

Рисунок 4.12 – Дифрактограма зразка FG3 

(точки) та результати її повнопрофільного 

аналізу (лінія). Знизу наведена експеримен-

тальна дифрактограма авторів [305] (PDF: 32-

0464). На вставці МС спектр матеріалу 
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FG3 (рис. 4.13, б). Середні значення 

поперечних розмірів пластинчастих 

частинок становлять 150 х 500 нм, 

що повністю підтверджує нашу гі-

потезу про наявну текстуру типу пе-

реважаючої орієнтації частинок 

пластинчатої форми з площиною 

зрізу (100). Утворення ламелярної 

структури також фіксувалось нами 

при постановці модельного синтезу 

фази LiFePO4 [28]. 

Формування пластинчастих 

частинок зумовлено утворенням ве-

ликої кількості центрів зародкоутво-

рення в маточному розчині по всьо-

му об‘єму після гідротермальної ви-

тримки в автоклаві. Доказом можна 

вважати зміну кольору розчину із 

безбарвного на рожевий як резуль-

тат перебігу поліконденсаційних процесів та формування ланцюжків окта-

едрів [Fe(Н2O)2F2F2]. В умовах кислого середовища ступінь гідролізації реак-

ційної суміші порівняно невелика, тому можна стверджувати, що в оточенні 

іонів заліза практично відсутні групи ОН
-
 і абсолютно переважають молеку-

ли води. В результаті упарювання окремі ланцюги об‘єднюються між собою 

за рахунок ван-дер-ваальсових взаємодій між молекулами Н2О на їх бічних 

поверхнях в приповерхневій області розчину, з якої відбувається інтенсивне 

випаровування, з формуванням частинок пластинчастої морфології. 

Таким чином, застосовані умови синтезу ініціювали появу переважаю-

чого напрямку росту частинок в площині (100). При подальшому концен-

труванні розчину шляхом випарювання відбувається осадження фази β-

 
(а) 

 
(б) 

 

Рисунок 4.13 – СЕМ зображення 

зразка FG3 (а) і (б) відповідно різне 

масштабування 1 мкм та 100 нм 
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FeF3·3H2O у вигляді тетрагональних призм, які є результатом агломерації 

пластинчастих частинок. При цьому розміри ОКР становлять близько 42 нм, 

що дає уявлення про товщину пластин в напрямку осі [001] і їх структуру – 

пластини являють собою сукупність окремих ОКР у формі спотворених кубів 

(близькі до сферичної форми) об‘єднаних в площині (100) в один чи декілька 

шарів. Величина питомої площі поверхні синтезованого матеріалу встанов-

лена за допомогою методу ізотермічної адсорбції азоту рівна 2 м
2
/г. 

Вибір умов отриман-

ня матеріалів FeF3·0,33H2O 

(FG0.33) та FeF3 (FG0) 

здійснювався на основі про-

ведених термогравіметрич-

них досліджень процесів 

дегідратації синтезованого 

β-FeF3·3H2O з ламелярною 

структурою (рис. 4.14) [50]. 

З метою максимального 

унеможливлення перебігу 

пірогідролізу з утворенням 

фази гематиту [194], було застосовано атмосферу інертного газу – аргону. 

Початок процесу дегідратації зафіксовано при температурі 100
о
С. Має 

місце зсув інтервалу основної втрати маси зразка порівняно із випадком ко-

мерційного -FeF3·3H2O [12] на ≈ 15
о
С в сторону нижчих температур. Ймо-

вірно, спостерігається комплексний вплив двох причин. По-перше, відмін-

ність в розмірах як первинних частинок, так і агломератів – для комерційного 

матеріалу розміри ОКР становлять близько 52 нм, тоді як для синтезованого 

близько 42 нм. Структура матеріалу в обох випадках формується пакетами 

октаедрів [Fe(Н2O)2F2F2], між якими локалізовані молекули води. При термо-

обробці відбувається розшарування кристалітів по сімейству площин (110) з 

видаленням частини молекул Н2О з новоутворених поверхонь в процесі 

 
 

Рисунок 4.14 – Дериватографічний аналіз 

синтезованого гідротермальним методом 

зразка β-FeF3·3H2O в потоці аргону 
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трансформації структури з тетрагональної в орторомбічну. Eфективність 

цього процесу визначатиметься розмірами кристалітів. По-друге, для синте-

зованого матеріалу спостерігається формування агломератів з частинок 

ламелярної морфології в результаті чого між окремими пластинами можуть 

бути наявні сорбовані молекули води, що призводить до зміщення області 

дегідратації в бік нижчих температур. В подальшому характерним є чітке 

розділення температурних діапазонів перебігу основних дегідратаційних 

фазових переходів: 

– видалення адсорбованих молекул H2O та груп ОН
-
 в інтервалі 100-167

о
C, 

що підтверджується наявністю незначного ендопіку та локального 

максимуму в околі 159
о
С відповідно на ДТА та ДТГ кривих. При цьому 

має місце зміна кута нахилу ТГ кривої в околі 167
о
C (втрата маси – 8,6 %); 

– перебіг фазового переходу β-FeF3·3H2O  FeF3·0,33H2O із видаленням 

структурної води у вузькому околі температури 175
о
C, про що свідчить 

відповідний високоінтенсивний ендопік на ДТА кривій. При цьому 

фіксується найбільш потужний максимум швидкості втрати маси зразка на 

кривій ДТГ в околі 180
о
C. Видалення молекул води, які відповідають 

цьому процесу, продовжується до температури 215
о
C. Втрати маси зразка 

на даному етапі становлять 28,8%, що віповідає теоретично розрахованому 

значенню при видаленні 2,67 H2O на формульну одиницю FeF3·3H2O; 

– перебіг фазового переходу HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-FeF3 в околі 198
о
C. 

Видалення молекул H2O, що відповідають цьому процесу, триває впро-

довж зростання температури до 400
о
C. Про це свідчить відповідна ділянка 

ТГ кривої в інтервалі температур 215-400
о
C, кут нахилу якої є набагато 

меншим ніж на попередньому етапі, що вказує на низьку швидкість цього 

процесу. Втрата маси при цьому становить ≈ 4 %, що також добре узго-

джується із розрахованим значенням. Фаза HTB-FeF3 є метастабільною і 

необоротно перетворюється в ромбоедричну модифікацію r-FeF3; 

– подальше зростання температури до 500
о
С вказує на відсутність будь-яких 

змін матеріалу та характеризується нульовою втратою маси зразка. 
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Результати термогравіметричного аналізу процесу дегідратації синте-

зованого гідротермальним методом β-FeF3·3H2O лягли в основу вибору стра-

тегії отримання FeF3·0,33H2O та FeF3. Застосовано наступні режими: 

– для отримання FeF3·0,33H2O (зразок FG0.33) застосовано дегідратацію в 

атмосфері інертного газу (аргон) при температурі 180
о
С впродовж 4 год; 

– для отримання безводного FeF3 (зразок FG0) застосовано термічний відпал 

в потоці аргону при температурі 400
о
С протягом 4 год. 

Для забезпечення монофазності кінцевих продуктів час витримки 

було збільшено до 4 год при заданих температурах дегідратації порівняно із 

запропонованою нами схемою в пп. 4.1.4. При цьому було взято до уваги 

значну тривалість температурних діапазонів 167-215
о
C та 215-400

о
C видален-

ня молекул H2O, що відповідають фазовим переходам FeF3·3H2O  HTB-

FeF3·0,33H2O та HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-FeF3 в даному випадку. 

 

4.3 Синтез трифторидів заліза сольвотермальним методом із 

застосуванням поверхнево-активних речовин (система FS) 
 

Для отримання нанорозмірної фази β-FeF3·3H2O було реалізовано 

метод сольвотермального синтезу із застосуванням ПАР (ЦТАБ –цетилтри-

амоній бромід). ПАР була застосована для обмеження областей росту части-

нок синтезованого матеріалу та забезпечення однорідності фазового складу 

та морфологічних характеристик. При цьому, дисоційовані молекули ПАР 

виступають в ролі центрів поліконденсації та подальшого зародкоутворення. 

Реакційна суміш була підготовлена шляхом крапельного змішування 

100 мл 0,5 М розчину Fe(NO3)3·9H2O в етанолі (96 мас. %) та 40 мл 0,01 М 

розчину ЦТАБ у фтороводневій кислоті (40 мас. %). На наступному етапі 

було застосовано витримку отриманого маточного розчину в автоклаві про-

тягом 4 годин при 80
о
С з безперервним перемішуванням. В результаті отри-

мано рожевий осад, що являє собою фазу β-FeF3·3H2O. Для видалення залиш-

ків непрореагованої фтороводневої кислоти та надлишку води проводилась 
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декантація осаду із застосуванням етанолу. В подальшому дегідратація син-

тезованого матеріалу проводилась кількома наступними способами. 

1. Двостадійний термічний відпал FeF3·3H2O в аргоновій атмосфері: 

– висушування при 100
о
C впродовж 1 год (зразок FS3); 

– відпал впродовж 12 год зразка FS3 при 150 та 180
о
C (зразок FS0); 

2. Термічний відпал FeF3·3H2O в аргоновій атмосфері при температурі 

180
о
C впродовж 6, 12 та 18 годин без попереднього висушування. 

3. Додаткова витримка осаду FeF3·3H2O в етанолі впродовж 24 год у 

масовому співвідношенні 1:10 для повного видалення молекул ПАР із складу 

кінцевого продукту. Після чого проводилась дегідратація в аргоновій атмо-

сфері впродовж 4 год при температурах 150
о
C та 250

о
C (зразок FS0.33). 

 

4.4 Формування нанокомпозитів FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3)/С 

методом ультразвукового диспергування 
 

Для формування нанокомпозитів типу FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3)/С з 

підвищеною електропровідністю було застосовано метод ультразвукового 

диспергування (диспергатор УЗДН-А, робоча частота 22 кГц). 

Система FG. На першому етапі попередньо проводилась ультразву-

кова обробка зразків системи FG (FG0, FG0.33 та FG3) впродовж 10 год в 

дисперсійному середовищі ацетону для руйнування агломератів частинок, що 

можуть утворюватися в процесі синтезу, та встановлення впливу ультразвуку 

на морфологічні властивості матеріалів (зразки FG0U, FG0.33U та FG3U). 

На другому етапі було сформовано нанокомпозити FeF3·nH2O (n = 0; 

0.33; 3)/С шляхом ультразвукового диспергування впродовж 2 год механіч-

них сумішей відповідно зразків FG0U, FG0.33U і FG3U та струмопровідної 

добавки (ацетиленова сажа) у масовому співвідношенні 4:1 в середовищі 

ацетону (позначення нанокомпозитів FG0/С, FG0.33/С та FG3/С). 

Система FS. Нанокомпозити FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3) / С на основі 

системи FS сформовано аналогічно як і для системи FG (позначення нано-

композитів FS0/С, FS0.33/С та FS3/С). 
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Підсумовуючи, слід відзначити наступні отримані в розділі результати: 

1.  Запропоновано модифікацію кристалографічного базису структури 

фази β-FeF3·3H2O за умови надструктурного впорядкування молекул H2O. 

Застосування нових координат іонів F
-
 та O

2-
 в позиціях (8g) призводить до 

зсуву екваторіальної площини координаційних октаедрів [FеF4(H2O)2] вздовж 

аксіальної осі, усуваючи наявне в базисах PDF #85-0404 та ICSD #14134 окта-

едричне спотворення, та забезпечує адекватну інтерпретацію даних ХСФА. 

2. З‘ясовано механізми дегідратації комерційного β-FeF3·3H2O із час-

тинками мікронних розмірів на повітрі, в атмосфері продуктів розкладу та в 

потоці аргону. Встановлено, що перебіг двох основних фазових переходів β-

FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O і HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-FeF3 має місце в 

діапазоні від 105
о
C до 235

о
C, однак видалення молекул H2O із зразків мате-

ріалів має тривалий характер і продовжується до температур 450-500
о
C. При 

застосуванні термічного розкладу на повітрі відповідні фазові переходи ха-

рактеризуються приблизно однаковою інтенсивністю. Максимальна швид-

кість їх перебігу зафіксована відповідно в околі температур 154-159
о
C та 198-

200
о
C. При цьому наявний екзопік на ДТА кривій в околі 330

о
C свідчить про 

високу ймовірність перебігу процесу пірогідролізу з утворенням фази гема-

титу за достатньо низьких температур та збільшення його швидкості за умо-

ви подальшого зростання температури відпалу. Застосування атмосфери із 

надлишковим парціальним тиском водяних парів на межі розділу атмосфе-

ра – тверде тіло зумовлює більш плавний хід дегідратаційних процесів вна-

слідок зменшення їх швидкості за низьких температур порівняно із повітря-

ною атмосферою. При цьому точка фазового переходу β-FeF3·3H2O  HTB-

FeF3·0,33H2O зміщується в сторону більших значень, що призводить до 

паралельного одночасного перебігу обидвох дегідратаційних фазових пере-

ходів починаючи із 170
о
C і розширює таким чином області існування фаз 

кристалогідрату β-FeF3·3H2O та метастабільної структури HTB-FeF3 в сторо-

ну більш високих температур. Застосування інертного транспортного газу 

для видалення водяної пари із зони перебігу дегідратаційних процесів сприяє 
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зростанню інтенсивності трансформації β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O у 

вузькому околі температури 171
о
C. Одночасно спостерігається зсув в низько-

температурну область точки фазового переходу HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-

FeF3, що зумовлює звуження температурного діапазону дегідратації та забез-

печує більш повне видалення молекул H2O. Перекривання ендо- та екзопіків 

на ДТА кривій (≈ 425-450
о
C) унеможливлює отримання монофазного r-FeF3. 

3. При відпалі на повітрі за умови сталої швидкості зміни температури 

5
о
C/хв до досягнення 600

о
С отримано нанокомпозит r-FeF3 / α-Fe2O3, що 

являє собою щільні агломерати гематиту покриті хаотично розміщеними мак-

ропористими утвореннями фази r-FeF3 із наночастинок розмірами 30-50 нм. 

При цьому, основним структурним елементом агломератів гематиту є 

пластинчасті наночастинки квасолеподібної форми з лінійними розмірами 

35 х 100 нм. Величина питомої площі поверхні матеріалу Sпит = 28 м
2
/г. 

4. В результаті термічної дегідратації за умови сталої швидкості зміни 

температури 5
о
C/хв до досягнення 450

о
С в потоці аргону отримано нано-

структурований безводний трифторид заліза r-FeF3, для якого характерним є 

формування макропористої структури в результаті часткового спікання 

наночастинок розміром близько 25 нм. Величина питомої площі поверхні 

матеріалу становить Sпит = 30 м
2
/г. 

5. Методом гідротермального синтезу отримано монофазний криста-

логідрат β-FeF3·3H2O з ламелярною морфологією і розміром первинних час-

тинок близько 42 нм, форма яких близька до сферичної. З‘ясовано, що при 

його терморозкладі в аргоновій атмосфері характерним є чітке розділення 

двох основних дегідратаційних фазових переходів β-FeF3·3H2O  HTB-

FeF3·0,33H2O (167-215
о
C) та HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-FeF3 (215-400

о
C), а це 

відкриває можливість отримання монофазних наноструктурованих трифто-

ридів заліза заданого ступеня гідратованості. 

 

Література до розділу 

12, 13, 28, 50, 171, 173, 175, 182, 187, 194, 199, 202, 214, 220, 302-310. 
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РОЗДІЛ 5 

СТРУКТУРНО-ФАЗОВИЙ СТАН, МОРФОЛОГІЯ ТА 

МАГНІТНА МІКРОСТРУКТУРА НАНОСТРУКТУРОВАНИХ 

ФТОРИДІВ ЗАЛІЗА РІЗНОГО СТУПЕНЯ ГІДРАТАЦІЇ ТА 

КОМПОЗИТІВ ІЗ ВУГЛЕЦЕМ НА ЇХ ОСНОВІ 

 

5.1  Трифториди заліза FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3) отримані в 

результаті двостадійного термічного відпалу комерційного матеріалу β-

FeF3·3H2O в різних атмосферах 
 

Для отримання нано- та ультрадисперсних форм трифториду заліза 

різної ступені гідратації за умови формування монофазних кінцевих продук-

тів нами було застосовано двохстадійний термічний відпал комерційного 

матеріалу β-FeF3·3H2O у відповідних атмосферах (система FK). Для всіх 

зразків температура першої стадії відпалу становила 150
о
C, що забезпечує 

попередню дегідратацію вихідного матеріалу з видаленням більшої кількості 

гідратованої води (2,67 молекули H2O на формульну одиницю FeF3·3H2O) в 

результаті перебігу фазового переходу β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O. 

Для забезпечення повноти видалення молекул структурної води із об‘єму 

матеріалу час витримки на першій стадії становив 2 години. На другій стадії 

проводився відпал на протязі 2 годин при заданій температурі (табл. 4.6). 

Трифториди заліза отримані на повітрі. В кисневмісній атмосфері, 

як і передбачалось, застосування першої стадії відпалу при температурі 

150
о
C на протязі 2 годин забезпечує інтенсивну дегідратацію тригідрату 

трифторида заліза з видаленням 2,67 Н2О ат./форм. од. і утворенням фази 

HTB-FeF3·0,33H2O, вміст якої становить 68% (рис. 5.1 та 5.2, табл. 5.1 та 5.2). 

Однак, при цьому також фіксується утворення 7% та 25% відповідно фаз 

HTB-FeF3 та r-FeF3. Оцінені за допомогою побудови Вільямсона-Хола 

середні розміри ОКР ізоморфних фаз із структурою НТВ становлять 29 нм. 

Наночастинки безводної модифікації r-FeF3 з розмірами ОКР 9 нм 

перебувають в суперпарамагнітному стані внаслідок розмірного ефекту. 
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Наявність невеликого вмісту метастабільної фази HTB-FeF3, очевидно, 

зумовлена незавершеним фазовим переходом HTB-FeF3  r-FeF3 внаслідок 

подальшої дегідратації фази HTB-FeF3·0,33H2O. Ймовірність цього процесу, 

згідно пп. 4.1.2 є достатньо малою при 150
о
C, однак ненульовою, прояв чого і 

фіксується нами для цього зразка у вигляді формування трьохфазної системи. 

Застосування 2 стадії 

відпалу з витримкою впро-

довж 2 годин при температу-

рах 200
о
C, 250

о
C та 300

о
C 

дозволяє отримати зразки, 

які являють собою двохфазні 

системи – HTB-FeF3·0,33H2O 

та r-FeF3. Покроковий відпал 

із підвищенням температури 

від 200
о
C до 300

о
C забез-

печує зменшення вмісту 

гідратованої фази HTB-

FeF3·0,33H2O від 65% до 

46%. При цьому, відповідно, в двохфазних системах фіксується зростання на 

19% фази r-FeF3. Середні розміри ОКР ідентифікованих фаз в усіх цих трьох 

зразках є практично незалежними від температури відпалу і становлять 26 нм 

та 10 нм для HTB-FeF3·0,33H2O та r-FeF3 відповідно. 

При відпалі за температури 2 стадії 350
о
C фіксується формування 

фази гематиту у кількості близько 55%, що чітко відповідає зафіксованому 

нами у пп. 4.1.2 екзоефекту в околі 330
о
C, який пов‘язаний із перебігом 

процесу пірогідролізу трифториду заліза. При цьому для цієї фази є характер-

ним як магнітовпорядкований (22%) так і суперпарамагнітний (33%) стан. 

Середні розміри ОКР гематиту становлять 10 нм. 

При витримці за температури 350
о
C також фіксуємо завершення 

процесу дегідратації матеріалу в результаті повного фазового переходу HTB-

 
 

Рисунок 5.1 – Дифрактограми зразків отри-

маних стадійним термічним відпалом на 

повітрі комерційного матеріалу β-FeF3·3H2O 
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FeF3·0,33H2O  HTB-FeF3. Вміст цієї фази становить 45%, а середні розміри 

ОКР залишаються рівними 26 нм. Аналізуючи дані табл. 5.1 та 5.2 прихо-

димо до висновку, що пірогідролізу піддається саме фаза r-FeF3. На користь 

цього твердження також свідчать однакові розміри ОКР фази r-FeF3 (у ви-

падку зразка при 300
о
C) та наночастинок гематиту, які рівні 10 нм. 

 

Таблиця 5.1 – Результати ХСФА аналізу продуктів термоіндукованого 

стадійного розкладу фази β-FeF3·3H2O на повітрі 

Зразок Фазовий склад Вміст, % 
Параметри гратки 

а, Å b, Å с, Å 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 7,821 7,821 3,871 

150
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

75 

25 

7,393 

5,410 

12,791 

5,410 

7,534 

12,706 

200
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

65 

35 

7,407 

5,357 

12,777 

5,357 

7,540 

12,883 

250
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

62 

38 

7,362 

5,231 

12,770 

5,231 

7,517 

13,208 

300
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

46 

54 

7,382 

5,222 

12,765 

5,222 

7,538 

13,250 

350
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

α-Fe2O3 

45 

55 

7,351 

5,021 

12,774 

5,021 

7,517 

13,760 

400
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

α-Fe2O3 

30 

70 

7,376 

5,032 

12,802 

5,032 

7,560 

13,774 

425
о
С α-Fe2O3 100 5,027 5,027 13,774 

450
о
С α-Fe2O3 100 5,027 5,027 13,767 

500
о
С α-Fe2O3 100 5,030 5,030 13,773 

 

При витримці за температури 400
о
C спостерігається зменшення част-

ки фази HTB-FeF3 до 30% внаслідок фазового переходу HTB-FeF3  α-Fe2O3. 

При цьому середні розміри ОКР фази HTB-FeF3 зростають до 34 нм. Слідів 

фази r-FeF3, згідно даних ХСФА, не виявлено. Це підтверджується також ре-

зультатами МС спектроскопії (рис. 5.2, табл. 5.2). В МСспектрі даного зразка 

чітко розділяються дві зееманівські компоненти, які відповідають ядрам Fe
57

 

в структурі гематиту. При цьому характерним є наявність двох різних типів 

ближнього оточення резонансних ядер – відносно досконале кристалічне 

ядро наночастинок (24%) та їх високодефектні приповерхневі шари (18%). 

Також необхідно відмітити факт зменшення кількості наночастинок гема-

титу, які перебувають в суперпарамагнітному стані, до 28%. 
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В зразках отриманих за температур 

2 стадії 425
о
C, 450

о
C та 500

о
C єдиною за-

фіксованою рентгенокристалічною фазою 

є гематит. МС спектри цих усіх зразків 

містять два зееманівських секстети, що 

формуються резонансними ядрами, які 

входять до складу, відповідно, відносно 

досконалих кристалічних ядер наночас-

тинок та їх високодефектних приповерх-

невих шарів. Із зростанням температури 

відпалу від 425
о
C до 500

о
C інтенсивність 

секстету з характеристичними пара-

метрами Hеф ≥ 500 кЕ, IS = 0,37 мм/с та 

QS = -0,21 мм/с, який відповідає доскона-

лій кристалічній структурі наночастинок 

гематиту, зростає від 25% до 51%. На цей факт також вказує зростання серед-

ніх розмірів ОКР цієї фази з 16 нм до 23 нм та зменшення вмісту супер-

парамагнітної складової месбауерівських спектрів від 23% до 9% відповідно. 

Для цих зразків також характерним є наявність на месбауерівських 

спектрах дублетної компоненти з характеристичними параметрами IS = 0,34-

0,47 мм/с та QS = 1,81-2,54 мм/с, яка формується в результаті резонансного 

поглинання γ-квантів ядрами іонів заліза із ступенем окислення ≈ +2. 

Найбільш ймовірною причиною цього є формування високодефектної аморф-

ної складової матеріалу з частковим відновленням іонів заліза при видаленні 

фтороводню в результаті повної деструкції фази HTB-FeF3 внаслідок 

пірогідролізу при переході від температури відпалу 400
о
C до 425

о
C. 

Підтвердженням цього припущення може слугувати зменшення вмісту цієї 

компоненти із ростом температури відпалу від 18% до 4% в результаті 

подальшого окислення іонів заліза при застосуванні кисневмісної атмосфери. 

 

 
 

Рисунок 5.2 – МС спектри ко-

мерційного β-FeF3·3H2O і про-

дуктів дегідратації на повітрі 
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Таблиця 5.2 – Характеристичні параметри МС спектрів продуктів 

стадійного розкладу фази β-FeF3·3H2O на повітрі та їх фазова приналежність 

Зразок Фазовий склад 
Вм., 

% 

IS, 

мм/с 

QS, 

мм/с 

Hеф, 

кЕ 

ω, 

мм/с 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 0,42 0,62 – 0,37 

150
о
С 

(β-FeF3·3H2O)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

68 

32 

0,43 

0,48 

0,59 

0,12 

– 

– 

0,48 

0,78 

200
о
С 

(β-FeF3·3H2O)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

65 

35 

0,42 

0,47 

0,59 

0,13 

– 

– 

0,54 

0,76 

250
о
С 

(β-FeF3·3H2O)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

62 

38 

0,43 

0,47 

0,64 

0,19 

– 

– 

0,42 

0,28 

300
о
С 

(β-FeF3·3H2O)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

46 

54 

0,35 

0,47 

0,91 

0,22 

– 

– 

0,74 

0,56 

350
о
С 

α-Fe2O3 (секстет) 

α-Fe2O3 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

22 

33 

45 

0,40 

0,24 

0,50 

-0,23 

0,49 

0,05 

477 

– 

– 

0,77 

0,77 

0,64 

400
о
С 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

24 

18 

28 

30 

0,38 

0,33 

0,29 

0,51 

-0,22 

-0,19 

0,68 

0,09 

497 

455 

– 

– 

0,39 

0,78 

0,70 

0,77 

425
о
С 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

25 

34 

23 

18 

0,37 

0,37 

0,36 

0,34 

-0,22 

-0,19 

0,76 

1,81 

502 

478 

– 

– 

0,27 

0,78 

0,40 

0,78 

450
о
С 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

31 

47 

14 

8 

0,37 

0,38 

0,38 

0,42 

-0,21 

-0,19 

0,77 

2,18 

504 

485 

– 

– 

0,27 

0,78 

0,41 

0,77 

500
о
С 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

51 

36 

9 

4 

0,37 

0,35 

0,37 

0,47 

-0,21 

-0,19 

0,74 

2,54 

509 

492 

– 

– 

0,32 

0,64 

0,29 

0,21 
 

Таким чином, при застосуванні відпалу на повітрі перебіг дегідрата-

ційних процесів є надзвичайно складним з формуванням багатофазних сис-

тем [37]. Визначальну роль при цьому відіграє паразитний процес 

пірогідролізу розпочинаючи із температур вищих 330
о
C, а вже при 425

о
C 

спостерігається повне його домінування. 

Фториди заліза отримані в атмосфері продуктів розкладу. При 

застосуванні атмосфери продуктів розкладу для проведення дегідратації ко-

мерційного матеріалу β-FeF3·3H2O результатом першої стадії відпалу при 

150
о
C на протязі 2 год є формування монофазної системи єдиною рентгено-

кристалічною фазою якої є HTB-FeF3·0,33H2O (рис. 5.3 та 5.4, табл. 5.3 та 5.4) 
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із середніми розмірами ОКР 38 нм. Для більш детального дослідження умов 

перебігу фазового переходу β-FeF3·3H2O   HTB-FeF3·0,33H2O було засто-

совано також відпал вихідного зразка в заданій атмосфері за більш низьких 

температур 100, 125, 140 та 145
о
C при збереженні його тривалості (2 год). 

Відпал за температур 

 145
о
C не призводить до 

жодних фазових трансфор-

мацій матеріалу. Однак, 

згідно результатів ХСФА, 

було зафіксовано зменшен-

ня середніх розмірів ОКР 

від 53 нм до 38 нм в діапазо-

ні температур відпалу від 

100
о
C до 145

о
C. Очевидно, 

що причиною цього є вида-

лення молекул структурної 

води із позицій (2b) вздовж 

кристалографічної осі [001] 

на початковому етапі дегідратації. В результаті має місце процес розшару-

вання кристалітів фази β-FeF3·3H2O по сiмейству площин (110), що 

фіксується як диспергування вихідного зразка. 

При цьому, наявність надлишкового парціального тиску водяних 

парів на межі розділу атмосфера – тверде тіло запобігає інтенсивній дегідра-

тації кристалогідрату при температурах  145
о
C, що й призводить до плав-

ного ходу зменшення середніх розмірів ОКР вихідного зразка. Одночасно, це 

забезпечує умови для стрибкоподібного повного фазового переходу β-

FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O у вузькому діапазоні температур 145-150
о
C. І 

цей же фактор, очевидно, є визначальним для подальшого стабільного існу-

вання фази HTB-FeF3·0,33H2O при зростанні температур відпалу від 150
о
C до 

 
 

Рисунок 5.3 – ХСФА аналіз зразків отрима-

них одностадійним (100-150
о
C) та двохста-

дійним (200-500
о
C) термічним відпалом в 

атмосфері продуктів розкладу комерційного 

кристалогідрату β-FeF3·3H2O 
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250
о
C. Середні розміри ОКР цієї фази у вказаному температурному діапазоні 

залишаються незмінними і становлять 38 нм. 
 

Таблиця 5.3 – Результати ХСФА аналізу продуктів термоіндукованого 

стадійного розкладу фази β-FeF3·3H2O в атмосфері продуктів розкладу 

Зразок Фазовий склад Вміст, % 
Параметри гратки 

а, Å b, Å с, Å 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 7,821 7,821 3,871 

100
о
С β-FeF3·3H2O 100 7,830 7,830 3,875 

125
о
С β-FeF3·3H2O 100 7,830 7,830 3,877 

140
о
С β-FeF3·3H2O 100 7,817 7,817 3,871 

145
о
С β-FeF3·3H2O 100 7,821 7,821 3,872 

150
о
С (HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 100 7,369 12,817 7,519 

200
о
С (HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 100 7,366 12,797 7,517 

250
о
С (HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 100 7,366 12,797 7,517 

300
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

45 

10 

45 

7,394 

5,330 

5,025 

12,771 

5,330 

5,025 

7,548 

13,172 

13,880 

350
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

39 

12 

49 

7,416 

5,348 

5,037 

12,809 

5,348 

5,037 

7,576 

13,161 

13,862 

400
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

α-Fe2O3 

10 

90 

7,396 

5,028 

12,731 

5,028 

7,549 

13,786 

425
о
С α-Fe2O3 100 5,027 5,027 13,773 

450
о
С α-Fe2O3 100 5,027 5,027 13,767 

500
о
С α-Fe2O3 100 5,032 5,032 13,769 

 

Також необхідно відмітити, що і характеристичні параметри відповід-

них дублетних компонент МС спектрів цих зразків залишаються практично 

незмінними і становлять IS = 0,42-0,43 мм/с та QS = 0,59-0,61 мм/с (табл. 5.4), 

що підтверджує факт наявності гідратованої фази та стабільності її криста-

лічної структури. Зафіксоване при цьому уширення ліній дублетних компо-

нент ω = 0,48-0,51 мм/с свідчить про високий ступінь дисперсності систем. 

Згідно даних ХСФА, параметри сталих граток зафіксованої фази із 

структурою НТВ для зразків отриманих за температур 2 стадії відпалу 200
о
C 

та 250
о
C також залишаються незмінними. Отримані результати добре 

корелюють із даними термогравіметричних досліджень в застосованій в 

даному випадку атмосфері відпалу, згідно яких основна втрата маси (27,1 %) 

зразка зафіксована в температурному діапазоні 105-235
о
C. 
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При цьому відповідний інтенсив-

ний ендопік зареєстровано в околі 210
о
C, а 

максимум швидкості зменшення маси при 

195
о
C. Очевидно, що наявність насиченої 

водяної пари в атмосфері відпалу призво-

дить до встановлення динамічної рівнова-

ги між процесами дегідратації та зворот-

нього утворення фази HTB-FeF3·0,33H2O 

при відпалі в діапазоні 150-250
о
C. Цей 

фактор також є визначальним при застосу-

ванні подальших температур 2 стадії від-

палу ≥ 300
о
C, оскільки за даних умов ви-

сокою є ймовірність перебігу процесу пі-

рогідролізу. В результаті отримані за тем-

ператур 300, 350 та 400
о
C зразки являють 

собою складні багатофазні системи. 

Так у випадку зразка 300
о
C отримуємо композит наступного складу: 

(18%) HTB-FeF3·0,33H2O, (27%) HTB-FeF3, (10%) r-FeF3 та (45%) гематиту. 

Середні розміри ОКР фаз із структурою НТВ не змінюються і становлять 

38 нм, а для новоутворених фаз r-FeF3 та α-Fe2O3 відповідні значення рівні 24 

та 14 нм. Згідно даних месбауерівської спектроскопії (рис. 5.4 та табл. 5.4) 

наночастинки фази r-FeF3 цього зразка знаходяться в суперпарамагнітному 

стані. Як було зафіксовано в пп. 4.1.3, для наночастинок розмірами 25 нм 

характерним є формування магнітовпорядкованого стану. Таким чином, нами 

встановлено розмірну межу фазового переходу другого роду, яка розділяє 

два стани даного матеріалу з різними типами магнітного впорядкування. При 

збільшенні розмірів наночастинок від 24 нм до 25 нм відбувається перехід від 

суперпарамагнітного до магнітовпорядкованого стану матеріалу. Месбауерів-

ський спектр цього зразка також містить два зееманівських секстета, що 

формуються резонансними ядрами в структурі гематиту з двома типами 

 
 

Рисунок 5.4 – МС спектри 

комерційного β-FeF3·3H2O і 

продуктів його дегідратації в 

атмосфері продуктів розкладу 
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ближнього оточення – центральна кристалічна частина (12%) та порушений 

поверхневий шар (33%) наночастинок. 
 

Таблиця 5.4 – Характеристичні параметри МС спектрів продуктів 

термоіндукованого стадійного розкладу фази β-FeF3·3H2O в атмосфері 

продуктів розкладу та їх фазова приналежність 

Зразок Фазовий склад 
Вм., 

% 

IS, 

мм/с 

QS, 

мм/с 

Hеф, 

кЕ 

ω, 

мм/с 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 0,42 0,62 – 0,37 

150
о
С (β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 100 0,43 0,59 – 0,48 

200
о
С (β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 100 0,43 0,61 – 0,49 

250
о
С (β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 100 0,42 0,60 – 0,51 

300
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

18 

37 

12 

33 

0,45 

0,47 

0,38 

0,34 

0,69 

0,20 

-0,23 

-0,23 

– 

– 

501 

478 

0,30 

0,35 

0,42 

0,68 

350
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

13 

38 

30 

19 

0,43 

0,47 

0,36 

0,38 

0,69 

0,14 

-0,21 

-0,21 

– 

– 

506 

479 

0,32 

0,34 

0,68 

0,36 

400
о
С 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

10 

49 

35 

6 

0,47 

0,36 

0,39 

0,37 

0,15 

-0,20 

-0,21 

0,78 

– 

508 

485 

– 

0,32 

0,34 

0,68 

0,36 

425
о
С 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

59 

33 

8 

0,37 

0,37 

0,37 

-0,21 

-0,20 

0,73 

510 

488 

– 

0,31 

0,65 

0,28 

450
о
С 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

65 

30 

5 

0,37 

0,36 

0,36 

-0,21 

-0,20 

0,71 

510 

490 

– 

0,32 

0,65 

0,34 

500
о
С 

α-Fe2O3 (секстет 1) 

α-Fe2O3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 

73 

25 

2 

0,37 

0,34 

0,36 

-0,21 

-0,20 

0,65 

512 

491 

– 

0,30 

0,59 

0,20 
 

Для зразка 350
о
C фіксується прогнозована тенденція до подальшої 

дегідратації та збільшення інтенсивності процесу пірогідролізу: (13%) HTB-

FeF3·0,33H2O, (26%) HTB-FeF3, (12%) r-FeF3 та (49%) α-Fe2O3. При цьому 

зростає ступінь кристалічності фази α-Fe2O3, на що вказують як збільшення 

розмірів ОКР (17 нм) так і перерозподіл інтегральної інтенсивності складо-

вих месбауерівського спектру на користь зееманівського секстету, що 

відповідає об‘ємним кристалічним областям наночастинок гематиту. 

При зростанні температури відпалу до 400
о
C в зразку домінує фаза 

гематиту. Її вміст становить близько 90% при середніх розмірах ОКР 20 нм. 
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Також у зразку наявні залишки фази HTB-FeF3. За температур відпалу 

≥ 425
о
C внаслідок завершення перебігу процесу пірогідролізу зразки являють 

собою монофазний гематит, для якого властивим є подальше зростання 

ступеня кристалічності структури при зростанні температур відпалу, на що 

вказують відповідне збільшення розмірів ОКР та зростання процентного 

вмісту характерного секстету. 

Трифториди заліза отримані в потоці аргону. На рис. 5.5 та 5.6, а 

також у табл. 5.5 та 5.6 приведено результати перехресного порівняльного 

аналізу зразків отриманих стадійним термічним відпалом в діапазоні 

температур 150-500
о
C в потоці аргону методами ХСФА та месбауерівської 

спектроскопії. При витримці вихідного кристалогідрату за температури 

150
о
C впродовж 2 годин більша частину матеріалу (≈ 91%) не піддається 

фазовій трансформації. При 

цьому утворюється близько 

9% суперпарамагнітної фази 

r-FeF3 із середнім розміром 

ОКР 5 нм без формування 

прогнозованих проміжних 

фаз із структурою HTB. Під-

вищення температури від-

палу до 200
о
C зумовлює 

ріст відносного вмісту фази 

r-FeF3 до 23-24% з одночас-

ним укрупненням розмірів 

відповідних ОКР до 9 нм. 

Слідів фаз із структурою HTB в даному зразку також не виявлено. 

Застосування 2 стадії відпалу при температурі 250
о
C приводить до 

формування складної багатофазної системи: (45%) β-FeF3·3H2O, (16%) HTB-

FeF3·0,33H2O, (9%) HTB-FeF3, (30%) r-FeF3. При цьому розміри кристалітів 

вихідного кристалогідрату зменшуються у два рази (від 53 нм до 27 нм), а 

 
 

Рисунок 5.5 – Дифрактограми зразків отрима-

них стадійним термічним відпалом в потоці 

аргону комерційного матеріалу β-FeF3·3H2O 
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середні розміри ОКР фази r-FeF3 зростають до 11 нм. При підвищенні темпе-

ратури відпалу до 300
о
C чотирьохфазний склад отриманої системи зберіга-

ється за умови перерозподілу процентного вмісту фаз відповідно: (28%) β-

FeF3·3H2O, (27%) HTB-FeF3·0,33H2O, (2%) HTB-FeF3, (43%) r-FeF3. Також 

фіксується подальше укрупнення наночастинок фази r-FeF3 від 11 нм до 

13 нм. При цьому середні розміри ОКР фази β-FeF3·3H2O та фаз із струк-

турою НТВ є практично рівними між собою і залишаються незмінними порів-

няно із попередньою температурою відпалу (≈ 27 нм). 
 

Таблиця 5.5 – Результати ХСФА аналізу продуктів термоіндукованого 

стадійного розкладу фази β-FeF3·3H2O в потоці аргону 

Зразок Фазовий склад Вміст, % 
Параметри гратки 

а, Å b, Å с, Å 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 7,821 7,821 3,871 

150
о
С 

β-FeF3·3H2O 

r-FeF3 

91 

9 

7,845 

5,173 

7,845 

5,173 

3,869 

14,206 

200
о
С 

β-FeF3·3H2O 

r-FeF3 

77 

23 

7,865 

5,090 

7,865 

5,090 

3,877 

14,279 

250
о
С 

β-FeF3·3H2O 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

45 

25 

30 

7,840 

7,385 

5,218 

7,840 

12,836 

5,218 

3,874 

7,546 

13,494 

300
о
С 

β-FeF3·3H2O 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

28 

29 

43 

7,837 

7,369 

5,234 

7,837 

12,846 

5,234 

3,869 

7,554 

13,302 

350
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

41 

59 

7,399 

5,248 

12,791 

5,248 

7,553 

13,337 

400
о
С 

(HTB-FeF3)+(HTB-FeF3·0,33H2O) 

r-FeF3 

40 

60 

7,379 

5,237 

12,751 

5,237 

7,543 

13,223 

425
о
С 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

93 

7 

5,218 

5,032 

5,218 

5,032 

13,265 

13,830 

450
о
С 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

84 

16 

5,214 

5,028 

5,214 

5,028 

13,267 

13,809 

500
о
С 

r-FeF3 

α-Fe2O3 

85 

15 

5,206 

5,033 

5,206 

5,033 

13,289 

13,778 
 

Застосування 2 стадії відпалу при температурі 350
о
C призводить до 

завершення фазової трасформації кристалогідрату β-FeF3·3H2O з форму-

ванням двохфазної системи: 40% – HTB-FeF3·0,33H2O і 60% – r-FeF3. Розміри 

ОКР зафіксованих фаз залишаються незмінними. При цьому наночастинки 

фази r-FeF3 розміром 13 нм залишаються в суперпарамагнітному стані. Для 

зразка 400
о
C характерним є подальше обезводнення в результаті видалення 
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молекул кристалічнозв‘язаної води із структури фази HTB-FeF3·0,33H2O з 

формуванням 30% метастабільної фази HTB-FeF3. Залишковий вміст 

кристалогідрату HTB-FeF3·0,33H2O становить ≈ 10%. Вміст r-FeF3 та середні 

розміри ОКР усіх встановлених фаз не змінюються. 

Для більш детального встановлення фазового складу цього зразка та 

умов формування суперпарамагнітного стану фази r-FeF3 було застосовано 

низькотемпературні месбауерівські дослідження (рис. 5.6, б). Отримані 

результати підтверджують наявність у складі зразка близько 10% гідрато-

ваної фази HTB-FeF3·0,33H2O, на що вказує характерна дублетна компонента 

із параметрами IS = 0,41 мм/с та QS = 0,64 мм/с, яка є присутньою при всіх 

застосованих температурах кріозйомок. 

   
(а)                                                          (б) 

 

Рисунок 5.6 – МС спектри β-FeF3·3H2O і продуктів його дегідратації в 

потоці аргону (а) та кріозйомки зразка отриманого відпалом при 400
о
C (б) 

 

Необхідно відмітити, що для цієї фази температура Нееля становить -

144
о
C (129 К) [190]. Однак, очевидно внаслідок прояву розмірних ефектів, 

частинки фази HTB-FeF3·0,33H2O продовжують формувати характерний 
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парамагнітний дублет (≈ 10%) на спектрах отриманих при нижчих темпе-

ратурах 100 К та 88 К. Для основної фази цього зразка r-FeF3 з наночастин-

ками в суперпарамагнітному стані характерним є формування незначної 

магнітовпорядкованої складової близько 20% та 25% на спектрах відповідно 

отриманих за температур 150 К та 125 К за рахунок переходу частини цієї 

фази у магнітовпорядкований стан при заморожуванні теплових осциляцій 

магнітного моменту монодоменних частинок відповідних розмірів. 
 

Таблиця 5.6 – Параметри МС спектрів продуктів стадійного термо-

розкладу β-FeF3·3H2O в потоці аргону та їх фазова приналежність 

Зразок Фазовий склад 
Вм., 

% 

IS, 

мм/с 

QS, 

мм/с 

Hеф, 

кЕ 

ω, 

мм/с 

вихідний β-FeF3·3H2O 100 0,42 0,62 – 0,37 

150
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

91 

9 

0,44 

0,45 

0,60 

0,15 

– 

– 

0,46 

0,40 

200
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

76 

24 

0,45 

0,47 

0,62 

0,15 

– 

– 

0,48 

0,40 

250
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

61 

39 

0,45 

0,48 

0,65 

0,17 

– 

– 

0,50 

0,43 

300
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

55 

45 

0,44 

0,48 

0,63 

0,15 

– 

– 

0,55 

0,41 

350
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

40 

60 

0,38 

0,47 

0,67 

0,14 

– 

– 

0,68 

0,50 

400
о
С 

(β-FeF3·3H2O+ HTB-FeF3·0,33H2O) 

(HTB-FeF3)+(r-FeF3) 

10 

90 

0,41 

0,48 

0,64 

0,06 

– 

– 

0,70 

0,53 

425
о
С 

r-FeF3 (секстет 1) 

r-FeF3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 (секстет) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

50 

28 

8 

12 

2 

0,47 

0,50 

0,41 

0,39 

0,47 

0,01 

0,02 

-0,10 

0,63 

1,99 

401 

376 

486 

– 

– 

0,40 

0,74 

0,46 

0,48 

0,21 

450
о
С 

r-FeF3 (секстет 1) 

r-FeF3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 (секстет) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

51 

23 

20 

2 

4 

0,47 

0,50 

0,38 

0,37 

0,47 

0,01 

0,02 

-0,18 

0,79 

2,05 

409 

390 

496 

– 

– 

0,38 

0,71 

0,52 

0,25 

0,21 

500
о
С 

r-FeF3 (секстет 1) 

r-FeF3 (секстет 2) 

α-Fe2O3 (секстет) 

α-Fe2O3 

Fe (+2...+3) 

59 

13 

22 

1 

5 

0,43 

0,47 

0,38 

0,32 

0,47 

0,01 

0,17 

-0,18 

0,75 

2,05 

411 

379 

500 

– 

– 

0,38 

0,78 

0,46 

0,21 

0,21 
 

Проведення коректного аналізу для магнітовпорядкованих складових 

месбауерівських спектрів отриманих при температурах кріозйомки 100 К та 

88 К в рамках даного дослідження є утруднене по кількох наступних причи-
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нах. Спостерігається суперпозиція зееманівських секстетів від двох фаз r-

FeF3 та HTB-FeF3. Для випадку r-FeF3 це зумовлено подальшим заморожуван-

ням теплових осциляцій магнітного моменту монодоменних частинок меншої 

за розмірами фракції, в результаті формується як магнітовпорядкована так і 

релаксаційна складова спектрів. Одночасно із цим фіксуємо накладання 

зееманівської складової від метастабільної фази HTB-FeF3 внаслідок досяг-

нення точки Нееля для цієї структури, яка становить -168
о
C (105 К) [190], що 

зумовлює фазовий перехід парамагнітний стан – магнітовпорядкований стан. 

Таким чином, в результаті складної картини формування магнітовпорядкова-

них складових цих спектрів проведення адекватної кількісної оцінки про-

центного вмісту відповідних фаз є неможливим. 

Застосування 2 стадії відпалу при 425
о
C зумовлює кардинальні зміни 

фазового складу отриманого матеріалу. Зразок повністю дегідратований, при-

чому домінуючою є фаза r-FeF3. Зафіксовано різке зростання середніх розмі-

рів ОКР цієї фази від 13 нм до 25 нм, яке призводить до фазового переходу 

суперпарамагнетизм – магнітовпорядкований стан з формуванням зееманів-

ських складових на відповідному МС спектрі. Чітко розділяються два зеема-

нівських секстета, які відповідають двом типам ближнього оточення резо-

нансних ядер в структурі r-FeF3 – центральна кристалічна частина (50%) та 

порушений поверхневий шар (28%) наночастинок. Зафіксовано також зеема-

нівську складову (8%) фази α-Fe2O3, середні розміри ОКР якої становлять 

14 нм. Отримані результати добре корелюють із даними термогравіметрично-

го аналізу вихідного матеріалу в даній атмосфері, згідно яких саме при 425-

450
о
C спостерігається перебіг процесу пірогідролізу трифториду заліза. 

Окрім того, МС спектр містить суперпарамагнітний дублет (12%) від 

наночастинок гематиту з параметрами IS = 0,39 мм/с та QS = 0,63 мм/с. Також 

необхідно відмітити наявність іонів заліза із ступенем окислення, що 

приймає проміжні значення між +3 і +2, відносний вміст яких становить 2% і 

виходить за межі похибки реєстрації. Очевидно, це є свідченням формування 

зародків фази α-Fe2O3 в суперпарамагнітному стані. 
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Подальше зростання температури 2 стадії відпалу до 450
о
C та 500

о
C 

характеризується незмінним складом отриманих зразків. Фіксується прогно-

зоване зростання ступеня кристалічності наявних фаз, на що вказують зрос-

тання середніх розмірів ОКР обидвох фаз (31 та 18 нм відповідно для r-FeF3 

та α-Fe2O3). Також на користь цього факту свідчить збільшення інтегральної 

інтенсивності до 59% зееманівського секстету фази r-FeF3 з нульовим ква-

друпольним розщепленням, який відповідає досконалим кристалічним облас-

тям наночастинок, та звуження ширин ліній цього секстету. По цій же причи-

ні спостерігаємо практично повний перехід суперпарамагнітної фази α-Fe2O3 

в магнітовпорядкований стан. Слід відмітити, що для цих зразків також ха-

рактерним є зростання до ≈ 4-5% інтегральної інтенсивності дублетних ком-

понент відповідних месбауерівських спектрів з параметрами IS = 0,47 мм/с та 

QS = 2,05 мм/с, які формуються іонами заліза із ступенем окислення близь-

ким до +2. Найбільш ймовірною причиною цього є формування високоде-

фектних аморфних областей зародкоутворення фази α-Fe2O3 у цих зразках 

внаслідок подальшого повільного перебігу процесів пірогідролізу трифтори-

ду заліза, на що власне вказує зафіксоване зростання їх процентного вмісту. 

Таким чином, повністю підтверджується висновок (див. розділ 4), 

щодо заперечення можливості отримання монофазного безводного матеріалу 

r-FeF3 шляхом дегідратації комерційного мікрокристалічного кристалогідра-

ту β-FeF3·3H2O внаслідок сумісного перебігу процесів остаточної дегідратації 

та пірогідролізу в діапазоні температур ≈ 425-450
о
C. 

 

5.2  Порівняльний аналіз кінцевих продуктів термічного розкладу 

комерційного мікрокристалічного матеріалу β-FeF3·3H2O в різних атмо-

сферах (система FK) 
 

Проведені дослідження в пп. 5.1.1-5.1.3 структурно-фазового стану, 

морфології та магнітної мікроструктури матеріалів отриманих в результаті 

дегідратації комерційного мікрокристалічного матеріалу β-FeF3·3H2O в 
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різних атмосферах за умови застосування двостадійного термічного відпалу 

вказують на достатньо складну картину формування кінцевих продуктів. 

  

 
 

 

 

 

Рисунок 5.7 – Порівняльний аналіз 

фазового складу продуктів дегідра-

тації вихідного комерційного мік-

рокристалічного β-FeF3·3H2O в 

застосованих атмосферах відпалу 
 

На рис. 5.7 представлено порівняльний аналіз фазового складу про-

дуктів дегідратації вихідного матеріалу в трьох застосованих атмосферах від-

палу, який разом із результатами відповідних термогравіметричних дослі-

джень (див. 4.1.2-4.1.3) дає уявлення стосовно основних причин відсутності 

на даний час єдиної теорії перебігу процесів термічного розкладу кристало-

гідратів трифторидів заліза. По-перше, це відсутність чітких температурних 

меж фазових переходів β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O  FeF3 внаслідок 

їх оборотності за умови наявності молекул H2O в атмосфері відпалу, що 

призводить до перекриття відповідних температурних діапазонів їх перебігу 

та до формування в результаті складних багатофазних композитних кінцевих 

продуктів (рис. 5.7). При цьому, як свідчать результати термогравіметричних 

досліджень (див. 4.1.2-4.1.3 та 4.2), на ступінь перекриття визначальний 
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вплив чинять наступні фактори: температурний режим дегідратації, тип 

застосованої атмосфери відпалу (наявність та кількість молекул H2O) та 

морфологічні характеристики вихідного кристалогідрату. Згідно результатів 

отриманих в пп. 4.2, очевидно, саме морфологія кристалогідрату є ключовим 

фактором, який забезпечує швидкий контрольований транспорт молекул 

структурної води з об‘єму зразка на його поверхню і подальше їх видалення 

із зони перебігу дегідратаційних фазових трансформацій. 

Другою причиною є неконтрольований високоймовірний перебіг 

процесу пірогідролізу, який знову ж таки спричинений наявністю молекул 

води в застосованій атмосфері відпалу. Визначальними факторами впливу в 

цьому випадку також є температурний режим дегідратації та ступінь наси-

чення застосованої атмосфери молекулами H2O. Однак, ключовим фактором 

виступає вільний доступ до молекул кисню. Свідченням цьому є уникнення 

формування паразитної фази гематиту аж до температур  425
о
C при застосу-

ванні транспортного інертного газу для форсованого виносу видалених моле-

кул структурної води із зони перебігу дегідратаційних фазових переходів β-

FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O  FeF3 (рис. 5.7). В діапазоні 425-450
о
C 

спрацьовує температурний фактор внаслідок перекриття ендо- та екзо-

ефектів, що призводить до видалення із структури матеріалу фтороводню з 

формуванням фази α-Fe2O3 та частковим відновленням іонів заліза до 

ступеня окислення +2. Застосування інертного транспортного газу при 

дегідратації є ефективним засобом з огляду на отримання безводної 

модифікації r-FeF3 за умови незначного залишкового вмісту паразитної фази 

гематиту. При цьому за температур  250
о
C має місце поступова пошарова 

повна дегідратація матеріалу з поширенням вглиб об‘єму кристалітів без 

фіксації проміжних фаз HTB-FeF3·0,33H2O та HTB-FeF3. Натомість, при 

відпалі вихідного кристалогідрату на повітрі фазовий перехід β-

FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O завершується вже при витримці за 

температури 150
о
C з формуванням складного багатофазного композиту. 

Зафіксований екзоефект в околі 330
о
C є визначальним фактором при засто-
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суванні кисневмісної атмосфери, що зумовлює повні фазові переходи при 

досягненні 350
о
C відповідно r-FeF3  α-Fe2O3 та HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-

FeF3 з наступним нарощуванням вмісту фази гематиту при подальшому під-

вищенні температури внаслідок фазової трансформації НТВ-FeF3  α-Fe2O3. 

Цікавими та оригінальними є результати отримані при застосуванні 

атмосфери продуктів розкладу, в складі якої впродовж перебігу процесів 

дегідратації домінуючою стає насичена водяна пара. Встановлено межі 

температурних діапазонів стабільного існування фаз β-FeF3·3H2O (  145
о
C) та 

HTB-FeF3·0,33H2O (150-250
о
C), причому фазовий перехід з трансформацією 

кристалічної гратки в гексагональну β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O відбу-

вається стрибкоподібно у вузькому діапазоні 145-150
о
C. Це зумовлено 

забезпеченням умов оборотності цього фазового переходу, зокрема 

надлишковим парціальним тиском водяних парів на межу розділу 

атмосфера – тверде тіло, що зменшує інтенсивність дегідратаційних процесів 

порівняно із повітряною атмосферою. При цьому визначальним фактором 

для здійснення переходу стає температура відпалу. Необхідно також 

відмітити, що відпал кристалогідрату β-FeF3·3H2O в температурному діапа-

зоні 100-145
о
C призводить до диспергування матеріалу (від 53 нм до 38 нм) 

внаслідок розшаровування кристалітів вздовж кристалографічної осі [001] по 

сiмейству площин (110) на початковому етапі дегідратації при видаленні 

молекул структурної води із позицій (2b). Однак, саме наявність насиченої 

водяної пари в атмосфері відпалу зумовлює зміщення температури початку 

перебігу процесу пірогідролізу в нижчу сторону (до 300
о
C) порівняно із по-

вітряною атмосферою (330
о
C) та стимулює водночас значне зростання інтен-

сивності цього процесу при подальшому підвищенні температури до 500
о
C. 

З огляду на вимоги, що висуваються до катодних матеріалів ЛДС, 

нами для подальших електрохімічних тестувань з цієї отриманої системи 

зразків FK було відібрано наступні найбільш перспективні матеріали, основні 

структурно-морфологічні параметри яких приведено в табл. 5.7. 
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Таблиця 5.7 – Фазовий склад та структурно-морфологічні параметри 

зразків системи FK відібраних для подальших тестувань в ЛДС 

Зразок
1
 умови отримання фазовий склад 

Вм., 

% 
D , 

нм 

S, 

м
2
/г 

FK3 вихідний комерційний матеріал β-FeF3·3H2O 100 53 – 

FK0.33 
дегідратація при 150

о
С 

(2 год, атмосфера продуктів розкладу) 
HTB-FeF3·0,33H2O 100 38 40 

FK350 
температура 2 стадії дегідратації 350

о
С 

(2 год, в потоці аргону) 

r-FeF3 (СП)
2
 

HTB-FeF3·0,33H2O 

60 

40 

13 

27 
50 

FK425 
температура 2 стадії дегідратації 425

о
С 

(2 год, в потоці аргону) 

r-FeF3 (МВ)
3
 

α-Fe2O3 (МВ+СП) 

78 

22 

25 

14 
35 

FK450 
безперервний нагрів (5

о
C/хв) до 450

о
С 

(без витримки, в потоці аргону) 

r-FeF3 (МВ) 

α-Fe2O3 (МВ+СП) 

82 

18 

25 

14 
30 

FK600 
безперервний нагрів (5

о
C/хв) до 600

о
С 

(без витримки, на повітрі) 

r-FeF3 (МВ) 

α-Fe2O3 (МВ) 

40 

60 

32 

32 
28 

Примітка. 
1
При позначенні зразків системи FK у випадку монофазних матеріалів FK3 та FK0.33 

цифра вказує ступінь їх гідратованості, а для композитних матеріалів FK350- FK600 

цифрами позначено кінцеву температуру їх отримання; 
2
СП – суперпарамагнітний стан; 

3
МВ –магнітовпорядкований стан. 

 

Зразки FK3 та FK0.33 є монофазними матеріалами, а серія зразків 

FK350-FK450 являє собою нанокомпозити з домінуючою фазою r-FeF3. 

Зразок FK600 також є композитним матеріалом з незначним домінуванням 

фази гематиту. Для всіх дегідратованих зразків характерним є наявність 

розвиненої питомої поверхні внаслідок формування макропористої структури 

при видаленні молекул структурної води з глибинних шарів мікрокристалітів 

вихідного матеріалу (рис. 5.8, 4.4 та 4.11). Однак при цьому, різні режими 

дегідратації зумовлюють відмінності в морфології вибраних зразків. 

Так у випадку зразків FK0.33, FK350 та FK425, отриманих в резуль-

таті відпалу із застосуванням витримки (2 год) при досягненні відповідної 

заданої кінцевої температури, характерним є формування поверхневої 

мозаїчної кірки, яка обмежує розміри макропористого агломерата (рис. 5.8). 

При цьому фіксується утворення каналів виходу водяної пари, що приводить 

до її розтріскування, яке для кожної температури відпалу має власний 

своєрідний малюнок. Всередині агломератів встановлено наявність пустот та 

довільним чином агломерованих нанорозмірних частинок, які, власне, 

формують макропористу структуру зразків, що загалом вказує на зменшення 
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об‘єму матеріалу підчас відпалу. 

Для зразків FK450 (рис. 4.11) та 

FK600 (рис. 4.4) утворення поверх-

невої мозаїчної кірки не фіксуєть-

ся, що, очевидно, пов‘язано з ін-

тенсивною дегідратацією при ста-

лій швидкості зміни температури 

5
о
C/хв до досягнення заданого 

значення. Агломерати зразка 

FK450 представляють собою 

просторову мозаїку об‘єднаних в 

результаті спікання нанорозмірних 

частинок домінуючої фази цього 

матеріалу r-FeF3. Для зразка FK600 

характерним є формування агло-

мератів двох типів: щільні агло-

мерати гематиту основним струк-

турним елементом яких є пластин-

часті наночастинки квасолеподіб-

ної форми та макропористі утво-

рення фази r-FeF3 із довільним чи-

ном агломерованих наночастинок 

розмірами 30-50 нм. При цьому, 

морфологія фази r-FeF3 цього ком-

позиту є дуже схожою до макро-

пористої структури зразка FK350, 

в якому фаза r-FeF3 є домінуючою, 

за виключенням наявності поверхневої мозаїчної кірки. Згідно даних 

сорбційної порометрії для всіх зразків характерними є порівняно невеликі 

значення величин питомої площі поверхні ≈ 28-50 м
2
/г. 

 
(а) 

 
(б) 

 
(в) 

 

Рисунок 5.8 – СЕМ зображення зразків 

FK0.33 (а), FK350 (б) і FK425 (в) 
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5.3 Фториди заліза змішаної валентності (система S): кристалічна 

та магнітна мікроструктура 
 

Зразок, отриманий термічним відпалом за температури 200
о
С на 

повітрі, використано в якості прекурсора при сонохімічному синтезі гідра-

тованих фторидів заліза змішаної валентності. На першому етапі шляхом 

ультразвукової обробки впродовж 1 год при температурі 80
о
С формувався 

колоїд прекурсору в оцтовій кислоті (табл. 4.6). Після чого на другому етапі 

застосовано його упарювання до утворення гелю та подальше висушування 

останнього при температурі 70-80
о
С (зразок S1). Домінуючою фазою цього 

матеріалу є Fe2F5·7H2O (рис. 5.9, а). Додаткове введення в склад колоїду 

10 мас.% ацетиленової сажі та поверхнево активної речовини за умови 

збереження інших технологічних умов обробки не впливає суттєвим чином 

на фазовий склад матеріалу (зразок S2) та його структуру (рис. 5.9, б). 

Відпал зразка S2 за 

температури 150
о
С впро-

довж 1 год на повітрі (зра-

зок S3) призводить до част-

кової фазової трансформації 

матеріалу з формуванням 

фази Fe2F5·2H2O. Ця фаза є 

домінуючою в зразку S3, її 

вміст становить близько 

80%. Також в складі зразка 

фіксується наявність фаз 

НТВ-FeF3·0,33H2O та r-FeF3. Аналогічний результат було досягнуто авторами 

[311], які спостерігали часткову дегідратацію кристалогідрату Fe2F5·7H2O з 

утворенням фази Fe2F5·2H2O при висушуванні матеріалу за температури 

100
о
С. Механізм дегідратаційного процесу описується наступним чином: 

Fe2F5·7H2O ≡ [Fe(H2O)6]
2+

[FeF5(H2O)]
2-

 ↔ Fe
2+

Fe
3+

F5·2H2O + 5H2O. 

 
 

Рисунок 5.9 – Дифрактограми зразків S1 (а), 

S2 (б) та S3 (в) 
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Більш детальну інформацію стосовно фазового складу зразків синте-

зованих сонохімічним методом та співвідношення в їх структурі іонів заліза 

із ступенями окислення +2 та +3 було отримано при застосуванні 

месбауерівської спектроскопії. 

Кристалічна структура фа-

зи Fe2F5·2H2O формується ша-

рами координаційних октаедрів, 

що утворені з аніонів кисню та 

фтору з центральним катіоном 

заліза. Причому для іонів заліза 

характерним є пошарове розмі-

щення структурних октаедрів для 

двох різних ступенів окислення, 

відповідно +2 та +3. Температура 

Нееля цього матеріалу рівна -

225
о
С (48 К). При нижчих темпе-

ратурах для цієї фази характер-

ним є феромагнітне впорядкуван-

ня зумовлене спіновою компен-

сацією іонів заліза з різними ступенями окислення. За кімнатних температур 

месбауерівський спектр фази Fe2F5·2H2O являє собою суперпозицію кількох 

дублетних компонент (рис. 5.10, б). Дві дублетні компоненти, із значеннями 

квадрупольного розщеплення ≈ 2,01 мм/с однозначно відповідають іонам 

Fe
2+

, що локалізовані у двох кристалічнонееквівалентних позиціях гратки. 

Інші дві компоненти формуються іонами Fe
3+

. Співвідношення відносного 

вмісту іонів Fe
2+

 / Fe
3+

 в структурі матеріалу S3 становить 0,92. Для зразка S1 

значення цього параметру рівне 1,83, причому, як показано нами в роботі 

[27], месбауерівський спектр містить тільки одну дублетну компоненту, що 

відповідає іонам Fe
3+

. 

 

 
 

Рисунок 5.10 – Месбауерівські спектри 

зразків S1 (а) та S3 (б) 
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5.4 Механізми формування дегідратованих форм фторидів заліза 

FeF3·nH2O (n = 0 та 0,33) в процесі термічного відпалу синтезованого 

гідротермальним методом кристалогідрату β-FeF3·3H2O з ламелярною 

структурою (система FG) 
 

На основі результатів термогравіметричного аналізу процесів дегідра-

тації кристалогідрату β-FeF3·3H2O з ламелярною структурою (див. пп. 4.2) 

для формування дегідратованих форм фторидів заліза було застосовано на-

ступні умови. Для отримання кристалогідрату HTB-FeF3·0,33H2O було 

застосовано термічний відпал в атмосфері аргону при температурі 180
0
С 

впродовж 4 год (зразок FG0.33). Для отримання r-FeF3 застосовано термічний 

відпал вихідного кристалогідрату в потоці аргону (швидкість подачі газу 

42·10
-9 

м
3
/с) при температурі 400

0
С впродовж 4 год (зразок FG0). 

   
(а)                                                          (б) 

 

Рисунок 5.11 – Дифрактограми зразків FG0.33 (а) та FG0 (б) (точки) та 

результати їх повнопрофільного аналізу (лінії). Нижче приведено різницеві 

спектри і теоретичні дифрактограми відповідних фаз 
 

В результаті, згідно даних ХСФА (рис. 5.11), отримано монофазні ма-

теріали: HTB-FeF3·0,33H2O з структурою гексагональної вольфрамової брон-

зи (PDF: 76-1262) та трифторид заліза ромбоедричної модифікації r-FeF3 

(PDF: 33-0647). Середні розміри ОКР для цих фаз становлять 26 та 24 нм від-

повідно. Згідно даних МС спектроскопії (рис. 5.12, а) в структурі отриманого 

HTB-FeF3·0,33H2O наявний тільки один тип октаедричних позицій локалізації 

ядер Fe
57

, оскільки МС спектр, згідно [13], формується одиничною дублет-
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ною компонентою з параметрами 

ІS = 0,42 мм/с та QS = 0,59 мм/с. Відмін-

не від нуля значення квадрупольного 

розщеплення вказує на наявність знач-

ного градієнта електричного поля на ре-

зонансному ядрі, що зумовлено будо-

вою кристалічної гратки. Для випадку 

зразка r-FeF3 (рис. 5.12, б), як показано 

нами в [51], месбауерівський спектр є 

суперпозицією зееманівського секстету 

та 2 дублетних компонент. Секстет з 

характеристичними параметрами ІS = 0,46 мм/с, QS = 0,05 мм/с і Неф = 399 кЕ 

та основна дублетна складова формуються в результаті резонансного 

поглинання γ-квантів ядрами Fe
57

, що входять до складу наночастинок фази 

r-FeF3, які відповідно перебувають у магнітовпорядкованому (72 %) та 

суперпарамагнітному (25 %) станах. 

Варто відзначити, що значення квадрупольного розщеплення для 

домінуючої дублетної складової (QS = 0,64 мм/с) відрізняється від результатів 

роботи [12], де зафіксовано значення QS = 0,12 мм/с. Близьке до нуля 

квадрупольне розщеплення добре узгоджується із кристалографічною 

моделлю структури, згідно з якою ближнє оточення іонів Fe
3+

, сформоване 

аніонами F
-
, є сферично-симетричним. Очевидно, спостережувані зміни 

пов‘язані із морфологічними особливостями матеріалу, частинки якого 

володіють вираженою призматичною формою (рис. 5.13, в). Водночас ці 

блоки є макропористими агломератами наночастинок фази r-FeF3 із 

середніми розмірами близько 20-30 нм (рис. 5.13, г) [51]. 

Модель структурних перетворень підчас дегідратації β-FeF3·3H2O. 

В роботі [13] нами запропонована наступна модель структурних пере-

творень в процесі дегідратації синтезованого гідротермальним методом кри-

сталогідрату β-FeF3·3H2O з характерною ламелярною структурою (рис. 5.14). 

 
 

Рисунок 5.12 – МС спектри 

зразків FG0.33 (а) та FG0 (б) 

(точки) та результати їх 

апроксимації (лiнiї) 
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На початковому етапі відбувається видалення частини молекул H2O із 

структурних позицій кристалогідрату (2b), що призводить до часткового 

розшарування тетрагональних блоків цієї фази вздовж кристалографічної осі 

[001] по сімейству площин (110) з утворенням призматичних блоків. В 

результаті фіксується диспергування вихідного матеріалу на даному етапі 

дегідратації. Подальше видалення молекул кристалічнозв‘язаної води із 

позицій (8g), які формують екваторіальну площину координаційних октаед-

рів [Fe(Н2O)2F2F4], призводить до трансформації тетрагональної кристалічної 

гратки кристалогідрату з формуванням структури ізоморфної до гексагональ-

ної вольфрамової бронзи β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O. В ході цього 

процесу відбувається формування октаедрів [FeF6]. Гексагональна структура 

з характерними каналами, які частково заповнені молекулами H2O, 

утворюється в результаті їх об‘єднання між собою через 4 спільні вершини. 

 

    

    
 

Рисунок 5.13 – СЕМ зображення зразків FG0.33 (а, б) та FG0 (в, г) 
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Після завершення процесів трансформації структури в результаті 

відпалу в інертній атмосфері при температурі 180
0
С протягом 4 год 

формуються структурні блоки фази HTB-FeF3·0.33H2O типу "качана 

кукурудзи" (рис. 5.13, а). Вони являють собою агломерати частинок, яким 

притаманна форма шестигранних призм видовжених вздовж кристалографіч-

ної осі [001] із шириною бічної грані близько 200 нм. Утворення дрібної 

зеренної структури (рис. 5.13, б) в даному випадку зумовлено початком 

наступного етапу дегідратації з видаленням молекул води із структурних 

позицій (4c) фази HTB-FeF3·0,33H2O, в результаті чого спостерігається поділ 

частини шестигранних стержнів на окремі зерна перпендикулярно до їх 

аксіальної осі згідно запропонованої нами моделі (рис. 5.14). Середні розміри 

ОКР цієї фази становлять близько 26 нм. 

 
 

Рисунок 5.14 – Модель структурних перетворень при дегідратації 

кристалогідрату β-FeF3·3H2O з ламелярною структурою 
 

При подальшому зростанні температури до 400
0
C має місце перебіг 

фазового переходу HTB-FeF3·0,33H2O  r-FeF3 з трансформацією кристаліч-

ної гратки в ромбоедричну. При цьому відбувається подальше диспергування 

матеріалу внаслідок руйнування структурних макроблоків фази HTB-

FeF3·0,33H2O типу "качана кукурудзи" шляхом розшарування частинок цієї 

фази у формі шестигранних призм вздовж кристалографічної осі [001] з 

утворенням блоків фази r-FeF3 у формі тригранних призм (рис. 5.14). Остан-
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ні, як показано вище, є макропористими агломератами наночастинок із серед-

німи розмірами близько 20-30 нм (рис. 5.13, г), і для них характерним є, як і у 

випадку зразків FK0.33, FK350 та FK425, формування поверхневої мозаїчної 

кірки, що обмежує розміри макроблоку. В даному випадку розмір первинних 

наночастинок співмірний із середніми розмірами ОКР фази r-FeF3 (24 нм). 

Цей висновок підтверджується результатами месбауерівської спектроскопії, 

відповідно до яких 25 мас.% матеріалу перебуває в суперпарамагнітному 

стані, що вказує на наявність частинок із розмірами меншими за 23-24 нм. 

Висновки щодо диспергації частинок отриманих матеріалів в процесі 

дегідратації добре узгоджуються з результатами адсорбційної порометрії. 

Зокрема, для фаз β-FeF3·3H2O, HTB-FeF3·0,33H2O та r-FeF3 величина питомої 

площі поверхні становить 2, 10 та 50 м
2
/г, відповідно. Додатковим підтвер-

дженням служить доведена наявність мінорної дублетної складової (віднос-

ний вміст близько 3%) у месбауерівському спектрі матеріалу r-FeF3. Харак-

теристичні параметри цієї складової (ІS = 0,45 мм/с та QS = 2,02 мм/с) 

вказують, що вона формується в результаті резонансного поглинання ядрами 

іонів заліза в стані проміжному між Fe
2+

 та Fe
3+

, що вказує на значну розви-

нену поверхню зразка. 

 

5.5 Трифториди заліза FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3) синтезовані 

сольвотермальним методом (система FS) 
 

Кристалогідрат трифториду заліза FeF3·3H2O (зразок FS3). Синте-

зований сольвотермальним методом із застосуванням ПАР (ЦТАБ) зразок 

FS3 згідно технологічних умов приведених в пп. 4.3, як встановлено в [26], 

являє собою -форму кристалогідрату трифториду заліза із модифікованим 

нами кристалографічним базисом (див. табл. 4.1). Результати месбауерівської 

спектроскопії (рис. 5.15, б) також вказують на наявність лише одного типу 

локалізації резонансних ядер. Єдина дублетна компонента з параметрами 

ІS = 0,42 мм/с та QS = 0,63 мм/с відповідає координаційним октаедрам з 

центральним катіоном Fe
3+

, що формуються різнорідними аніонами О
2-

 та F
-
 



209 

за умови присутності кристалічнозв‘язаних молекул Н2О в структурі мате-

ріалу. На СЕМ зображеннях зразка FS3 (рис. 5.16, а) чітко прослідковуються 

відносно досконалі макроблоки у формі паралелепіпеда із середніми розмі-

рами близько 5 х 5 х 10 мкм, що відповідає тетрагональній кристалічній 

структурі фази β-FeF3·3H2O (просторова група Р 4/n S, федорівська група 85). 

    
(а)                                                          (б) 

 

Рисунок 5.15 – Дифрактограма (а) та месбауерівський спектр (б) 

синтезованого в присутності ПАР зразка FS3 
 

При цьому, збільшене зображення окремо вибраної бічної грані мак-

роблока (рис. 5.16, б) вказує на її мозаїчну структуру утворену в результаті 

об‘єднання між собою наночастинок із формою близькою до сферичної з 

розмірами не більше 50 нм. Схожі результати фіксувались авторами [214], які 

при застосуванні гідротермального синтезу за умови використання ПАР 

також отримували β-модифікацію фази FeF3·3H2O у вигляді тетрагональних 

блоків мікронних розмірів. В нашому випадку сферична форма наночасти-

нок, які утворюють мозаїчну структуру макроблоків, зумовлена застосуван-

ням ЦТАБ, яка є формоутворюючим агентом. В маточних водних розчинах за 

умови концентрації ЦТАБ >0,05 г/см
3
 має місце формування відповідних 

сферичних міцел з позитивно зарядженою поверхнею, що на етапі 

поліконденсації катіонів FeF6
3-

 забезпечує передумови для формування 

наночастинок сферичної форми. Розміри наночастинок синтезованої нами 
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фази β-FeF3·3H2O є співмірними із середніми розмірами ОКР цього мате-

ріалу, які рівні 36 нм. Розраховане на основі результатів адсорбційної поро-

метрії азоту значення величини питомої площі поверхні цього зразка, яке ста-

новить 18 м
2
/г, також підтверджує факт формування просторової мозаїчної 

структури матеріалу як результат агломерації основних наноструктурних 

елементів – наносфер. Щільна структура макроблоків, очевидно, зумовлена 

застосуванням нерівноважних умов при синтезі, а саме, високими тисками в 

реакційному середовищі при випаданні в осад утвореної фази β-FeF3·3H2O. 

    
Рисунок 5.16 – СЕМ зображення зразка FS3 

Трифторид заліза r-FeF3 (зразок FS0). Застосований двостадійний 

термічний відпал зразка FS3 в інертній атмосфері за температури 2 стадії 

150
о
C впродовж 12 год (див. пп. 4.3) призводить, на відміну від випадку 

використання гідротермального методу, де фіксувалось утворення фази HTB-

FeF3·0,33H2O, до безпосереднього формування безводної фази r-FeF3 ромбо-

едричної модифікації. Про це свідчить фіксація на дифрактограмі отриманого 

матеріалу (рис. 5.17, а) чітко виражених сильно уширених основних рефлек-

сів цієї фази. При цьому характерним є наявність значної аморфної складової 

в зразку. Застосування запропонованих нами умов синтезу [26], згідно ана-

лізу літературних джерел (див. пп. 1.3 та [19]), дозволило отримати макси-

мально дисперговану фазу r-FeF3 з наночастинками розміром близько 6 нм. 

Зафіксоване значення питомої площі поверхні цього матеріалу становить 

50 м
2
/г. Однак, при цьому в області кутів 2θ = 22,7-28,1

0
 також фіксуються 

незначні сліди рефлексів (200) та (111) кристалогідрату β-FeF3·3H2O. 
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Аналіз відповідного МС спектру (рис. 5.17, а) також підтверджує 

наявність двох дублетних компонент, які формуються резонансними ядрами 

заліза. Присутня незначна суперпарамагнітна дублетна складова (10 %) з 

близьким до нуля значенням квадрупольного розщеплення QS = 0,17 мм/с та 

ізомерним зсувом IS = 0,42 мм/с, яка є характерна для досконалих кристалітів 

безводних форм трифториду заліза, що відповідає в даному випадку цент-

ральним ядрам наночастинок фази r-FeF3. Друга дублетна компонента (90 %) 

із характеристичними параметрами IS = 0,43 мм/с та QS = 0,57 мм/с, очевид-

но, формується як від залишків гідратованої фази так і від високодефектних 

приповерхневих шарів наночастинок фази r-FeF3, для яких притаманним є 

виникнення градієнта електричного поля на резонансних ядрах Fe
57

 внаслі-

док структурної деформації координаційних октаедрів. Коректне розділення 

вкладу цих складових в даному випадку не представляється можливим. 

    
Рисунок 5.17 – Дифрактограми та месбауерівські спектри дегідратованих в 

атмосфері аргону за температур 150
о
C (а) і 180

о
C (зразок FS0) (б) 

матеріалів впродовж 12 год шляхом двостадійного термічного відпалу 
 

Відсутність на дифрактограмі слідів основних рефлексів проміжної 

фази НТВ-FeF3·0,33H2O із структурою гексагональної вольфрамової бронзи, 

очевидно, пов‘язана із наявністю в складі зразка FS3 залишкових молекул 

ЦТАБ. За температури відпалу 150
о
C відбувається їх розклад, який супрово-

джується аморфізацією вихідного матеріалу із збільшенням величини його 

питомої площі поверхні від 18 м
2
/г до 50 м

2
/г, що створює передумови для 
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перебігу прямого фазового переходу β-FeF3·3H2O  r-FeF3. Однак, при цьо-

му значна частина видалених молекул H2O одразу сорбується розвиненою 

поверхнею наночастинок кінцевого продукту. Запропонований механізм де-

гідратації в цьому випадку добре узгоджуються із встановленим уширенням 

лінії до 0,41 мм/с основної дублетної компоненти МС спектру даного зразка. 

   
Рисунок 5.18 – СЕМ зображення зразка FS0 

 

Для забезпечення повноти видалення молекул структурної води при 

дегідратації кристалогідрату FS3 нами також було застосовано відпал при 

вищій температурі 2 стадії 180
о
C за інших рівних умов (див. пп. 4.3). Дифрак-

тограма дегідратованого матеріалу (зразок FS0) є практично ідентичною до 

випадку зразка отриманого при 150
о
C (рис. 5.17, б). Для зразка FS0 також 

характерним є наявність значної аморфної складової на фоні якої спосте-

рігаються чітко виражені уширені основні рефлекси кристалічної фази r-

FeF3. Зростання температури відпалу зумовлює збільшення середніх розмірів 

ОКР цієї фази, які в даному випадку становлять близько 8 нм, на що вказує 

зафіксоване незначне звуження ширин ліній основних рефлексів. При цьому, 

слідів інших фаз не фіксується. Для відповідного месбауерівського спектру 

характерним є перерозподіл інтегральних інтенсивностей двох зареєстро-

ваних для попередньої температури відпалу дублетних компонент в сторону 

збільшення суперпарамагнітної складової (IS = 0,47 мм/с та QS = 0,20 мм/с), 

яка формується кристалічно досконалими центральними областями наночас-

тинок фази r-FeF3 (рис. 5.17, б), до 24 %. На користь більш ефективного 

видалення молекул H2O зі складу досліджуваного зразка FS0 свідчить також 
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зростання величини питомої площі поверхні цього матеріалу до 70 м
2
/г. На 

отриманих СЕМ зображеннях зразка FS0 чітко спостерігається збереження 

середніх лінійних розмірів тетрагональних макроблоків в ході дегідрата-

ційних процесів за умови зменшення ступеня їх щільності порівняно із 

вихідним зразком при збереженні загальної форми (рис. 5.18, а, б). 

Зафіксовані тенденції до укрупнення та спікання наночастинок фази r-

FeF3 при зростанні температури відпалу від 150
о
C до 180

о
C, з огляду на 

досягнення однієї із основних цілей наших досліджень – формування нано-

структурованого стану, вказують на недоцільність подальшого підвищення 

цього технологічного параметру для гарантованого видалення можливих 

залишків молекул Н2О та груп ОН
-
 зі складу матеріалу. 

Одностадійний термічний відпал свіжоосадженого кристалогід-

рату FeF3·3H2O в потоці аргону. Для з‘ясування можливості отримання 

кристалогідрату НТВ-FeF3·0,33H2O шляхом дегідратації фази β-FeF3·3H2O 

синтезованої сольвотермальним методом було застосовано термічний відпал 

осадженого декантованого матеріалу без стадії попереднього висушування за 

температури 180
о
C (див. пп. 4.3). При цьому досліджувався вплив тривалості 

відпалу (6, 12 та 18 год) на фазовий склад і морфологію кінцевих продуктів. 

Згідно з результатами ХСФА (рис. 5.19) в жодному із зразків не зафік-

совано формування фази НТВ-FeF3·0,33H2O. Натомість, основною фазою усіх 

трьох отриманих матеріалів є r-FeF3 за умови наявності аморфної складової. 

Тільки у випадку зразка відпаленого впродовж 6 год (рис. 5.19, в) на дифрак-

тограмі присутні незначні сліди основних найбільш інтенсивних рефлексів 

(200) та (111) фази β-FeF3·3H2O в області кутів 2θ = 22,7-28,1
0
. Середній роз-

мір ОКР фази r-FeF3 цього матеріалу рівний ≈ 9 нм. Збільшення тривалості 

відпалу супроводжується укрупненням розмірів ОКР: для зразка відпаленого 

впродовж 12 год – до 12 нм, а для тривалості відпалу 18 год – 13 нм. 

Для всіх матеріалів цієї серії месбауерівські спектри є суперпозицією 

двох дублетних складових (рис. 5.19). Домінуючий дублет із характерис-

тичними параметрами QS = 0,19 мм/с та IS = 0,46 мм/с відповідає наночастин-
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кам фази r-FeF3 в суперпарамагнітному стані. Інтегральна інтенсивність його 

зростає від 50% до 55% із збільшенням тривалості відпалу від 6 до 18 год. 

При цьому, зафіксоване уширення ліній даної складової спектрів до 0,52 мм/с 

залишається практично незмінним із ростом тривалості відпалу і свідчить 

про наявний значний розподіл величини квадрупольного розщеплення для 

цієї фази внаслідок розмірної дисперсії відповідних систем наночастинок. 

  
Рисунок 5.19 – Дифрактограми та МС спектри дегідратованого впродовж 

18 (а), 12 (б) і 6 (в) год в аргоні при 180
о
C осадженого FeF3·3H2O 

 

Мінорна дублетна компонента спектрів із параметрами QS = 0,69 мм/с 

та IS = 0,43 мм/с вказує на залишковий вміст молекул Н2О або ж груп ОН
-
. 

Зафіксоване при цьому збільшення ширин ліній цієї складової при зростанні 

тривалості відпалу від 0,38 мм/с до 0,45 мм/с вказує на формування нових 

кристалічно нееквівалентних станів іонів заліза у відповідних матеріалах. 

Основними причинами цього є, очевидно, значна аморфізація вихідного 

матеріалу в процесі відпалу і, як наслідок, висока реакційна здатність 

матеріалів із розвиненою питомою поверхнею до адсорбції груп ОН
-
.  

Факт наявності сильно розвиненої питомої поверхні в цих зразках 

підтверджується прямими вимірюваннями цього параметру методом ізотер-

мічної адсорбції азоту. Відповідно, для тривалості відпалу 6, 12 та 18 год 

величина питомої площі поверхні становить 65, 62 та 60 м
2
/г. Як бачимо, 

зростання часу відпалу призводить до спікання наночастинок в матеріалах 

між собою, що добре корелює із зафіксованим зростанням при цьому відпо-
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відних розмірів ОКР. Також необ-

хідно відмітити, що у випадку зраз-

ка FS0, при синтезі якого було за-

стосовано проміжну стадію вису-

шування за температури 100
о
C за 

інших рівних умов, характерним є 

більше значення питомої площі по-

верхні (70 м
2
/г) порівняно із відпо-

відним зразком (тривалість відпалу 

12 год) даної серії та менше зна-

чення середніх розмірів ОКР ≈ 8 нм 

ніж для всіх зразків цієї серії. 

Основна форма макроблоків 

отриманих матеріалів, як і для 

зразків FS3 та FS0, є призматичні 

тетрагони мікронних розмірів 

(рис. 5.20). Характерною також є 

наявність щільних мозаїчних кірок 

на їх бічних поверхнях, які являють 

собою об‘єднання наночастинок із 

формою близькою до сферичної з 

розмірами 50-100 нм. Форма та 

розміри блоків є незалежними від 

тривалості відпалу. При цьому, із 

зростанням часу відпалу внаслідок 

спікання наночастинок між собою 

фіксується утворення монотонної суцільної поверхні їх бічних граней для 

зразка відпаленого впродовж 18 год з появою характерних макротріщин в 

результаті формування каналів виходу водяної пари із їх внутрішніх 

об‘ємних областей. 

 
(а) 

 
(б) 

 
(в) 

 

Рисунок 5.20 – СЕМ зображення відпа-

леного при температурі 180
о
C впро-

довж 18 (а), 12 (б) та 6 (в) год свіжо-

садженого FeF3·3H2O 
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Кристалогідрат FeF3·0,33H2O (зразок FS0.33). Для отримання 

кристалогідрату НТВ-FeF3·0.33H2O умови сольвотермального синтезу було 

модифіковано шляхом введення ще одного додаткового етапу (див. пп. 4.3) 

для повного видалення молекул ПАР із складу синтезованого продукту. Піс-

ля декантації свіжоосадженого кристалогідрату β-FeF3·3H2O було застосова-

но його старіння в етанолі (у мас.співвідн. 1:10 відповідно) впродовж 24 год. 

В подальшому, після декантації осаду, проводився термічний відпал остан-

нього в аргоновій атмосфері за температур 150
о
C та 250

о
C впродовж 4 год. 

  
Рисунок 5.21 –Дифрактограми та месбауерівський спектр дегідратованого 

в атмосфері аргону при температурах 150
о
C (а) та 250

о
C (б) впродовж 

12 год додатково відмитого від молекул ПАР кристалогідрату FeF3·3H2O 
 

В результаті, згідно з даними ХСФА (рис. 5.21), обидва отримані ма-

теріали є практично монофазними НТВ-FeF3·0,33H2O. Для зразка отриманого 

при відпалі за температури 150
о
C характерним є лише залишкові сліди окре-

мих рефлексів фази β-FeF3·3H2O ((101), (400) та (420)). Середні розміри ОКР 

фази НТВ-FeF3·0,33H2O становлять відповідно 12 та 15 нм для температур 

відпалу 150
о
C та 250

о
C. В даному випадку, як і при застосуванні атмосфери 

продуктів розкладу (див. пп. 5.1.2), ми також фіксуємо широкий діапазон 

стабільного існування фази НТВ-FeF3·0,33H2O порівняно із дегідратацією 

фази β-FeF3·3H2O із залишковим вмістом молекул ЦТАБ. МС спектр мате-

ріалу отриманого за температури 250
о
C (зразок FS0.33) містить єдину дублет-

ну складову характеристичні параметри якої QS = 0,55 мм/с та IS = 0,43 мм/с є 
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типовими для гідратованих фаз трифториду заліза (рис. 5.21, б). При цьому, 

фіксується досить значне уширення резонансних ліній до 0,58 мм/с, що 

вказує на формування ряду кристалічно нееквівалентних станів іонів заліза в 

структурі цієї фази внаслідок високого ступеня дисперсності матеріалу. 

    
(а)                                                          (б) 

Рисунок 5.22 – СЕМ зображення зразка FS0.33 
 

Це підтверджується результатами адсорбційної порометрії, згідно з 

якими величина питомої площі поверхні цього матеріалу становить 65 м
2
/г. 

Мікроскопічні зображення поверхні зразка FS0.33 (рис. 5.22) також свідчать 

про значне руйнування тетрагональних макроблоків вихідної фази β-

FeF3·3H2O з формуванням при цьому дрібної зеренної структури аналогічно, 

як і для випадку зразка FG0.33 (рис. 5.13, а, б). Однак, розміри зерна в да-

ному випадку є на порядок більшими (1-2 мкм), а самі зерна є агломератами 

окремих частинок неправильної форми із середніми розмірами 50-100 нм. 
 

5.6 Нанокомпозити FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3)/С 
 

Одним із головних недоліків трифторидів заліза при їх застосуванні в 

ролі основи катодної композиції ЛДС є їх низька електропровідність, в 

результаті чого не забезпечується ефективний електронний транспорт в зону 

перебігу струмотворчих реакцій. Найбільш перспективним напрямком для 

оптимізації кінетики процесів переносу заряду в таких матеріалах є 

формування на їх основі наноструктурованих катодних композицій з вико-
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ристанням високопровідних добавок, що, прогнозовано, дозволить суттєво 

зменшити значення довжин електронного та іонного пробігу в межах 

окремого нанокристаліту базової фази трифториду заліза. 
 

5.6.1 Вплив ультразвукового диспергування на структуру та 

морфологію трифторидів заліза системи FG в процесі формування 

нанокомпозитів FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3)/С 
 

На підготовчому етапі нами попередньо досліджувався вплив ультра-

звукового опромінення на структурно-фазовий стан та морфологічні характе-

ристики базових матеріалів системи FG. Встановлено, що ультразвукове 

диспергування зразків FG0, FG0.33 та FG3 впродовж 10 год в дисперсійному 

середовищі ацетону не призводить до зміни їх фазового складу (рис. 5.23, 

табл. 5.8). Необхідно також відмітити відсутність впливу ультразвукової 

обробки на параметри сталих граток кристалічної структури базових 

матеріалів (табл. 5.8) та збереження для фази β-FeF3·3H2O текстури типу 

переважаючої орієнтації частинок пластинчатої форми з площиною зрізу 

(100), яка присутня у вихідному матеріалі. Однак, при цьому має місце 

формування додаткових аморфних складових в цих матеріалах, на що вказує 

наявність відповідних гало на їх дифрактограмах в діапазоні кутів 2θ = 16-28
о
 

(рис. 5.23, зразки FG0U, FG0.33U та FG3U). 

 

Таблиця 5.8 – Структурно-морфологічні параметри зразків системи 

FG та нанокомпозитів на їх основі 

 

FG3 FG0.33 FG0 

D, 

нм 

a, с, 

Ǻ 

S, 

м
2
/г 

D, 

нм 

a, b, с, 

Ǻ 

S, 

м
2
/г 

D, 

нм 

a, с, 

Ǻ 

S, 

м
2
/г 

FG 42 
а=7,8240 

с=3,8695 
2 26 

а=7,3999 

b=12,7356 

c=7,5104 

10 24 
а=5,2298 

с=13,2493 
50 

FGU 27 
а=7,8238 

с=3,8698 
5 31 

а=7,3992 

b=12,7351 

c=7,5109 

16 23 
а=5,2287 

с=13,2501 
51 

FG/C 23 
а=7,8241 

с=3,8693 
14 39 

а=7,3995 

b=12,7359 

c=7,5111 

23 22 
а=5,2291 

с=13,2497 
51 
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Також зафіксовано зміни розмірів 

ОКР зразків FG0U, FG0.33U та 

FG3U, які, як встановлено нами в 

[14], мають різні тенденції. Уши-

рення ліній основних рефлексів 

фази β-FeF3·3H2O у випадку зразка 

FG3U відповідає зменшенню се-

редніх розмірів ОКР до 27 нм 

(табл. 5.8). Для зразка FG0.33U 

спостерігається кардинально про-

тилежна тенденція до збільшення 

середніх розмірів ОКР з 26 до 

31 нм. Найбільш ймовірно, що це 

пов‘язано із зміщенням центру ва-

ги дисперсійної кривої розподілу 

частинок фази НТВ-FeF3·0,33H2O 

за розмірами в сторону більших 

значень внаслідок переходу най-

дрібніших фракцій цього матеріалу 

в аморфний стан при диспергу-

ванні. Практично повну відсут-

ність впливу ультразвукової оброб-

ки на структурно- морфологічні 

характеристики кінцевого продук-

ту спостерігаємо у випадку зразка 

FG0U (табл. 5.8). Зафіксовано не-

значне зменшення на 1 нм середніх 

розмірів ОКР фази r-FeF3, що зна-

ходиться в межах похибки визна-

 
(а) 

 
(б) 

 
(в) 

 

Рисунок 5.23 – Дифрактограми зразків 

FG3 (а), FG0.33 (б) і FG0 (в) до та 

після ультразвукового диспергування і 

відповідних нанокомпозитів 
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чення цього параметру. При цьому величина питомої площі поверхні також є 

практично незмінною. Отриманий результат, очевидно, знаходить своє 

пояснення зважаючи на відсутність гідратованих молекул H2O в структурі 

фази r-FeF3, для яких характерним є формування значно слабших хімічних 

зв‘язків порівняно з іонними ланцюжками Fe–F. 

При формуванні нанокомпозитів на основі зразків FG0U, FG0.33U та 

FG3U до складу відповідних колоїдів додатково вводилась ацетиленова сажа 

у масовому співвідношенні 1:4. Для отриманих зразків FG0/С, FG0.33/С та 

FG3/С характерним є збереження всіх основних зафіксованих тенденцій у 

випадку базових матеріалів за умови наявності додаткового гало на 

відповідних дифрактограмах від ацетиленової сажі, яка перебуває в 

аморфному стані (рис. 5.23). Фіксується подальше зменшення середніх 

розмірів ОКР β-FeF3·3H2O для нанокомпозиту FG3/С до 23 нм. Зростають до 

39 нм середні розміри ОКР базової фази НТВ-FeF3·0,33H2O композиту 

FG0.33/С. Зразок FG0/С і надалі демонструє найбільшу стійкість до впливу 

ультразвукового опромінення – значення всіх зафіксованих основних 

структурно-морфологічних параметрів є практично незмінними (табл. 5.8). 

Виявлені тенденції щодо диспергування базових фаз нанокомпозитів 

під дією ультразвукового опромінення підтверджуються результатами дослі-

джень методом адсорбційної порометрії. Для зразка FG3U зафіксовано не-

значне збільшення величини питомої площі поверхні від 2 до 5 м
2
/г. При 

формуванні нанокомпозитів значення питомої площі поверхні можна теоре-

тично оцінити за формулою SНКпит = α1·SБ+ α2·SАС, де α1 і α2 – масові коефі-

цієнти, SБ – питома площа поверхні базового матеріалу, SАС – питома площа 

поверхні ацетиленової сажі. У випадку нанокомпозиту FG3/С (SАС = 45 м
2
/г; 

α1 = 0,8; α2 = 0,2) розраховане значення питомої площі поверхні дорівнює 

13 м
2
/г, що практично збігається з експериментально отриманим значенням – 

14 м
2
/г. Для зразка FG0.33U також спостерігаємо зростання цього параметру 

в процесі ультразвукової обробки від 10 до 16 м
2
/г, а для нанокомпозиту 

FG0.33/С – до 23 м
2
/г. Це підтверджує висловлену вище гіпотезу щодо фор-
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мування чітко розділених двох фракцій 

фази НТВ-FeF3·0,33H2O – аморфна скла-

дова, яка не ідентифікується методом 

ХСФА і вміст якої зростає під впливом 

ультразвуку, та відносно досконала 

кристалічна складова, для якої, власне, і 

фіксується збільшення розмірів ОКР. 

Застосування методу МС спек-

троскопії дозволяє більш детально про-

слідкувати вплив ультразвукового опро-

мінення. Для зразка FG3U та наноком-

позиту FG3/С МС спектр являє собою 

єдину дублетну компоненту із парамет-

рами гідратованих фаз трифториду 

заліза IS = 0,42 мм/с та QS = 0,61 мм/с 

(рис. 5.24, а). При цьому фіксується 

уширення ліній дублету, яке вказує на 

формування ряду кристалічно неекві-

валентних позицій в структурі фази β-

FeF3·3H2O, що є притаманним для про-

цесу диспергування при утворенні 

високодефектних поверхневих областей. 

У випадку зразків FG0.33U та FG0.33/С ситуація є схожою, параметри 

домінуючого дублету при цьому становлять IS = 0,42 мм/с та QS = 0,59 мм/с. 

Однак, характерним є також формування додаткової незначної (11%) 

дублетної компоненти з параметрами IS = 0,43 мм/с та QS = 1,49 мм/с, яка 

відповідає аморфній складовій фази HTB-FeF3·0,33H2O. 

Найбільш інформативними результати МС спектроскопії являються у 

випадку зразка FG0U. Спостерігається значне зменшення магнітовпоряд-

кованої складової матеріалу із 72 до 43 % (рис. 5.24, б) та відповідно ріст 

 
 

(а) 

 
(б) 

 

Рисунок 5.24 – МС спектри 

зразків FG3, FG0.33 (а) і FG0 (б) 

до та після ультразвукового 

диспергування і відповідних 

нанокомпозитів 
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суперпарамагнітного дублету до 55% порівняно із вихідним зразком FG0, що 

зумовлено розмірним ефектом. Встановлений результат однозначно 

підтверджує висновки ХСФА аналізу та вказує на їх достовірність щодо 

виявленого незначного зменшення в результаті ультразвукового диспергу-

вання середніх розмірів ОКР фази r-FeF3 від 24 нм до 23 нм для зразка FG0U 

та до 22 нм у випадку формування нанокомпозиту FG0/С, яке знаходиться в 

межах похибки визначення цього параметру (згідно методики ХСФА). В 

даному випадку нами фіксується достатньо чітка розмірна межа 23-24 нм, яка 

розділяє два стани фази r-FeF3 з різними типами магнітного впорядкування – 

суперпарамагнетизм при розмірах наночастинок  23-24 нм, зумовлений їх 

монодоменною будовою і, як результат, наявними тепловими осциляціями 

магнітного моменту, та магнітовпорядкований стан за умови відносно 

великих кристалітів  23-24 нм, які формують зееманівську складову. 

На перебіг процесу диспергування також вказує зростання ширини 

резонансних ліній суперпарамагнітного дублету цього зразка та зееманівсь-

кого секстету за умови зменшення величини ефективного магнітного поля 

останнього від 399 до 373 кЕ, що свідчить про утворення під дією ультра-

звуку значного вмісту високодефектних поверхневих областей наночастинок 

матеріалу. Підтвердженням формування значної розвиненої питомої поверхні 

досліджуваних зразків є також наявність додаткової (≈ 2%) дублетної 

компоненти з параметрами IS = 0,51 мм/с та QS = 1,89 мм/с на спектрах 

зразків FG0, FG0U та FG0U/С, яка відповідає іонам заліза із ступенем 

окислення проміжним між +2 і +3. 

Найбільш ілюстративним свідченням щодо перебігу процесів диспер-

гування зразків системи FG внаслідок ультразвукової обробки є прямі зобра-

ження їх поверхні (рис. 5.25). Добре прослідковується часткове руйнування 

структурних макроблоків типу тетрагональних призм та макроблоків типу 

«качана кукурудзи» для зразків FG3U та FG0.33U відповідно (рис. 5.25, б та 

д). При цьому, для фази НТВ-FeF3·0,33H2O характерним є збереження 
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морфології окремо вибраних макроблоків, що добре ілюструє мікрофото-

графія відповідного нанокомпозиту FG0.33/С (рис. 5.25, е). 

 

 

 
 

Рис. 5.25. СЕМ зображення зразків FG3 (а), FG3U (б), FG3/С (в), 

FG0.33 (г), FG0.33U (д), FG0.33/С (е), FG0 (є), FG0U (ж), FG0/С (з) 
 

Зображення поверхні зразків FG0, FG0U та FG0/С (рис. 5.25, є, ж, з) 

повністю підтверджують результати ХСФА аналізу щодо відсутності 

значного видимого впливу ультразвуку на морфологічні характеристики фази 

r-FeF3. Однак, при цьому фіксується незначне руйнування характерної по-

верхневої «кірки» шляхом її відлущування, під якою знаходяться агло-

меровані наночастинки фази r-FeF3 із середніми розмірами близько 20-25 нм. 
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В даному випадку розмір спостережуваних частинок є співмірним із 

середніми розмірами ОКР цієї фази, що добре узгоджується із результатами 

МС спектроскопії щодо фіксації 55 % вмісту складової матеріалу в суперпа-

рамагнітному стані. Також необхідно відмітити ефективність застосованого 

способу формування нанокомпозитів, який забезпечує достатньо рівномірне 

покриття структурних макроблоків базових фаз струмопровідним агентом. 
 

5.6.2 Нанокомпозити FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3)/С сформовані на 

основі трифторидів заліза системи FS 
 

Для нанокомпозитів на основі зразків системи FS, аналогічно як і у 

випадку системи FG, характерним є збереження монофазного складу базових 

матеріалів з формуванням на відповідних дифрактограмах додаткового 

аморфного гало в діапазоні кутів 2θ = 17-27
о
 (рис. 5.26), що відповідає 

ацетиленовій сажі та наночастинкам основної фази в аморфному стані. При 

цьому, проведення коректної кількісної оцінки їх розділених вкладів в 

рамках методу ХСФА є неможливим. Застосування методу МС спектроскопії 

не покращує ситуацію. Зокрема, для зразка FS3 характеристичні параметри 

єдиної дублетної компоненти спектру (рис. 5.27) є повністю ідентичними як і 

для випадку відповідного нанокомпозиту FS3/C і вказують на гідратовану 

фазу трифторида заліза. Фіксується лише звуження ширин резонансних ліній 

від 0,38 мм/с до 0,29 мм/с при формуванні нанокомпозиту, що зумовлено 

зменшенням впливу розмірного ефекту та вказує на ріст ступеня кристалічної 

досконалості частинок фази β-FeF3·3H2O. Це також підтверджується 

збільшенням середніх розмірів ОКР цієї фази від 36 нм до 42 нм після 

ультразвукового опромінення та зменшенням величини питомої площі 

поверхні утвореного нанокомпозиту FS3/С від 18 м
2
/г до 8 м

2
/г, що не 

дозволяє припускати формування двофракційних систем як у випадку зразків 

FG0.33U та FG0.33/С. Таким чином, нами встановлено факт часткової 

відбудови кристалічної гратки β-FeF3·3H2O на противагу прогнозованому 

диспергуванню матеріалу. 
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Дана ситуація, очевидно, 

зумовлюється залишковим вміс-

том молекул ЦТАБ в складі зразка 

FS3. Можна припустити, що в про-

цесі ультразвукового опромінення 

в дисперсійному середовищі аце-

тону має місце видалення цих мо-

лекул з поверхні кристалітів фази 

β-FeF3·3H2O, що створює пере-

думови до швидкого нарощування 

кристалітів в областях відриву за 

рахунок аморфізованої складової. 

При формуванні наноком-

позиту FS0.33/C зафіксовано пов-

ну відсутність впливу ультразвуку 

на базову фазу HTB-FeF3·0,33H2O, 

що є проявом структурної стабіль-

ності зразка FS0.33 в досить широ-

кому діапазоні температур відпалу 

150-250
о
С. Середні розміри ОКР 

фази HTB-FeF3·0,33H2O в нано-

композиті залишаються рівними 

15 нм. При цьому величина пито-

мої площі поверхні нанокомпозиту 

FS0.33/C становить 64 м
2
/г (для 

вихідного зразка FS0.33 – 65 м
2
/г). 

Відмінністю зразка FS0.33/C є поя-

ва на дифрактограмі сильного аморфного гало в діапазоні кутів 2θ = 20-27° 

(рис. 5.26, б), яке очевидно відповідає частинками ацетиленової сажі. 

Месбауерівські спектри композиту і базової фази є ідентичні (рис. 5.27). 

 
(а) 

 
(б) 

 
(в) 

Рисунок 5.26 – Дифрактограми зразків 

FS3, FS0.33 і FS0 та  нанокомпозитів 

на їх основі 
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При формуванні нанокомпозиту 

FS0/C зафіксовано практично повну 

аморфізацію кристалічної структури 

фази r-FeF3 (рис. 5.26, в) з появою на-

томість незначних слідів основних реф-

лексів фази β-FeF3·3H2O. Найбільш 

ймовірною причиною цього може бути 

частковий перебіг фазового переходу r-

FeF3 → β-FeF3·3H2O за умови наявності 

залишкових молекул Н2О або ж груп 

ОН
-
 в складі вихідного зразка. Резуль-

тати МС досліджень нанокомпозиту 

FS0/C (рис. 5.27) підтверджують змен-

шення вмісту фази r-FeF3 до 10% (від-

повідна дублетна компонента із параметрами IS = 0,47 мм/с та 

QS = 0,20 мм/с). При цьому ріст величини інтегральної інтенсивності 

домінуючого дублету вказує на можливе формування незначної кількості 

фази β-FeF3·3H2O та зростання вмісту в нанокомпозиті дефектної складової 

фази r-FeF3. Це також підтверджується зафіксованим уширенням резонанс-

них ліній домінуючої складової. Однак, величини питомої площі поверхні 

базового зразка та відповідного нанокомпозиту FS0/C є практично рівними 

між собою і становлять ≈ 69-70 м
2
/г. 

Аналіз СЕМ зображень поверхні сформованих нанокомпозитів 

(рис. 5.28) свідчить, що ультразвукове опромінення, застосоване в даному 

випадку, не призводить до руйнування структурних макроблоків тетра-

гональної форми як це мало місце для системи FG. Спостерігається ситуація, 

яка є характерною для перебігу процесу шліфування. При цьому визна-

чальним фактором прогнозовано є тип кристалічної структури матеріалу. 

Так у випадку зразка FS3/С (рис. 5.28, а, б) фіксуємо формування 

нових граней, що відповідають площинам (110) тетрагональної структури. 

 
 

Рисунок 5.27 – МС спектри 

зразків системи FS та відповідних 

нанокомпозитів на їх основі 
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(а)                                     (в)                                     (д) 

   
(б)                                     (г)                                     (е) 

 

Рисунок 5.28 – СЕМ зображення нанокомпозитів 

FS3/C (а, б), FS0.33/C (в, г) та FS0/C (д, е) 
 

Необхідно відмітити, що саме по цих площинах спостерігалось розшарову-

вання кристалітів фази β-FeF3·3H2O з ламелярною структурою при дегідрата-

ції. Натомість для нанокомпозиту FS0/C характерним є зшліфовування всіх 

бічних граней тетрагонів (рис. 5.28, д, е). у випадку зразка FS0.33/С 

(рис. 5.28, в, г) ультразвукове опромінення спричиняє облущування дрібної 

зеренної структури на поверхнях граней та часткове їх руйнування, що є 

аналогічним до ситуації у випадку зразка FG0.33U для макроблоків типу 

«качана кукурудзи». Таким чином, можна стверджувати, що морфологія 

вихідного кристалогідрату β-FeF3·3H2O є одним із визначальних факторів 

структурної стабільності кінцевих продуктів як у випадку отримання 

дегідратованих форм так і при формуванні нанокомпозитів на їх основі. 

 

5.6.3 Електропровідні властивості композитних наноструктуро-

ваних матеріалів FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3)/С 

 

Для встановлення ефективності запропонованої нами технології 

формування нанокомпозитів FeF3·nH2O (n = 0; 0,33; 3)/С щодо оптимізації 

механізмів електронного транспорту внаслідок використання струмопро-
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відного агенту (ацетиленова сажа) було застосовано метод імпедансної спек-

троскопії. Апроксимація залежностей ( ) базових матеріалів здійснювалась 

на основі рівняння Джоншера [312] (похибка визначення параметрів 

апроксимації не перевищує ±5% від їх значень): 

σ(ω) = σds[1+(ω/ωh)
s
] (5.1) 

де σds – провідність в режимі постійного струму; ωh – частота перескоків но-

сіїв заряду; s – показник, який є мірою міжчастинкової взаємодії (0  s 1). 

Він характеризує відхилення системи від властивостей, передбачених 

моделлю Дебая. Застосування цього підходу передбачає механізми переносу 

заряду зумовлені недебаївською релаксацією в твердих тілах – генераційно-

рекомбінаційні процеси за участю локалізованих станів в забороненій зоні, 

контрольовані фононами стрибки електронів або іонів в невпорядкованому 

потенціальному полі, поляризаційні ефекти. 

Система FG. Отримані експериментальні частотні залежності провід-

ності ( ) зразків системи FG до (суцільні маркери) та після (напівзатонова-

ні) ультразвукового опромінення (рис. 5.29, а) є типовими для напівпровідни-

ків із перколяційним механізмом провідності. Ультразвукове диспергування 

призводить до зменшення на порядок значень провідності в режимі 

постійного струму dc для всіх трьох зразків FG0U, FG0.33U та FG3U від 

≈ 10
-5

 См/м до ≈ 10
-6

 См/м (табл. 5.9). Очевидно, що це є наслідком зростання 

висоти потенціального рельєфу електронної структури матеріалів в 

результаті збільшення кількості границь розділу в зразках при їх диспер-

гуванні. На користь цього припущення також вказує зменшення частоти 

перескоків носіїв заряду від ≈ 10
3
 Гц до ≈ 10

2
 Гц для зразків FG3U і FG0.33U 

та від ≈ 10
4
 Гц до ≈ 10

3
 Гц у випадку зразка FG0U. Необхідно відмітити, що 

параметр s для всіх опромінених ультразвуком зразків зростає до величини 

0,99. Це вказує на рівноймовірний характер багатопозиційних перескоків 

носіїв заряду і підтверджує формування в результаті диспергування високо-

однорідних систем. Найменший вплив ультразвукового опромінення на вели-
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чину провідності dc зафіксовано у випадку зразка FG0U, що добре корелює 

із результатами структурно-морфологічних досліджень (див. пп. 5.6.1). 

  
(а)                                                          (б) 

Рисунок 5.29 – Частотні залежності провідності базових зразків 

системи FG (а) та відповідних нанокомпозитів FG/С (б) 
 

Експериментальні частотні залежності провідності ( ) нанокомпо-

зитів на основі зразків системи FG (рис. 5.29, б) демонструють зміну 

механізму електропровідності з перколяційного на електронний, який є 

характерним для матеріалів із металічним типом зв‘язку. Це вказує на 

ефективність застосованого нами способу оптимізації механізмів електрон-

ного транспорту в базових зразках фторидів заліза шляхом формування 

нанокомпозитів із струмопровідним агентом. Частинки ацетиленової сажі, 

для якої виміряне значення електропровідності становить dc = 207,4 См/м, 

очевидно, формують ланцюжки провідності по всьому об‘єму композитних 

матеріалів. В результаті цього, власне, і фіксуємо зростання величин dc для 

нанокомпозитів до значень 46,4-79,1 См/м (табл. 5.9). 
 

Таблиця 5.9 – Електропровідні характеристики зразків системи FG до 

і після ультразвукового диспергування та нанокомпозитів на їх основі 

 

FG3 FG0.33 FG0 

h, 

кГц 
dc, 

См/м 
s h, 

кГц 
dc, 

См/м 
s h, 

кГц 
dc, 

См/м 
s 

FG 4,6 2,1·10
-5

 0,82 8,6 1,0·10
-5

 0,87 23,3 2,0·10
-5

 0,65 

FGU 0,6 1,1·10
-6

 0,99 0,7 8,2·10
-7

 0,99 1,6 3,1·10
-6

 0,99 

FG/C – 79,1 – – 61,7 – – 46,4 – 
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На основі аналізу СЕМ зображень зразків FG3/С, FG0.33/С та FG0/С 

(рис. 5.25, в, е, з) та результатів приведених у таблиці 5.9 можна зробити 

висновок про пряму залежність їх електропровідних властивостей від якості 

покриття поверхні структурних макроблоків базових фаз частинками струмо-

провідного агенту. Мінімальне значення провідності 46,4 См/м зафіксовано у 

випадку зразка FG0/С, для якого спостерігається найменш рівномірний 

розподіл частинок ацетиленової сажі як по гранях макроблоків так і по 

об‘єму композиту в цілому. 

Для оцінки початкового опору катодів на основі зразків системи FG та 

їх нанокомпозитів було отримано діаграми імпедансу в координатах Най-

квіста при нульовому ступені впровадження іонів Li
+
 (рис. 5.30). Моделюван-

ня діаграм Найквіста проводилось з використанням еквівалентної електрич-

ної схеми (ЕЕС) (рис. 5.30, г) склад якої наступний: R0 – сумарний опір під-

відних контактів, електроліту та аноду (у нашому випадку ≈ 4 Ом для всіх до-

сліджуваних систем); R1 – опір катоду на стадії переносу заряду; елементи 

постійної фази СРЕ1 та СРЕ2, що відображають імпеданс системи із фрак-

тальними структурами на поверхні катоду (ZСРЕ = 1/[T·(iω)
P
]). Значення пара-

метра Р (позначення СРЕ1-Р та СРЕ2-Р) визначає фізичну природу елемента 

постійної фази СРЕ. Даний елемент може описувати імпеданс індуктивного 

(Р = -1), резистивного (Р = 0) чи ємнісного елементів (Р = 1), а також дифу-

зійного масопереносу (Р = 0,5). При інших значеннях в межах -1  Р  1 він 

вказує на ступінь схожості до одного із вищеприведених елементів. 
 

Таблиця 5.10 – Параметри компонент ЕЕС застосованих для моделю-

вання діаграм Найквіста отриманих для ЛДС із катодами на основі зразків 

системи FG та їх нанокомпозитів до моменту впровадження іонів літію. 

 
FG3 FG0.33 FG0 

R1, Ом CPE1-P CPE2-P R1, Ом CPE1-P CPE2-P R1, Ом CPE1-P CPE2-P 

FG 75,3 0,61 0,59 131,3 0,60 0,62 77,4 0,69 0,84 

FGU 121,3 0,69 0,82 134,7 0,67 0,83 116,7 0,70 0,83 

FG/C 55,1 0,68 0,82 64,5 0,68 0,84 76,7 0,69 0,84 

Похибка визначення не перевищує ±2%. 
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Встановлені значення опо-

рів катодних композицій на стадії 

переносу заряду (табл. 5.10) для 

відповідних макетів ЛДС добре ко-

релюють із значеннями провідності 

dc їх базових матеріалів. Для всіх 

диспергованих зразків характер-

ним є зростання радіуса півкола у 

високочастотній області годогра-

фів, що вказує на збільшення по-

чаткового опору відповідних ка-

тодних композицій порівняно із 

зразками, які не піддавались уль-

тразвуковому опроміненню. Зрос-

тання кута нахилу прямих в 

низькочастотній області для зраз-

ків FG3U та FG0.33U (рис. 5.30, 

а, б) відповідає збільшенню зна-

чень їх параметрів CPE2-P від 

≈ 0,6 до ≈ 0,8, що свідчить про спад 

дифузійного масопереносу іонів ін-

теркалянту та про зростання внес-

ку ємнісної складової в загальний 

імпеданс систем в результаті сорб-

ції іонів літію на границях катод – 

електроліт. При цьому, у випадку 

зразка FG0U цей параметр зали-

шається практично незмінним і 

становить 0,83-0,84. 

 

 

 

 

 

Рисунок 5.30 – Діаграми Найквіста для 

ЛДС на основі зразків FG3 (а), FG0.33 

(б) і FG0 (в) до та після ультразву-

кового диспергування, а також їх нано-

композитів, та відповідна ЕЕС (г) 
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Отримані результати чітко узгоджуються із зафіксованими нами 

тенденціями щодо зміни морфологічних характеристик відповідних базових 

матеріалів під впливом ультразвуку, зокрема їх питомої площі поверхні. Для 

найбільш дисперсного зразка FG0, величина питомої площі поверхні якого 

практично не змінюється в результаті ультразвукового опромінення і є 

достатньо вагомою ≈ 50 м
2
/г, це відповідно є свідченням значного внеску 

ємнісної складової в загальний імпеданс тестованих електрохімічних систем 

на основі як вихідного, так і диспергованого зразків. У випадку зразків FG3U 

та FG0.33U ріст їх питомої площі поверхні зумовлює, власне, зростання 

внеску ємнісних складових в загальний імпеданс відповідних систем. 

Повністю аналогічна ситуація зберігається і при аналізі поведінки параметра 

CPE1-P елемента CPE1 досліджуваних систем, який характеризує подвійний 

електричний шар (ПЕШ), що формується на межі розділу катод – електроліт. 

У випадку зразка FG0 значення цього параметру, як для вихідного так і для 

диспергованого матеріалів, рівне ≈ 0,7. Натомість для зразків FG3U та 

FG0.33U фіксуємо його ріст від ≈ 0,6 до ≈ 0,7. 

Для всіх протестованих нанокомпозитів FG3/С, FG0.33/С та FG0/С 

властивим є типове зменшення опору матеріалу на стадії переносу заряду 

порівняно із вихідними зразками на ≈ 45-65%, що повністю узгоджується із 

результатами приведеними в таблиці 5.9, які демонструють зміну механізму 

електропровідності з перколяційного на електронний у випадку застосування 

струмопровідного агента з досягненням значень dc = 46,4-79,1 См/м. Для 

випадку нанокомпозитів необхідно відмітити незмінність значень параметрів 

CPE1-P (≈ 0,7) та CPE2-P (≈ 0,8) для всіх зразків незважаючи на подальше 

зростання питомої площі поверхні матеріалів FG3/С та FG0.33/С з вра-

хуванням внеску ацетиленової сажі. Найбільш ймовірно, що це пов‘язано із 

низькою змочувальною здатністю електроліту по відношенню до високодис-

персної ацетиленової сажі. В результаті, при нульовому ступені впроваджен-

ня іонів літію, очевидно, поверхня частинок струмопровідної компоненти не 

приймає участі в формуванні подвійного електричного шару на межі розділу 
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катод – електроліт, що і визначає характер поведінки відповідних годографів 

імпедансу на низькочастотних ділянках діаграм Найквіста. 

Система FS. Для системи зразків FS також характерним є типовий 

для напівпровідників перколяційний механізм провідності (рис. 5.31, а). Од-

нак, вищий ступінь дисперсності зразків цієї системи зумовлює менші на 3 

порядки значення величини провідності в режимі постійного струму порівня-

но із зразками відповідного ступеня гідратованості системи FG (табл. 5.11). 
 

Таблиця 5.11 – Електропровідні характеристики зразків системи FS та 

нанокомпозитів на їх основі 

 
FS3 FS0.33 FS0 

h, Гц dc, См/м s h, Гц dc, См/м s h, Гц dc, См/м s 

FS 5 1,2·10
-8

 0,98 7 1,7·10
-8

 0,99 6 1,5·10
-8

 0,99 

FS/C – 34,8 – – 46,4 – – 39,1 – 
 

При цьому фіксується також зменшення частоти перескоків носіїв 

заряду на 2-3 порядки до значень ≈ 1-10 Гц. По цій же причині параметр s для 

всіх зразків системи FS набуває значень 0,98-0,99, що вказує на рівно-

ймовірний характер багатопозиційних перескоків носіїв заряду.  

  
(а)                                                   (б) 

Рисунок 5.31 – Частотні залежності провідності зразків системи FS (а) та 

відповідних нанокомпозитів FS/С (б) 
 

На рис. 5.32, а, б приведено порівняльні діаграми електропровідності 

в залежності від морфологічних характеристик систем зразків FG та FS. Вони 

чітко демонструють узгоджені між собою тенденції до зниження загалом для 

зразків відповідного ступеня гідратованості значень величини провідності в 
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режимі постійного струму при збільшенні значень питомої площі поверхні та 

зменшенні середніх розмірів ОКР, що має місце у випадку системи FS. 

Основною причиною є збільшення кількості міжзеренних границь при 

формуванні більш дисперсних систем. Також необхідно відмітити той факт, 

що для зразків різного ступеня гідратованості в межах кожної із систем ці 

тенденції не зберігаються. Однак, для системи зразків FG після їх ультра-

звукового опромінення, яке загалом супроводжується збільшенням дисперс-

ності цих матеріалів, має місце аналогічний результат – зменшення на 

порядок значень величини провідності в режимі постійного струму. 

Очевидно, що свою роль тут відіграє наявність молекул кристалічнозв‘язаної 

води та відмінності кристалічних структур цих фаз, що зумовлює форму-

вання при диспергуванні новоутворених поверхонь частинок відповідно 

різного катіонно-аніонного складу. Зокрема, зазначений ефект, як показано 

нами в пп. 5.4, є причиною формування різного типу структурних макро-

блоків за умови зміни ступеня гідратованості трифториду заліза від 3 до 0. 

При формуванні нанокомпозитів FS0/С, FS0.33/С та FS3/С фіксуємо 

зміну механізму електропровідності з перколяційного на електронний, що 

властиво для матеріалів із металічним типом зв‘язку (рис. 5.31, б). При 

цьому, значення їх електропровідності є типово меншими порівняно із систе-

мою FG/С. Отриманий результат, очевидно, зумовлений двома причинами: 

порівняно низька провідність вихідних зразків системи FS та незадовільна 

якість формування однорідного покриття поверхні макроструктурних блоків 

їх базових фаз частинками струмопровідного агенту. Свідченням цьому є 

приведена на рис. 5.32, в) порівняльна діаграма електропровідності систем 

нанокомпозитів FG/С та FS/С для відповідних ступенів гідратованості їх 

базових фаз. Динаміка зміни значень електропровідності для зразків обидвох 

систем чітко корелює із ступенем однорідності сформованих відповідних 

шарів ацетиленової сажі, якісну оцінку якого здійснюємо на основі аналізу 

СЕМ зображень (рис. 5.25 та 5.28). Так у випадку системи FG/С при посту-

повому зменшенні ступеня гідратованості базових фаз фіксується зниження 
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однорідності покриття струмопровідною компонентою і в результаті спосте-

рігаємо зменшення значень електропровідності для відповідних зразків. При 

аналізі системи FS/С встановлено, що найбільш однорідний шар ацетилено-

вої сажі утворюється для нанокомпозиту FS0.33/С, а найнижчий ступінь ха-

рактерний для зразка FS3/С, що і визначає поведінку зміни величини їх елек-

тропровідності на побудованій порівняльній діаграмі (рис. 5.32, в). Для цієї 

системи необхідно також відмітити той факт, що ультразвукове опромінення 

призводить до перебігу процесу шліфування з формуванням в результаті 

гладких поверхонь граней макроблоків для зразків FS0/С та FS3/С. А це, в 

свою чергу, обумовлює різке погіршення контактів струмопровідного агенту 

із частинками базових фаз цих нанокомпозитів і, відповідно, нижчі значення 

електропровідності порівняно із зразком FS0.33/С. 
 

   
(а)                                                          (б) 

 
(в) 

 

 
 

Рисунок 5.32 – Порівняльні діаграми 

електропровідності в залежності від 

площі питомої поверхні (а) і серед-

ніх розмірів ОКР (б) систем зразків 

FG та FS, а також від ступеня гідра-

тованості базових фаз відповідних 

нанокомпозитів FeF3·nH2O/С (в) 

Зафіксовані тенденції до зниження величин електропровідності для 

зразків систем FS та FS/С підтверджуються і результатами імпедансних 
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досліджень ЛДС на їх основі при 

нульовому ступені впровадження 

іонів Li
+
 (рис. 5.33). Моделювання 

годографів імпедансу здійснюва-

лось з використанням ЕЕС, схема 

якої приведена на рис. 5.30, г). Для 

вихідних зразків системи FS типо-

ві значення величини опору R1 

відповідних катодів на стадії 

переносу заряду становлять 143,3-

152,2 Ом (табл. 5.12), що є на 8-

50% вищими ніж у випадку 

системи FG. При цьому, для них 

спостерігається хороша кореляція 

між зафіксованими значеннями па-

раметру R1 та величинами провід-

ності dc. Також потрібно відмі-

тити, що високодисперсний стан 

вихідних матеріалів зумовлює 

псевдоємнісний характер елемента 

CPE2, що формується в результаті 

сорбції іонів Li
+
 на границях роз-

ділу катод-електроліт. Значення 

CPE2-P для системи FS при цьому 

знаходиться в межах 0,85-0,87. 

При побудові ЛДС на основі нанокомпозитів FS0/С, FS0.33/С та 

FS3/С значення параметрів R1 знижуються на ≈ 42-45% порівняно із ЛДС на 

основі вихідних фаз, що спостерігається на годографах імпедансу як змен-

шення радіусів півкіл у їх високочастотній області. Разом з тим, вони зали-

шаються типово вищими за відповідні значення у випадку нанокомпозитів 

 
(а) 

 
(б) 

 
(в) 

Рисунок 5.33 – Діаграми Найквіста 

зразків FS3 (а), FS0.33 (б) і FS0 (в) та 

відповідних їм нанокомпозитів 
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системи FG, а динаміка їх зміни із зниженням ступеня гідратованості базових 

фаз є аналогічною як і для величин електропровідності dc (рис. 5.32, в). При 

цьому незмінними залишаються значення параметра CPE1-P елемента CPE1, 

що характеризує подвійний електричний шар на межі розділу катод-

електроліт. Відповідні величини знаходяться в межах 0,71-0,74. 
 

Таблиця 5.12 – Параметри компонент модельних ЕЕС для ЛДС на 

основі зразків систем FS та FS/С до моменту впровадження іонів літію. 

 
FS3 FS0.33 FS0 

R1, Ом CPE1-P CPE2-P R1, Ом CPE1-P CPE2-P R1, Ом CPE1-P CPE2-P 

FS 152,2 0,71 0,85 143,3 0,74 0,86 149,6 0,74 0,87 

FS/C 87,6 0,72 0,85 78,8 0,73 0,88 82,4 0,75 0,90 
 

Також необхідно відмітити незначний ріст кута нахилу прямих в 

низькочастотній області годографів для зразків FS0/С та FS0.33/С, що 

відповідає збільшенню параметрів CPE2-P відповідно до 0,90 та 0,88 та 

вказує на зростання внеску ємнісної складової в загальний імпеданс систем. 

Причиною цього, очевидно, є аморфізація базових фаз при утворенні 

відповідних нанокомпозитів під впливом ультразвуку, факт якої встановлено 

в результаті ХСФА аналізу. Таким чином, в результаті проведених 

досліджень електропровідних властивостей нанокомпозитів FeF3·nH2O (n = 0; 

0,33; 3)/С нами доведено ефективність застосованого способу оптимізації 

механізмів електронного транспорту в базових зразках фторидів заліза, що 

дозволяє досягти зменшення значення електричного опору катодів на стадії 

переносу заряду для окремих зразків до ≈ 50%. 

 

Підсумовуючи, слід відзначити наступні отримані у даному розділі 

найбільш важливі результати, які відкривають можливості для керованого 

синтезу трифторидів заліза різного ступеня гідратації у наноструктурованому 

стані та нанокомпозитів на їх основі з підвищеною електропровідністю: 

1. Встановлено, що оборотність дегідратаційних фазових трасформа-

цій β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O  HTB-FeF3  r-FeF3 за умови наяв-
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ності молекул H2O в атмосфері відпалу призводить до перекриття відпо-

відних характерних температурних діапазонів їх перебігу та до формування в 

результаті складних багатофазних композитів.  

2. З‘ясовано, що морфологічні характеристики вихідного кристалогід-

рату β-FeF3·3H2O є ключовим фактором, який відкриває можливість для 

ефективного контрольованого транспорту молекул H2O з об‘єму зразка на йо-

го поверхню і подальше їх швидке видалення із зони перебігу дегідратацій-

них фазових трансформацій. 

3. Застосування двохстадійного відпалу забезпечує ефективне вида-

лення більшої частини молекул H2O з об‘єму кристалогідрату β-FeF3·3H2O 

вже на першій стадії за температури 150
о
C, що дозволяє стабілізувати процес 

його терморозкладу та відкриває можливість часткового розділення дегідра-

таційних фазових переходів. 

4. Встановлено межі температурних діапазонів стабільного існування 

фаз β-FeF3·3H2O (  145
о
C) та HTB-FeF3·0,33H2O (150-250

о
C) при застосуванні 

підчас дегідратації атмосфери продуктів розкладу. З‘ясовано, що фазовий 

перехід β-FeF3·3H2O  HTB-FeF3·0,33H2O відбувається стрибкоподібно в 

околі 145-150
о
C, що є наслідком забезпечення умов його оборотності при 

низькій інтенсивності перебігу дегідратаційних процесів. 

5. Доведено ефективність застосування транспортного інертного газу 

(аргону) для форсованого виносу видалених молекул H2O із зони перебігу 

дегідратаційних переходів, що дозволяє змістити температурну межу початку 

формування паразитної фази гематиту до температур  425
о
C порівняно із 

відпалом на повітрі (330
о
C). 

6. Запропоновано модель дегідратаційних структурних трансформацій 

кристалогідрату β-FeF3·3H2O з ламелярною морфологією, яка передбачає 

диспергування матеріалу внаслідок розшаровування кристалітів вздовж осі 

[001] по площинах (110) при видаленні молекул H2O із позицій (2b) та (8g) з 

формуванням макроблоків HTB-FeF3·0,33H2O з характерною зеренною струк-

турою типу "качана кукурудзи". Повна дегідратація супроводжується по-
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дальшим розшаруванням цих кристалітів вздовж осi [001] з утворенням бло-

кiв фази r-FeF3 у формi тригранних призм, які є макропористими агломерата-

ми наночастинок iз середнiми розмiрами близько 20-30 нм. 

7. Для кристалогідрату β-FeF3·3H2O отриманого сольвотермальним 

методом із застосуванням ПАР зафіксовано відмінний від класичного меха-

нізм дегідратації без формування проміжної сполуки НТВ-FeF3·0,33H2O, що 

дозволило отримати високодисперсну фазу r-FeF3 із розміром ОКР ≈ 6-8 нм. 

8. Встановлено критичні розміри (23-24 нм) монодоменних наночасти-

нок фази r-FeF3 при якому має місце фазовий перехід "магнітовпорядкований 

стан – суперпарамагнетизм" з розвпорядкуванням магнітної мікроструктури 

матеріалу внаслідок теплових осциляцій їх магнітного моменту. 

9. З‘ясовано, що для високопровідних нанокомпозитів FeF3·nH2O 

(n = 0; 0,33; 3)/С зміна механізму електропровідності з перколяційного на 

електронний відбувається в результаті формування ланцюжків провідності 

струмопровідного агента по всьому об‘єму матеріалу, що й призводить до 

зростання величини dc до значень ≈35-80 См/м. 

 

Література до розділу 

12-14, 19, 26, 27, 37, 51, 190, 214, 311, 312. 
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РОЗДІЛ 6 

ЕЛЕКТРОХІМІЧНІ ВЛАСТИВОСТІ  

НАНОСТРУКТУРОВАНИХ ОКСИДІВ ЗАЛІЗА 
 

6.1  Дослідження оборотності струмотворчих механізмів в елек-

трохімічних системах на основі оксидів заліза при застосуванні протон-

них та апротонних електролітів 
 

Для подальших електрохімічних тестувань було відібрано найбільш 

перспективні зразки синтезованих оксидів заліза (табл. 6.1) з огляду на вимо-

ги, що висуваються до катодних матеріалів ЛДС (див. пп. 1.1). 
 

Таблиця 6.1 – Фазовий склад та структурно-морфологічні параметри 

наноструктурованих оксидів заліза відібраних для подальших тестувань в 

якості основи електродних композицій електрохімічних систем. 

Зразок умови отримання фазовий склад 
Вм., 

% 
D , 

нм 

dпор, 

нм 

Sпит, 

м
2
/г 

МПБ 0.3М див. табл. 2.3, відпал при 200
о
С γ – Fe2O3 100 7 2-7 164 

МПБ 0.5М див. табл. 2.3, відпал при 200
о
С 

γ – Fe2O3 

α – Fe2O3 

97 

3 

10 

– 
3-7 126 

МДБ 0.3М
*
 див. табл. 2.3, відпал при 150

о
С 

γ – Fe2O3 

Fe
2+

 

91 

9 

6 

– 
3-4 121 

ГДХ 0.1М див. пп. 2.3 
α – Fe2O3 

γ – FeOОН 

17 

83 

10 

4 
– 280 

*
Примітка: зразок МДБ 0.3М містить вуглецьвмісну компоненту ≈ 11%. 

 

Окрім того, для мезопористого зразка МПБ 0.3М, для якого властивим 

є найвищі значення питомої площі поверхні, також проводились дослідження 

його електрохімічної поведінки у протонному електроліті зважаючи на перс-

пективність побудови на його основі гібридних електрохімічних систем. 
 

6.1.1  Кулонівська ефективність електрохімічної системи на основі 

мезопористого магеміту із протонним електролітом 
 

Дослідження електрохімічних властивостей мезопористого магеміту у 

протонному електроліті (6М водний розчин KOH) проводилось з викорис-

танням трьохелектродної схеми (рис. 6.1, а). Робочі електроди виготовлялися 

шляхом запресовування в нікелеву сітку пастоподібної катодної суміші з 
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наступним висушуванням. До складу суміші входили: синтезований матеріал 

МПБ 0.3М (75 %), тетрагідрофуран, полівініліденфторид (5 %), ацетиленова 

сажа (20 %). В ролі електрода порівняння та протиелектрода відповідно за-

стосовано хлор-срібний та платиновий електроди. 
 

  
(а)                                                          (б) 

Рисунок 6.1 – Схема трьохелектродної тестової комірки, застосована в 

експериментах із протонним електролітом (а) і циклічні вольтамперограми 

за умови зміни положення ―потенціального вікна‖ для зразка МПБ 0.3М (б) 
 

Методом циклічної вольтамперометрії (ЦВА) встановлювалось поло-

ження та ширина ―потенціального вікна‖, які забезпечують максимальну ку-

лонівську ефективність матеріалу у використаному водному електроліті. На 

початковому етапі при скануванні в потенціодинамічному режимі з швидкіс-

тю Vскан = 1мВ/с було вибрано мінімальне значення ширини ―потенціального 

вікна‖ ΔU = 0,5 В за умови зміни його положення в діапазоні потенціалів [-

1,1 В; 0 В] (рис. 6.1, б). Вигляд отриманих ЦВА кривих, для яких властивим є 

відсутність чітко виражених катодних та анодних піків, є типовим для домі-

нуючих процесів електростимульованої адсорбції / десорбції та формування 

ПЕШ на границі розділу електрод / електроліт при малій ймовірності пере-

бігу окисно-відновних реакцій. На їх основі було розраховано відповідні 

зарядні та розрядні ємності першого циклу з використанням формули: 

Cзаряд/розряд = ∫I(U)dU / [(U
0

макс/мін - Uмакс/мін)·Vскан] (6.1) 

де використано позначення характерних потенціалів відповідно до рис. 6.1, б. 

Результати розрахунку в залежності від варіацій положення верхньої межі 

Uмакс використаного ―потенціального вікна‖ представлено на рис. 6.2, а. 
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(а)                                                          (б) 

Рисунок 6.2 – Залежність заряд / розрядних ємностей (а) та величини 

кулонівської ефективності (б) процесів формування ПЕШ на поверхні 

електродного матеріалу МПБ 0.3М від положення верхньої межі 

―потенціального вікна‖ (ΔU = 0,5 В) 
 

Встановлено, що його зміщення в сторону від‘ємних потенціалів при 

всіх інших рівних умовах призводить до зростання як розрядної так і заряд-

ної ємностей. Однак, швидкості цих процесів відрізняються за значенням, що 

і визначає в результаті кінцевий вигляд експериментальної залежності 

кулонівської ефективності (рис. 6.2, б), для якої характерним є наявність 

чітко вираженого максимуму зі значенням Q = 75 % в околі Uмакс = -0,3 В. 

Наступним етапом стало 

збільшення ширини ―по-

тенціального вікна‖ при 

фіксованій нижній межі 

Uмін = -0,8 В (рис. 6.3), яка 

власне і відповідає зафіксо-

ваному максимуму куло-

нівської ефективності 75 % 

для ΔU = 0,5 В. Це дозво-

лило встановити оптималь-

ний діапазон потенціалів 

функціонування трьохелек-

 
 

Рисунок 6.3 – ЦВА при зміні меж ―потен-

ціального вікна‖ ΔU від 0,5 В до 0,8 В для 

зразка МПБ 0.3М (Vскан = 1мВ/с) 
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тродного макету [-0,8 В; -0,1 В] за якого досягається максимальне значення 

кулонівської ефективності 81 % [25]. Відповідні величини зарядної та роз-

рядної ємностей ПЕШ, що формується іонами K
+
 на границі розділу нано-

частинки -Fe2O3 / електроліт, становлять 56 та 45 Ф/г (табл. 6.2). 

 

Таблиця 6.2 – Кулонівська ефективність процесів формування ПЕШ 

на поверхні електродного матеріалу МПБ 0.3М за умови розширення меж 

―потенціального вікна‖ ΔU при швидкості сканування Vскан = 1мВ/с 

ΔU, В Сзаряд, Ф/г Срозряд, Ф/г Q, % 

0,5 41 28 70 

0,6 51 37 72 

0,7 56 45 81 

0,8 63 44 69 
 

Метод ЦВА дозволяє визначати ступінь оборотності електрохімічних 

процесів та їх тип на основі вигляду функціональних залежностей пікових 

значень потенціалів та струмів від швидкості розгортки потенціалу [313]. 

  
(а)                                                          (б) 

Рисунок 6.4 – Функціональні залежності для пікового струму Ір на 

анодній (1) та катодній (2) вітках ЦВА в координатах (Vскан)
1/2

 для зразка 

МПБ 0.3М (а) та відповідна динаміка зміни заряд / розрядних ємностей і 

кулонівської ефективності від швидкості зміни потенціалу (б) 
 

Зокрема, для оборотних фарадеївських процесів потенціали піків не 

залежать від швидкості сканування, а величина пікових струмів є лінійно 

залежною від (Vскан)
1/2

. Для нефарадеївських процесів потенціали піків також 
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не залежать від швидкості розгортки потенціалу, проте значення пікових 

струмів є в цьому випадку прямопропорційними до швидкості розгортки.  

На основі аналізу отриманої нами розгортки вольтамперограм по 

швидкостям зміни потенціалу від 1 мВ/с до 80 мВ/с з кроком 10 мВ/с в опти-

мальному діапазоні потенціалів [-0,8 В; -0,1 В] було побудовано відповідні 

функціональні залежності пікових значень струмів на анодній та катодній 

вітках ЦВА в координатах (Vскан)
1/2

 (рис. 6.4, а). Очевидно, що в нашому ви-

падку формування ПЕШ відбувається як результат оборотніх фарадеївських 

процесів переносу іонів K
+
. Для такого типу процесів з ростом швидкості 

зміни потенціалу можна очікувати, як і у випадку ємнісних процесів, вихід на 

струм насичення. При цьому електрохімічний процес не встигає за зміною 

потенціалу електрода і струми все меншою мірою, а потім і зовсім переста-

ють залежати від величини Vскан. Таким чином, найбільш ймовірно, що саме 

ці закономірності і є основними причинами отриманих нами спадних експе-

риментальних залежностей 

зарядної та розрядної ємнос-

тей електрохімічної системи 

з виходом на плато при зрос-

танні швидкості сканування 

(рис. 6.4, б). Разом із тим, та-

кож зафіксовано нелінійну 

залежність з тенденціями до 

зростання та формування 

плато в діапазоні від 90 % до 

100 % для величини куло-

нівської ефективності при 

рості значення Vскан. 

На завершальному етапі цього блоку досліджень досліджуваний елек-

тродний матеріал МПБ 0.3М тестувався в гальваностатичному режимі в 

оптимальному ―потенціальному вікні‖ [-0,8 В; -0,1 В] при густині струму 

 
 

Рисунок 6.5 – Гальваностатичний режим цик-

лювання матеріалу МПБ 0.3М у водному 

електроліті при густині струму 0,1 А/г 



245 

0,1 А/г (рис. 6.5). Встановлено, що розрядна та зарядна ємності першого 

циклу відповідно рівні 139 та 140 Ф/г. Після 30 циклів заряд / розряд 

відповідні параметри стають рівними 95 і 105 Ф/г, що відповідає куло-

нівській ефективності 89,9%. Таким чином можна стверджувати, що синте-

зований нами мезопористий магеміт є придатним та перспективним матеріа-

лом для побудови на його основі гібридних електрохімічних систем. 
 

6.1.2  Потенціодинамічний режим роботи макетів літієвих джерел 

струму на основі наноструктурованих оксидів заліза з апротонним 

електролітом 
 

Кардинально іншою є електрохімічна поведінка наноструктурованих 

оксидів заліза в апротонному електроліті (1 М LiBF4 в γ-бутиролактоні) при 

побудові макетів ЛДС згідно запропонованої нами в [30] технології. Загаль-

ний вигляд ЦВА кривих отриманих в діапазоні потенціалів від 0 В до 3,2
 
В 

при швидкості сканування 5 мВ/с вказує на перебіг фарадеївських окисно-

відновних реакцій різної інтенсивності (рис. 6.6). Зокрема, для зразка 

МПБ 0.3М характерним є наявність на відповідній вольтамперограмі 

(рис. 6.6, а) чітких катодних (в околі потенціалів 1,4 В та 0,5 В) і анодного 

піків (≈ 2,4 В). Струмові піки на катодній вітці очевидно відповідають інтер-

каляції іонів літію (≈ 1,4 В) з трансформацією кристалічної гратки γ – Fe2O3 

до структури типу кам‘яної солі [236] та подальшій реакції конверсії з від-

новленням іонів заліза до металічного стану при більш низькому потенціалі 

≈ 0,5 В [233]. Незначне зміщення інтеркаляційного піку в сторону нижчих 

потенціалів порівняно із типовими значеннями для оксидів заліза (≈ 1,6 В) 

найбільш ймовірно зумовлено наноструктурованим станом матеріалу та де-

фектністю його структури. Максимум в околі 2,4 В, який спостерігається на 

анодній вітці, відповідає окисленню заліза в структурі матеріалу при деінтер-

каляції іонів літію відповідно до результатів зафіксованих у роботі [233]. 

Різке зростання розрядного струму для цього зразка при потенціалах 

нижчих характерного значення для реакції конверсії ≈ 0,5 В зумовлено 
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подальшою поляризацією катоду з формуванням адсорбційного шару іонів 

літію на розвиненій поверхні базової фази. При цьому несиметричність 

вольтамперограми відносно осі потенціалів свідчить про необоротність стру-

мотворчих процесів в застосованому діапазоні циклювання від 0 В до 3,2
 
В, 

що зумовлено відмінністю в кількості пропущеного заряду на анодній та 

катодній вітках. Це підтверджується результатами подальшого циклювання 

ЛДС у потенціодинамічному режимі (рис. 6.7, а). На другому циклі за-

ряд / розряд фіксується зменшення та уширення струмових піків за умови 

зміщення характерного потенціалу реакції конверсії в сторону більш високих 

значень, а починаючи з третього циклу спостерігається стрімке «згасання» 

вольтамперограм. При цьому із зростанням номеру циклу вольтамперограми 

характеризуються більшою симетричністю та наявністю поляризаційних 

ділянок кривих на катодних вітках. 

  
(а)                                                         (в) 

  
(б)                                                         (г) 

 

Рисунок 6.6 – ЦВА макетів ЛДС з апротонним електролітом на основі 

наноструктурованих оксидів заліза (Vскан = 5 мВ/с) 
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(а)                                                         (б) 

  
(в)                                                         (г) 

 

 

Рисунок 6.7 – ЦВА макетів ЛДС на основі зразків МПБ 0.3М (а) і 

МПБ 0.5М (б) та графічне представлення ємнісного згасання для цих 

зразків на протязі 10 циклів заряд / розряд відповідно (в) і (г) 
 

На основі цього можна зробити припущення про неповну оборотність 

реакції конверсії в застосованому діапазоні циклювання. Очевидно, що саме 

це є основною причиною зафіксованого ємнісного згасання як у випадку 

катодних (у 2 рази) так і анодних процесів (у 4 рази) (рис. 6.7, в). Величини 

зарядної та розрядної питомих ємностей ЛДС спадають за законом близьким 

до експоненційного, причому з ростом номера циклу кулонівська ефектив-

ність зростає. Стабілізація розрядних ємностей для ЛДС на основі зразка 

МПБ 0.3М в потенціодинамічному режимі циклювання в діапазоні потен-

ціалів від 0 В до 3,2
 
В фіксується для значень близько 52 А год/кг з куло-

нівською ефективністю 79%. 
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Схожа ситуація має місце і у випадку зразка МПБ 0.5М, до складу 

якого входять частинки магеміту з порівняно більшими розмірами і який ха-

рактеризується меншою питомою площею поверхні. Однак, для відповідної 

вольтамперограми (рис. 6.6, б) властивим є більш розмиті окисно-відновні 

піки з меншими значеннями пікових струмів. Характерний інтеркаляційний 

максимум на катодній вітці в околі 1,4 В практично відсутній. Натомість, 

починаючи з потенціалу 1,3 В спостерігається чітка поляризація електроду з 

подальшим перебігом реакції конверсії в околі 0,3 В. При цьому анодний пік 

фіксується в тому ж околі потенціалів 2,4-2,5 В. При подальшому циклюван-

ні, як і у випадку зразка МПБ 0.3М, спостерігається згасання пікових значень 

струму, а вольтамерограми стають більш симетричними (рис. 6.7, б). Таким 

чином, можна висловити припущення, що в ході інтеркаляційних процесів 

іони літію не проникають глибоко в структуру базової фази внаслідок біль-

ших розмірів її первинних частинок. А це, в свою чергу, призводить до уник-

нення трансформації структури дефектної шпінелі та до відсутності відповід-

ного катодного піку на вольтамперограмі. Розряд макету ЛДС в потенціоди-

намічному режимі супроводжується процесами накопичення заряду на 

границі розділу катодний матеріал / електроліт з формуванням ПЕШ. При 

цьому величини зарядної та розрядної питомих ємностей ЛДС також, як і у 

випадку зразка МПБ 0.3М, спадають за експоненційним законом (рис. 6.7, г), 

однак значення цих параметрів є порівняно меншими, що узгоджується із по-

рівняно нижчими морфологічними характеристиками цього матеріалу. Стабі-

лізація розрядних ємностей для ЛДС на основі зразка МПБ 0.5М відбувається 

для значень близько 45 А год/кг з кулонівською ефективністю 90%. 

ЦВА перших циклів заряд / розряд для макетів ЛДС з катодами на 

основі зразків МДБ 0.3М (рис. 6.6, г) та ГДХ 0.1М (рис. 6.6, в) при швидкості 

сканування 5 мВ/с мають схожий вигляд до ЦВА кривих зразка МПБ 0.5М. 

Відсутність виражених катодних і анодних піків вказує на поверхневе нако-

пичення заряду на границі розділу матеріал / електроліт без істотної інтерка-

ляції вглиб структур базових фаз при розряді. При цьому поляризація елек-
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троду при розряді у випадку зразка МДБ 0.3М по аналогії до ЦВА зразка 

МПБ 0.5М чітко фіксується при потенціалах нижчих 1,3 В. Разом із тим, пи-

тома ємність розряду та величина кулонівської ефективності цього матеріалу 

є відповідно меншими, а ємнісне згасання в застосованому діапазоні циклю-

вання сильнішим. В той же час для зразка ГДХ 0.1М із значенням питомої 

площі поверхні 280 м
2
/г поляризаційні процеси на катодній вітці розпочина-

ються при значно вищих потенціалах ≈ 1,7 В (рис. 6.6, в). Процеси за-

ряд / розряду відбуваються шляхом поверхневого накопичення іонів літію на 

границі розділу матеріал / електроліт при утворенні ПЕШ. Саме цей механізм 

є визначальним при формуванні питомих енергетичних характеристих 

макетів ЛДС на основі зразків ГДХ 0.1М, а наявність в їх складі структурно-

зв‘язаної води у вигляді аморфного гідрооксиду заліза очевидно є причиною 

різкого ємнісного згасання ЛДС вже на другому циклі заряд / розряд внаслі-

док зв‘язування іонів літію з можливим відновленням іонів заліза. 

Таким чином, на основі проведеного аналізу кривих ЦВА для нано-

структурованих оксидів заліза можна зробити висновок про пряму залеж-

ність питомих ємнісних характеристик макетів ЛДС від морфологічних влас-

тивостей матеріалів. Максимальні значення досягнуто у випадку зразка 

МПБ 0.3М, який одночасно характеризується максимальною пористістю та 

високим значенням дисперсності, що впливає на величину ПЕШ, а отже і на 

здатність матеріалу накопичувати заряд. 
 

6.2  Заряд / розрядні процеси в електрохімічних комірках на 

основі оксидів заліза (гальваностатичний режим) 

 

ЛДС на основі відібраної системи зразків згідно табл. 6.1 за умови 

використання апротонного електроліту тестувались також в гальвано-

статичному режимі. Для кількісного опису електрохімічно стимульованого 

інтеркаляційного процесу нами застосовано безрозмірний параметр 

х = [M·I·t] / [m·F] (де I – сила струму за умови гальваностатичних умов 

заряд / розряд впродовж часу t, m – маса катодного матеріалу з молярною 
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масою M, F – стала Фарадея). Таким чином, цей параметр вказує на кількість 

молів іонів Li
+
, які переносяться через електроліт в процесі заряд / розряду в 

перерахунку на 1 моль катодного матеріалу. Отримані розрядні криві в галь-

ваностатичному режимі 0.1С представлено на рис. 6.8. Хід розрядних кривих 

для зразків з домінуючою 

фазою магеміту є дуже схо-

жим. Спостерігається ха-

рактерна точка зміни кута 

нахилу розрядних кривих, 

яка є початком діапазонів 

більш плавного падіння по-

тенціалів при розряді від-

повідних ЛДС. При цьому 

зберігаються раніше зафік-

совані тенденції (пп. 6.1.2) 

щодо залежності питомих 

ємнісних характеристик 

макетів ЛДС від морфологічних властивостей катодних матеріалів. В даному 

випадку максимальні значення питомої ємності досягнуто для матеріалів 

МПБ 0.3М (627 А год/кг) та МПБ 0.5М (502 А год/кг). Занадто дрібні пори та 

сильна аморфізація структури зразка МДБ 0.3М в порівнянні із вищеприве-

деними матеріалами, очевидно, є основними факторами, що спричиняють 

швидке блокування об‘єму катоду для подальшої інтеркаляції. 

Для зразка ГДХ 0.1М зафіксовано формування двох невеликих плато, 

що найбільш ймовірно пов‘язано із двохфазною композицією цього мате-

ріалу. Однак, при цьому він демонструє доволі посередні показники питомої 

ємності – 325 А год/кг при глибокому розряді до 0,5 В – незважаючи на мак-

симальне значення питомої площі поверхні 280 м
2
/г в цьому ряду досліджу-

ваних матеріалів. Очевидно, що зв‘язування іонів літію за рахунок структур-

них молекул води з можливим відновленням іонів заліза в поєднанні із 

 
 

Рисунок 6.8 – Розрядні криві ЛДС на основі 

наноструктурованих оксидів заліза при 

розряді до 0,5 В 



251 

сильною аморфізацією вихідного матеріалу є тими чинниками, що призво-

дять до швидкого блокування глибинних шарів катоду продуктами елек-

трохімічних процесів та, як результат, до швидкого падіння напруги ЛДС. 

Для найбільш перспективних зразків було додатково проведено більш 

детальні дослідження їх питомих ємнісних та енергетичних параметрів, а 

також кінетики струмотворчих процесів, які мають місце в цих випадках. 

Зокрема, для матеріалів МПБ 0.3М та МПБ 0.5М було протестовано 

поведінку відповідних макетів ЛДС при різних густинах струмів розряду 

1.0С, 0.5С, 0.1С та 0.05С в діапазоні напруг 3,2-0,5 В (рис. 6.9) [46]–[47]. 

  
(а)                                                      (б) 

 

Рисунок 6.9 – Розрядні криві ЛДС на основі зразків МПБ 0.3М (а) і 

МПБ 0.5М (б) за умови зміни швидкості розряду 
 

Аналіз отриманих даних повністю підтверджує, що за інших рівних 

умов характер розрядних кривих та питомі енергетичні параметри макетів 

ЛДС (рис. 6.10) визначаються морфологічними характеристиками матеріалів. 

Так, максимальні значення питомої ємності розряду в режимі 0.05С для ЛДС 

на основі МПБ 0.3М та МПБ 0.5М становлять відповідно 890 та 775 А год/кг. 

При цьому, на розрядних кривих цих зразків присутнє характерне плато в 

околі потенціалів 1,6 В, що відповідає трансформації дефектної структури 

шпінелі -Fe2O3 в кубічну структуру [236]. 

В режимі 1.0С максимальні значення питомої ємності розряду в 

режимі 0.05С для ЛДС на основі МПБ 0.3М та МПБ 0.5М становлять 

відповідно 360 та 280 А год/кг. Відповідні значення питомої ємності для ЛДС 
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з катодом на основі зразка МПБ 0.3М при усіх значеннях струмів розряду є 

вищими ніж аналогічні показники для матеріалу МПБ 0.5М. Беручи до уваги 

дані структурно-адсорбційного аналізу приходимо до висновку про пряму 

залежність величини питомої ємності від питомої площі поверхні активного 

матеріалу катода за всіх інших рівних умов. 
 

   
(а)                                                          (в) 

 

 
(б) 

 

Рисунок 6.10 – Залежність питомих 

енергії (а) і потужності (б) ЛДС на ос-

нові зразків МПБ 0.3М і МПБ 0.5М від 

густини струмів розряду та відповідна 

побудова Рагоне ((в), на вставці при-

ведена область досягнутих енергетич-

них характеристик (жовтий овал) в по-

рівнянні з літературними даними 

 

Аналізуючи питомі енергетичні характеристики, зокрема питому 

енергію (W = (1/mt)·∫IU(C)dC), встановлено, що з ростом густини струму 

розряду відмінність між значенями питомої енергії зразків МПБ 0.3М та 

МПБ 0.5М зменшується. В режимі 1.0С їх питома енергія становить відпо-

відно 200 і 170 Вт год/кг, що відповідає реальним експлуатаційним умовам 

роботи ЛДС (рис. 6.10, а). На рис. 6.10, б) та в) також представлено залеж-

ності питомої потужності ЛДС з катодами на основі цих зразків від густин 

струмів розряду та відповідну побудову Рагоне в порівнянні з комерційними 

матеріалами, що дозволяє стверджувати про перспективність запропонованих 
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наноструктурованих зразків магеміту, синтезованих за розробленою нами 

методикою, для використання в якості катодів ЛДС [2], [10]–[11]. 

Подальший етап досліджень присвячено вивченню струмотворчих 

процесів, які мають місце в даному випадку. Для експериментів було вико-

ристано модельний зразок МПБ 0.3М з найвищими питомими ємнісними та 

енергетичними параметрами. Процес інтеркаляції / деінтеркаляції іонів Li
+
 за 

умови сильної електрон-іонної взаємодії в активному матеріалі катода супро-

воджується перебігом реакцій окислення / відновлення і в більшості випадків 

призводить до формування нових метастабільних фаз впровадження. При 

цьому заряд та розряд макета ЛДС супроводжуються рухом границь розділу 

«вихідний матеріал / фаза впровадження». Зокрема, така ситуація є класич-

ною при інтеркаляційному впровадженні іонів Li
+
 в структуру літійованого 

фосфату заліза LiFePO4, оскільки процес інтеркаляції / деінтеркаляції є дифу-

зійно-контрольованим і визначається кінетикою руху границі розділу фаз 

LiFePO4 і FePO4 [314]. При слабких електрон-іонних взаємодіях інтеркаляцій-

ний процес описується в термінах адсорбції іонів Li
+
 на границях розділу ка-

тод / електроліт. Інтеркаляція при цьому має характер феномену підпотенці-

ального осадження (UPD) [315] (рис. 6.11, а). В загальному випадку підпотен-

ціальне осадження передбачає електростимульоване формування на границі 

розділу електрод / електроліт шару атомів металу при потенціалах менш 

негативних, ніж рівноважний нернстівський потенціал відновлення цього 

катіону металу. Для кількісного опису перебігу процесу інтеркаляції в цьому 

випадку може бути застосована ізотерма адорбції Фрумкіна при врахуванні 

взаємодії між інтеркальованими частинками [316]. Загалом, для процесу 

підпотенціального осадження залежність хімічного потенціалу впроваджених 

іонів μLi як функції параметру х при врахуванні випадкового характеру 

заповнення поверхневих позицій та відсутності взаємодій може бути 

записана у вигляді (своєрідний аналог ізотерми адсорбції Ленгмюра): 

μLi = μLi
0
 + RT·ln[x / (1-x)] (6.2) 
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Із врахуванням взаємодій між осадженими частинками металу ця 

рівність набуває наступного вигляду [317]: 

μLi = μLi
0
 + RT·[gx + ln[x / (1-x)]] (6.3) 

де g – параметр, що описує взаємодію. Додатні значення (g > 0) відповідають 

відштовхуванню між частинками, а негативні (g < 0) – притяганню між ними. 

Згідно [317] швидкість процесу притягання набуває максимального значення 

при g = -4 і передбачає формування нової фази. Випадок g = 0 визначає 

відповідно відсутність взаємодії. Відповідні рівняння Нернста в рамках цієї 

моделі [317] мають вигляд: 

E(x) = E
0
 – [0,059/n]·lg[aвідн / aокис] (6.4) 

 
(а) 

 

 

 

 

 

Рисунок 6.11 – Механізм підпотен-

ціального осадження (а) та модельне 

представлення процесу поверхневої 

перколяційної дифузії (б), яка має 

місце для цього випадку 

 
(б) 

Враховуючи також втрати енергії Р на подолання когезійних сил 

притягання між шарами катодного матеріалу в процесі інтеркаляції рівняння 

Нернста набуває вигляду [318]: 

E(x) = E
0
 – (RT/F)·[gx + ln[x / (1-x)]] - Р/х] (6.5) 

При цьому дифузія матиме перколяційний характер між окремими 

положеннями нестійкої рівноваги частинок на поверхні (рис. 6.11, б). 

Перколяційний коефіцієнт дифузії DLi
0
 розраховується за формулою: 
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DLi
0
 = (1/6)·Ка

2
 (6.6) 

де К – частота перескоків між поверхневими позиціями, що віддалені на від-

стань а. При умові опису інтеркаляції в термінах ізотерми адсорбції Фрум-

кіна для коефіцієнта дифузії іонів Li
+
 справедливою є наступна рівність: 

DLi = [(Ка
2
)/(k0T)]·(1-x)·x·(∂μLi/∂x) (6.7) 

Ввівши безрозмірний коефіцієнт дифузії DDim отримуємо розв‘язок 

для (6.7) у вигляді: 

DDim = [DLi/(Ка
2
NA)] = 1+gx(1-x) (6.8) 

Таким чином, згідно моделі підпотенціального осадження повинен 

спостерігатися ріст коефіцієнта дифузії при наявності відштовхування між 

частинками (g > 0) і його зменшення при наявності притягання (0 > g > -4). 

Диференціальна ємність розраховується згідно виразу: 

CDim = [RT/F]·[∂(E-E0)/∂x]
-1

 = [g+1/[x(1-x)]]
-1

 (6.9) 

Звідси отримуємо: 

∂(E-E0)/∂x = dU/dx = [-RT/F]·[g+1/[x(1-x)]] (6.10) 

На практиці можливою є ситуація, коли кількість впроваджених молів 

літію на формульну одиницю катодного матеріалу перевищує одиницю. Тоді 

вираз для обчислення швидкості зміни потенціалу при зміні параметра х 

набуде наступного вигляду: 

∂(E-E0)/∂x = [-RT/F]·[g+1/[x(хмакс-x)]] (6.11) 

Для верхньої межі робочого діапазону при х/хмакс ≈ 1 характерним є 

насичення катодного матеріалу літієм, що приводить до росту швидкості змі-

ни потенціалу (рис. 6.12, а). На етапі деінтеркаляції кількість вакантних пози-

цій поступово зростає, що полегшує екстракцію іонів Li
+
 і відбувається різка 

зміна диференціальної ємності при х/хмакс ≈ 0. Величина та знак параметру g 

визначають зміщення кривої диференціальної ємності по осі ординат. 

На основі експериментальних розрядних кривих зразка МПБ 0.3М 

нами побудовано залежності диференціальної ємності від величини пара-

метра х для кожного значення густини струму розряду (рис. 6.12, б, в, г, д). 

Отримані криві dU/dx(x) добре апроксимуються залежністю (6.11). 
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(а) 

Рисунок 6.12 – Модельна ((а), за 

умови опису електроосадження ізо-

термою адсорбції Фрумкіна) та екс-

периментальні залежності (б, в, г, д 

– різні режими розряду) швидкості 

зміни потенціалу від параметра х 

для ЛДС на основі зразка МПБ 0.3М 

   
(б)                                                          (в) 

   
(г)                                                          (д) 

 

Встановлено, що в усіх випадках параметр g є додатнім, тобто має 

місце кулонівське відштовхування. При цьому зафіксовано наявність двох 

етапів зміни швидкості падіння потенціалу. Перехід між ними спостеріга-

ється в околі значень параметра хкр = 0,25-0,45. При подальшому зростанні 

ступеня впровадження х > хкр має місце збільшення інтенсивності відштовху-

вання між інтеркальованими іонами літію. При цьому, характер міжчастин-
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кового відштовхування слабо залежить від швидкості розряду ЛДС. При гус-

тині струму розряду 0.05С перехід фіксується тільки якісно, тому коректне 

розділення кривої на два етапи в даному не є можливим. Збільшення густини 

струму розряду призводить до росту інтенсивності відштовхування між 

частинками, на що вказує збільшення параметра g. 

  
(а)                                                      (б) 

  
(в)                                                      (г) 

 

Рисунок 6.13 – Розряд / зарядні криві ЛДС із катодами на основі 

наноструктурованих оксидів заліза в застосованому діапазоні циклювання 

від 3,2 В до 1,6 В (приведено криві 1, 2, 3, 5, 10, 15 та 20 циклу) 
 

Таким чином, встановлений нами механізм інтеркаляції як процес під-

потенціального осадження інтеркалюючих іонів на межі розділу катод / елек-

троліт повністю узгоджується із зафіксованою вище тенденцією щодо прямої 

залежності питомих ємнісних параметрів ЛДС від морфологічних харак-

теристик їх активних катодних матеріалів. 

Обрана система зразків (табл. 6.1) була також протестована в режимі 

гальваностатичного циклювання (20 циклів) при густині струму 0.1С в діапа-
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зоні напруг 3,2-1,6 В. Отримані криві представлено на рис. 6.13. Найкращі 

результати отримано для ЛДС на основі МПБ 0.3М. Для перших 5 циклів 

питома ємність розряду змінюється незначним чином перебуваючи в околі 

250 А год/кг (рис. 6.13, а). Після чого зафіксовано різке зменшення питомої 

ємності розряду ЛДС, яка після 20-ого циклу досягає значення 93 А год/кг. 

  
(а)                                                      (б) 

 

Рисунок 6.14 – Залежності питомої енергії ЛДС з катодом на основі зразка 

МПБ 0.3М (а) на етапах розряду і заряду та відповідної кулонівської 

ефективності (б) від номера циклу 
 

На рис. 6.14 представлено залежності питомої енергії ЛДС з катодом 

на основі зразка МПБ 0.3М на етапах розряду і заряду та відповідної кулонів-

ської ефективності від номера циклу. Максимальна питома енергія розряду 

перших 3 циклів залишається практично незмінною і становить близько 

110 Вт год/кг (рис. 6.14, а). Після чого спостерігається синхронний спад 

питомих енергій як заряду так і розряду. Кулонівська ефективність процесів 

заряду / розряду змінюється при циклюванні немонотонно досягаючи макси-

мального значення близько 57 % на 3-му циклі (рис. 6.14, б). При подаль-

шому циклюванні фіксуємо спад цього параметру за близьким до експонен-

ціального законом з прогнозованим виходом на насичення в околі 31 %. 

Поведінка ЛДС на основі матеріалів МПБ 0.5М та МДБ 0.3М при 

гальваностатичному циклюванні є схожою (рис. 6.13, б, в). Досягаючи макси-

мальних значень питомої ємності на першому розряді відповідно близько 110 

та 60 А год/кг вже на 2-му циклі фіксуємо падіння цього параметру на 60-
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70 %, а на 10-му – більш як на 90 %, що є незадовільними значеннями для 

акумуляторних систем. Для зразка ГДХ 0.1М (рис. 6.13, г) ситуація є ще 

більш складною і негативною – спостерігається практично повна деградація 

катодного матеріалу вже на 2-му циклі розряд / заряд (залишкова ємність 

близько 4 % від початкового значення 95 А год/кг). 

Більш детальну інформацію стосовно перебігу струмотворчих про-

цесів в ЛДС на основі матеріалу МПБ 0.3М дозволяє отримати аналіз 

залежностей dU/dx(x) від величини параметра x (рис. 6.15). Виявлено, що 

впродовж усіх 20-ти циклів розряд / заряд прослідковується наявність двох 

етапів зміни величини dU/dx(x) з межою в околі значення ступеня впро-

вадження х ≈ 0,4-0,5 ат./форм.од. Однак при цьому, із збільшенням номера 

циклу спостерігається зменшення вкладу другого етапу в загальну зміну 

dU/dx(x) при практично незмінному характері залежності для 1-го етапу. 

Найбільш ймовірним, зважаючи на застосований вище опис інтер-

каляційного процесу в термінах ізотерми адсорбції Фрумкіна, є наступне 

пояснення наявності двох етапів зміни величини dU/dx(x). Очевидно, що 

перший етап відповідає накопиченню іонів Li
+
 на границі розділу 

катод / електроліт під час розряду ЛДС. При цьому для значень ступеня 

впровадження х ≤ 0,4-0,5 цей процес є оборотним, а накопичення 

супроводжується перескоковою дифузією іонів Li
+ 

по границі розділу. Схожа 

ситуація мала місце також на етапі проведених нами попередніх досліджень 

на модельних зразках складних оксидів із шпінельною структурою, які на 

даний час широко використовуються для побудови комерційних ЛДС [16]. 

Другий етап відповідає дифузії іонів Li
+
 в канали кристалічної струк-

тури катодного матеріалу. Однак, вже після 5-го циклу ефективність 

екстракції іонів Li
+
з гратки різко зменшується, а після 20-го циклу працюють 

виключно поверхневі позиції імобілізації літію. 

Таким чином, втрата кулонівської ефективності зумовлюється дегра-

дацією катодного матеріалу в результаті інтеркаляційно-індукованої амор-

фізації його кристалічної структури і визначається процесами блокування 
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структурних каналів та імобілізацією іонів літію на відновлених атомах і на 

дефектній підгратці. 

 

 

Рисунок 6.15 – Залежності dU/dx від 

параметра х для декількох послідов-

них розрядних процесів ЛДС з като-

дом на основі зразка МПБ 0.3М при 

циклюванні в діапазоні потенціалів 

від 3,2 В до 1,6 В  
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6.3  Х-променевий структурно-фазовий аналіз та месбауерівські дослі-

дження інтеркальованих іонами літію наноструктурованих оксидів заліза 
 

Для формування цілісної картини перебігу струмотворчих процесів в 

досліджуваних зразках необхідним також є вивчення трасформаційних змін 

їх кристалічних граток при інтеркаляційному впровадженні іонів літію та 

встановлення зарядового стану іонів заліза в катодному матеріалі на різних 

етапах розряду відповідних ЛДС. Для цього застосовано метод ХСФА аналі-

зу катодів та високочутливий метод месбауерівської спектроскопії. 

  
(а)                                                      (б) 

 

  
(в)                                                      (г) 

 

Рисунок 6.16 – Дифрактограми катодів на основі наноструктурованих 

оксидів заліза після глибокого розряду до 0,5 В 
 

В результаті ХСФА аналіз демонструє практично повну аморфізацію 

катодів в екстинційному шарі для зразків з домінуючою фазою магеміту при 

глибокому розряді до 0,5 В (рис. 6.16, а, б, в). У випадку зразка ГДХ 0.1М 
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також має місце аморфізація наявної у вихідному катоді фази гематиту, од-

нак натомість після розряду на дифрактограмі фіксуються основні рефлекси 

(111) і (200) фази LiF та рефлекс (110), що відповідає формуванню металіч-

ного заліза (рис. 6.16, г). Незначні сліди рефлексу (110) металічного заліза 

також можна виділити на дифрактограмі відпрацьованого катоду на основі 

зразка МДБ 0.3М (рис. 6.16, в). 

  
(а)                                                      (б) 

 

Рисунок 6.17 – МС спектри катодів на основі наноструктурованих оксидів 

заліза на різних етапах інтеркаляційного струмоутворення 
 

Результати МС досліджень (рис. 6.17) повністю узгоджуються із ви-

сновками ХСФА аналізу катодів і дозволяють провести кількісну оцінку 

процесу відновлення іонів заліза. При використанні матеріалу МПБ 0.3М в 

якості активної основи катодів ЛДС слід відмітити повне руйнування слідів 

магнітовпорядкованої структури на відповідному месбауерівському спектрі в 

результаті струмотворчих процесів при розряді до 0,5 В, що підтверджує 

зафіксовану методом ХСФА повну аморфізацію екстинційного шару катодів 

(рис. 6.17, а). Експериментальний спектр є суперпозицією двох дублетних 
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компонент. Домінуюча компонента (74 %) відповідає іонам Fe
3+

, які знахо-

дяться у глибинних внутрішніх областях частинок матеріалу, стан яких не 

змінюється в результаті інтеркаляції. Новоутворена друга дублетна компо-

нента (26 %) однозначно свідчить про зниження ступеня окислення іонів за-

ліза при розряді до 0,5 В. Електрохімічно стимульована реакція відновлення 

заліза відбувається в даному випадку в результаті захоплення іонами Fe
3+

 

електронів, що переносяться на катод по зовнішньому колу. 

Таким чином, беручи до уваги висновки пп. 6.2 щодо переважаючого 

впливу поверхні в процесі накопичення заряду, можна запропонувати на-

ступну модель локалізації іонів літію в катодному матеріалі. Згідно ХСФА 

аналізу розмір ОКР для зразків системи МПБ становить 6-12 нм. В 

припущенні сферичних частинок магеміту монодисперсної системи їх радіус 

R відповідно буде становити близько 3-6 нм. Нехай глибина проникнення 

іонів Li
+
 в частинку визначається як (R-r), де r - радіус внутрішнього «ядра», 

що не зазнає змін при інтекаляції. При цьому, об‘єм «ядра» буде 

пропорційний вмісту домінуючої дублетної компоненти месбауерівського 

спектру (рис. 6.17, а). Тоді об‘єм інтеркальованого приповерхневого шару 

товщиною (R-r) є пропорційним відносному вмісту другої дублетної 

компоненти спектру. Після нескладних перетворень отримуємо: 
 

74 / 26 = r
3
 / (R

3
-r

3
) 

 

 

(6.12) 
 

Звідси r ≈ 0,9 R, і таким чином глибина проникнення іонів Li
+
 при інтер-

каляції становить близько 0,5 нм, що не перевищує сталу гратки магеміту 

(≈ 0,83 нм). Отже, в цьому випадку переважаючою є поверхнева іммобілі-

зація іонів Li
+
 в межах однієї сталої гратки активної фази магеміту. Беручи до 

уваги, що значення ступеня впровадження х, при якому відбувається наси-

чення поверхні (х ≈ 0,45 ат./форм.од.), відповідає концентрації іонів Li
+
 

близько 2,7·10
23

моль
-1

, для зразка МПБ 0.3М з питомою площею поверхні 

близько 164 м
2
/г (≈ 10

5
 м

2
/моль) площа позиції одного іммобілізованого на 

поверхні матеріалу іону Li
+
 становить 3,7·10

-20
 м

2
 (3,7 Å

2
). 
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Для зразка МПБ 0.5М нами зафіксовано аналогічні інтеркаляційно 

стимульовані впливи на структуру катодного матеріалу, які однак мають 

більш яскраво виражений характер (рис. 6.17, а). Чітко простежується повне 

розвпорядкування магнітної мікроструктури активної фази в результаті її 

аморфізації при впровадженні іонів літію. При цьому вміст іонів Fe
2+

 

наростає до ≈ 30 %. 

Ще чіткіше ці тенденції прослідковуються при глибокому розряді 

ЛДС на основі зразка МДБ 0.3М з максимально дисперсною фазою магеміту 

в обраній нами системі зразків (табл. 6.1). Вміст іонів Fe
2+

 досягає значення 

≈ 40 % (рис. 6.17, а). При цьому також фіксується характерна дублетна 

компонента металічного заліза (≈ 10 %), що відповідає появі слідів рефлексу 

(110) цієї фази на відповідній дифрактограмі (рис. 6.16, в). 

Таким чином, на основі порівняльного аналізу зафіксованих тенденцій 

щодо кількості утворення відновлених іонів заліза підчас перебігу струмо-

творчих процесів в зразках наноструктурованих оксидів заліза та швидкості 

ємнісної деградації відповідних ЛДС при циклюванні можна зробити 

висновок щодо прямої залежності цих параметрів. 
 

 

 

 

Рисунок 6.18 – Залежності 

кількості утворених іонів Fe
2+

 

в процесі розряду ЛДС на ос-

нові зразка ГДХ 0.1М від сту-

пеня впровадження іонів літію  

 

Для підтвердження цього висновку у випадку зразка ГДХ 0.1М, що 

характеризується максимальною ємнісною деградацією вже на другому циклі 

розряд / заряд, було отримано месбауерівські спектри катодного матеріалу з 
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покроковим збільшенням ступеня впровадження х = 0; 0,5; 1,0; 2,3; 4,2; 

4,5 ат./форм.од. (рис. 6.17, б). Встановлено, що незважаючи на зафіксовану 

методом ХСФА аморфізацію фази гематиту її структура повністю не руйну-

ється. Це забезпечує стабільне існування даної фази в усьому застосованому 

діапазоні зміни значень ступеня впровадження х. Таким чином, формування 

фаз LiF та Fе
0
 однозначно зумовлено інтеркаляційно стимульованими транс-

формаціями аморфного гідроксиду заліза, що супроводжуються зниженням 

ступеня окислення іонів Fе
3+

. При цьому, чітко виділяються два діапазони 

значень параметра х для яких вміст Fe
2+

 лінійно зростає (рис. 6.18). 

Починаючи із значення х = 1,0 ат./форм.од., якому відповідає 10 % сфор-

мованих іонів Fе
2+

, швидкість лінійного росту кількості цих іонів зростає 

практично вдвічі. Це забезпечує формування 57 % іонів Fе
2+

 та близько 5 % 

фази Fе
0
 в катодах при глибокому розряді до 0,5 В. 

Таким чином, нами встановлено чіткі тенденції до зростання ємнісної 

деградації ЛДС на основі наноструктурованих оксидів заліза в результаті пе-

ребігу процесів відновлення іонів заліза при інтеркаляційному струмоутво-

ренні, що в свою чергу, очевидно, призводить до необоротніх трансформацій 

структури катодних матеріалів з блокуванням їх глибинних шарів. Макси-

мальне значення кулонівської ефективності при циклюванні демонструє 

зразок МПБ 0.3М для якого зафіксовано утворення мінімальної кількості 

(26 %) відновлених іонів Fе
2+

 за умови уникнення формування фази Fе
0
. 

 

6.4  Кінетика процесів інтеркаляційного струмоутворення в 

електрохімічних системах на основі мезопористого магеміту 

 

Для встановлення кінетичних параметрів струмотворчого механізму в 

ЛДС на основі найбільш перспективного зразка мезопористого магеміту 

МПБ 0.3М було застосовано поєднання методів гальваностатичного титру-

вання та імпедансної спектроскопії. Моделювання побудованих діаграм 

Найквіста (рис. 6.19, а, б) з використанням еквівалентної електричної схеми 

(ЕЕС) приведеної на рис. 6.19, в) дозволяє встановити фізичний зміст усіх 
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складових елементів за умови оптимальної апроксимації годографів імпе-

дансу на всіх стадіях процесу розряду ЛДС. Водночас числові значення 

елементів ЕЕС та компонування їх в схемі описують властивості реальних 

складових в електрохімічній системі. 
 

 
(а) 

 

 
(б) 

 

 
(в) 

 
(г) 

 

Рисунок 6.19 – Діаграми Найквіста для ЛДС з катодом на основі зразка 

МПБ 0.3М (а, б), відповідна модельна ЕЕС (в) та залежності Z (
-1/2

) (г) 
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Для всього досліджуваного діапазону значень ступеня впровадження х 

годографи імпедансу мають типовий вигляд, що характерний для тестових 

комірок ЛДС [319]. Наявним є високочастотне деформоване півколо, яке 

вказує на перебіг фарадеєвських процесів в електрохімічній системі, і 

низькочастотна ділянка прямої, що відповідає дифузійним процесам перено-

су заряду в катодному матеріалі. Зміна характеру ходу годографів імпедансу 

при зростанні ступеня впровадження х відображає стадійність інтеркаляцій-

ного процесу (рис. 6.19, а, б). 

Для апроксимації експериментальних годографів імпедансу нами 

використано ЕЕС приведену на рис. 6.19, в), яка є структурно близькою до 

запропонованої авторами [320]. Ця схема дозволяє досягти оптимального 

наближення між експериментальними даними та результатами моделювання. 

В ній реалізовано поєднання моделі поляризованого електрода та модифіко-

ваної адсорбційної моделі. Еквівалентна схема включає в себе послідовно 

з‘єднані опір R0, ланку R1-CPE1 та ланку R2-CPE2-С. Параметр R0 відповідає 

опору електроліту та підвідних контактів і є практично незмінним в процесі 

розряду ≈ 5 Ом. Ланка R1-CPE1 характеризує перебіг одностадійної електро-

хімічної реакції на границі електрод / електроліт. Елементи постійної фази 

CРЕ було використано виходячи із ймовірності прояву фрактальних власти-

востей активної фази в частотному просторі. Чисельні значення параметрів 

елементів застосованої ЕЕС для всього досліджуваного діапазону зміни 

значень ступеня впровадження х узагальнено в табл. 6.3. 

Встановлено, що саме ланка R1-CPE1 моделює процес дифузії іонів 

Li
+
 в катодному матеріалі після їх накопичення на поверхні. Параметр R1 має 

зміст опору перенесення заряду через подвійний електричний шар на межі 

розліду електрод / електроліт. Відхилення значень параметра CPE1-Р від 

величини 0,5, що відповідає класичному дифузійному імпедансу Варбурга W, 

пояснюється складністю морфології поверхні катодного матеріалу та його 

фрактальними властивостями зумовленими мезопористою структурою. Це, в 

свою чергу, призводить до порушення закону Фіка і дифузію уже не можна 
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вважати лінійною та напівнескінченною, що унеможливлює застосування 

класичного елемента Варбурга. До значень х ≈ 0,5 ат./форм.од. величина 

параметра CPE1-Р змінюється незначним чином. Схожа ситуація має місце і 

для параметра параметра CPE1-Т. 

Ланка R2-CPE2-С, яка представляє модифіковану адсорбційну модель, 

описує таким чином накопичення іонів Li
+
 на поверхні катодного матеріалу 

та їх перколяційну поверхневу дифузію. В цій моделі елемент С має зміст 

адсорбційної ємності, а CPE2 характеризує дифузійний процес. Елемент R2 

характеризує процес переносу заряду, що має місце при цьому. 

 

Таблиця 6.3 – Параметри компонент ЕЕС застосованих для моделю-

вання діаграм Найквіста отриманих для ЛДС на основі зразка МПБ 0.3М. 

x R1, Ом CPE1-Т х10
6
 CPE1-P R2, Ом C2, мФ CPE2-Т х10

5
 CPE2-P 

0,05 408 134 0,45 272 187 110 0,51 

0,10 383 137 0,44 278 171 710 0,46 

0,15 335 138 0,44 272 152 430 0,51 

0,20 359 140 0,43 290 162 390 0,61 

0,30 415 134 0,43 301 172 400 0,68 

0,40 370 130 0,43 310 170 385 0,69 

0,50 426 133 0,43 304 167 370 0,70 

0,60 442 138 0,43 321 165 398 0,72 

0,70 454 167 0,42 332 148 382 0,73 

0,80 474 180 0,42 357 146 385 0,75 

0,90 466 185 0,42 340 148 397 0,76 

1,00 498 194 0,41 331 153 405 0,79 

1,10 534 195 0,41 312 134 390 0,80 

1,20 570 201 0,40 320 165 406 0,81 

1,30 582 193 0,39 320 162 380 0,78 

1,40 558 208 0,38 362 139 382 0,76 

1,50 599 209 0,37 326 150 388 0,79 

1,60 652 194 0,36 333 145 379 0,81 

1,70 630 183 0,36 319 137 385 0,75 

1,80 540 128 0,37 335 111 295 0,62 

2,00 596 122 0,38 374 110 268 0,57 

2,10 754 121 0,36 393 109 240 0,62 

2,20 965 113 0,36 434 102 177 0,53 

2,30 931 93 0,37 417 70 101 0,39 

2,40 1100 73 0,38 286 36 47 0,30 
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Дифузійний імпеданс можна представити у формі імпедансу Варбурга 

ZW як суму частотно незалежних дійсної та уявної компонент між якими 

існує фазовий зсув близький до 45
о
: 

ZW(jω) = W·(jω)
-1/2

 
 

(6.13) 
 

де W – коефіцієнт Варбурга,  – частота. 

Числові значення коефіцієнта Варбурга було розраховано нами експеримен-

тально за кутом нахилу лінійних ділянок залежностей дійсної складової імпе-

дансу Z (
-1/2

) (рис. 6.19, г). 

В області низьких частот інтеркаляційне впровадження іонів літію 

описується в термінах напівнескінченної дифузії. В цьому випадку, згідно 

[320], коефіцієнт дифузії DLi іонів Li
+
 розраховується наступним чином: 

 

W = RT / [n
2 
F 

2
 Sкат CLi·(2DLi)

1/2
] 

 

 

(6.14) 
 

де СLi – концентрація інтеркальованих іонів літію [0,00302 моль/см
3
]; n = 1 

(для Li
+
); Sкат – геометрична площа електрода (в нашому випадку – 3,14 см

2
); 

F – стала Фарадея; R – газова стала; Т – температура. 
 

 

 

 

Рисунок 6.20 – Залежності 

коефіцієнта дифузії іонів Li
+
 в 

катодному матеріалі від вели-

чини ступеня впровадження х 

(зразок МПБ 0.3М) 

 

На основі розрахованих значень коефіцієнта Варбурга нами побудо-

вано залежність коефіцієнта дифузії іонів Li
+
 в структуру катодного матеріа-

лу від ступеня впровадження х на різних етапах інтеркаляційного процесу 

(рис. 6.20). Встановлено, що в ході всього розряду має місце перебіг двох 
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кінетичних процесів, що добре узгоджується із припущенням стосовно 

дифузії іонів Li
+
 як по поверхневих позиціях так і в структуру кристалічної 

гратки матеріалу. Іони Li
+
 іммобілізуються на поверхневих позиціях з 

наступною повільною міграцією в структуру гратки, що спричиняє поступове 

їх накопичення на поверхні частинок активної фази. Заповнення транспорт-

них структурних каналів, що має місце до значень х  0,4-0,5 ат./форм.од., 

зумовлює швидке падіння значення коефіцієнта об‘ємної дифузії (крива 1, 

рис. 6.20) від 10
-10 

см
2
/с до 10

-13 
см

2
/с. При цьому також фіксуємо і зменшення 

коефіцієнта перколяційної дифузії іонів Li
+
 по поверхневих позиціях актив-

ної фази від 10
-10 

см
2
/с до 10

-12 
см

2
/с (крива 2, рис. 6.20). В результаті після 

заповнення цих позицій починаючи із значення х ≈ 0,45 ат./форм.од. спосте-

рігається зменшення швидкості падіння значень кінетичних коефіцієнтів до 

ступеня впровадження х ≈ 2,0 ат./форм.од.. Це також супроводжується 

поступовим зменшенням різниці між ними аж до поступового вирівнювання 

їх характерних значень в цій точці ≈ 3 10
-13 

см
2
/с. Подальший ріст параметра х 

знову спричиняє швидкий спад коефіцієнтів як об‘ємної так і перколяційної 

дифузії, що очевидно може бути зумовлено формуванням на поверхні части-

нок катодного матеріалу острівців фази LiF та їх наступний ріст з утворенням 

блокуючої пасиваційної плівки. 

 

Таким чином, при апробації синтезованих зразків наноструктурованих 

оксидів заліза в якості активної компоненти електрохімічних пристроїв гене-

рації та накопичення електричної енергії досягнуто наступних результатів: 

1. Доведено перспективність застосування зразків мезопористого 

магеміту в якості фарадеївського електрода для побудови високоефективних 

гібридних електрохімічних систем (асиметричних суперконденсаторів) за 

умови використання протонного електроліту. Встановлено, що домінуючими 

є процеси електростимульованої адсорбції / десорбції іонів калію та форму-

вання ПЕШ на границі розділу електрод / електроліт при малій ймовірності 

перебігу окисно-відновних реакцій. Проведені тестування зразка МПБ 0.3М в 
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гальваностатичному режимі в оптимальному ―потенціальному вікні‖ [-0,8 В; 

-0,1 В] демонструють значення розрядної та зарядної ємності першого циклу 

відповідно 139 та 140 Ф/г. Після 30 циклів розряд / заряд ці параметри стають 

рівними 95 і 105 Ф/г, що відповідає кулонівській ефективності 89,9%. 

2. При апробації синтезованих матеріалів в якості основи катодної 

компоненти ЛДС найвищі значення питомої ємності 890 А·год/кг при розряді 

до 0,5 В в режимі 0.05С демонструє зразок МПБ 0.3М, який одночасно 

характеризується максимальною пористістю (Sпит = 164 м
2
/г, dпор = 2-7 нм) та 

високим значенням дисперсності (розміри ОКР ≈ 7 нм), що забезпечує опти-

мальні структурні передумови для ефективного перебігу оборотних  струмо-

творчих процесів порівняно з іншими зразками. Максимальна питома ємність 

цього зразка в діапазоні циклювання 3,2-1,6 В при густині струму 0.1С 

становить ≈ 250 А·год/кг на протязі 5-ти циклів розряд / заряд з наступним її 

зменшенням до ≈ 93 А·год/кг на 20-му циклі. При цьому показано, що 

подальше зменшення розміру пор та підвищення ступеня дисперсності 

систем у випадку інших зразків є основними факторами, які спричиняють 

швидке блокування глибинних шарів катоду продуктами електрохімічних 

процесів та, як результат, до швидкого падіння напруги ЛДС. 

3. Встановлено, що з ростом густини струму розряду відмінність між 

значенями питомої енергії ЛДС для зразків МПБ 0.3М та МПБ 0.5М змен-

шується досягаючи величин 200 і 170 Вт год/кг в режимі 1.0С. Це відповідає 

реальним експлуатаційним умовам роботи ЛДС і свідчить про перспектив-

ність синтезованих за розробленою нами технологією наноструктурованих 

зразків магеміту для використання в якості активної катодної компоненти. 

4. Для ЛДС на основі наноструктурованих оксидів заліза запропоно-

вано струмотворчий механізм, що передбачає опис інтеркаляції в термінах 

ізотерми адсорбції Фрумкіна як процес підпотенціального осадження іонів 

літію на межі розділу катод / електроліт. В рамках цієї моделі має місце 

перебіг двох характерних етапів: поверхнева іммобілізація іонів Li
+
 для 

значень ступеня впровадження х ≤ 0,4-0,5, що супроводжується перколяцій-
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ною дифузією по границі розділу, та подальша дифузія інтеркалюючих іонів 

в канали кристалічної структури катоду. Однак, при циклюванні ефектив-

ність екстракції іонів Li
+
 із гратки різко зменшується і після 20-го циклу пра-

цюють виключно поверхневі позиції імобілізації інтеркалянта в катодному 

матеріалі. Заповнення структурних каналів, що має місце до значень х  0,4-

0,5 ат./форм.од., зумовлює швидке падіння значень як коефіцієнта об‘ємної 

дифузії від 10
-10 

см
2
/с до 10

-13 
см

2
/с так і коефіцієнта перколяційної дифузії 

іонів Li
+
 по поверхневих позиціях активної фази від 10

-10 
см

2
/с до 10

-12 
см

2
/с. 

5. Встановлено чіткі тенденції до зростання ємнісної деградації ЛДС 

на основі наноструктурованих оксидів заліза в результаті перебігу процесів 

відновлення іонів заліза при інтеркаляційному струмоутворенні, що в свою 

чергу призводить до необоротніх трансформацій структури поверхні катод-

них матеріалів з блокуванням їх глибинних шарів (глибина проникнення Li
+
 

при інтеркаляції становить ≈ 0,5 нм). Це яскраво демонструє зразок 

МПБ 0.3М, для якого зафіксовано максимальне значення кулонівської ефек-

тивності при циклюванні за умови утворення мінімальної кількості (26 %) 

відновлених іонів Fе
2+

 та уникнення формування фази Fе
0
. 

 

Література до розділу 

2, 10, 11, 16, 25, 30, 46, 47, 233, 236, 313-320. 
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РОЗДІЛ 7 

ЛІТІЄВІ ДЖЕРЕЛА СТРУМУ НА ОСНОВІ НАНОСТРУКТУРОВАНИХ 

ФТОРИДІВ ЗАЛІЗА ТА ЇХ НАНОКОМПОЗИТІВ 
 

7.1  Циклювальна здатність катодів (потенціодинамічний режим) 
 

На першому етапі апробації синтезованих наноструктурованих фтори-

дів заліза та нанокомпозитів на їх основі як катодів ЛДС проводились дослі-

дження їх циклювальної здатності методом ЦВА в потенціальному діапазоні 

4,5-1,8 В з швидкостями розгортки потенціалів від 1 мВ/с до 20 мВ/с. Катоди 

виготовлялися шляхом нанесення пастоподібної катодної суміші на алюмі-

нієву фольгу товщиною 35 мкм з наступним пресуванням та висушуванням. 

До складу суміші входили: синтезований матеріал (75%), N-метилпіролідон, 

полівініліденфторид (10%), ацетиленова сажа (15%). В якості електроліту 

застосовано 1М розчин LіBF4 в γ-бутиролактоні, анод – металічний літій, 

сепаратор – нетканий поліпропілен (15 мкм). Компонування ЛДС проводило-

ся за кімнатної температури в осушеному боксі (вологість менше 3 %). 

Система FК. Отримані ЦВА криві для системи зразків FК при швид-

кості сканування Vскан = 4 мВ/с представлено на рис. 7.1. Приведено 50 циклів 

розряд / заряд для демонстрації відтворювальної здатності ЛДС. Для всіх 

зразків фіксується уширення як катодного так і анодного піків (відповідно Ек 

та Еа), що є характерним для дифузії в ультратонких електродах при малих 

швидкостях розгортки потенціалу за умови перебігу в них процесів фазових 

перетворень. Трансформація вигляду ЦВА кривих зразків FК3, FК450 та 

FК600 (рис. 7.1, а, г, е) із загальною тенденцією до зменшення інтенсивності 

піків вказує на можливу деградацію цих катодних матеріалів. Практично пов-

не відтворення вигляду ЦВА кривих після 50 циклів розряд / заряд спостері-

гаємо для зразків FК0.33, FК350 та FК425 (рис. 7.1, б, в, д), що свідчить про 

хорошу оборотність електрохімічних процесів в цих матеріалах. Чітко вста-

новити положення струмових піків для зразків FК3 та FК350 (рис. 7.1, а, в) 

не видається можливим внаслідок їх сильної розмитості. Схожі результати 
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для кристалогідрату β-FеF3·3H2О отримано авторами [187], які спостерігали 

значний вплив поляризаційних ефектів на роботу відповідних ЛДС, про що 

свідчило велике значення потенціального інтервалу ΔΕ = Ек - Еа = 0,97 В. 

   
(а)                                             (б)                                             (в) 

   
(г)                                             (д)                                             (е) 

 

Рисунок 7.1 – ЦВА криві системи зразків FK (50 циклів, Vскан = 4 мВ/с) 

 

У випадку FК3 ймовірною причиною відсутності виражених окисно-

відновних піків є наявність великої кількості молекул H2О в складі матеріалу. 

В результаті, паралельно із струмотворчими реакціями (1.4)-(1.5) двостадій-

ного механізму інтеркаляції для фторидів заліза з утворенням фаз LіF та Fе
0
 

можливою є взаємодія молекул H2О з електролітом: 
 

LіBF4 + H2О  BОF + LіF + 2HF 
 

(7.1) 

По цій же причині, очевидно, спостерігаються додаткові струмові піки як на 

катодній так і на анодній вітках для зразка FК0.33. Однак, менша на порядок 

кількість молекул Н2О в структурі HTB-FеF3·0,33H2О призводить до різних 

значень часових сталих перебігу аналогічних електрохімічних реакцій. Для 

цього зразка характерними є найвищі значення потенціалів основних окисно-

відновних піків: катодний – 3,08 В, анодний – 4,12 В. Для зразка FК350, 

розмитість струмових піків, очевидно, пов‘язана із композитною природою 

матеріалу, внаслідок чого вони формуються як суперпозиція парціальних 



275 

складових від фаз HTB-FеF3·0,33H2О та r-FеF3 з близькими по значенню ха-

рактеристичними часовими сталими. Схожа ситуація має місце і для компо-

зитів FК425 та FК600 (рис. 7.1, д, е), однак в цих випадках електрохімічні 

процеси на катодній вітці є розділеними. Натомість, ЦВА крива зразка FК450 

є типовою для трифториду заліза ромбоедричної модифікації [187], [321], що 

вказує на відсутність впливу домішки фази гематиту на електрохімічні влас-

тивості цього матеріалу. Зростання вмісту гематиту в композитах FК450 

(18%), FК425 (22%) та FК600 (60%) призводить до зсуву характерних для 

них потенціалів анодних піків в область нижчих значень, які відповідно ста-

новлять 3,81 В, 3,68 В та 3,47 В. Це, очевидно, зумовлено порівняно нижчи-

ми значеннями напруги відкритого кола для оксидів заліза по відношенню до 

фторидів. Аналогічний зсув фіксується і для катодних піків зразків FК425 та 

FК600 відповідні потенціали для яких рівні 2,92 і 2,29 В та 2,83 і 2,18 В. 

Для всіх матеріалів системи FК значення потенціальних інтервалів ΔΕ 

є близькими і становлять ≈ 0,89-1,04 В, що свідчить про значний вплив поля-

ризаційних ефектів на інтеркаляційні процеси в ЛДС. Аналогічні результати 

отримано авторами [215] та [224], які також відмічали сильну поляризацію 

катодних матеріалів на основі фторидів заліза при електрохімічному впрова-

дженні в їх структуру іонів Lі
+
. Це може бути основною причиною незадо-

вільної відтворюваності ЦВА кривих для зразків FК3, FК450 та FК600 після 

50 циклів розряд / заряд і спричиняти деградацію цих катодних матеріалів. 

Системи FG та FS. Для фторидів заліза систем FG та FS, які характе-

ризуються вищим ступенем дисперсності порівняно із системою FК зафіксо-

вано низьку відтворюваність ЦВА кривих (рис. 7.2 і 7.3). Причому для більш 

дисперсної системи FS показник відтворюваності є взагалі незадовільним. 

Загальний вигляд ЦВА кривих зразків систем FG (рис. 7.2, а, б, в) та FS 

(рис. 7.3, а, б, в) є типовим для фторидів заліза відповідного ступеня гідра-

тованості [187]. Ультразвукове опромінення для системи FG призводить до 

зниження пікових значень струму та утворення більш розмитих окисно-

відновних піків (рис. 7.2, г, д, е). Ці тенденції зберігаються і для систем нано-
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композитів FG/С (рис. 7.2, є, ж, з) та FS/С (рис. 7.3, г, д, е) із струмопровід-

ним агентом. Необхідно відзначити відсутність додаткових осциляцій на 

ЦВА кривих систем зразків FG та FS, що зумовлено їх монофазним складом. 

Потенціальні інтервали ΔΕ для матеріалів цих систем є дещо ширшими у 

порівнянні із фторидами заліза системи FК і становлять ≈ 0,9-1,4 В. 

   
(а)                                             (б)                                             (в) 

   
(г)                                             (д)                                             (е) 

   
(є)                                             (ж)                                             (з) 

 

Рисунок 7.2 – ЦВА криві системи зразків FG (а, б, в) та демонстрація їх 

циклювальної здатності після опроміненння ультразвуком FGU (г, д, е) і 

для нанокомпозитів FG/С (є, ж, з) (50 циклів) 
 

Для детального встановлення типу та оборотності процесів, що мають 

місце при інтеркаляційному струмоутворенні в ЛДС на основі зразків цих 

систем, було застосовано метод потенціодинамічного циклювання при різних 

швидкостях розгортки потенціалу, відповідно 1, 5, 10 та 20 мВ/с. Для фараде-

ївських процесів характерною є функціональна залежність значень пікового 
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струму від швидкості розгортки потенціалу по закону Ір ~ (Vскан)
1/2

. При цьо-

му, для оборотніх процесів за умови швидкого дифузійного транспорту заря-

дів характерним є незмінність положення струмових піків на потенціальній 

шкалі, а функціональна залежність Ір ~ (Vскан)
1/2

 має наступний вигляд [313]: 

Ір = 2,75·10
5
·Sкат·n

3/2
D

1/2
С0(Vскан)

1/2
 (7.2) 

де   Sкат – площа катоду; n – заряд інтеркалюючого іона; 

   С0 – концентрація інтеркалюючих іонів; D – коефіцієнт дифузії. 

   
(а)                                             (б)                                             (в) 

   
(г)                                             (д)                                             (е) 

 

Рисунок 7.3 – ЦВА криві системи зразків FS (а, б, в) та демонстрація 

циклювальної здатності нанокомпозитів FS/С (г, д, е) (50 циклів) 
 

Для необоротніх умов при повільному транспорті зарядів положення 

струмових піків та значення пікових струмів є функціонально залежними 

параметрами від застосованої швидкості сканування, а величина пікового 

потенціалу є лінійною функцією в координатах lоg(Vскан) [313]: 

Ір = 3,01·10
5
·Sкат·n·(2,3RT/bF)

1/2
·D

1/2
С0(Vскан)

1/2 

Ер = А+(b/2)·lоg(Vскан) 

(7.3) 

(7.4) 

де   b – коефіцієнт Тафеля; А – стала. 

Отримані експериментальні залежності для пікового струму в коорди-

натах (Vскан)
1/2

 та для пікового потенціалу в координатах lоg(Vскан) для систем 

зразків FG і FS мають лінійний характер (рис. 7.4 і 7.5), що вказує на перебіг 
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в цих системах необоротніх фарадеївських процесів. Найбільш ймовірною 

причиною необоротності, очевидно, слід вважати наявність в цих зразках 

значних аморфних складових базових фаз, що утруднює зворотній іонний 

транспорт при деінтеркаляції. Формування нанокомпозитів шляхом викорис-

тання аморфного струмопровідного агенту дозволяє змінити механізм їх 

електропровідності з перколяційного на електронний, однак при цьому ще 

більше ускладнює ситуацію в плані іонного транспорту. Про це свідчить де-

градація відповідних ЦВА після 50 циклів розряд / заряд ЛДС на основі 

нанокомпозитів систем FG/С (рис. 7.2, є, ж, з) та FS/С (рис. 7.3, г, д, е). Задо-

вільну відтворюваність ЦВА демонструють зразки FG0.33 на основі фази 

HTB-FеF3·0,33H2О (рис. 7.2, д, ж). Необхідно відмітити, що при аналізі систе-

ми FК найкращі результати стосовно відтворюваності вигляду ЦВА після 50 

циклів розряд / заряд також продемонстрував зразок FК0.33, який являє 

собою монофазний матеріал HTB-FеF3·0,33H2О. 

   
(а)                                             (б)                                             (в) 

   
(г)                                             (д)                                             (е) 

 

Рисунок 7.4 – Функціональні залежності Ір ~ (Vскан)
1/2

 (а, б, в) та 

Ер ~ lоg(Vскан) (г, д, е) для системи зразків FG 
 

Отримані залежності Ір ~ (Vскан)
1/2

 та Ер ~ lоg(Vскан) дозволяють розра-

хувати коефіцієнти дифузії іонів Lі
+
 при інтеркаляційному струмоутворенні в 
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катодах на основі цих зразків. Беручи до уваги лінійний характер залежності 

Ір ~ (Vскан)
1/2

 вираз (7.3) можна представити у наступному вигляді: 

Ір = tg(α) (Vскан)
1/2 

tg(α) = 3,01·10
5
·Sкат·n·(2,3RT/bF)

1/2
·D

1/2
С0 

(7.5) 

(7.6) 

де   α – кут нахилу апроксимуючої лінії до осі О(Vскан)
1/2

. 

В нашому випадку для іонів Lі
+
 n = 1, С0 = 0,00302 моль/см

3
, а площа катодів 

Sкат = 3,14 см
2
. Тоді, для коефіцієнта дифузії справедливим буде вираз: 

D = 0.53·10
-11

·[tg(α)]
2
·bF / RT (7.7) 

Коефіцієнт Тафеля відповідно знаходимо із (7.4): 

b = 2tg(β)
 

(7.8) 

де   β – кут нахилу апроксимуючої лінії до осі О(lоgVскан). 

   
(а)                                             (б)                                             (в) 

   
(г)                                             (д)                                             (е) 

 

Рисунок 7.5 – Функціональні залежності Ір ~ (Vскан)
1/2

 (а, б, в) та 

Ер ~ lоg(Vскан) (г, д, е) для системи зразків FS 
 

На рис. 7.6 представлено порівняльні діаграми розрахованих таким 

чином усереднених коефіцієнтів дифузії для процесів інтеркаляційного впро-

вадження іонів літію в структуру катодних матеріалів на основі систем FG і 

FS та їх нанокомпозитів за умови різного ступеня гідратованості базових фаз. 

Аналіз діаграм підтверджує висловлене раніше припущення, що основною 



280 

причиною низької циклювальної здатності зразків цих синтезованих систем є 

присутня в матеріалах значна аморфна складова. Це яскраво ілюструють 

типово нижчі загалом значення коефіцієнтів дифузії більш високодисперсної 

системи FS та низькі значення цього параметру для нанокомпозитів FG/С і 

FS/С порівняно із базовими матеріалами. Схожі проблеми фіксували автори 

робіт [187], [199], [214], [217], [220], що зумовлювало низьку кулонівську 

ефективність відповідних ЛДС. 

  
(а)                                                          (б) 

Рисунок 7.6 – Порівняльні діаграми коефіцієнтів дифузії іонів літію при 

інтеркаляційному струмоутворенні в катодах на основі зразків 

систем FG і FS та їх нанокомпозитів (аналіз ЦВА) 
 

Очевидно, що саме по цій причині з метою уникнення блокування 

структури активних фаз в останніх роботах по даному напрямку вектор до-

сліджень було зміщено на використання в ролі струмопровідного агенту вуг-

лецевих ієрархічних наноструктур – нанотрубки, мезопористий вуглець, 

графенові шари та інші типи 3D-утворень складнішого характеру [205], [207], 

[221]–[223], [225]. 

 

7.2  Гальваностатичний режим роботи електрохімічних комірок 

 

Наступним етапом тестування синтезованих наноструктурованих фто-

ридів заліза в ролі катодів ЛДС є дослідження гальваностатичного режиму 

роботи електрохімічних комірок. Беручи до уваги запропонований авторами 

[216]–[217] двостадійний механізм інтеркаляції для фторидів 3d-металів та 

результати потенціодинамічного циклювання нами було застосовано два діа-
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пазони зміни потенціалів: глибокий розряд до 0,5 В, який передбачає перебіг 

реакції конверсії (1.5), та діапазон циклювання 4,5-1,8 В, що прогнозовано 

відповідає одноелектронному переносу (1.4) при інтеркаляції іонів літію. 

Системи FК та S. На рис. 7.7 приведено гальваностатичні розрядні 

криві ЛДС з катодами на основі зразків систем FК та S в режимі 0,1С 

(1С = 237 А/кг) для розряду до 0,5 В (заряд / розрядний стенд «Tіоnіd»). 
 

  
(а)                                                                        (б) 

Рисунок 7.7 – Розрядні криві ЛДС із катодами на основі трифторидів заліза 

систем FК і S при глибокому розряді до 0,5 В. 
 

Для всіх зразків при глибокому розряді фіксуємо різної степені вира-

женості багатостадійний механізм струмоутворення [38]–[39]. Так у випадку 

зразка FК3, на основі кристалогідрату β-FеF3·3H2О, характерним є чіткий 

двоступеневий хід розрядної кривої (рис. 7.7, а) аналогічний до розрядних 

кривих цього матеріалу отриманих авторами [187] та [322]. Спостерігаємо 

різке падіння напруги відкритого кола до ≈ 2,2 В в результаті формування 

адсорбційного шару іонів Lі
+
 з їх подальшою дифузією вглиб структури в 

діапазоні 2,2-1,7 В. Друга стадія 1,4-0,5 В відповідає реакції конверсії з фор-

муванням фази LіF та наночастинок металічного заліза. Максимальна питома 

ємність для цієї фази у нашому випадку становить 460 А·год/кг, в той час як 

авторами [187] для композиту FеF3·3H2О / С в діапазоні 4,5-1 В досягнуто 

значення максимальної початкової питомої ємності розряду 341 А·год/кг. 

Розрядна крива ЛДС з катодом на основі фази HTB-FеF3·0,33H2О (зразок 
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FK0.33, рис. 7.7, а) є аналогічною як і для зразка FK3. Однак, характерним є 

більш плавне падіння потенціалу при формуванні поверхневого адсорб-

ційного шару іонів Lі
+
, що, ймовірно, зумовлено паралельним перебігом 

дифузійних процесів вглиб структури матеріалу внаслідок його більшої дис-

персності. Це підтверджується наявним інтеркаляційним плато при порівня-

но вищому потенціалі ≈ 2,0 В. При цьому також фіксується менш виражений 

двостадійний характер струмотворчих процесів, що, очевидно, є наслідком 

швидкого інтеркаляційного впровадження в глибинні області фази HTB-

FеF3·0,33H2О через гексагональні канали в її структурі. В результаті, в дано-

му випадку відсутнє повторне формування адсорбційного шару іонів Lі
+
 на 

поверхні фаз впровадження перед початком реакції конверсії, що фіксується 

для зразка FK3 як різке падіння потенціалу від 1,7 В до 1,4 В. Натомість, для 

фази HTB-FеF3·0,33H2О спостерігаємо паралельний перебіг процесів інтерка-

ляції та конверсії починаючи від потенціалу ≈ 1,85 В. Це забезпечує досяг-

нення при глибокому розряді зразка FK0.33 питомої ємності 920 А·год/кг. 

Для композитного зразка FK350, до складу якого входять фази r-FеF3 

(60%) і HTB-FеF3·0,33H2О (40%), розрядна крива є аналогічною до випадку 

катоду на основі фази HTB-FеF3·0,33H2О (рис. 7.7, а). Спостерігається незнач-

ний ріст швидкості падіння потенціалу при відтворенні всіх характерних ста-

дій інтеркаляційного впровадження іонів Lі
+
. Очевидним є, що визначальну 

роль при цьому відіграє наявність фази HTB-FеF3·0,33H2О в складі катоду, 

яка забезпечує хороший транспорт іонів Lі
+
 в глибинні області катодної 

композиції. Авторами [187], [213]–[214] також відмічалось, що для зразків 

HTB-FеF3·0,33H2О характерними є вищі електрохімічні характеристики ЛДС 

порівняно із фазою r-FеF3. Максимальна питома ємність для композитного 

зразка FK350 при розряді до потенціалу 0,5 В становить 800 А·год/кг. 

Відмінний хід гальваностатичних розрядних кривих при глибокому 

розряді до 0,5 В спостерігається для композитних зразків FK425, FK450 та 

FK600 до складу яких входять фази безводного трифториду заліза та гема-

титу (рис. 7.7, б). Крива катоду FK450 демонструє двостадійний струмотвор-
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чий механізм для фторидів металів з перебігом реакції інтеркаляції іонів Lі
+
 в 

при потенціалах > 2 В та реакції конверсії для потенціалів  2 В. Для розряд-

них кривих зразків FK425 та FK600, із вищими значеннями процентного 

вмісту гематиту відповідно 22% та 60% порівняно із FK450 (18%), характер-

ним є зниження типових значень потенціалу формування інтеркаляційного 

плато на першій стадії розряду при зростанні кількості фази α-Fе2О3. Одно-

часно це зумовлює формування додаткових інтеркаляційних плато в околі 

1,7 В для цих зразків, що найбільш ймовірно відповідає інтеркаляційному 

впровадженню іонів Lі
+
 в структуру гематиту за умови перебігу паралельної 

реакції конверсії (1.5) для фази r-FеF3 [38]–[39]. Це повністю узгоджується із 

наявними додатковими струмовими піками на відповідних катодних вітках 

ЦВА цих зразків і, очевидно, пов‘язано із типово нижчим характерним по-

тенціалом розрядного плато для чистої фази гематиту, який становить 1,5 В. 

Про вірність наших припущень також свідчить аналогічний хід розрядних 

кривих для цих трьох композитних зразків при потенціалах  1 В, що вказує 

на домінування реакції конверсії трифториду заліза на завершальних етапах 

розряду відповідних ЛДС. Ймовірним також є припущення, що частинки 

фази гематиту відіграють роль структурностабілізуючого агента для катодної 

композиції. В результаті це забезпечує повноту перебігу струмотворчих реак-

цій із залученням глибинних областей наночастинок фази r-FеF3 і вносить 

свій вклад у формування додаткового плато в околі 1,7 В. Досягнуті значення 

максимальної питомої ємності при розряді до 0,5 В для зразків FK425, FK450 

та FK600 відповідно становлять 750, 710 та 650 А·год/кг. 

На розрядній кривій зразка S3 фіксуються дві стадії струмотворчого 

процесу, що, очевидно, відповідає структурно-фазовим трансформаціям фази 

F2F5·2H2О, що ініційовані впровадженням іонів Lі
+
. Однак, як свідчать ре-

зультати апробації цього матеріалу в оборотних ЛДС, це призводить до його 

непридатності для подальшого циклювання. Максимальна питома ємність 

цього зразка при розряді до 0,5 В рівна 340 А·год/кг. При цьому досягнуто 

значень питомої енергії та потужності відповідно 500 Дж/кг і 36 Вт/кг. 
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(а)                                                         (г) 

  
(б)                                                         (д) 

  
(в)                                                         (е) 

 

Рисунок 7.8 – Розрядні криві ЛДС із катодами на основі системи зразків FК 

в діапазоні циклювання 4,5-1,8 В (50 циклів) 
 

На рис. 7.8 приведено результати гальваностатичного циклювання 

ЛДС з катодами на основі зразків системи FK в діапазоні 4,5-1,8 В. Для крис-

талогідрату β-FеF3·3H2О (FK3) початкова питома ємність розряду становить 

117 А·год/кг. Протягом 10 циклів спостерігається зміна кута нахилу розряд-

ної кривої в діапазоні потенціалів 2,1-1,8 В за умови незначного зменшення 
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довжини основного плато на рівні ≈ 2,1 В (рис. 7.8, а). Ця ділянка є відпові-

дальною за формування адсорбційного поверхневого шару іонів Lі
+
 на почат-

ку реакції конверсії, а її наближення до вертикального положення свідчить 

про ріст швидкості цього процесу при циклюванні. Очевидно, що це зумовле-

но низькою швидкістю оборотної реакції конверсії базової фази і накопичен-

ням залишкового вмісту фази LіF в катоді. В результаті фіксуємо падіння пи-

томої ємності розряду до 75 А·год/кг на 10 циклі. Аналогічна ситуація спо-

стерігалась авторами [187] при здійсненні 35 циклів заряд / розряд композиту 

FеF3·3H2О / С в діапазоні 4,5-1 В – зафіксовано збереження питомої ємності 

на рівні 32,6 %. В нашому випадку при подальшому циклюванні на 20 циклі 

фіксуємо зниження характерного значення потенціалу для інтеркаляційного 

плато до ≈ 2,0 В, яке зумовлено внеском залишкових фаз впровадження. На 

50 циклі значення потенціалу зменшується до ≈ 1,9 В, що унеможливлює 

початок перебігу реакції конверсії. В результаті це призводить до стабілізації 

відтворення величини питомої ємності для зразка FK3 на рівні 53 А·год/кг, 

що становить 45% від початкового значення (рис. 7.9, а). 

При гальваностатичному циклюванні ЛДС з катодом FK0.33 хід роз-

рядної кривої на 1-му циклі (рис. 7.8, б) зумовлений швидкою інтеркаляцією 

поверхневих шарів частинок фази HTB-FеF3·0,33H2О, що забезпечується роз-

виненою системою гексагональних каналів в її структурі, з поступовим 

формуванням адсорбційного поверхневого шару іонів Lі
+
. Плато в діапазоні 

потенціалів 2,1-1,8 В відповідає інтеркаляції глибинних областей частинок 

фази HTB-FеF3·0,33H2О та початку реакції конверсії. При цьому початкова 

питома ємність розряду 1 циклу становить 180 А·год/кг. Подальше циклю-

вання характеризується зменшенням вкладу швидкої інтеркаляції поверхне-

вих шарів, очевидно, внаслідок їх блокування залишковим вмістом фаз впро-

вадження. Натомість, в діапазоні 3,0-2,1 В домінуючим стає процес форму-

вання адсорбційного поверхневого шару іонів Lі
+
, для якого характерним є 

різке падіння потенціалу. Для діапазону 2,1-1,8 В домінуючим залишається 

процес глибинної інтеркаляції за умови незначного вкладу від реакції конвер-
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сії, що, однак, також призводить до поступового накопичення в катоді залиш-

кових фаз впровадження LіF та Fе
0
. В результаті спостерігаємо падіння 

величини питомої ємності розряду до значення 95 А·год/кг на 50 циклі, що 

відповідає збереженню питомої ємності на рівні 54 %. 

Для композитного зразка FK350 ситуація є схожою на протязі перших 

2 циклів. При цьому початкова питома ємність розряду 1 циклу становить 

162 А·год/кг. Починаючи з 5 циклу проявляється композитна природа мате-

ріалу і спостерігається роздільний вклад його складових. Зокрема, присут-

ність у зразку компоненти r-FеF3 призводить до домінування процесу інтер-

каляційного впровадження в наночастинки цієї фази, що фіксуємо як форму-

вання інтеркаляційного плато в околі 2,2 В. Також це зумовлює швидке па-

діння потенціалу в діапазоні 2,2-1,8 В як наслідок формування адсорбційного 

поверхневого шару іонів Lі
+
 на початку реакції конверсії. Подальше циклю-

вання супроводжується накопиченням залишкового вмісту в катоді фаз впро-

вадження, що проявляється як зниження потенціалу інтеркаляційного плато 

до значення ≈ 2,0 В на 50 циклі. Це відповідає зменшенню величини питомої 

ємності розряду до 80 А·год/кг, що становить 49% від початкового значення. 

Результати гальваностатичного циклювання ЛДС на основі композит-

них зразків із вмістом гематиту – FK425, FK450 та FK600 (рис. 7.8, г, д, е) – 

повністю узгоджуються із зафіксованими тенденціями при потенціодинаміч-

ному циклюванні щодо прямої залежності величини потенціалів відповідних 

інтеркаляційних плато від процентного вмісту фази α-Fе2О3. Типово нижчий 

потенціал інтеркаляційного струмоутворення 1,5 В для фази гематиту висту-

пає визначальним фактором при формуванні відповідної величини у випадку 

композитних матеріалів. Так у випадку зразка FK450 (рис. 7.8, д) домінуючи-

ми є струмотворчі процеси характерні для фази r-FеF3. На протязі 50 циклів 

спостерігається тільки скорочення довжини інтеркаляційного плато з незнач-

ним падінням потенціалу при збереженні загального ходу розрядних кривих, 

що узгоджується із результатами роботи [187] для монофазного r-FеF3. По-

чаткова питома ємність розряду зразка FK450 становить 135 А·год/кг, а від-
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повідні ємнісні втрати на 50 циклі – 57%. Для зразка FK425 (рис. 7.8, г) ха-

рактерним є паралельний перебіг процесів дифузії в структуру матеріалу та 

формування поверхневого адсорбційного шару іонів Lі
+
 за умови зниження 

потенціалу інтеркаляційного процесу в результаті поступового блокування 

базової фази. Початкова питома ємність 1 розряду зразка FK425 становить 

155 А·год/кг, а відповідні ємнісні втрати на 50 циклі – 55%. Для композитно-

го зразка FK600 (рис. 7.8, е) фаза гематиту є потенціаловизначальною. Почат-

кова питома ємність 1 розряду зразка FK600 становить 120 А·год/кг. При 

цьому діапазон потенціалів > 2,2 В відповідає адсорбційному процесу. Після 

чого має місце інтеркаляційне впровадження в околі 2,2-2,1 В і початок реак-

ції конверсії до 1,8 В. На протязі 50 циклів, як і для зразка FK450, спосте-

рігається скорочення довжини інтеркаляційного плато при збереженні 

вигляду розрядних кривих. Це відповідає зменшенню величини питомої 

ємності розряду до 58 А·год/кг, що становить 48% від початкового значення. 

    
(а)                                                                      (б) 

    
(в)                                                                       (г) 

 

Рисунок 7.9 – Деградація ємнісних (а) та енергетичних (б, в) питомих 

характеристик ЛДС на основі системи зразків FК (50 циклів) та порівняль-

на діаграма їх питомих енергетичних параметрів при розряді до 0,5 В 
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Хід кривих циклічної стабільності питомих ємнісних та енергетичних 

параметрів ЛДС для всієї системи зразків FK є аналогічним (рис. 7.9). Спо-

стерігається ємнісне згасання порядку ≈ 45-55 % на протязі 50 циклів за-

ряд / розряд, що повністю узгоджується із встановленим фактом незначної 

деградації вигляду відповідних ЦВА. При цьому, максимальне значення по-

чаткової питомої ємності та найкраще її збереження (54 %) при циклюванні в 

діапазоні 4,5-1,8 В демонструє зразок FK0.33 (HTB-FеF3·0,33H2О). Найвищий 

ступінь деградації ЛДС 57 % зафіксовано для зразка FK425, що містить 

22% α-Fе2О3. Найвищі питомі енергетичні показники також зафіксовано для 

зразка FK0.33: Епит = 380 Вт·год/кг, Рпит = 62 Вт/кг – для діапазону циклюван-

ня; Епит = 1240 Вт·год/кг, Рпит = 32 Вт/кг – при розряді до 0,5 В (рис. 7.9, г). 

Необхідно відмітити, що в той час як енергетичне згасання при циклюванні 

становить близько 50 %, то питома потужність зменшується лише на ≈ 15%. 

Також потрібно відзначити, що при розряді до 0,5 В значення питомої потуж-

ності зразків системи FK є близькими (Рпит ≈ 30-32 Вт/кг) і порівняно 

меншими ніж у випадку циклювання цих матеріалів в діапазоні 4,5-1,8 В. 

Системи FG та FS. На рис. 7.10 приведено гальваностатичні розрядні 

криві ЛДС на основі зразків систем FG та FS отримані в режимі 0,1С. Чітких 

тенденцій до збільшення величини питомої ємності для систем зразків FG і 

FS при зростанні ступеня їх дисперсності не фіксується. Так у випадку зраз-

ків FG3, FG3U та FG3/С (рис. 7.10, а) хід розрядних кривих при розряді до 

0,5 В є схожим до поведінки відповідної розрядної кривої фази β-FеF3·3H2О 

зразка FК3. При цьому фіксуємо ріст питомої ємності для більш дисперсного 

зразка FG3 з ламелярною морфологією до 638 А·год/кг порівняно із мікро-

кристалічним матеріалом FК3 (460 А·год/кг) [48]. Подальше його диспергу-

вання (FG3U) зумовлює домінування адсорбційних процесів при електрохі-

мічному впровадженні іонів Lі
+
 і, як наслідок, до блокування глибинних об-

ластей матеріалу, на що вказують відповідно стрімке падіння потенціалу до 

1,5 В та значне скорочення довжини інтеркаляційного плато в цьому околі. В 

результаті фіксуємо падіння величини питомої ємності до 415 А·год/кг. 
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(а)                                                                   (г) 

  
(б)                                                                   (д) 

  
(в)                                                                   (е) 

 

Рисунок 7.10 – Розрядні криві ЛДС на основі зразків систем FG і FS та їх 

нанокомпозитів при розряді до 0,5 В (на вставках приведено відповідні 

розрядні криві 1 циклу в діапазоні циклювання 4,5-1,8 В) 
 

Формування нанокомпозиту FG3/С дозволяє активізувати дифузійні процеси 

у катоді за рахунок швидкого електронного траспорту, що призводить до 

зростання питомої ємності при глибокому розряді ЛДС до 700 А·год/кг. При 



290 

цьому має місце розділення процесів інтеркаляції та конверсії, що фіксується 

як наявність на розрядних кривих відповідних плато в діапазонах потенціалів 

2,0-1,7 В та 1,5-1,2 В [49]. В діапазоні 4,5-1,8 В відповідні значення почат-

кових питомих ємностей розряду 1 циклу для зразків FG3, FG3U та FG3/С 

становлять 130, 76 та 199 А·год/кг (рис. 7.10, а, вставка). 

Розрядні криві високодисперсних зразків FS3 та FS3/С з наночастин-

ками кристалогідрату β-FеF3·3H2О сферичної форми (рис. 7.10, г) демон-

струють стрімке падіння напруги відкритого кола до ≈ 1,5 В, яке зумовлено 

швидкою адсорбцією іонів літію на високорозвиненій поверхні матеріалів. 

Після цього формуються більш пологі ділянки кривих, які вказують на пара-

лельний перебіг як інтеркаляційних так і адсорбційних процесів. В результаті 

фіксуються відносно невеликі значення величин питомої ємності 213 та 

325 А·год/кг відповідно при розряді зразків FS3 та FS3/С до 0,5 В. В діапазоні 

циклювання 4,5-1,8 В ці зразки демонструють надзвичайно низькі значення 

питомих ємностей (рис. 7.10, г, вставка), що, очевидно, є проявом наявності в 

базовому матеріалі залишків молекул ПАР (ЦТАВ) і стало причиною відмови 

від подальших досліджень їх циклювальної здатності. 

Для зразків FG0.33, FG0.33U та FG0.33/С (рис. 7.10, б) характерним є 

чітко виражений трьохстадійний струмотворчий механізм. Найбільш ймовір-

ним є припущення, що це зумовлено їх морфологічними особливостями, а 

саме наявністю зеренної структури макроблоків фази HTB-FеF3·0,33H2О. 

Стрімке падіння потеціалу з формуванням характерних сходинок в околі 

2,0 В та 1,5 В відповідає зміні струмотворчих процесів з адсорбційного на 

дифузійний при впровадженні іонів Lі
+
 в структуру відповідно поверхневих 

дрібних зерен та глибинних областей макроблоків цих матеріалів. Подальше 

зменшення потенціалу відповідає реакції конверсії фази HTB-FеF3·0,33H2О. 

Про визначальний вплив морфології зразків FG0.33, FG0.33U та FG0.33/С на 

перебіг струмотворчих процесів в ЛДС на їх основі вказує також динаміка 

зміни довжини плато для діапазону потенціалів 2,0-1,5 В. Для опроміненого 

ультразвуком зразка FG0.33U характерним є облущування дрібної зеренної 



291 

структури з формуванням двофракційного матеріалу. Це зумовлює більшу 

доступність глибинних областей макроблоків для інтеркаляційного впрова-

дження і призводить в результаті до збільшення довжини цього плато потен-

ціалів та до росту величини питомої ємності цього зразка до 760 А·год/кг при 

глибокому розряді порівняно із вихідним FG0.33 (603 А·год/кг). У випадку 

нанокомпозиту FG0.33/С, для якого характерним є подальше руйнування 

макроблоків із збільшенням величини питомої площі поверхні, адсорбційні 

процеси є більш інтенсивними, що зумовлює зменшення довжини плато в 

діапазоні 2,0-1,5 В. При цьому, тривалий перебіг реакції конверсії при глибо-

кому розряді до 0,5 В дозволяє досягнути максимальної величини питомої 

ємності для нанокомпозиту 819 А·год/кг. В діапазоні циклювання 4,5-1,8 В 

відповідні значення початкових питомих ємностей розряду 1 циклу для 

зразків FG0.33, FG0.33U та FG0.33/С становлять 140, 236 та 125 А·год/кг. 

Хід розрядних кривих ЛДС на основі високодисперсних матеріалів 

FS0.33 та FS0.33/С (рис. 7.10, д) також вказує на домінування високоінтен-

сивних процесів поверхневого накопичення іонів Lі
+
 при розряді до потенціа-

лу ≈ 1,5 В. Внаслідок цього характерна сходинка потенціалів в діапазоні 2,0-

1,5 В, яка фіксувалась для зразків FG0.33, FG0.33U та FG0.33/С, є відсут-

ньою. Можна тільки відмічати точки перегину кривої, наявність яких також 

підтверджує два типи структурних елементів в базовому матеріалі, в які 

здійснюється впровадження іонів Lі
+
. При цьому, наявність наскрізних 

гексагональних каналів в структурі HTB-FеF3·0,33H2О забезпечує хороший 

іонний траспорт впродовж реакції конверсії, що дозволяє досягти достатньо 

високих значень питомої ємності при глибокому розряді зразків FS0.33 та 

FS0.33/С до 0,5 В, які становлять відповідно 608 та 771 А·год/кг. Для 1 циклу 

розряду в діапазоні циклювання 4,5-1,8 В відповідні значення максимальних 

початкових питомих ємностей для цих зразків рівні 168 та 112 А·год/кг. 

Хід розрядних кривих ЛДС на основі зразків FG0, FG0U та FG0/С 

(рис. 7.10, в) є схожим між собою, що узгоджується з результатами струк-

турно-морфологічних досліджень щодо відсутності впливу ультразвукового 
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опромінення. Спостерігається лише незначне зниження для нанокомпозиту 

FG0/С потенціалів двох основних етапів струмотворчого механізму. Зафіксо-

вані в цьому випадку значення питомої ємності при розряді до 0,5 В для 

зразків FG0, FG0U та FG0/С становлять відповідно 703, 746 та 738 А·год/кг. 

Необхідно відмітити, що у вибраному діапазоні циклювання для зразків 

FG0.33/С та FG0/С спостерігаються типово менші значення питомої ємності 

розряду першого циклу ніж у випадку 

базових зразків (рис. 7.10, б, в, вставки), 

що зумовлено домінуванням адсорбцій-

них процесів при інтеркаляційному впро-

вадженні іонів Lі
+
 в структуру наноком-

позитів в цьому діапазоні потенціалів. 

Отриманий результат підтверджує вис-

новки про залежність величини електро-

провідності від якості покриття поверхні 

частинок базових матеріалів струмопро-

відним агентом. Для зразків FG0, FG0U 

та FG0/С значення початкових питомих 

ємностей розряду 1 циклу в діапазоні 4,5-

1,8 В відповідно становлять 153, 137 та 

85 А·год/кг (рис. 7.10, в, вставка). 

Розрядні криві ЛДС зразків FS0 та 

FS0/С (рис. 7.10, е) є принципово відмін-

ними між собою [53]. Для зразка FS0 

властивим є двостадійний струмотворчий 

механізм, а для відповідного нанокомпо-

зиту FS0/С – трьохстадійний. Наявність 

додаткового інтеркаляційного плато, най-

більш ймовірно, зумовлена зміною фазо-

 
(а) 

 
(б) 

 
(в) 

Рисунок 7.11 – Ємнісні втрати 

в ЛДС на основі системи зраз-

ків FG і їх нанокомпозитів 
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вого складу зразка FS0 при формуванні композиту шляхом ультразвукового 

опромінення. Беручи до уваги значну схожість розрядних кривих зразків FS0 

і FS3 (рис. 7.10, г та е) та зважаючи на результати месбауерівської спектро-

скопії зразка FS0 стосовно наявності великої кількості залишкових молекул 

Н2О в структурі матеріалу (інтегральна інтенсивність відповідного дублету 

становить 76%) можна стверджувати, що вихідний зразок FS0 також містив у 

своєму складі фазу β-FеF3·3H2О в аморфному стані. В результаті внаслідок 

ультразвукового опромінення в середовищі ацетону відбувається її часткова 

кристалізація. Характерні значення питомої ємності ЛДС для зразків FS0 та 

FS0/С відповідно становлять для глибокого розряду 370 та 610 А·год/кг, а для 

1 циклу розряду в діапазоні циклювання – 52 та 122 А·год/кг. 

Таким чином, при гальваностатичному циклюванні ЛДС з катодами 

на основі зразків системи FG в діапазоні 4,5-1,8 В (рис. 7.11) встановлено, що 

найвище значення питомої ємності розряду першого циклу 236 А·год/кг 

продемонстрував зразок FG0.33U. При цьому, для всіх зразків системи FG 

спостерігається значне ємнісне згасання до величин порядку 10-20 А·год/кг 

на протязі 50 циклів заряд / розряд, що становить 5-25% від початкових зна-

чень на 1-му циклі. Найвищий показник деградації ємнісних характеристик 

зафіксовано також для зразка FG0.33U. Відповідно найкраще збереження 

питомої ємності спостерігається для серії зразків FG0 (рис. 7.11, в). 

  
(а)                                                                             (б) 

Рисунок 7.12 – Порівняльні діаграми питомих енергетичних характеристик 

ЛДС на основі системи зразків FG для діапазону циклювання 4,5-1,8 В (а) 

та у випадку глибокого розряду до 0,5 В (б) 
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На рис. 7.12 представлено порівняльні діаграми питомих енергетич-

них характеристик ЛДС на основі зразків системи FG для діапазону циклю-

вання 4,5-1,8 В та у випадку глибокого розряду до 0,5 В. Максимальні зна-

чення питомої енергії в діапазоні циклювання при 1-му розряді демонструє 

матеріал FG0.33U (Епит ≈ 475 Вт·год/кг) з 

питомою потужністю Рпит ≈ 45 Вт/кг. 

При розряді до 0,5 В найвищими значен-

нями питомих енергетичних характерис-

тик володіє ЛДС на основі нанокомпо-

зиту FG0.33/С (Епит ≈ 1640 Вт·год/кг, 

Рпит ≈ 45 Вт/кг) (рис. 7.12, б). Чітких тен-

денцій щодо переваги нанокомпозитів із 

струмопровідним агентом над базовими 

матеріалами в плані підвищення питомих 

ємнісних та енергетичних параметрів від-

повідних ЛДС не встановлено [52]. Та-

кож необхідно відмітити, що величина 

питомої потужності в межах серії зразків 

однакової гідратованості є практично не-

змінною. При цьому найвищі значення 

цього параметру ≈ 45 Вт/кг є властивими 

для зразків серії FG0.33, які являють со-

бою монофазний HTB-FеF3·0,33H2О з ха-

рактерною розвиненою системою гекса-

гональних структурних каналів. 

При гальваностатичному циклю-

ванні ЛДС на основі зразків системи FS 

встановлено, що значення питомої єм-

ності розряду 1 циклу є близькими до 

 
(а) 

 
(б) 

 
(в) 

Рисунок 7.13 – Ємнісні втрати 

в ЛДС на основі системи зраз-

ків FS (а, б) та діаграма їх пи-

томих енергетичних характе-

ристик при розряді до 0,5 В (в) 
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характерних значень зразків системи FG відповідного ступеня гідратованос-

ті. Водночас, ємнісне згасання ЛДС на основі FS0.33 і FS0 та їх нанокомпо-

зитів є значно стрімкішим. Фіксуємо втрату питомої ємності близько 80-90% 

вже на 10 циклі заряд / розряд (рис. 7.13, а, б), а для 50 циклу – 95-97%. 

Таким чином, виявлено чітку тенденцію до зменшення показника цик-

лювальної здатності для трифторидів заліза систем FG та FS при зростанні 

ступеня їх дисперсності, зокрема при зростанні аморфної компоненти мате-

ріалів. Вагомий вплив при цьому чинять морфологічні характеристики 

зразків. Як і у випадку системи FG, найвищі значення питомої енергії вста-

новлено для ЛДС з катодом на основі FS0.33/С (Епит ≈ 1545 Вт·год/кг) з 

базовою фазою кристалогідрату HTB-FеF3·0,33H2О (рис. 7.13, в). 
 

7.3  Фазові трансформації катодних матеріалів на різних етапах 

інтеркаляції – деінтеркаляції іонів літію 
 

Метою наступного етапу досліджень, зважаючи на складний характер 

струмотворчих механізмів у синтезованих фторидах заліза та значне ємнісне 

згасання ЛДС на їх основі, стало вивчення процесів трасформацій криста-

лічних граток базових фаз при інтеркаляційному впровадженні іонів літію в 

їх структуру. Для цього застосовано метод ХСФА аналізу катодів на різних 

етапах інтеркаляції – деінтеркаляції іонів літію, а також, беручи до уваги 

прогнозовану зміну зарядового стану іонів заліза, більш чутливий метод 

месбауерівської спектроскопії. 
 

7.3.1  Х-променевий структурно-фазовий аналіз та месбауерівські 

дослідження сполук впровадження (системи FK і S) 
 

Для системи FК дослідження проводились для найбільш перспектив-

ного зразка FК0.33 та ряду композитних матеріалів FК350, FК425, FК450 та 

FК600, поведінка яких при інтеркаляції є невідомою на даний час із літера-

турних джерел. При цьому ХСФА аналіз здійснювався для обидвох сторін 

катодів – інтеркальованої (червоні лінії дифрактограм) та контактної (чорні 
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лінії) – для встановлення повноти залучення всього об‘єму катодних компо-

зицій в струмотворчих реакціях. 

Катод FК0.33. На першому циклі при розряді ЛДС з катодом FК0.33 

до потенціалу 1,8 В, згідно результатів ХСФА аналізу інтеркальованої та 

контактної сторін катоду (рис. 7.14), має місце часткова аморфізація базової 

фази HTB-FеF3·0,33H2О, що також відмічалось авторами [187]. Для основних 

рефлексів цієї фази (002) та (220) властивим є помітне уширення ліній, що 

також вказує на диспергування матеріалу при інтеркаляції іонів Lі
+
. Із кон-

тактної сторони катоду зафіксовано формування фази β-FеF3·3H2О та неві-

домої фази впровадження із структурою гранату (Іа3d). 

 
Рисунок 7.14 – Дифрактограми катоду FK0.33 на етапах інтеркаляції – 

деінтеркаляції іонів Lі
+

 
 

Як повідомлялось в [199] та [323] для дифрактограм катодів при інтер-

каляції трифториду заліза іонами Lі
+
 для ступеня впровадження в діапазоні 

х = 0-2,18, що відповідає розряду ЛДС до 1,5 В, характерним є перерозподіл 

інтенсивностей основних рефлексів та зміщення їх кутових позицій, що вка-

зує на зростання об‘єму елементарної гратки матеріалу. В ряді літературних 
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джерел [187], [203], [216], [241] в результаті ХСФА аналізу інтеркальованих 

катодів на основі FеF3 та його гідратованих форм фіксували часткову аморфі-

зацію матеріалів при розряді ЛДС до 2,0 В та подальше формування фаз 

впровадження LіF та Fе
0
 в результаті початку перебігу реакції конверсії. 

Подальший глибокий розряд до 1,0 В супроводжувався повною аморфізацію 

вихідних фаз з наростанням вмісту продуктів конверсійної реакції LіF і Fе
0
. 

Виявлена нами фаза впровадження із гранатовою структурою є ізо-

морфною до фази Lі3Nа3Fе2F12 (РDF: 77-2091, ІСSD #17056), що була синте-

зована авторами [324] Наявність іонів Nа
+
 в нашому випадку є виключеною, 

тому найбільш ймовірно, що склад зафіксованої невідомої фази впрова-

дження буде наступним – Lі6Fе2F12. Згадки про існування фази Lі6Fе2F12 та її 

структурну стабільність в літературних джерелах та в базах даних криста-

лічних структур відсутні. Результати месбауерівської спектроскопії свідчать 

про октаедричну координацію іонів Fе
3+

 в цій структурі (рис. 7.15), що, 

очевидно, зумовлено високою стабільністю комплексів [FеF6]
3-

 (Kf = 10
15,04

) 

[325]. Відповідно тетра- і додекаедричні позиції гранатової структури повин-

ні займати іони Lі
+
, що є не зовсім логічним з точки зору побудови елемен-

тарної гратки цієї фази беручи до уваги їх типово різні розміри. Нами здійс-

нено кілька спроб ціленапрямленого синтезу фази Lі6Fе2F12 для підтвер-

дження факту її існування, які однак виявилися невдалими. В усіх випадках 

кінцевим продуктом була фаза ортофериту половинного складу Lі3FеF6 від 

прогнозованого Lі6Fе2F12. Можливо, що це є свідченням структурної неста-

більності сполуки Lі6Fе2F12, яку ми зафіксували в нерівноважних умовах як 

фазу впровадження при електрохімічній дифузії іонів літію в структуру фази 

HTB-FеF3·0,33H2О з одночасним формуванням кристалогідрату β-FеF3·3H2О. 

Фіксація перебігу реакції HTB-FеF3·0,33H2О  β-FеF3·3H2О на кон-

тактній стороні катоду свідчить про дифузію молекул води вивільнених вна-

слідок аморфізації базової фази підчас інтеркаляції літію в напрямку струмо-

знімача. Ймовірно, що саме при таких нерівноважних умовах (своєрідний 

рідкофазний синтез) мають місце паралельні процеси формування фази кри-
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сталогідрату β-FеF3·3H2О та фази впровадження ймовірного складу Lі6Fе2F12 

із гранатовою структурою, які стимулюються електрохімічною дифузією 

іонів літію в базову фазу HTB-FеF3·0,33H2О. При цьому очікуваних фаз LіF і 

Fе
0
 в даному випадку не виявлено. При заряді ЛДС до 4,5 В на 1-му циклі 

фаза із гранатовою структурою фіксується як на контактній стороні так і на 

інтеркальованій, що свідчить про подальший перебіг реакції її утворення по 

всьому об‘єму катода. При цьому спостерігається зменшення інтенсивностей 

основних рефлексів базової фази. Також необхідно відмітити, що фаза β-

FеF3·3H2О залишається наявною лише на контактній стороні катоду. 

Зафіксовані тенденції мають місце 

впродовж всього процесу циклювання 

ЛДС в діапазоні 4,5-1,8 В за умови нарос-

тання аморфної складової в катодній ком-

позиції аж до її повного домінування при 

розряді до 1,8 В на 10 циклі. При цьому 

на дифрактограмі починають чітко фіксу-

ватись основні рефлекси (111) і (200) фа-

зи LіF та рефлекс (110) для Fе
0
. Водночас 

при заряді ЛДС до 4,5 В наявні тільки слі-

ди цих фаз, що вказує на оборотність ре-

акції конверсії. На дифрактограмах кон-

тактних сторін катоду на 10 циклі як при 

розряді так і при заряді залишаються на-

явними сліди фази β-FеF3·3H2О та фази 

впровадження ймовірного складу Lі6Fе2F12. Тенденції щодо аморфізації базо-

вої фази HTB-FеF3·0,33H2О при нарощуванні кількості циклів заряд / розряд є 

причиною зафіксованих в пп. 7.2 ємнісних втрат ЛДС порядку 45%. 

Месбауерівські спектри катоду FK0.33 при циклюванні в діапазоні 

4,5-1,8 В (рис. 7.15) залишаються практично незмінними за умови незначного 

уширення ліній дублетної компоненти на 10 циклі, що вказує на формування 

 

Рисунок 7.15 – Месбауерівські 

спектри катоду FK0.33 
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кристалічно нееквівалентних позицій іонів заліза внаслідок аморфізації базо-

вої фази при інтеркаляції. Характеристичні параметри дублетної складової 

спектру (ІS = 0,43 мм/с та QS = 0,59 мм/с) незмінно вказують на високоспі-

новий стан іонів заліза Fе
3+

 в октаедричному оточенні протиіонів. Прогно-

зованої зміни зарядового стану іонів заліза до +2 не встановлено. 

При глибокому розряді ЛДС з катодом FK0.33 до 0,5 В на дифракто-

грамах від обидвох сторін катоду (рис. 7.14) спостерігається повна аморфіза-

ція як базової фази HTB-FеF3·0,33H2О так і сформованого кристалогідрату β-

FеF3·3H2О за умови наростання вмісту фази впровадження із гранатовою 

структурою. При цьому також фіксуються незначні сліди фаз LіF і Fе
0
. Необ-

хідно відмітити, що дифрактограми обидвох сторін катоду практично іден-

тичні, що вказує на повноту участі всього об‘єму катодної композиції в стру-

мотворчих реакціях. Мессбауерівський спектр (рис. 7.15) відпрацьованого 

катоду є типовим для ядер Fе
57

 в октаедричному оточенні, що, ймовірно, 

відповідає октаедричним позиціям [FеF6]
3-

 в гранатовій структурі. Водночас, 

характеристичні параметри дублету є також дуже близькими до значень 

зафіксованих авторами [180] при дослідженнях аморфної фази трифториду 

заліза, яка формується топологічно випадковою сіткою з октаедрів FеF6, що 

утворюють 3, 4, 5 та 6 ланкові кільця. Таким чином, в нашому випадку для 

зразка FK0.33, який являє собою фазу HTB-FеF3·0,33H2О, нами поряд із дво-

стадійним механізмом інтеркаляції для даних структур запропонованим авто-

рами [326]–[327], встановлено альтернативний механізм струмотворчих 

реакцій з утворенням фази ймовірного складу Lі6Fе2F12 з гранатовою струк-

турою ізоморфною до Lі3Nа3Fе2F12 (РDF: 77-2091, ІСSD #17056): 

9FеF3·0,33H2О + 12Lі
+
+ 12е

-
 → 2Lі6Fе2F12 + FеF3·3H2О + 4Fе

0
 

4FеF3·3H2О + 6Lі
+
+ 6е

-
 → Lі6Fе2F12 + 3H2О + 2Fе

0
 

LіBF4 + H2О  BОF + LіF + 2HF 

(7.9) 

(7.10) 

(7.11) 

В результаті кінцевими продуктами струмотворчих реакцій власне і є 

зафіксовані нами фази Lі6Fе2F12, LіF і Fе
0
, а також при цьому має місце не-

значне виснаження електроліту. ХСФА аналіз катодів 10 циклу вказує на ви-
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соку ймовірність оборотності запропонованої нами реакції (7.9) та на можли-

вість застосування фази Lі6Fе2F12 в ролі катодного матеріалу. В цьому плані 

необхідно особливо відзначити останні пілотні роботи [328]–[330] (2017-

2018 рр.) по успішній апробації сполук половинного складу Lі3FеF6 та 

Nа3FеF6 в якості катодних матеріалів іонних джерел живлення, що достатньо 

добре корелює із нашими висновками та є їх своєрідним підтвердженням. 

Катод FК350. ХСФА аналіз демонструє швидку аморфізацію базових 

фаз r-FеF3 та HTB-FеF3·0,33H2О по всьому об‘єму цього композиту вже на 1-

ому циклі при розряді до 1,8 В відповідного ЛДС (рис. 7.16). 

 
Рисунок 7.16 – Дифрактограми катоду FK350 на різних етапах інтеркаляції 

 

Це також підтверджується результатами месбауерівської спектроско-

пії (рис. 7.17), які свідчать про руйнування фази r-FеF3 на що вказує відсут-

ність відповідного дублету із близьким до нуля значенням квадрупольного 

розщеплення у спектрі катоду при розряді ЛДС. Натомість має місце зміна 

зарядового стану іонів заліза із +3 на +2, які формують на спектрі відповідну 

дублетну складову із QS ≥ 2,5 мм/с. При цьому на дифрактограмах як 

інтеркальованої так і контактної сторін катоду фіксуються лише незначні 
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сліди основних рефлексів фаз Lі6Fе2F12, 

LіF і Fе
0
. При заряді до 4,5 В на месбауе-

рівському спектрі починає проявлятись 

дублет фази r-FеF3 і водночас знижується 

інтегральна інтенсивність дублетної 

компоненти, що відповідає іонам Fе
2+

. 

Натомість на дифрактограмах фіксу-

ються більш інтенсивні рефлекси фази 

впровадження із гранатовою структурою 

та продуктів реакції конверсії базових 

фаз композиту FK350 LіF і Fе
0
. 

Таким чином, в даному випадку 

має місце паралельний перебіг двостадій-

ного струмотворчого механізму за реак-

ціями (1.4) і (1.5) та запропонованого 

нами альтернативного варіанту із формуванням фази впровадження Lі6Fе2F12. 

Однак, на жодній із дифрактограм катодів зразка FK350 (рис. 7.16) не зафік-

совано формування фази β-FеF3·3H2О. Очевидно тут мають місце струмо-

творчі реакції дещо відмінні від (7.9): 

4FеF3·0,33H2О + 6Lі
+
+ 6е

-
 → Lі6Fе2F12 +1,32H2О + 2Fе

0
 

4FеF3 + 6Lі
+
+ 6е

-
 → Lі6Fе2F12 + 2Fе

0
 

(7.12) 

(7.13) 

На перебіг класичного механізму чітко вказує зафіксована зміна зарядового 

стану іонів заліза при інтеркаляції, що відповідає фазі впровадження 

Lі
+
Fе

2+
F3, та зменшення її вмісту при заряді до 4,5 В на 1-ому циклі, що вка-

зує на оборотність процесу. Продовження циклювання призводить до наро-

щування аморфної складової при розряді до 1,8 В і при цьому фаза впро-

вадження Lі
+
Fе

2+
F3, згідно результатів месбауерівської спектроскопії, повніс-

тю трансформується у LіF і Fе
0
. Водночас, поява на спектрі зарядженого на 

10 циклі катоду дублетної компоненти, що відповідає іонам Fе
2+

, чітко вказує 

на оборотність цієї реакції. 

 

Рисунок 7.17 – Месбауерівські 

спектри катоду FK350 на різ-

них етапах інтеркаляції 
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Про перебіг альтернативного механізму інтеркаляційного впрова-

дження іонів Lі
+
 свідчить наявність на дифрактограмах катодів фази ймовір-

ного складу Lі6Fе2F12 з гранатовою структурою. Після 10 циклів розряд / за-

ряд в діапазоні 4,5-1,8 В на дифрактограмі катоду після розряду присутні 

тільки незначні включення фаз Lі6Fе2F12, LіF та Fе
0
, а після подальшого 

заряду матеріал повністю аморфізується, що вказує на оборотність запропо-

нованого нами альтернативного варіанту струмотворчого механізму. 

При глибокому розряді до 0,5 В зафіксовані 2 дублетні компоненти 

месбауерівського спектру відповідають ядрам Fе
57

 в координаційних октаед-

рах гранатової структури та гідратованій фазі HTB-FеF3·0,33H2О. При цьому 

наявність залишкового вмісту HTB-FеF3·0,33H2О та фази впровадження 

Lі6Fе2F12 підтверджується ХСФА аналізом контактної сторони інтеркальо-

ваного катоду. Натомість для інтеркальованої сторони характерним є 

наявність на дифрактограмі чітких рефлексів фаз LіF і Fе
0
 та незначних слідів 

фази із гранатовою структурою. 

Катод FК425. В даному випадку ситуація є аналогічною як і при ін-

теркаляції катодів на основі зразка FK350, при цьому зберігаються всі основ-

ні намічені тенденції. В результаті ХСФА аналізу зафіксовано значну амор-

фізацію базових фаз в ході інтеркаляції / деінтеркаляції за умови формування 

незначних слідів фази із гранатовою структурою (рис. 7.18). При цьому фор-

мування кристалогідрату β-FеF3·3H2О не спостерігається. Також не зафіксо-

вано типових проявів домішкової фази гематиту, основна частина якої пере-

буває в суперпарамагнітному стані і, очевидно, одразу бере участь в незво-

ротній у даному випадку реакції конверсії. Факт аморфізації матеріалу одно-

значно підтверджують результати месбауерівської спектроскопії (рис. 7.19). 

Встановлено, що при розряді ЛДС до 1,8 В та подальшому глибокому розряді 

до 0,5 В спостерігається повне розвпорядкування магнітної структури основ-

ної фази композиту r-FеF3, про що свідчить відсутність зееманівської складо-

вої на спектрах інтеркальованих катодів. Зафіксовані зміни зарядового стану 

іонів заліза із +3 на +2 при розрядах до 1,8 В на 1 та 10 циклах, а також відпо-
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відно зворотні процеси при зарядах до 4,5 В однозначно вказують на пара-

лельний перебіг класичного та альтернативного струмотворчих механізмів, а 

також на оборотній характер класичного механізму. Його перебіг також 

підтверджується результатами месбауерівських досліджень при глибокому 

розряді катода FK425, які вказують на формування цілого ряду зарядових 

станів іонів заліза (≈4-5) із дробовими значеннями в діапазоні від +3 до +2 та 

на наявність наночастинок металічного заліза в суперпарамагнітному стані. 

Причиною зміни магнітної структури основної фази композиту r-FеF3 є змен-

шення розмірів частинок матеріалу в процесі інтеркаляції внаслідок аморфі-

зації. На оборотність струмотворчих процесів чітко вказує відновлення маг-

нітного впорядкування у випадку зарядженого катода на 1 циклі заряд / роз-

ряд, про що свідчить поява у відповідному спектрі зееманівського секстету із 

ефективним магнітним полем 390 кЕ, вміст якого становить 40%. 

 
Рисунок 7.18 – Дифрактограми катоду FK425 на різних етапах інтеркаляції 

 

Після 10 циклів розряд / заряд матеріал катоду практично повністю 

аморфний як при розряді так і при заряді, фіксуються лише рефлекси фаз LіF 

і Fе
0
 та невелика кількість іонів Fе

2+
 при розряді ЛДС до 1,8 В. Таким чином, 
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спостерігаємо подальшу тенденцію до 

поступового переходу матеріалу катоду 

FK425, як і у випадку вищедосліджуваних 

зразків, в аморфний стан при нарощуванні 

циклів заряд / розряд. Це вказує на основ-

ну причину ємнісного згасання відповід-

них ЛДС – блокування глибинних облас-

тей катодної композиції внаслідок амор-

фізації базової фази при інтеркаляційному 

впровадженні в її структуру іонів літію, 

що поступово знижує ефективність іон-

ного транспорту в матеріалі і, як наслідок, 

призводить до зменшення кулонівської 

ефективності ЛДС. 

Катод FК450. При розряді до 1,8 В на 1 циклі ЛДС на основі компо-

зитного зразка FK450 знову, як і для монофазного матеріалу FK0.33, фік-

суємо формування на контактній стороні відповідного катода фази криста-

логідрату β-FеF3·3H2О (рис. 7.20). В даному випадку це, очевидно зумовлено 

наявністю в матеріалі залишків сорбованих молекул води, в результаті чого в 

процесі інтеркаляції стає можливим частковий фазовий перехід для доміную-

чої фази композиту r-FеF3  β-FеF3·3H2О. До виникнення такої ситуації, 

найбільш ймовірно, призводить застосований спосіб синтезу матеріалу, який 

передбачав безперервний нагрів із сталою швидкістю зростання температури 

без застосування стадії витримки при досягненні кінцевої заданої температу-

ри. Також свій вклад, очевидно, вносять і морфологічні характеристики цього 

композиту. Характерна губчаста структура, яка є притаманною для зразка 

FK450 підвищує його сорбційні властивості [39]. Необхідно відмітити, що в 

цьому випадку фіксуються лише незначні сліди фази впровадження із грана-

товою структурою. Це вказує на той факт, що ймовірність перебігу запропо-

нованого нами альтернативного струмотворчого механізму згідно реакцій 

 

Рисунок 7.19 – Месбауерівські 

спектри катоду FK425 
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(7.9), (7.10) та (7.12) є значно вищою для фази HTB-FеF3·0,33H2О порівняно із 

реакцією (7.13) у випадку безводної форми трифториду заліза. 

 
Рисунок 7.20 – Дифрактограми катоду FK450 на різних етапах інтеркаляції 

 

Для інтеркальованих катодів на основі зразка FK450 зберігається 

зафіксована нами тенденція до поступового накопичення залишкового вмісту 

аморфної складової матеріалу, динаміка зміни якої корелює із встановленим 

для нього значенням ємнісного згасання при збільшенні кількості циклів 

заряд / розряд. Це також яскраво ілюструє зміна характерного вигляду 

відповідних месбауерівських спектрів (рис. 7.21), яка свідчить про 

розвпорядкування магнітної структури домінуючої фази композитного 

матеріалу r-FеF3 при інтеркаляції внаслідок диспергування зразка. На 10 

циклі фіксується значне уширення ліній дублетних складових, що вказує на 

продовження аморфізації базових фаз цього матеріалу в результаті перебігу 

струмотворчих реакцій. 

Також слід відмітити, що в даному випадку характерним є відсутність 

рефлексів фаз LіF і Fе
0
 при циклюванні в діапазоні 4,5-1,8 В, що вказує на 

одностадійний струмотворчий механізм з перебігом інтеркаляційного 
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впровадження іонів літію та уникненням 

стадії реакції конверсії безводного три-

фториду заліза. Наявність продуктів реак-

ції конверсії LіF і Fе
0
 фіксується лише 

при розряді ЛДС до 0,5 В. При цьому 

жодних видимих впливів домішкової фа-

зи гематиту не встановлено. Також в цьо-

му випадку не фіксується зміни зарядо-

вого стану іонів заліза. 

Катод FК600. Характерною особ-

ливістю цього композитного матеріалу є 

переважаючий вміст фази гематиту, що і 

повинно визначати його електрохімічні 

властивості. Типовий прояв цього був 

встановлений нами в попередньому параграфі, де зафіксовано потенціало-

визначальну роль фази гематиту при роботі ЛДС в гальваностатичному ре-

жимі. Однак, результати ХСФА аналізу катодів на основі зразка FK600 свід-

чать про структурну стабільність фази гематиту в усьому застосованому діа-

пазоні циклювання 4,5-1,8 В на протязі досліджуваних 10 циклів (рис. 7.22). 

При цьому навіть не спостерігається видимого уширення ліній основних 

рефлексів цієї фази, яке б свідчило про електрохімічно-стимульовану дифу-

зію іонів літію в її структуру. Це може свідчити на користь пасивної участі 

фази гематиту в інтеркаляційних процесах та відводити їй роль структурно-

стабілізуючого агента. Водночас, фаза r-FеF3 зазнає значної аморфізації вже 

при 1-ому розряді до 1,8 В. Це також чітко підтверджується результатами 

месбауерівської спектроскопії цього інтеркальованого катоду, які свідчать 

про розвпорядкування магнітної структури фази r-FеF3 внаслідок диспергу-

вання (рис. 7.23). При цьому на дифрактограмі чітко фіксуються основні 

рефлекси (111) і (200) фази LіF та рефлекс (110) для Fе
0
, що вказує на перебіг 

класичного двостадійного струмотворчого механізму в даному випадку. При 

 

Рисунок 7.21 – Месбауерівські 

спектри катоду FK450 
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заряді до 4,5 В інтенсивність цих рефлексів знижується, а на відповідному 

месбауерівському спектрі фіксується формування незначного зееманівського 

секстету від магнітовпорядкованої складової фази r-FеF3, що підтверджує 

оборотність струмотворчих реакцій і водночас вказує на основну причину 

ємнісного згасання ЛДС – блокування глибинних областей робочої фази 

внаслідок накопичення її залишкової аморфної складової. При цьому фаза 

гематиту насправді відіграє роль стабілізатора структури композитного мате-

ріалу. Однак, месбауерівські спектри розрядженого та зарядженого катодів 

на 10 циклі вказують, що при подальшому циклюванні фаза гематиту стає ак-

тивною в плані інтеркаляційного впровадження і також зазнає диспер-

гуючого впливу, що призводить до зменшення інтегральної інтенсивності 

відповідного зееманівського секстету та формування дублетної компоненти, 

яка відповідає зміні зарядового стану до +2. 

 
Рисунок 7.22 – Дифрактограми катоду FK600 на різних етапах інтеркаляції 

 

При заряді відповідно спостерігається відновлення магнітного впоряд-

кування характерного для гематиту. При глибокому розряді також встанов-

лено активну участь цієї фази в струмотворчих процесах, на що вказують 
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зафіксована як на дифрактограмі так і на 

відповідному месбауерівському спектрі 

аморфізація фази гематиту та характерна 

для зміни зарядового стану із +3 до +2 

дублетна компонента. Отримані резуль-

тати ще раз підкреслюють, що основною 

причиною втрати питомої ємності ЛДС є 

залишкова аморфізація базових фаз ка-

тодних композицій при циклюванні. Вна-

слідок цього суттєво знижується ефек-

тивність іонного транспорту і відповідно 

не забезпечується повнота перебігу елек-

трохімічних реакцій. 

 

Катод S3. Для фториду заліза змішаної валентності номінального 

складу Fе2F5·2H2О, який не демонструє циклювальної здатності, застосо-

ваний покроковий месбауерівський аналіз трансформації структури для 

різних ступенів впровадження іонів літію. Висновки щодо перебігу розряду 

грунтуються на основі аналізу змін магнітної мікроструктури базового 

матеріалу катодної композиції. Значення ступенів впровадження при яких 

було отримано месбауерівські спектри катоду відповідно рівні х = 0; 0,3; 0,6; 

0,8 та 1,35 (рис. 7.24, а). 

Після контакту катодного матеріалу з електролітом відносний вміст 

іонів Fе
2+

 зменшується до 9%, що можна пояснити наступним чином. Сіль 

LіBF4 сольватує в розчині -бутиролактону (ГБЛ) з утворенням комплексів 

[Lі(ГБЛ)2]
+
 чи [Lі(ГБЛ)3]

+
, де ГБЛ – молекула С4H6О2. На границі розділу 

катод / електроліт мають місце два рівноймовірні процеси: можливим є як 

перехід електрона в електроліт за умови нейтралізації таких комплексів, так і 

зворотній процес між якими встановлюється динамічна рівновага. 

 
Рисунок 7.23 – Месбауерівські 

спектри катоду FK600 
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Ріст ступеня впровадження не впливає на парціальний склад месбауе-

рівських спектрів – в усіх випадках характерними є наявність двох нееквіва-

лентих позицій Fе
3+

 та однієї Fе
2+

. 

 
 

 

(б) 

(а) 

 

Рисунок 7.24 – Месбауерівські спект-

ри катоду S3 при різному ступені 

впровадження іонів літію (а) та відпо-

відна залежність кількості утворених 

при цьому іонів Fе
2+

 (б) 

При інтеркаляційному впровадженні іонів літію встановлено, що 

вміст Fе
2+

 лінійно зростає з ростом ступеня впровадження х до його значення 

0,8, після чого характер залежності змінюється (рис. 7.24, б), що ймовірно 

викликано інтенсивним накопиченням іонів літію на границях розділу 

катод / електроліт в результаті виснаження катодного матеріалу. 
 

7.3.2  Структурно-фазовий стан катодів літієвих джерел струму на 

основі системи FG та відповідних нанокомпозитів 

 

Зважаючи на низькі значення питомих характеристик ЛДС на основі 

високодисперсних зразків трифторидів заліза системи FS подальші дослі-

дження інтеркаляційно індукованих трансформацій структури базових 

зразків катодних композицій проводились тільки для системи зразків FG. 
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Отримані дифрактограми відповідних катодів на різних етапах інтеркаля-

ції / деінтеркаляції (1 цикл та глибокий розряд) представлено на рис. 7.25. 

Високоінтенсивні рефлекси в околі кутів 2θ = 38,4
о
 та 44,8

о
 формуються від 

основи катодів (алюмінієва фольга). 

   
(а)                                             (г)                                             (є) 

   
(б)                                             (д)                                             (ж) 

   
(в)                                             (е)                                             (з) 

 

Рисунок 7.25 – Дифрактограми катодів системи FG на етапах 

інтеркаляції/деінтеркаляції (перший цикл та глибокий розряд) 
 

Дифрактограми катодів свідчать про повну аморфізацію базових фаз 

при глибокому розряді відповідних ЛДС до потенціалу 0,5 В. При цьому, в 

більшості випадків дифрактограми набувають вигляду характерного для 

аморфної ацетиленової сажі, яка була застосована як струмопровідна компо-

нента. Це, очевидно, зумовлено фазовою трасформацією базових фаз на по-

верхні катодів внаслідок перебігу реакції конверсії з формуванням фаз LіF та 

Fе
0
 в аморфному стані, оскільки відповідних характерних рефлексів не зафік-
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совано на жодній із дифрактограм. Також для цієї системи не спостерігається 

запропонований нами альтернативний струмотворчий механізм з утворенням 

фази впровадження із структурою гранату. Характерним в даному випадку є 

практично повна аморфізація базових фаз для зразків серій FG3 і FG0 та їх 

нанокомпозитів вже на 1-ому циклі заряд / розряд (рис. 7.25, а, б, в та є, ж, з), 

що чітко узгоджується із стрімким ємнісним згасанням ЛДС на їх основі. 

Збереження основних рефлексів базової фази властиве лише для зразка 

FG0.33U (рис. 7.25, д), що ми пов‘язуємо із збільшенням розмірів ОКР його 

частинок внаслідок формування двофракційної системи під впливом ультра-

звукового опромінення з більш чітким поділом на аморфну та кристалічну 

складові. Саме для цього зразка досягнуто найвище значення питомої ємності 

розряду 1-ого циклу 236 А·год/кг. Тенденції щодо відновлення структури 

внаслідок перебігу оборотніх реакцій при заряді до 4,5 В також найбільш 

виражені для зразків FG0.33 та FG0.33U із фазою HTB-FеF3·0,33H2О. 

Залежність ступеня аморфізації структури базової фази та її віднов-

лення на етапах інтеркаляції/деінтеркаляції від розміру частинок найбільш 

чітко прослідковується на дифрактограмах зразків серії FG0 (FG0, FG0U та 

FG0/С, рис. 7.25, є, ж, з). Спостерігаємо зменшення інтенсивності основного 

рефлексу фази r-FеF3 для сформованих неінтеркальованих катодів при не-

значному зменшенні розмірів ОКР з кроком порядку 1 нм (табл. 5.8). Відпо-

відно часткове відновлення структури цієї фази при деінтеркаляції спо-

стерігається лише для зразка FG0 із найбільшим розміром частинок 24 нм. 

Таким чином, як ми вже зазначали вище, аморфізація структури 

базових фаз призводить до блокування каналів виходу іонів літію на етапі 

деінтеркаляції, що і є основною причиною значної втрати величини питомої 

ємності зразків при циклюванні у випадку трифторидів заліза. При цьому 

початковий ступінь дисперсності матеріалів, а також їх морфологія є визна-

чальними факторами впливу на швидкість перебігу процесу аморфізації 

трифторидів заліза при інтеркаляції і, як наслідок, на швидкість ємнісного та 

енергетичного згасання відповідних ЛДС. 



312 

7.4  Дослідження кінетики процесів електрохімічної інтеркаляції 

іонів літію в катодні композиції на основі трифторидів заліза 
 

Для встановлення кінетичних параметрів струмотворчих механізмів в 

ЛДС на основі найбільш перспективних трифторидів заліза систем FK та FG 

було застосовано поєднання методу гальваностатичного титрування та імпе-

дансної спектроскопії з подальшою побудовою діаграм Найквіста. Їх моде-

лювання з використанням еквівалентних електричних схем дозволяє встано-

вити фізичний зміст усіх складових елементів за умови оптимальної апрокси-

мації годографів імпедансу на всіх стадіях процесу розряду ЛДС. При цьому, 

числові значення елементів ЕЕС та характер їх компонування в схемі 

відображають властивості реальних компонент в електрохімічній системі. 
 

7.4.1  Дифузійні процеси в катодних матеріалах системи FK 
 

Катод FК3. На діаграмі Найквіста отриманій з покроковим ступенем 

інтеркаляції х = 0,25 ат./форм.од. для ЛДС на основі комерційного зразка 

кристалогідрату β-FеF3·3H2О (зразок FK3) (рис. 7.26, а) чітко простежується 

стадійний характер впровадження іонів літію в катодний матеріал за зміною 

характерного вигляду годографів імпедансу у площині Z’-Z” для відповідних 

діапазонів значень ступеня впровадження. Зафіксовано ряд етапів, кожен з 

яких відповідає домінуванню в системі процесів визначеного типу. Для моде-

лювання годографів імпедансу першого характерного діапазону ступенів 

впровадження 0,25 ≤ х ≤ 0,75 було застосовано схему (1) (рис. 7.26, б), яка 

включала в себе послідовно з‘єднані елементи R0 (опір аноду, електроліту та 

підвідних контактів); ланку R1-СРЕ1, що моделює стадію перенесення заряду 

(опір перенесення заряду та ємність ПЕШ відповідно; елемент СРЕ2, який 

відповідає за дифузію іонів літію в катодному матеріалі. При цьому, як ми 

вже зауважували вище, сумарний опір підвідних контактів, електроліту та 

аноду у нашому випадку становить ≈ 4 Ом для всіх досліджуваних систем на 

основі трифторидів заліза за умови використання сконструйованих нами 

двохелектродних макетів ЛДС. Це свідчить про рівноважний стан системи 
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катод / електроліт / анод впродовж всіх етапів процесу розряду ЛДС та вказує 

на сталість значень концентрації Lі
+
 в електроліті. 

         
(а)                                                                          (б) 

 

Рисунок 7.26 – Діаграма Найквіста для ЛДС з катодом FK3 (а) та відповідні 

модельні ЕЕС, що були використані при апроксимації (б) 
 

За виглядом отримані годографи в діапазоні ступенів впровадження 

0,25 ≤ х ≤ 0,75 є подібними і складаються з високочастотного півкола, що 

відображає передачу заряду іонами Lі
+
 в процесі інтеркаляції, та низькочас-

тотної прямої, яка проходить під близьким до 45° кутом і має зміст напівне-

скінченної дифузії в катод. При збільшенні ступеня інтеркаляції опір стадії 

перенесення заряду R1 зростає від 207 до 246 Ом, а значення СРЕ1-Р зали-

шається рівним ≈ 0,7, що вказує на його псевдоємнісний характер і є власти-

вим для формування ПЕШ в системах із фрактальною морфологією. Фізич-

ний зміст елемента СРЕ2 поступово змінюється з частотно-розподіленої 

ємності (СРЕ2-Р = 0,7) при формуванні на поверхні частинок адсорбційного 

шару іонів Lі
+
 до чистого елементу Варбурга (СРЕ2-Р = 0,5 при х = 0,75), що 

відповідає за їх дифузію в структуру кристалогідрату β-FеF3·3H2О. Викорис-

тання елементу постійної фази СРЕ2 спричинено необхідністю забезпечення 

максимальної гнучкості модельної ЕЕС при апроксимації імпедансного 

відгуку інтеркальованого зразка, для якого властивим є аморфізація в ході 

струмотворчих реакцій, що зумовлює як структурно-фазову так і електричну 

дисперсію цієї системи у просторі частот. 
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При зростанні ступеня впровадження до х = 1, що відповідає стрімко-

му падінню потенціалу ЛДС від 1,7 В до 1,4 В (рис. 7.7, а) внаслідок швидкої 

адсорбції іонів Lі
+
 на поверхні аморфізованих в результаті інтеркаляції клас-

терів базової фази, фіксуємо трансформацію вигляду годографа, яка полягає 

у зменшенні півкола у високочастотній області. Це вказує на зниження су-

марного опору поверхневого адсорбційного шару іонів літію на залишках 

кристалічних частинок вихідного матеріалу як результат перерозподілу при 

цьому вмісту аморфізованої та кристалічної компонент катодної композиції. 

Аморфізація структури також зумовлює збільшення реактивної складової 

опору катодного матеріалу внаслідок часткового блокування структурних ва-

кансій базової фази, що відображається на годографі як трансформація низь-

кочастотної дифузійної прямої в чітко виражену дугу півкола додаткової лан-

ки R2-СРЕ2 (рис. 7.26, б, схема (2)). Введення в ЕЕС цієї ланки передбачає 

формування негомогенної системи з локалізованими областями, яким при-

таманна власна провідність і характерна часова стала τ2 = R2·С2 із значенням 

відмінним від величини цього параметру τ1 для базової фази. Подальший 

перебіг реакції конверсії для ступенів впровадження х  1 спричиняє зростан-

ня радіуса високочастотного півкола з одночасним розмиттям зони переходу 

між високо- та низькочастотною областями. Для моделювання годографів 

імпедансу в цьому діапазоні, на відміну від підходу застосованого в [331], 

нами використана ЕЕС, що представлена на рис. 7.7, б, схема (3). Фізичний 

зміст додаткової ланки R2-СРЕ2 очевидно слід трактувати наступним чином: 

при інтеркаляції відбувається аморфізація кристалогідрату β-FеF3·3H2О з ви-

вільненням гідратованих молекул води і утворенням при цьому літійованої 

фази впровадження та аморфної складової у вигляді тримірної сітки коорди-

наційних октаедрів [FеF6] з відмінними значеннями провідності та часової 

сталої. Ці процеси супроводжуються зростанням значень опорів стадії пере-

носу заряду обидвох ланок R-СРЕ, що зумовлено формуванням продуктів 

реакції конверсії LіF та Fе
0
. Відповідно для R1 при ступені впровадження 

х = 2 значення зростає до 425 Ом, а для R2 від 260 (при х = 1,25) до 330 Ом. В 
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цьому діапазоні значення параметрів елементів СРЕ залишаються відповідно 

рівними СРЕ1-Р ≈ 0,6 та СРЕ2-Р ≈ 0,7, що властиво для двох типів складових 

електрохімічної системи з частотно-розподіленими ємностями за умови 

близькості часових сталих. Параметр СРЕ3-Р, значення якого рівне ≈ 0,5, 

відповідає імпедансу Варбурга і моделює дифузію іонів Lі
+
 в катод впродовж 

реакції конверсії на кінцевому етапі інтеркаляційного впровадження. 

Катод FК0.33. Моделювання го-

дографів імпедансу ЛДС на основі зразка 

FK0.33 (рис. 7.27, а) проводилось із засто-

суванням ЕЕС, що містила дві R-СРЕ лан-

ки (рис. 7.27, б) для всього діапазону зна-

чень ступенів впровадження іонів Lі
+
. До-

даткове введення в ЕЕС другої R-СРЕ 

ланки вже на початкових етапах інтерка-

ляції зумовлено формуванням внаслідок 

аморфізації фази НТВ-FеF3·0,33H2О нових 

компонент катоду – фази β-FеF3·3H2О та 

фази впровадження ймовірного складу 

Lі6Fе2F12 із гранатовою структурою згідно 

запропонованого нами альтернативного 

механізму струмоутворення (7.9). Опір 

стадії переносу заряду для базової фази на початковій стадії інтеркаляції 

становить 51 Ом. Збільшення ступеня впровадження Lі
+
 супроводжується 

зростанням півкола у високочастотній області годографів при незмінній 

компоновці ЕЕС на всьому досліджуваному діапазоні х, що відповідає 

збільшенню опору приповерхневих шарів фази НТВ-FеF3·0,33H2О до значень 

≈ 220 Ом при х = 3 і пов‘язано з накопиченням інтеркалюючих іонів на 

поверхні її частинок. Збереження при цьому характерного вигляду годогра-

фів та відсутність вираженої стадійності струмотворчих процесів в гальвано-

статичному режимі (рис. 7.7, а) дозволяють стверджувати про близькість 

 
(а) 

 
(б) 

 

Рисунок 7.27 – Діаграма Най-

квіста для катода FK0.33 (а) та 

відповідна ЕЕС, що моделює 

інтеркаляцію Lі
+
 (б) 
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часових сталих інтеркаляційних процесів як у випадку базової фази так і для 

супутніх новоутворених фаз впровадження. Елемент СРЕ1 являє собою 

частотно-розподілену ємність (СРЕ1-Р ≈ 0,7) і характеризує негомогенні 

локальні області аморфізованого матеріалу із зародками цих фаз. Водночас, 

елемент СРЕ2, для якого значення параметру СРЕ2-Р спадають від 0,7 до 0,5 

при збільшенні ступеня впровадження іонів Lі
+
, поступово змінює фізичний 

зміст з частотно-розподіленої ємності до чистого елементу Варбурга, який 

відповідає за дифузію інтеркалюючих іонів в об‘ємні області катоду. 

Катод FК350. На рис. 7.28 пред-

ставлено діаграму Найквіста ЛДС на ос-

нові композиту FК350 до складу якого 

входять фази HTB-FеF3·0,33H2О (40%) і r-

FеF3 (60%). На початковому етапі визна-

чальну роль відіграють струмотворчі ме-

ханізми характерні для фази r-FеF3, на що 

вказують схожі годографи імпедансу для 

відповідних ступенів впровадження при 

побудові ЛДС на основі зразків FК425 та 

FК450 в яких ця фаза домінує (рис. 7.29, 

а, б). Також це підтверджується близьки-

ми значеннями опору стадії переносу за-

ряду (≈ 90-100 Ом) для випадку компо-

зиту FК350 та зразків FК425 і FК450 на 

початковій стадії інтеркаляції. З ростом ступеня впровадження х фіксуємо 

спочатку зростання радіуса півкола з одночасним розмиттям зони переходу 

між високо- та низькочастотною областями, а при х ≥ 1,75 (схема (2), 

рис. 7.28, б) на годографі фіксується суперпозиція двох півкіл з відмінними 

радіусами та низькочастотною прямолінійною ділянкою, яка проходить під 

кутом близьким до 45°, що відображає існування напівнескінченної дифузії в 

катоді. Така ситуація знаходить своє пояснення беручи до уваги швидку 

 
(а) 

 
(б) 

 

Рисунок 7.28 – Діаграма Най-

квіста для катода FK350 (а) та 

відповідні ЕЕС (б) 
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аморфізацію домінуючої фази r-FеF3 на початкових етапах інтеркаляції за 

умови стрімкого формування при цьому адсорбційного шару іонів Lі
+
 на, від-

повідно, утворених аморфних кластерах. Це, власне, і призводить до початко-

вого сильного збільшення опору стадії переносу заряду. Також в даному ви-

падку на основі характерного вигляду годографів можна стверджувати про 

близькість часових сталих струмотворчих процесів для обидвох фаз на почат-

ковому етапі інтеркаляції. В подальшому має місце достатньо складний пе-

ребіг паралельних процесів: за умови подальшої аморфізації обидвох базових 

фаз відбувається формування фаз впровадження як по класичному механізму 

так і по альтернативному з утворенням фази із гранатовою структурою 

Lі6Fе2F12. При цьому, в діапазоні 0,5  х  1,5 фіксуємо незначне зменшення 

опору стадії переносу заряду. На початкових етапах параметр СРЕ2-Р спадає 

від ≈ 0,8 до ≈ 0,5 (схема (1), рис. 7.28, б) змінюючи свій фізичний зміст із 

частотно-розподіленої ємності характерної для формування адсорбційного 

шару до дифузійного елементу Варбурга при х = 0,75. Після чого спостері-

гається стрибкоподібне збільшення величини цього параметру до значень 

≈ 0,7 з наступним поступовим спадом до 0,5 при х ≥ 1,5, що вказує на швидкі 

зміни домінуючих впливів вищезгаданих паралельних процесів впродовж 

інтеркаляційного впровадження при розряді ЛДС на основі цього композиту. 

Катоди FК425, FК450 та FК600. Діаграми Найквіста ЛДС на основі 

композитів FК425 та FК450 (рис. 7.29, а, б) з домішковою фазою гематиту 

(відповідно 22% та 18%) є схожими між собою. При моделюванні годографів 

імпедансу було використано ЕЕС, яка складається із послідовно з‘єднаних 

R0, ланки R1-СРЕ1 та елементу СРЕ2 (рис. 7.29, г, схема (1)). Для цих зразків 

встановлено зростання опору стадії перенесення заряду R1 від 93 Ом до 

відповідно 187 та 175 Ом при збільшенні ступеня впровадження іонів Lі
+
. 

При цьому, у випадку FК450 чітко фіксуються 3 характерні діапазони зміни 

значення параметру R1. Перші два діапазони властиві відповідно для 

інтеркаляційного процесу при потенціалах > 2 В та для реакції конверсії з 

наступною аморфізацією структури фази r-FеF3. 
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(а)                                                                             (б) 

      
(в)                                                                             (г) 

 

Рисунок 7.29 – Діаграми Найквіста для ЛДС з катодами FK425 (а), 

FK450 (б) і FK600 (в) та відповідні ЕЕС використані при апроксимації (г) 
 

Третя стадія, очевидно, відповідає паралельному процесу формування 

фази β-FеF3·3H2О, на що вказують результати ХСФА аналізу. Для електрохі-

мічної системи на основі FК425 характерним є наявність двостадійного про-

цесу, причому в цьому випадку фіксується швидше наростання опору стадії 

перенесення заряду, що швидше за все зумовлено більшою стійкістю губ-

частої морфології зразка FК450 до інтеркаляційних трансформацій структури 

домінуючої фази r-FеF3. Величина показника СРЕ1-Р обидвох композитів в 

усьому діапазоні значень параметра х залишається рівною ≈ 0,65 і вказує, що 

елемент СРЕ1 має зміст частотно-розподіленої ємності ПЕШ. Водночас, 

фізичний зміст елемента СРЕ2 поступово змінюється з частотно-розподіленої 

ємності (СРЕ2-Р ≈ 0,59) до дифузійного елемента Варбурга, і в подальшому 
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до резистивного елементу (СРЕ2-Р ≈ 0,30), що часто призводить до своєрід-

ного короткого замикання електрохімічної комірки при глибокому розряді. 

Загалом електрохімічна поведінка композитів FК425 та FК450 є схожою 

незважаючи на незначну різницю процентного вмісту домішкової фази 

гематиту та їх морфологічні відмінності за умови врахування впливу новоут-

вореної фази β-FеF3·3H2О у випадку матеріалу FК450.  

Натомість, для композиту FК600 (рис. 7.29, в) із домінуючою фазою 

гематиту початковий опір стадії перенесення заряду R1 є вдвічі більшим ніж 

для зразків FК425 та FК450 (R1 ≈ 220 Ом), що повністю узгоджується із 

раніше зробленим нами висновком щодо потенціаловизначальної ролі цієї 

фази в електрохімічній системі. Однак при цьому, низькочастотна вітка годо-

графів для початкових ступенів впровадження (до х = 1) є аналогічною до ви-

падку зразків FК425 та FК450. Це вказує, що спершу інтеркаляційного впли-

ву з дифузією в структуру зазнає саме фаза r-FеF3. Такий же результат вста-

новлено нами раніше при прямих дослідженнях методами ХСФА аналізу та 

месбауерівської спектроскопії фазових трансформацій структури інтеркальо-

ваних катодів на основі цього зразка. В подальшому має місце паралельний 

перебіг реакції інтеркаляції в структуру гематиту та реакції конверсії фази r-

FеF3, про що свідчить додаткова ланка R2-СРЕ2 на ЕЕС згідно схеми (2) 

(рис. 7.29, г), яка була використана при моделюванні годографів імпедансу на 

кінцевих стадіях інтеркаляції. При цьому, накладання відповідних півкіл 

свідчить на користь близькості часових сталих цих процесів. Таким чином, 

можна стверджувати, що домінуюча фаза гематиту в зразку FК600 до 

ступенів впровадження х  1 одночасно відіграє роль як потенціаловизна-

чального фактору так і структурностабілізуючого, не беручи при цьому прак-

тично участі в струмотворчому процесі. 

Аналіз низькочастотних прямолінійних ділянок залежності Z (
-1/2

) 

дозволив розрахувати значення відповідних коефіцієнтів дифузії літію при 

різних ступенях їх впровадження для всієї системи зразків FK за формулою 

[320], що застосовна при умові напівнескінченної дифузії: 
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DLі = 0,5 [RT / (W n
2 
F 

2
 Sкат СLі)]

2
 

W = tg(υ) 

(7.14) 

(7.15) 

де υ – кут нахилу прямолінійних ділянок залежності Z (
-1/2

) до осі абсцис. 

Динаміка зміни значень коефіцієнтів дифузії іонів Lі
+
 при зростанні 

ступеня впровадження в ході інтеркаляції представлена на рис. 7.30. 

  
(а)                                                               (г) 

  
(б)                                                               (д) 

  
(в)                                                               (е) 

 

Рисунок 7.30 – Залежність коефіцієнта дифузії іонів Lі
+
 в катодах 

на основі зразків системи FК від ступеня їх впровадження х 
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Для монофазних гідратованих фторидів заліза FК3 (β-FеF3·3H2О) та 

FК0.33 (НТВ-FеF3·0,33H2О) має місце перебіг двох кінетичних процесів з по-

ступовим плавним зменшенням відповідних значень коефіцієнтів дифузії на 

1-2 порядки на всьому діапазоні ступенів впровадження іонів Lі
+
. Це зумов-

лено паралельними процесами транспорту інтеркалянта як по міжзеренних 

границях всередині макроблоків, так і всередину структури кристалітів. З 

ростом ступеня впровадження фіксуємо вирівнювання значень коефіцієнтів 

дифузії (≈ 10
-11

 см
2
/с) для цих кінетичних процесів, що свідчить про руйну-

вання макроблоків відповідних активних фаз і добре узгоджується із резуль-

татами ХСФА аналізу та месбауерівської спектроскопії відпрацьованих като-

дів ЛДС щодо аморфізації їх структури внаслідок інтеркаляції іонів Lі
+
. По-

мітних впливів на хід дифузійних кривих зразка FК0.33 внаслідок форму-

вання фази впровадження із гранатовою структурою не виявлено. 

У випадку композитів FК350, FК425, FК450 та FК600, до складу яких 

входить фаза r-FеF3, характерними є менші (на ≈ 1 порядок) значення коефі-

цієнтів дифузії D1 і D2 порівняно із гідратованими зразками, а також наяв-

ність локального мінімуму в околі х = 0,5. При цьому, спостерігається різкий 

спад коефіцієнтів дифузії іонів літію D1 і D2 на початковому етапі інтеркаля-

ції внаслідок їх накопичення на поверхні частинок, що підтверджується зрос-

танням для кожної із систем величини опору стадії перенесення заряду 

відповідних R-СРЕ ланок. Така ситуація пояснюється наступним чином: 

після швидкої поверхневої адсорбції іонів літію на поверхні макроблоків, які 

є агломератами окремих наночастинок, відбувається руйнування ―поверхне-

вої кірки‖ цих агломератів, що відкриває доступ для одночасної інтеркаляції 

великої кількості нанокристалітів базових фаз. В результаті фіксуємо локаль-

не зростання коефіцієнтів дифузії D1 і D2 та їх наступне зменшення з посту-

повим вирівнюванням їх абсолютних значень, що відповідає дифузії в амор-

фізований матеріал. Зсув локального мінімуму до х = 1 для зразка FК450, 

очевидно, зумовлений більшою стійкістю ―поверхневої кірки‖ агломератів, 

які сформовані при відносно вищих температурах синтезу без застосування 
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стадії витримки, що й зумовлює спікання окремих частинок матеріалу. Два 

кінетичні процеси у випадку композиту FК600, для яких властива відмінна 

динаміка зміни коефіцієнтів дифузії без формування локального мінімуму 

для кривої D2, найбільш ймовірно слід пов‘язати з інтеркаляцією в структуру 

відповідно фаз r-FеF3 та α-Fе2О3. Плавний хід кривої D2 з наявним широким 

плато при х  1,75, яка відповідає нанокристалітам гематиту, добре узго-

джується із зробленими раніше висновками на основі аналізу годографів 

імпедансу відповідних ЛДС та ХСФА аналізу і месбауерівської спектроскопії 

відпрацьованих катодів щодо пасивної ролі цієї фази в струмотворчих проце-

сах при невеликих ступенях гостьового навантаження композитної системи. 
 

7.4.2  Імпедансні дослідження літієвих джерел струму на основі 

фторидів заліза системи FG та відповідних нанокомпозитів  
 

На рис. 7.31-7.33 представлено діаграми Найквіста для ЛДС з катода-

ми на основі зразків системи FG до та після ультразвукового опромінення, а 

також відповідних нанокомпозитів з струмопровідним агентом. Прослідкову-

ється загальна тенденція до швидкого формування в усіх випадках додатко-

вої ланки R2-СРЕ2, що передбачає формування локалізованих областей з 

відмінними значеннями власної провідності і характерними часовими стали-

ми τ2 = R2·С2 на противагу базовій фазі (ланка R1-СРЕ1). Це добре узгоджу-

ється із встановленим в пп. 7.3.2 фактом швидкої аморфізації кристалічної 

структури нанорозмірних катодних матеріалів системи FG, яка призводить 

до блокування каналів виходу іонів літію на етапі деінтеркаляції. Однак, тип 

застосованої ЕЕС (схема (1), рис. 7.31, г) для моделювання годографів імпе-

дансу при початкових ступенях навантаження вказує також на факт блоку-

вання іонів Lі
+
  вже в ході інтеркаляційного процесу в результаті аморфізації 

катоду. Дифузійний процес, за який відповідає елемент СРЕ2, неодмінно 

завжди супроводжується руйнуванням структури базової фази та формуван-

ням на аморфізованій складовій ПЕШ, ємність якого описується елементом 

СРЕ1. Значення параметра СРЕ1-Р цього елементу для усіх зразків знахо-
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дяться в межах від 0,6 до 0,8, що вказує на частотно-розподілену ємність в 

системах із фрактальною морфологією. При наростанні вмісту аморфної 

складової відповідні вклади в імпедансний відгук стають співмірними, що 

відображається на годографах як додаткова ланка R2-СРЕ2. 

  

   г)  
 

Рисунок 7.31 – Діаграми Найквіста для катодів серії FG3 (а, б, в) та ЕЕС (г) 
 

Процеси, що мають місце супроводжуються значним ростом опору на 

стадії перенесення заряду основної R1-СРЕ1 ланки. Так у випадку зразків 

FG3 та FG3/С величина R1 зростає відповідно у 3 та 5 разів. Для диспергова-

ного ультразвуком зразка FG3U фіксуємо співмірний вклад від аморфізова-

ної складової вже при ступенях гостьового навантаження х  1. Практично 

аналогічна ситуація спостерігається і для ЛДС на основі базової фази НТВ-

FеF3·0.33H2О (рис. 7.32). Винятком є нанокомпозит FG0.33/С, для якого ха-

рактерним є достатньо стабільні значення опору стадії перенесення заряду на 

рівні 70-90 Ом аж до ступеня впровадження іонів літію х = 2. При цьому, 
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фізичний зміст елемента СРЕ2 поступово змінюється з частотно-розподіленої 

ємності (СРЕ2-Р = 0,71) до елементу Варбурга (СРЕ2-Р ≈ 0,5 при х ≥ 1,5), що 

відповідає за дифузію іонів Lі
+
 в структуру базової фази. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Загалом, в більшості випадків значення параметра СРЕ2-Р є меншим 

за 0,5, що вказує на близький до резистивного характер елемента СРЕ2. Це 

підтверджує доцільність вибору застосованої нами схеми ЕЕС (схема (1), 

рис. 7.31, г) для моделювання початкових етапів інтеркаляції, яка передбачає 

 

 

 
 

Рисунок 7.32 – Діаграми Най-

квіста для катодів серії FG0.33 

 

 

 
 

Рисунок 7.33 – Діаграми Най-

квіста для катодів серії FG0 
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паралельний перебіг дифузійного процесу та процесу формування ПЕШ на 

аморфній складовій. При цьому має місце формування високодефектних 

станів базових фаз за умови скінченного дифузійного шару, і як наслідок, 

зумовлює псевдорезистивний характер елементу СРЕ2. 

Достатньо швидкі і складні зміни вигляду годографів імпедансу, оче-

видно, також пов‘язані із морфологією зразків системи FG. Однак, в даному 

випадку складна морфологія зразків, що являють собою макроструктурні 

блоки характерної форми з притаманною їм ламелярною і дрібною зеренною 

структурою стає на заваді однозначному трактуванню результатів імпеданс-

ної спектрометрії. Це пов‘язано із різними можливими шляхами одночасного 

інтеркаляційного впровадження іонів Lі
+
: по міжзеренних границях різного 

типу, через щільні ―поверхневі кірки‖ та в структуру наночастинок базових 

фаз. При цьому, за умови аморфізації матеріалів внаслідок перебігу струмо-

творчих реакцій не представляється можливим розділити вклад вищепри-

ведених кінетичних процесів в електрохімічній системі. 

На це також вказує складна динаміка зміни розрахованих на основі 

аналізу низькочастотних прямолінійних ділянок залежності Z (
-1/2

) коефіці-

єнтів дифузії іонів літію для катодів на основі зразків системи FG (рис. 7.34). 

Впродовж усього розряду має місце перебіг двох кінетичних процесів, які за 

вищеозначених умов можна гіпотетично розділити як дифузію іонів Lі
+
 по 

поверхні (перколяційна міжзеренна дифузія) та дифузію вглиб кристалічної 

гратки матеріалу (об‘ємна дифузія) з її одночасною аморфізацією. Порядок 

значень коефіцієнтів дифузії для відповідних зразків добре співпадає із вели-

чинами отриманими на основі аналізу експериментальних функціональних 

залежностей Ір ~ (Vскан)
1/2

 та Ер ~ lоg(Vскан) отриманих методом ЦВА 

(див. пп. 7.1). Типові значення знаходяться в діапазоні 10
-12

-10
-10

 см
2
/с, що є 

на порядок нижче ніж у випадку системи зразків FК (~ 10
-9

 см
2
/с) з меншим 

ступенем дисперсності. При цьому, глибокий розряд спричиняє падіння кое-

фіцієнтів дифузії зразків системи FG на 2-3 порядки до 10
-15

-10
-13

 см
2
/с в 
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результаті блокування структурних вакансій для інтеркалюючого іона літію 

при руйнуванні кристалічної структури їх базових фаз. 
 

   
(а)                                             (б)                                             (в) 

   
(г)                                             (д)                                             (е) 

   
(є)                                             (ж)                                             (з) 

 

Рисунок 7.34 – Залежність коефіцієнта дифузії іонів Lі
+
 в катодах на основі 

зразків системи FG від ступеня їх впровадження х 
 

Аналіз усієї сукупності експериментальних фактів дозволяє одно-

значно стверджувати, що основною причиною значної втрати величини пито-

мої ємності зразків при циклюванні у випадку трифторидів заліза є інтеркаля-

ційно-індукована аморфізація структури базових фаз катодів, а морфологічні 

характеристики матеріалів є ключовим фактором впливу на швидкість цього 

процесу, і як наслідок, на швидкість енергетичного згасання ЛДС. 
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Таким чином, при апробації наноструктурованих фторидів заліза в 

якості катодів ЛДС максимальні значення питомої ємності 920 А·год/кг (роз-

ряд до 0,5 В) досягнуто для фази HTB-FеF3·0,33H2О, що зумовлено іонним 

транспортом через гексагональні канали в її структурі. Цей матеріал також 

демонструє максимальне значення початкової питомої ємності 180 А·год/кг 

та максимальну величину кулонівської ефективності (54 % на 50-му циклі) 

при циклюванні, що забезпечується домінуванням інтеркаляційного процесу 

в об‘ємних областях катоду за умови незначного вкладу від реакції конверсії. 

Для трифторидів заліза запропоновано альтернативний механізм стру-

мотворчих реакцій з утворенням інтеркаляційної фази впровадження ймовір-

ного складу Lі6Fе2F12 із структурою Іа3d ізоморфною до Lі3Nа3Fе2F12, згадки 

про існування якої відсутні в літературних джерелах: 

9FеF3·0,33H2О + 12Lі
+
+ 12е

-
 → 2Lі6Fе2F12 + FеF3·3H2О + 4Fе

0
 

4FеF3·3H2О + 6Lі
+
+ 6е

-
 → Lі6Fе2F12 + 3H2О + 2Fе

0
 

 

Також з‘ясовано, що для іонів заліза в цій сполуці характерним є ступінь 

окислення +3 і вони перебувають у високоспіновому стані в октаедричному 

оточенні іонів фтору. Структурний аналіз інтеркальованих катодів вказує на 

високу ймовірність оборотності реакції формування фази Lі6Fе2F12 та на 

можливість використання останньої в ролі катодного матеріалу ЛДС. 

Встановлено, що впродовж розряду ЛДС на основі наноструктурова-

них трифторидів заліза має місце перебіг двох паралельних кінетичних 

процесів, які відповідають перколяційній міжзеренній дифузії іонів Lі
+
 та їх 

об‘ємній дифузії, з поступовим плавним зменшенням відповідних значень 

коефіцієнтів дифузії на 1-2 порядки на всьому діапазоні ступенів впрова-

дження. Руйнування структурних макроблоків базових фаз катодів в резуль-

таті аморфізації призводить також до зменшення різниці між їх значеннями. 

Встановлено, що побудова ЛДС на основі високодисперсних нанороз-

мірних систем трифторидів заліза FG та FS, а також їх високопровідних 

нанокомпозитів, не забезпечує зростання питомих ємнісних та енергетичних 
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параметрів електрохімічних систем, що зумовлено типово нижчими на поря-

док значеннями коефіцієнтів дифузії іонів літію порівняно із системою FК. 

З‘ясовано, що для нанокомпозитів FеF3 / α-Fе2О3 фаза гематиту в за-

лежності від її вмісту знижує напругу відкритого кола відповідних ЛДС та 

зумовлює формування додаткового плато на розрядних кривих в околі 1,7 В. 

При цьому встановлено її пасивну участь в струмотворчих процесах при не-

великих ступенях впровадження Lі
+
, що відводить їй роль структурностабілі-

зуючого агента. У випадку глибокого розряду та при циклюванні зафіксовано 

активне її залучення в струмотворчих процесах з наступною аморфізацією та 

зміною ступеня окислення іонів заліза із +3 до +2. 

Основними причинами ємнісних втрат ЛДС при циклюванні є мала 

швидкість оборотної реакції конверсії трифторидів заліза та інтеркаляційно-

індукована аморфізація катодів, що зумовлює блокування об‘ємних шарів ак-

тивних фаз і поступово знижує ефективність іонного транспорту в матеріа-

лах. Зростання ступеня дисперсності матеріалів спричиняє підвищення швид-

кості аморфізації катодів при інтеркаляції і, як наслідок, призводить до швид-

кого ємнісного та енергетичного згасання відповідних ЛДС. 

 

Література до розділу 

38, 39, 48, 49, 52, 53, 180, 187, 199, 203, 205, 207, 213-217, 220-225, 

241, 313, 320-331. 
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ОСНОВНІ РЕЗУЛЬТАТИ ТА ВИСНОВКИ 

У дисертації наведено теоретичне узагальнення та нове вирішення 

актуальної проблеми в галузі електрохімічної енергетики щодо механізмів 

формування наноструктурованого стану катодів на основі оксидів і фторидів 

заліза та принципів функціонування відповідних літієвих джерел струму. 

Отримані результати дають підстави сформулювати наступні висновки: 

1. Розкрито механізми формування мезопористої структури для окси-

дів заліза та запропоновано ефективний спосіб їх синтезу, що дозволяє отри-

мувати матеріали із контрольованим значенням питомої площі поверхні в 

межах 160-170 м
2
/г, розподілом пор в діапазоні 2-7 нм і розміром наночас-

тинок близько 7 нм. 

2. З‘ясовано механізми дегідратації кристалогідрату β-FеF3·3H2О в 

трьох атмосферах: на повітрі, в атмосфері продуктів розкладу та в потоці 

аргону. Встановлено, що оборотність дегідратаційних фазових трансфор-

мацій β-FеF3·3H2О  HTB-FеF3·0,33H2О  HTB-FеF3  r-FеF3 призводить 

до перекриття характерних температурних діапазонів їх перебігу та до 

формування багатофазних кінцевих продуктів.  

3.  Вирішено проблему однозначної ідентифікації кристалічної струк-

тури фази β-FеF3·3H2О методом Х-променевого структурно-фазового аналізу 

шляхом модифікації її кристалографічного базису для іонів F
-
 та О

2-
 в позиці-

ях (8g) за умови надструктурного впорядкування молекул H2О, в результаті 

якої усувається спотворення координаційних октаедрів [FеF4(H2О)2]. 

4. Розроблено модель структурних трансформацій фази β-FеF3·3H2О з 

ламелярною морфологією, яка передбачає диспергування матеріалу при 

видаленні молекул H2О із позицій (2b) та (8g), що призводить до формування 

наноструктурованих станів фаз HTB-FеF3·0,33H2О і r-FеF3 відповідно на 

проміжній та фінальній стадіях дегідратації. 

5. При аналізі впливу температури та розмірних ефектів на перебіг 

фазового переходу "магнітовпорядкований стан – суперпарамагнетизм" для 

r-FеF3 встановлено критичні розміри наночастинок цієї фази D = 23-24 нм за 

яких має місце розвпорядкування магнітної мікроструктури матеріалу. 
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6. При дослідженні мезопористого магеміту в якості фарадеївського 

електроду гібридних електрохімічних систем виявлено домінування процесів 

електростимульованої адсорбції/десорбції іонів калію та формування ПЕШ на 

границі електрод/електроліт при малій ймовірності перебігу окисно-відновних 

реакцій, що дало можливість досягнути значення питомої ємності 140 Ф/г в по-

тенціальному вікні [-0,8 В; -0,1 В] з кулонівською ефективністю близько 90 %. 

7. При тестуванні макетів ЛДС на основі наноструктурованих оксидів 

заліза встановлено, що інтеркаляція іонів літію в діапазоні ступенів впрова-

дження х ≤ 0,4-0,5 має характер їх підпотенціального осадження на межі розділу 

катод / електроліт з подальшою дифузією в кристалічну гратку на глибину 

близько 0,5 нм. Це забезпечує досягнення значень питомої ємності 250 А·год/кг 

в діапазоні циклювання 3,2-1,6 В та 890 А·год/кг при розряді до 0,5 В для 

матеріалів з максимально розвиненою мезопористою структурою. 

8. При апробації наноструктурованих фторидів заліза як катодів ЛДС 

розкрито альтернативний струмотворчий механізм, який передбачає формуван-

ня інтеркаляційної фази впровадження ймовірного складу Lі6Fе2F12, що дало 

можливість досягнути значень питомої ємності 180 А·год/кг в діапазоні 

циклювання 4,5-1,8 В та 920 А·год/кг при розряді до 0,5 В для матеріалу HTB-

FеF3·0,33H2О із наявними гексагональними структурними каналами. 

9. Встановлено, що фаза гематиту в складі нанокомпозитів FеF3 / α-Fе2О3 

при значеннях ступеня впровадження х  1 виступає в ролі структурно-

стабілізуючого агента і є пасивною щодо перебігу струмотворчих процесів, а 

для х  1 зафіксовано її залучення до інтеркаляційного струмоутворення, яке 

супроводжується частковим відновленням іонів заліза. 

10. З‘ясовано, що основною причиною деградації ЛДС на основі нано-

структурованих сполук заліза є аморфізація катодів з блокуванням активних в 

плані інтеркаляційного струмоутворення об‘ємних областей базових фаз, в 

результаті чого значення коефіцієнтів дифузії іонів літію зменшуються на 2 

порядки. Для оксидів заліза цьому сприяють необоротні трансформації 

структури при відновленні іонів заліза, а для трифторидів заліза свій вклад 

вносить накопичення залишкового вмісту фаз впровадження LіF та Fе
0
. 
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